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Résumé 

 

Le composé intermétallique Ni3Fe et les alliages 79Ni16Fe5Mo et 77Ni14Fe5Cu4Mo (% 

massique) ont été élaborés par broyage mécanique de haute énergie. Le temps minimum 

pour leur obtention a été établi. La formation de ces alliages a été suivie par diffraction de 

rayons X, de neutrons et analyses thermomagnétiques. Pour le composé intermétallique, 

l’effet bénéfique de recuits (à 400 et 450 °C) sur la formation de l’alliage et des 

propriétés magnétiques a été mis en évidence. La température de recristallisation et 

l’enthalpie de formation de Ni3Fe ont été déterminées par analyses calorimétriques 

différentielles. L’évolution du champ coercitif en fonction du temps de broyage et de la 

taille de grain est aussi présentée. La formation des alliages à base de nickel au cours de 

recuits a été analysée. Le diagramme broyage – recuit – transformation pour le composé 

Ni3Fe a été étendu. Pour l’alliage NiFeMo, l’évolution de l’aimantation en fonction du 

temps de broyage est présenté, ainsi que la reproductibilité des propriétés magnétiques de 

diverses séries d’échantillons. La sensibilité de la diffraction neutronique a été utilisée 

pour mettre en évidence la présence de contamination par les jarres et/ou les billes lors de 

broyage long. Pour l’alliage NiFeCuMo, l’évolution de l’aimantation spontanée en 

fonction du temps de broyage est analysée. L’influence du temps de broyage sur la 

composition de l’alliage est montrée. Pour les longs temps de mécanosynthèse, une 

différence entre les températures de Curie mesurées en montée et en descente est alors 

observée et discutée.   

 

Mots clés : matériaux nanocristallins, élaboration, mécanosynthèse, matériaux 

magnétiques doux, aimantation 



Abstract 

 

The Ni3Fe intermetallic compound and the 79Ni16Fe5Mo and 77Ni14Fe5Cu4Mo (wt. %) 

alloys have been obtained by high energy mechanical milling. For the given conditions, 

the minimum time needed for theirs formation has been established. The alloys formation 

has been followed by X-ray and neutron diffraction and thermomagnetic analyses. For 

the Ni3Fe intermetallic compound the annealing effect on his formation has been proved; 

the annealing temperatures were 400 °C and 450 °C. The recrystallization temperature 

and formation enthalpy of Ni3Fe have been obtained by differential scanning calorimetry. 

The coercitive field evolution with milling time and crystallite size is also discussed. A 

formation mechanism of the Ni-Fe alloys under the temperature and magnetic field is 

proposed. A extended milling – annealing – transformation diagram for the Ni3Fe 

formation is given. For the NiFeMo alloy, the magnetisation evolution with the milling 

time is showed; also the reproductibility of magnetic properties for different alloys series 

is discussed. The sensibility of neutron diffraction has been used to show the iron 

contamination by the containers and/or balls for the long milling times. For the 

NiFeCuMo alloy, the spontaneous magnetisation evolution with the milling time is 

analyzed. The long time milling influence to the alloy composition is showed. For the 

long milling times, a difference between the Curie temperature at heating and cooling is 

observed and discussed.   

 

Keywords: nanocrystalline, obtaining, mechanical alloying, soft magnetic materials, 

magnetisation 
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Introduction 

Les alliages Ni-Fe sont connus depuis longtemps et sont utilisés dans beaucoup 

d’applications. Les propriétés très diverses et utiles pratiquement des alliages binaires 

sont très bien connues. Parmi les alliages binaires avec des propriétés très intéressantes, 

on peut citer : le composé intermétallique Ni3Fe qui a une constante d’anisotropie 

pratiquement nulle, les alliages avec 48 % de nickel qui ont un coefficient de dilatation 

égal à celui du verre et l’alliage Invar (36 % de nickel), pour lequel le coefficient de 

dilatation est pratiquement constant entre 20 et 100 °C. Toutes ces propriétés utiles dans 

la pratique sont trouvées dans les alliages obtenus par fusion. 

L’idée de cette étude est d’obtenir à terme les alliages commerciaux par 

mécanosynthèse et de vérifier si les propriétés des alliages classiques sont gardées à 

l’échelle nanométrique. En même temps, nous avons regardé si certaines propriétés 

nouvelles apparaissent. 

La technique d’élaboration (la mécanosynthèse) a été choisie parce qu’elle permet 

la formation des alliages avec une taille de grain dans le domaine nanométrique, même 

entre éléments non miscibles normalement. Les matériaux obtenus par cette technique 

sont homogènes et se présentent sous forme de poudre, donc faciles à industrialiser par la 

métallurgie des poudres. La mécanosynthèse est une technique d’élaboration hors 

équilibre, par des moyens mécaniques et qui forme les alliages par déformation plastique 

répétée.  

L’étude est structurée en sept chapitres. Le premier chapitre présente un bref 

rappel des notions de base de magnétisme, suivie dans le deuxième chapitre par la 

présentation des propriétés des alliages binaires Ni-Fe et des alliages ternaires et 

quaternaires à base de nickel obtenus classiquement par fusion. Ces propriétés sont utiles 

pour caractériser les alliages obtenus par mécanosynthèse. 

 Dans le troisième chapitre, les techniques d’obtention des matériaux à l’échelle 

nanométrique sont rappelées. Le modèle qui décrit la réduction du champ coercitif et 

l’amplification de la perméabilité avec la diminution de la taille de grains (modèle de 

l’anisotropie moyenne) est aussi présenté. Ensuite, les divers alliages binaires et ternaires 
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à base de nickel obtenus par mécanosynthèse sont présentés, avec l’accent mis sur les 

alliages Ni-Fe. 

 Dans le chapitre quatre, l’appareillage utilisé pour la production et la 

caractérisation des poudres issues du broyage est présenté, avec un bref rappel sur 

l’analyse de Rietveld et les méthodes de calcul de la taille de grain et des contraintes.   

 Dans le chapitre cinq, la formation du composé intermétallique Ni3Fe observé par 

diffraction de rayons X et de neutrons est présentée. Puis, est également montrée 

l’influence positive des recuits à basse température sur l’obtention du composé. La 

formation de l’alliage est observée aussi par analyse thermomagnétique. L’évolution de 

l’aimantation en fonction du temps de broyage est étudiée. Des mesures de champ 

coercitif ont également été effectuées. Pour déterminer la température de recristallisation 

des échantillons broyés, des analyses calorimétriques différentielles ont été faites. Ces 

mesures servent alors pour choisir la température des recuits.  

 Dans le sixième chapitre, la formation et les propriétés de l’alliage 79Ni16Fe5Mo 

(% massique) sont discutées. La formation est observée par diffraction de rayons X et par 

analyse thermomagnétique. L’évolution de l’aimantation spontanée de l’alliage en 

fonction du temps de broyage est présentée. Des différences entre les diverses séries 

d’échantillons sont observées expérimentalement et analysées.  

 Dans le chapitre sept, la formation et les propriétés de l’alliage 77Ni14Fe5Cu4Mo 

(% massique) par mécanosynthèse sont présentées, ainsi que l’influence du temps de 

broyage sur la composition de l’alliage. L’évolution de l’aimantation spontanée en 

fonction du temps de broyage est analysée. Pour les longs temps de mécanosynthèse, une 

différence entre les températures de Curie mesurées en montée et en descente est alors 

observée.   

 Chaque chapitre est suivi par des conclusions et les références bibliographiques 

utilisées. La thèse se termine par les conclusions générales, une liste des articles publiés 

ainsi que les participations de l’auteur à diverses conférences internationales et écoles 

d’été.  
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Chapitre 1 

Notions de magnétisme 
 

Ce chapitre fait le rappel de la classification des matériaux en fonction de leur moment 

magnétique et des interactions entre les moments magnétiques des atomes dans les 

substances. Une classification des matériaux magnétiques doux et durs est brièvement 

rappelée.    

 
 Du point de vue électromagnétique, la source du magnétisme est le dipôle magnétique 

de l’atome. Ce dipôle élémentaire est généré par le mouvement des électrons dans les couches 

électroniques, mouvement qui peut être assimilé à une spire de courant et qui génère donc un 

champ magnétique. Au niveau atomique, chaque électron contribue à la génération d’un 

moment magnétique par son spin et par son moment orbital autour du noyau atomique. Les 

moments magnétiques de tous les électrons s’ajoutent dans une somme vectorielle des 

moments de chaque électron. Si cette somme est différente de zéro, alors l’atome possède un 

moment magnétique dipolaire. Pour caractériser au niveau macroscopique le magnétisme 

d’une substance, on utilise l’aimantation de la substance qui est définie comme le moment 

magnétique par unité de volume [1, 2].  

 Les moments magnétiques des matériaux peuvent être changés par l’application d’un 

champ magnétique. Pour caractériser la réponse de la matière aux champs magnétiques 

appliqués, la susceptibilité magnétique χ est utilisée. La susceptibilité magnétique est définie 

comme le rapport entre l’aimantation (M) et le champ magnétique appliqué (H) : 

 

H
M

=χ  

 

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

sa valeur : 

I) χ < 0, substances diamagnétiques. Ces substances ont un moment magnétique nul 

par atome. Il est associé au comportement des électrons des couches externes qui essaient 

d’écranter les couches internes de l’atomes de l’action du champ magnétique externe 

appliqué. C’est une caractéristique de tous les matériaux. La réponse de l’aimantation en 

fonction du champ appliqué est linéaire et se caractérise par l’apparition d’une aimantation 
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induite qui est de signe opposé au champ appliqué. La variation de l’aimantation avec le 

champ appliqué est montrée dans la figure 1.1.  

H

M

χ H

M

χ

 
Fig. 1.1 Evolution de l’aimantation pour un matériau diamagnétique. 

 

II) χ > 0  Dans ce cas, les substances ont un moment magnétique non nul par atome.  

Condition remplie en général pour les atomes ayant un nombre impair d’électrons [1]. Les 

substances qui font partie de cette catégorie peuvent être classifiées de la manière suivante : 

a) paramagnétiques : les moments magnétiques n’interagissent pas entre eux. En 

l’absence de champ magnétique, le moment total de ces matériaux est nul. L’aimantation 

induite par le champ appliqué est proportionnelle au champ appliqué. L’évolution de la 

susceptibilité en fonction de la température est décrite par une droite, la droite de Curie.  

T
C

=χ  

où : C est la constante de Curie et T est la température. L’évolution de l’aimantation et la 

représentation de la droite de Curie pour les matériaux paramagnétiques sont montrées dans 

les figures 1.2 et 1.3.    

H

M

χ

H

M

χ

 T

1/χ

T

1/χ

 
Fig. 1.2 Evolution de l’aimantation pour un matériau 

paramagnétique. 
Fig. 1.3 La loi de Curie pour un matériau 

paramagnétique. 
 

b) ferromagnétiques : les moments magnétiques interagissent entre eux. Et la 

substance possède un moment magnétique même en l’absence d’un champ magnétique 

externe [3]. En présence d’un champ magnétique externe, l’aimantation varie très rapidement 

avec le champ appliqué, la réponse n’est pas linéaire ; elle augmente rapidement en champs 

faibles (figure 1.4). Pour caractériser la vitesse de variation de l’aimantation avec le champ 
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Chapitre 1 

appliqué, la perméabilité magnétique (μ) est utilisée. Dans les substances ferromagnétiques, la 

direction des moments magnétique des atomes est alignée parallèlement.  

 

H

M
MS

H

M
MS

 
Fig. 1.4 Evolution de l’aimantation pour un matériau ferromagnétique. MS est l’aimantation spontanée. 

c) antiferromagnétiques : les moments magnétiques interagissent entre eux, mais ces 

substances sont constituées en général de deux réseaux d’atomes dont la direction des 

moments magnétiques est couplée antiparallèlement. Les aimantations des deux réseaux se 

compensent et les matériaux antiferromagnétiques ne présentent pas d’aimantation 

macroscopique.   

d) ferrimagnétiques : les moments magnétiques interagissent entre eux, et sont 

constitués de deux sous réseaux magnétiques (antiparallèle dans le cas le plus simple), mais 

les moments de ces deux réseaux sont différents, et ne se compensent pas.  

 Seuls les matériaux ferromagnétiques et ferrimagnétiques présentent une aimantation 

spontanée, les autres types de matériaux n’en présentent pas. Les matériaux ferromagnétiques, 

selon leur définition, sont magnétiques, mais ne présentent pas nécessairement une 

aimantation macroscopique. L’explication est donnée par effet de minimisation de l’énergie 

dipolaire, qui fait que ces matériaux se divisent naturellement en domaines (domaines de 

Weiss) où le moment de chaque atome est orienté parallèlement. La valeur de l’aimantation 

de chaque domaine de Weiss est la valeur d’équilibre thermodynamique à la température T 

donnée et elle est nommée l’aimantation spontanée si aucun champ n’est appliqué [2]. La 

valeur maximale de l’aimantation qui peut être atteinte pour un échantillon dans un champ 

magnétique appliqué est l’aimantation à saturation (Msat); elle est atteinte quand tous les 

domaines magnétiques sont alignés par le champ appliqué dans la direction du champ. 

 L’alignement des moments magnétiques est présent dans les matériaux 

ferromagnétiques, dans chaque domaine de Weiss, parce que l’interaction entre ces moments 

est plus forte que l’agitation thermique due à la température. Quand la température dépasse 
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une valeur critique, l’agitation thermique devient plus forte que la force qui maintient les 

moments couplés entre eux et arrive à les découpler. La température à laquelle un matériau 

ferromagnétique perd ses propriétés magnétiques est nommée la température de Curie. En 

dessus de cette valeur, le matériau ferromagnétique se comporte comme un matériau 

paramagnétique, et son aimantation a une variation linéaire avec le champ appliqué.      

 Pour caractériser du point de vue magnétique un matériau, il est donc nécessaire de 

déterminer l’évolution de son aimantation en fonction du champ appliqué. Pour les matériaux 

ferromagnétiques, on observe le fait qu’après saturation quand le champ est descendu à zéro, 

l’aimantation du matériau ne suit pas le même chemin qu’à la montée du champ. Par 

conséquent, quand le champ appliqué est revenu à zéro, il garde une certaine aimantation dite 

aimantation rémanente (MR sur figure 1.5). La cause est le fait que les domaines qui 

constituent le matériau ne suivent pas un comportement réversible. Pour réduire à zéro 

l’aimantation du matériau, il faut appliquer un champ en direction opposée au premier 

champ ; la valeur pour laquelle l’aimantation de l’échantillon s’annule est nommée champ 

coercitif (HC). Si la valeur du champ magnétique augmente dans la direction négative, on 

atteint de nouveau la saturation, mais dans l’autre sens. La valeur est la même que dans le cas 

du champ magnétique appliqué dans la direction positive. Si la direction du champ est 

inversée, le chemin de l’aimantation est fermé. Le cycle obtenu est nommé cycle d’hystérésis 

[4]. Dans la figure 1.5, les cycles d’hystérésis typiques pour les matériaux magnétiques durs 

(a) et doux (b) sont montrés ; la courbe de première aimantation est indiquée avec une ligne 

pointillée.  
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Fig. 1.5 a) Cycle d’hystérésis pour un matériau 
magnétique dur. 

Fig. 1.5 b) Cycle d’hystérésis pour un matériau 
magnétique doux. 
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 Selon la forme du cycle d’hystérésis, les matériaux magnétiques peuvent être groupés 

en deux grands types : matériaux magnétique doux et matériaux magnétiques durs. Les 

matériaux magnétiques doux se caractérisent par un cycle d’hystérésis étroit et ont une 

perméabilité très grande (ils peuvent être aimantés et désaimantés facilement) et en général ne 

sont pas aimantés après l’élimination du champ magnétique extérieur appliqué (champ 

coercitif faible, HC ≤ 103 A/m). Les matériaux magnétiques durs ont un cycle d’hystérésis 

large, et après l’élimination du champ appliqué ils gardent une polarisation importante  [5]. 

Ces matériaux ont une faible perméabilité et sont difficiles à aimanter. Pour avoir un bon 

matériau magnétique doux, les parois de domaine doivent bouger facilement sous l’action du 

champ magnétique appliqué, donc ils doivent avoir une faible quantité de défauts et 

d’impuretés, donc pour ces matériaux les traitements thermiques sont importants.  

 De nombreux matériaux magnétiques doux sont utilisées : citons le fer magnétique 

doux, les alliages Ni – Fe (permalloy, supermalloy), les alliages Fe – Si, ferrites, etc. Dans le 

groupe des matériaux magnétiques durs se trouvent : les alliages Alni et Alnico, les ferrites 

durs, les aimants à base de terres rares (SmCo5, Sm2Co17, Nd2Fe14B) [2, 7]. 

 Pour les matériaux ferromagnétiques, l’ensemble des moments magnétiques atomiques 

n’est pas aléatoirement orienté dans le domaine magnétique ; ils suivent certains axes 

cristallographiques, appelés axe d’aimantation facile. Ceci est l’effet de l’interaction 

électrostatique entre les électrons qui portent l’information magnétique d’un certain atome du 

réseau avec les autres électrons des ces voisins dans le réseau cristallin. Donc elle dépend de 

la structure cristalline du matériau. Pour les cristaux cubiques, l’énergie magnétocristalline 

dans une direction arbitraire est décrite par la relation suivante : 

...)( 2
1

2
3

2
3

2
2

2
2

2
11 +++= ααααααKE  

où : E est l’énergie magnétocristalline, α1, α2, α3 sont les cosinus de la direction de 

l’aimantation par rapport aux axes cristallins, et K1 est la constante d’anisotropie du premier 

ordre. Pour décrire le phénomène, il est donc suffisant de connaître la (ou les) constante(s) 

d’anisotropie.  

 Un autre phénomène qui a lieu dans les matériaux ferromagnétiques est la 

magnétostriction. La magnétostriction (λ) est due aux effets du champ magnétique appliqué 

(ou champ interne pour les matériaux ferromagnétiques) et a comme conséquence la 

modification des dimensions du matériau par rapport aux dimensions en absence du champ. 

Elle dépend de la direction du champ appliqué par rapport aux axes du cristal. La 

magnétostriction est caractérisée par les coefficients de magnétostriction selon les directions 
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d’application du champ. Ces coefficients sont définis comme les valeurs en champ nul, quand 

le matériau est aimanté à saturation. Pour les cristaux cubiques, la magnétostriction est 

déterminée par les constantes d’anisotropie dans la direction [100] (magnétostriction 

longitudinale, λ[100]), et [111] (λ[111]) [6, 8]. 
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Chapitre 2 

Alliages magnétiques Ni – Fe obtenus par fusion 
 
Dans ce chapitre, les propriétés des alliages Ni – Fe obtenus par fusion sont brièvement 

illustrées.  Il est montré aussi l’importance des alliages Permalloy avec leurs excellentes 

propriétés magnétiques douces, grâce au fait que la constante d’anisotropie et les coefficients 

de magnétostriction ont des valeurs très petites et changent de signe dans cette gamme de 

composition. Les utilisations et la classification des alliages Ni – Fe sont aussi présentées.  

2.1 Alliages Ni – Fe binaires 

Le fer et le nickel sont deux éléments chimiques situés très proches l’un de l’autre 

dans le tableau de Mendeleïev ; cette situation fait que les propriétés physiques et chimiques 

sont similaires pour les deux éléments. Quelques propriétés physiques du nickel et du fer sont 

présentées dans le tableau 2.1 [3].  

 
 Tableau 2.1 : Propriétés physiques du fer et du nickel 
 Fe Ni 
Structure électronique [Ar]3d64s2 [Ar] 3d84s2 

Numéro atomique (Z) 26 28 
Rayon métallique (Å) 1,27 1,24 
Point de fusion (°C) 1535 1453 
Dilatation thermique à 20 °C (10-6/°C) 12 13 
Résistivité à 20 °C (10-8Ωm) 10 7,8 
Etat magnétique Ferromagnétique  Ferromagnétique  
Température de Curie (°C) 770 350 
Moment magnétique (µB)/atome 2.274 0.6 
      

 Le diagramme de phase des alliages Ni-Fe, montré dans la figure 2.1, est très simple. 

Il présente deux régions avec des solutions solides, un eutectoïde et un composé 

intermétallique (le Ni3Fe) à température ambiante.  

Pour les alliages avec une teneur en nickel au-dessous de 27 % massique, la structure 

est cubique centré, pour des teneurs en nickel plus élevées, la structure est cubique face 

centrée [4].   

L’apparition de la structure ordonnée à longue portée Ll2 (structure de type Cu3Au) 

pour la composition Ni3Fe au dessous de 500 ± 5°C est d’une grande importance pour les 

propriétés magnétiques des alliages Ni – Fe. Pour obtenir la mise en ordre et l’apparition de la 

sur structure, des traitements thermiques longs et des refroidissements très lents sont 
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nécessaires, ce qui correspond à une cinétique très lente [1]. En dessus de la température de 

mise en ordre, les alliages dans le voisinage de Ni3Fe montrent un ordre à courte portée, avec 

une cinétique très rapide. Des études sur les propriétés des alliages Ni – Fe dans le voisinage 

de la température de mise en ordre et dans la région ordonnée se trouvent dans la référence [5 

- 9]. Des études sur l’influence de la mise en ordre par des impuretés ont aussi été menées 

[10].  Les interactions dans le domaine d’ordre ont été simulées par une méthode Monte Carlo 

[11].  
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Fig. 2.1 Diagramme de phase binaire des alliages Ni - Fe [2, 3]. 
 

 Les alliages avec des compositions entre 30 et 100 % de nickel présentent un ordre 

magnétique (ils sont ferromagnétiques). 

Les traitements thermiques applicables aux alliages Ni – Fe ont été classés en trois 

catégories [1]: 

1. Chauffage en vaisseau, refroidissement avec le four :  

Chauffage à 900 – 950 °C, palier pour environ une heure, et refroidissement avec 

100 °C/heure. 

2. Traitement double : 

Chauffage à 900 – 950 °C et refroidissement à 100 °C/heure, un nouveau 

chauffage à 600 °C suivi par un refroidissement à la température ambiante sous air 

sur un morceau de cuivre. Ce procédé est appelé le ”traitement Permalloy”. 
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3. Pause : 

Chauffage à 900 – 950 °C et après l’échantillon est maintenu plusieurs heures à 

450 °C.  

Le paramètre de maille des alliages Ni – Fe présente un maximum pour les 

compositions proches de 40 % nickel dans la région γ ; maximum qui est remplacé par un 

minimum pour la densité des alliages dans la même zone γ. Ces évolutions sont montrées 

dans les figures 2.2 et 2.3. Le composé intermétallique Ni3Fe a un paramètre de maille égal à 

0.3545 nm pour la composition stoechiométrique. 
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Fig. 2.2 Paramètres de maille des alliages Ni – Fe 

dans la région α (cubique volume centré) et γ (cubique 
face centré) [1]. 

Fig. 2.3 Densités des alliages Ni – Fe calculées à 
partir de données de diffraction de rayons X [1] 

 

 Le coefficient de dilatation thermique pour les alliages Ni – Fe, montré dans les 

figures 2.4 et 2.5, a une particularité très intéressante et utile en pratique : l’existence d’une 

composition pour laquelle ce coefficient est constant dans l’intervalle 0 – 100 °C (l’alliage 

Invar). En plus, ce coefficient est dix fois plus petit que la valeur théorique à basses 

températures. En même temps, le coefficient de dilatation a un minimum vers 35 % nickel ; ce 

minimum se déplace vers des teneurs en nickel plus grandes quand la température est 

augmentée [3]. Concernant les valeurs du coefficient de dilatation thermique, pour l’alliage 

Invar, la valeur à basses températures est dix fois la valeur théorique [3], et, plus important 
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pour les applications, les alliages ayant des compositions aux alentours de 52 % Ni ont le 

coefficient de dilatation proche de celui des verres [12]. 
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Fig. 2.4 Variation du coefficient de dilatation 

thermique des alliages Ni – Fe en fonction de la 
température [3]. 

Fig. 2.5 Evolution du coefficient de dilatation 
thermique en fonction de la teneur en nickel [3]. 

  

L’évolution de la résistivité en fonction de la teneur en nickel est montrée dans la 

figure 2.6. Les éventuelles impuretés présentes dans l’alliage peuvent significativement 

modifier ces valeurs [1].  
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Fig. 2.6 Résistivité électrique des alliages Ni – Fe à diverses températures [1]. 
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La résistivité électrique des alliages Ni-Fe augmente avec la température et avec la 

quantité des impuretés présentes dans l’alliage, comme le montre la figure 2.6. La résistivité 

maximale est atteinte pour 36 % Ni, dans la région Invar. 

2.1.1 Propriétés magnétiques 

2.1.1.1 Induction et aimantation  

L’évolution de l’induction à saturation à 20 et à – 273 °C est montrée dans la figure 

2.7 [1]. Elle a un minimum à environ 30 % nickel (Invar), suivi par un maximum dans la zone 

γ pour 45 % Ni (à 20 °C), maximum qui se déplace vers 40 % Ni si la température descend 

vers 0 K. Pour la région où la mise en ordre apparaît, les valeurs sont un peu plus élevées dans 

l’état ordonné. La valeur de l’induction à saturation est de 1.13 T (à 20 °C) pour le composé 

Ni3Fe et augmente jusqu’à 1.33 T à 0 K dans l’état désordonné [1].   
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Fig.2.7 Induction à saturation à 0 K et a 300 K pour les alliages Ni-Fe [1]. 

 

La variation thermique de l’aimantation à saturation est montrée dans la figure 2.8. 

L’aimantation à saturation ne présente pas de comportements particuliers, elle suit la loi 

classique de l’évolution. Elle a un maximum pour 40 % massique de Ni, figure 2.9 [1, 13]. 
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Fig. 2.8 Evolution de l’aimantation à saturation en fonction de la 

température pour différents alliages Ni – Fe [1]. 
Fig. 2.9 Aimantation à saturation en fonction 

de la concentration de Ni [13]. 
 

L’aimantation à saturation n’est pas très sensible à la pureté chimique ou aux recuits, 

donc la présence d’impuretés en faibles quantités où la méthode de préparation n’est pas très 

importante. Les recuits sont importants seulement quand ils changent la distribution des 

phases (compositions environ 30 % Ni) ou pour des phénomènes de mise en ordre (environ 75 

% Ni) [1]. Les propriétés magnétiques des alliages Ni – Fe sont aussi influencées par 

l’apparition de l’ordre à courte ou à longue portée au dessous de 500 °C [12].  

2.1.1.2 Perméabilité magnétique 

 Les alliages Ni – Fe sont importants dans la pratique à cause de leurs ”qualités” de 

matériaux magnétiques doux. Deux des conditions pour être un bon matériau magnétique 

doux sont la possession d’une perméabilité élevée et d’un champ coercitif bas. En plus de ces 

deux conditions, les alliages Ni – Fe ont d’extraordinaires capacités d’adaptation selon les 

besoins industriels ; leurs perméabilités et leur forme de cycles d’hystérésis peuvent être 

modifiées par texture, par déformation plastique ou par recuits.  

La figure 2.10 montre les effets des recuits sur la perméabilité des alliages Ni – Fe. On 

voit également que le traitement thermique double augmente la perméabilité de plusieurs 

ordres de grandeur. En même temps, ce recuit donne, pour des compositions ayant entre 50 et 

90 % Ni, une valeur du champ coercitif plus basse que si l’échantillon est refroidi avec le four 

[1].  

   La déformation de l’alliage a comme effet la détérioration de la perméabilité 

notamment, mais heureusement des valeurs comparables avec les échantillons non déformés 

sont obtenus après recuits. Des valeurs de perméabilité élevées sont obtenues aussi quand le 

recuit est fait dans un champ magnétique. A titre de référence, l’alliage 65 Permalloy pour 
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lequel un champ de 10 Oe est appliqué pendant tout le cycle de recuit présente une valeur de 

200 000 pour la perméabilité maximale, en comparaison avec seulement 20 000 obtenus sans 

champ magnétique appliqué [1]. Il faut rappeler que la modalité de production des alliages 

Ni–Fe a une influence sur les propriétés magnétiques de l’alliage final. Ainsi il est possible de 

développer des textures et de faire varier les constantes d’anisotropie magnéto cristalline ou 

d’anisotropie induite dans  des limites très larges. L’exploitation des ces deux phénomènes a 

conduit au développement des alliages qui montrent des cycles d’hystérésis spéciaux : formes 

rectangulaire et oblique. 
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Fig. 2.10 Effet des recuits sur la perméabilité initiale des alliages Ni – Fe [1]. 

 

Les alliages binaires Ni – Fe ont des propriétés magnétiques douces très bonnes, grâce 

au fait que la constante d’anisotropie et la magnétostriction s’annulent quasiment 

simultanément pour des compositions très proches. L’inconvénient des alliages binaires est 

leur résistivité électrique, qui limite leurs utilisations en champs alternatifs. L’ajout du 

molybdène, du cuivre ou du chrome (seuls ou en combinaison) permet l’augmentation de la 

résistivité électrique, mais a aussi comme effet une diminution de l’aimantation à saturation. 

Ces éléments ajoutés aux alliages Ni – Fe ont aussi comme conséquence l’annulation 

simultanée de la constante d’anisotropie magnétocristalline et de la magnétostriction. D’autres 

méthodes d’amélioration du comportement des alliages Ni – Fe en champs alternatifs sont les 

traitements de mise en ordre à courte distance effectués à la température de 500 °C par 

refroidissement contrôlé.  

 L’amélioration des propriétés magnétiques des alliages Ni – Fe se fait par texture 

magnétique. Ceci inclut un refroidissement après recuit, ce refroidissement se fait lentement 
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sous champ magnétique. Ainsi la perméabilité maximale atteint la valeur de 275000 Gs/Oe 

pour l’alliage 67 % Ni texturé magnétiquement par rapport à 90000 Gs/Oe pour l’alliage 78,5 

% Ni traité thermiquement deux fois. Une autre solution pour garder une perméabilité élevée 

des alliages Ni-Fe, notamment dans le voisinage de Ni3Fe est de faire des recuits qui évitent 

l’apparition de la mise en ordre (le traitement thermique double, mentionné plus haut). Les 

effets de la recristallisation sur les propriétés magnétiques sont analysés aussi dans la 

référence [14].     

La figure 2.11 présente comme exemples trois courbes d’hystérésis pour le même 

alliage, mais qui a subi des recuits différents.     
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Fig. 2.11 Courbes d’hystérésis obtenues pour la même teneur en nickel (80 %), mais recuit différemment [3, 
16]. 

 

La modification de la courbe d’hystérésis peut se faire par chauffage en champ 

magnétique en dessous de la température de Curie, quand les alliages acquièrent une 

anisotropie magnétique. Ce fait est dû à la mise en ordre directionnelle à courte portée des 

paires d’atomes. On constate que le mode d’élaboration de l’alliage (fusion, recuit, broyage, 

etc.) a des effets sur les propriétés magnétiques de l’alliage final. L’utilisation au maximum 

d’une propriété des alliages Ni – Fe ou de l’autre a conduit à l’élaboration de plusieurs 

alliages commerciaux : Permalloy (78 % Ni perméabilité), Hipernik (50 % Ni aimantation), 

Rhometal (36 % Ni résistivité), Invar (36 % Ni dilatation) [15].  
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2.1.1.3 Champ coercitif 

 L’évolution du champ coercitif avec le pourcentage en nickel est montrée dans la 

figure 2.12. En même temps, il est montré l’effet du recuit sur la valeur de la coercitivité. 

Cette influence est plus importante pour les alliages ayant une teneur en nickel comprise entre 

50 et 90 %.  
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Fig. 2.12 Champ coercitif des alliages binaires [1]. 

Une coercitivité plus petite est obtenue avec l’utilisation d’un traitement thermique 

double plutôt qu’avec un refroidissement avec le four.      

2.1.1.4 Température de Curie 

La température de Curie pour les compositions riches en fer (région α) présente une 

descente linéaire avec l’augmentation de la quantité de nickel, en restant dans des valeurs 

élevées (figure 2.13).  
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Fig. 2.13 Evolution de la température de Curie avec le pourcentage de Ni [1, 17]. 
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Pour la région γ dans la zone 30 – 40 % Ni, la température de Curie diminue très vite 

avec la concentration en nickel (dans cette zone le phénomène Invar est aussi observé, associé 

avec beaucoup d’anomalies). La température de Curie a un maximum pour 68 % Ni, avec une 

valeur de 615 °C, pour baisser après vers la température de Curie du nickel. En ce qui 

concerne le composé intermétallique Ni3Fe, il a une température de Curie de 600 °C dans 

l’état désordonné ; valeur qui augmente à 611 °C pour la phase ordonnée. A une teneur en 

nickel de 70 %, les deux états (ordonné et désordonné) ont la même température de Curie de 

615 °C [1].          

2.1.1.5 L’anisotropie magnétocristalline et magnétostriction  

 Pour les alliages Ni – Fe, la variation de la constante d’anisotropie avec la composition 

est montrée dans la figure 2.14. 
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Fig. 2.14 Constante d’anisotropie des alliages binaires 
dans l’état ordonné (ligne) et désordonné (pointillé) [1]. 

Fig. 2.15 Constantes de magnétostriction pour les 
alliages Fe-Ni selon les axes [100] şi [111], en 

fonction de la teneur en nickel [3,17]. 
 

L’anisotropie magnétocristalline montre pour ces alliages deux choses très 

intéressantes : une valeur plus petite que pour le fer ou nickel et l’annulation pour des 

compositions proches de Ni3Fe [3, 18]. Avec le passage dans le domaine ordonné, 

l’anisotropie magnétocristalline augmente [19]. Pour Ni3Fe, la mise en ordre conduit à une 

baisse de la valeur de la constante d’anisotropie K1, baisse qui est proportionnelle avec le 

degré de mise en ordre. La figure 2.14 montre aussi que l’alliage ordonné a une constante 

d’anisotropie très élevée par rapport à l’alliage désordonné. L’effet de l’anisotropie induite a 

aussi été analysé ainsi que l’évolution de l’anisotropie avec la température [20, 21]. 

 25



Chapitre 2  

     Un autre facteur qui contribue à la perméabilité élevée est l’annulation des constantes de 

magnétostriction, comme montré sur la figure 2.15.  

Il faut souligner que contrairement à la constante d’anisotropie magnétocristalline, le 

coefficient de la magnétostriction n’est pas modifié dans des limites très grandes. 

La magnétostriction passe par zéro pour des compositions proches de 70 – 80 % 

massique de nickel (elle est zéro pour 81 % Ni [12]). Le fait que la constante d’anisotropie et 

les coefficients de magnétostriction passent par des valeurs près de zéro presque 

simultanément est favorable à ce que les alliages binaires Ni – Fe gardent une perméabilité 

très élevée. Mais les alliages Ni – Fe ont une résistivité électrique faible, parfois insuffisante 

pour des applications en courants alternatifs. Des études sur l’influence des autres éléments 

ajoutés aux alliages binaires Ni – Fe ont été menées et sont présentées dans la référence [22].  

2.1.2 Classification des alliages binaires Ni - Fe  

 Les alliages Ni – Fe peuvent être groupés selon leurs applications [3, 16] : 

- des alliages pour la microélectronique (rubans, fils, etc.) 

- des alliages avec perméabilité très élevée, généralement en forme de rubans très 

minces (d ~ 0.1 mm), souvent vendus sous forme de circuits recuits ; 

- des alliages avec des cycles d’hystérésis spéciaux, utilisés dans l’électronique de 

puissance et dans les dispositifs de sécurité électrique ; 

- des alliages avec une perméabilité élevée pour des techniques cryogéniques.  

Une autre modalité de classifier les alliages Ni – Fe tient compte des propriétés 

spécifiques associées aux propriétés magnétiques [3, 16] : 

- des alliages avec propriétés particulières des surfaces (états de surface sans 

défaut) ; 

- des alliages ayant des caractéristiques magnétiques contrôlées ;  

- la dimension des grains des alliages Ni – Fe peut être adaptée aux utilisations à 

partir de l’état écrouis pour couper jusqu'à des états recuits favorables aux 

opérations d’emboutissage ;    

- plaques avec contraintes réduites ; 

- des alliages avec un comportement chimique adapté (en ajoutant des éléments en 

faible quantité). 

Parmi les applications des alliages binaires Ni – Fe, on peut rappeler [3, 16] : 

- couvertures verre – métal ;      
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- écrans pour les canons d’électrons dans les téléviseurs couleurs ; 

- canons d’électrons pour les rayons cathodiques ; 

- transformateurs spéciaux pour électronique ; 

- dispositifs pour pompage électromagnétique ;   

- circuits intégrés ; 

- boucliers magnétiques ; 

- vases pour gaz naturel liquide (principalement l’Invar). 

2.2 Alliages ternaires et quaternaires à base Ni  
 

 Les avantages des alliages binaires Ni – Fe sont les petites valeurs de la constante 

d’anisotropie et du coefficient de la magnétostriction et le fait que leurs valeurs s’annulent  

pratiquement simultanément pour des compositions très proches. Un inconvénient pour les 

alliages Ni - Fe binaires est leur faible résistivité électrique (importante pour la réduction des 

courants de Foucault quand ils sont employés dans des champs alternatifs). L’amélioration 

des propriétés des alliages binaires est réalisable par l’introduction d’autres éléments 

conduisant donc à des alliages ternaires ou quaternaires.              

Le grand inconvénient des alliages ternaires et quaternaires est la diminution de 

l’aimantation à saturation, parce que les éléments ajoutés sont en général des éléments non 

magnétiques, qui diluent les moments des atomes magnétiques (Ni et Fe) [16]. Parmi les 

éléments ajoutés aux alliages binaires, on peut compter : molybdène, cuivre, chrome, titane, 

vanadium, tungstène, étain, béryllium, argent.  

 Parmi toutes ces alliages, nous avons choisi d’obtenir par broyage mécanique un 

alliage ternaire (79Ni16%Fe5Mo, % massique, connu sous le nom Supermalloy), et un 

quaternaire (77%Ni14%Fe5%Cu4%Mo, % massique), dont on va discuter plus en détails 

dans les paragraphes suivants.         

2.2.1 L’alliage Supermalloy (79Ni19Fe5Mo, % massique) obtenu classiquement 

par fusion 

 Dans les alliages Ni – Fe binaires, d’excellentes propriétés de perméabilité ont été 

obtenues pour les alliages ayant en leur composition environ 78 % nickel. Mais des 

perméabilités encore plus élevées ont été obtenues dans les alliages ternaires qui contiennent 

quelques pourcents de molybdène, l’alliage Supermalloy (79Ni – 16Fe – 5 Mo, % massique). 
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Cet alliage a une perméabilité initiale de 100.000 Gs/Oe sans recuit double, contre 8.000 en 

Permalloy 78 (78.5 % Ni). La résistivité électrique augmente aussi de 2x10-7 Ω·cm (Permalloy 

78) à 5.7 x10-7 Ω·cm pour 4%Mo – 78.5%Ni – Fe (% massique). En plus, la présence de 

molydbène simplifie le traitement thermique nécessaire pour l’obtention d’une perméabilité 

initiale élevé. Ces alliages sont utilisés dans les appareils de mesure et sécurité (ils utilisent la 

propriété de détection et après d’amplification/ou atténuation des champs), des blindages 

contre des champs magnétiques parasites, etc. 

 Une section dans le diagramme de phase de système Ni –Fe – Mo à la température 

ambiante est montrée dans la figure 2.16. Dans cette figure est indiquée la position de 

l’alliage Supermalloy étudié.        
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Fig. 2.16 Diagramme de phase des alliages ternaires Ni-Fe-Mo à basses températures. Sur la figure est aussi 

indiquée la position de l’alliage Supermalloy étudié [1]. 
   

La température de Curie diminue avec la croissance de la teneur en molybdène. Pour 

une concentration de Mo de 5 %, la température de Curie est égale à 400 °C. Cette diminution 

est montrée dans la figure 2.17. 
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Fig. 2.17 Effet du molybdène sur la température de Curie pour des alliages qui contiennent 56 et 78 % Ni [1]. 

 

L’aimantation à saturation présente le même type d’évolution que la température de 

Curie, une baisse continue avec l’augmentation de la teneur en molybdène (figure 2.18). Pour 

la composition qui a retenu notre attention (5 % de Mo), l’aimantation à saturation a une 

valeur de 7.7x103 G.    
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Fig. 2.18 Evolution de la saturation avec la teneur en molybdène [1,3]. 

    

 Parmi les effets positifs de l’addition de molybdène, on peut compter l’augmentation 

de la résistivité des alliages. La figure 2.19 illustre que la résistivité est plus élevée pour de 

faibles teneurs en Ni (45 %) que pour des alliages riches en nickel. Pour un alliage qui 

contient 78.5 % Ni, la résistivité est presque trois fois supérieure pour 5 % Mo par rapport aux 

valeurs obtenus pour l’alliage binaire.      
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Fig.19 Influence du molybdène sur la résistivité électrique des alliages Ni – Fe [1,3]. 

 

 En ce qui concerne la perméabilité, celle-ci présente un maximum pour 4 pourcents 

massique de molybdène. La variation des propriétés de l’alliage avec la teneur en molybdène 

est montrée dans la figure 2.20. Signalons que ces valeurs peuvent être modifiées par recuits.  
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Fig. 2.20 Effet de deux types de recuits sur la perméabilité initiale pour les alliages ternaires Ni – Fe - Mo 

(approximativement 78 % massique Ni) [1].  
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2.2.2 L’alliage 77Ni14Fe5Cu4Mo (% massique) obtenu classiquement par fusion 

 Les avantages des alliages quaternaires sont la possibilité d’ajuster les constantes 

d’anisotropie et le coefficient de la magnétostriction pour obtenir les deux valeurs nulles pour 

la même composition et la simplification de recuits. 

 Un alliage quaternaire avec une perméabilité élevé est 77Ni14Fe5Cu4Mo (% 

massique) ; il a des perméabilités initiales plus grandes que 70000 Gs/Oe, il possède aussi des 

pertes par courant de Foucault réduites et de bonnes propriétés de laminage. En plus, dans le 

diagramme de phase de cet alliage, il y a un intervalle de concentration pour lequel les 

alliages présentent une magnétorésistance nulle. Dans les alliages NiFeCuMo, l’addition de 

Cu modifie essentiellement le coefficient de la magnétostriction et le Mo modifie la constante 

d’anisotropie magnétocristalline [12].    

 Un autre avantage de l’alliage quaternaire NiFeCuMo est, sans compter la 

perméabilité élevée, une amélioration des modalités de recuits [16].    

 Une section à la température ambiante dans le diagramme de phase des alliages Ni – 

Fe – Cu – Mo (région riche en nickel) est montrée dans la figure 2.21 [17, 23]. 
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Fig. 2.21 Section réduite du diagramme de phase des alliages quaternaires Ni-Fe-Cu-Mo [17, 23]. 
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 Dans ce diagramme existe une ligne de magnétostriction nulle, ce qui conduit à l’idée 

que cet alliage a des propriétés très bonnes dans les champs alternatifs du point de vue des 

matériaux magnétiques doux. Il est possible de délimiter une zone de très haute perméabilité 

dans le diagramme de phase quaternaire (zone hachurée). Malheureusement, l’ajout des 

éléments non magnétiques conduit aussi à la diminution de certains propriétés magnétiques 

(température de Curie, aimantation), mais pour certaines applications ce fait n’est pas très 

gênant (il est possible de trouver un compromis).  

 Les études sur la constante d’anisotropie ont montré que dans ce système il est 

possible d’obtenir une constante d’anisotropie K1 nulle pour la même composition pour 

laquelle une magnétostriction nulle est obtenue. Dans la figure 2.22 sont montrés les 

coefficients d’anisotropie et quelques lignes de magnétostriction nulles [23]. 
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Fig. 2.22 Diagramme de phase à  température ambiante pour les alliages NiFeCuMo. L’alliage « 1040 » à la 

composition : 72Ni11Fe14Cu3Mo [17, 23]. 
   

Dans la figure 2.22 les lignes λ = 0 sont présentées pour une teneur en nickel constante 

(73.4, 80.4, 81.5, 82.4 % massique Ni). Il est aussi notable que la vitesse de refroidissement a 

une influence sur la valeur de la constante d’anisotropie d’où, de nouveau, l’importance des 

recuits pour les alliages Ni – Fe dans l’obtention des propriétés désirées. Les alliages pour 

lesquels une perméabilité élevée est obtenue sont ceux qui se situent à l’intersection des lignes 

de magnétostriction nulle et constante d’anisotropie magnétocristalline nulle.      

Des études ont montré que la baisse de K1 et de λs des alliages Ni – Fe est liée aux 

électrons de valence apportés par les éléments ajoutés (Mo, Cu, Cr) qui entrent dans les états 

libres 3d du Ni, ayant comme effet la baisse de son moment magnétique. Le moment 
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magnétique du fer reste peu affecté [1]. Dans ces conditions les deux paramètres « bougent » 

dans les alliages ternaires et quaternaires par rapport aux alliages binaires.  

Pour un alliage Ni – Fe qui contient 5 % Cu et 4 % Mo, l’application du recuit 

« pause » conduit à une perméabilité très élevée pour une fenêtre de concentration en nickel 

allant de 75 à 80 % (figure 2.23) [17]. En dehors de ces compositions, il n’est pas observé une 

perméabilité élevée, parce que en dehors de ces limites la magnétostriction n’est plus 

négligeable.  
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Fig. 2.23 Influence de la température de recuit ”pause” sur la perméabilité initiale des alliage de type Mumetal 

[17]. 
 

 Les propriétés des alliages Ni – Fe plus connus sont présentées dans le tableau 2.2.  

  Cette étude a pour but d’obtenir de certains alliages avec la base nickel (le composé 

intermétallique Ni3Fe, l’alliage Supermalloy, l’alliage NiFeCuMo) à l’état nanocristallin par 

broyage mécanique. 
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   Tableau 2.2: Propriétés des alliages Ni – Fe [1, 13, 15, 17, 24] 
Alliage Perméabilité 

initiale 
(Gs/Oe) 

Perméabilité 
maximale 
(Gs/Oe) 

Champ 
coercitif 
(A/m) 

Induction 
à 

saturation 
(T) 

Température 
de Curie 

(°C) 

Résistivité 
électrique 
(µΩ/cm) 

Référence 

Fe (pureté 0.2) 150 5000 796 2.15 770 10 1,15 
Fe (purté 0.05) 10000 200000 39.8 2.15 770 10 1 
Ni (99Ni) 110 600 557 0.61 358 7 1 
36Ni 3000 20000 159 1.3 250 75 17 
45 permalloy 
45Ni 

2500 25000 239 1.6  45 1,15 

Hipernik 
50Ni 

4000 70000 9 - 39.8 0.16 500 45 1, 15, 24 

68 Permalloy 
68Ni 

1200 250000 23.9 1.3 600 20 1 

78 permalloy 
78.5 Ni 

8000 100000 39.8 1.08 600 16 1 

4 – 79 Permalloy 
4Mo79Ni 

20000 100000 39.8 0.87 460 55 1, 15 

Supermalloy 
5Mo79Ni 

100000 1000000 1.59 0.79 400 60 1 

Supermalloy 
79Ni15.5Fe5Mo0.
5Mn 

100000   0.79 400 60 17 

Supermalloy 
79.7Ni14.5Fe5.1
Mo0.7Mn 

163000   0.73 394 68 17 

80Ni15Fe5Mo  100000 0.4-0.9 0.8  60 24 
Ni76Fe21Mo3   1.1 1  51 13 
81Ni13Fe5.5Mo   2 0.7  65 13 
1040 alloy 
3Mo14Cu72Ni 

40000 100000 15.9 0.6 290 56 1, 15 

Mumetal 
5Cu2Cr77Ni 

20000 100000 39.8 0.65  62 1 

Mumetal 
76Ni17Fe5Cu2Cr 

20000 100000 39.8 0.8 430 62 15 

Mumetal 
76Ni16.9Fe4.8Cu
1.9Cr0.4Mn 

100000   0.8 400 55 17 

Mumetal 
77Ni16.6Fe4.7Cu
1.7Cr 

90000   0.83 461 60 17 

Cu permalloy 
69.5Ni13.9Fe15.9
Cu 

74000   0.75 413 30 17 

4Mo5Cu77Ni 40000-
70000 

200000-
300000 

1.6-23.9 0.78-0.8 400 58-60 13, 17, 24 
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Chapitre 3 

Matériaux magnétiques nanocristallins 
 

Dans ce chapitre, une classification des matériaux nanocristallins est donnée. Les voies de 

préparation des matériaux nanocristallins sont aussi présentées. Pour les matériaux 

magnétiques doux, la théorie de l’anisotropie magnétocristalline est décrite. Enfin, les 

alliages Ni – Fe obtenus par mécanosynthèse dans toute la gamme de compositions sont 

brièvement décrits.  

3.1 Préparation des matériaux nanocristallins  

 Les matériaux nanocristallins sont constitués de polycristaux qui peuvent être 

monophasés ou polyphasés, ayant la dimension de cristallites dans le domaine 1 – 100 nm ou 

même dans une seule dimension [1, 2].  

Ces matériaux contiennent une fraction importante des atomes situés aux limites des 

grains, fraction qui peut leur donner des propriétés intéressantes qui ne se retrouvent pas dans 

l’équivalent massif [3].  

La structure des nanomatériaux peut être considérée comme formée de deux parties : 

un noyau cristallin (avec structure, paramètre de maille, etc.) et une partie extérieure formée 

par l’interface (une zone avec lacunes, défauts, peut-être des impuretés) [1, 4]. Le 

comportement des amas de nanoparticules peut être vu comme résultant de l’interaction de 

ces deux types de structures : le noyau préserve des propriétés spécifiques pour les matériaux 

massifs, mais ces propriétés sont transmises seulement à courte distance, généralement les 

nanoparticules sont monodomaines. Par l’intermédiaire des interfaces, certaines interactions 

(par exemple l’interaction d’échange dans les particules magnétiques) sont transmises aux 

grains voisins qui deviennent plus ou moins corrélés dans leur comportement. 

Macroscopiquement nous mesurons donc une réponse (comportement) collective de ces 

matériaux avec des grains orientés aléatoirement.      

 Selon leur dimension, il est possible de reprendre la classification suivante des 

matériaux nanocristallins faite dans les références suivantes [1 - 3]:    

a) dimension zéro – clusters d’atomes ; 

b) 1 dimension – structures de fil, nano fil de carbone ; 

c) 2 dimensions -  couches minces superposées ; 

36 



 Matériaux magnétiques nanocristallins 

d) 3 dimensions – particules nanocristallines. 

Les matériaux nanocristallins ont des propriétés supérieures aux matériaux ayant des 

tailles de grain plus grande, parmi ces propriétés amplifiées par la présence des interfaces et 

du large rapport surface/volume, on peut citer : la duretée supérieure, diffusivité amplifiée, 

ductilité supérieure, densité réduite, module élastique réduit, résistivité électrique supérieure, 

chaleur spécifique plus grande, coefficient de dilatation thermique supérieur, conductivité 

thermique plus petite et propriétés magnétiques douces meilleures [1].    

Les techniques d’obtention des matériaux nanocristallins peuvent être classifiées selon 

la phase de départ dans le processus [1, 2, 4]. Dans le tableau 3.1 sont énumérées ces 

techniques. 
 

Tableau nr. 3.1 : Classification des techniques utilisées pour l’obtention des matériaux nanocristallins [1, 2]. 

Phase de départ Technique d’obtention 
Vapeur Dépôt physique des vapeurs, dépôt chimique en phase vapeurs, 

condensation des gaz inertes, pulvérisation, procédé plasma, ablation 
laser 

Liquide Electrodéposition, solidification rapide, processus sol-gel 
Solide Broyage mécanique, synthèse mécanochimique, spark erosion 
 

Pour préparer des matériaux nanocristallins, il existe plusieurs techniques qui par leur 

nature peuvent produire des matériaux ayant de petites dimensions. Pour produire des 

nanoparticules en grande quantité, pour le moment seulement la recristallisation des rubans 

amorphes et le broyage mécanique semblent utilisables. Parmi les techniques utilisées dans la 

production des matériaux nanocristallins nous rappelons :   

Dépôt physique en phases vapeurs : les vapeurs sont générées par diverses méthodes 

(évaporation, pulvérisation, ablation laser ou par faisceau d’ions), vapeurs qui sont après 

condensées sous un substrat. Cette méthode demande un vide très élevé (UHV) [2]. 

Dépôt chimique en phases vapeurs : dans cette technique, les espèces gazeuses 

réagissent chimiquement sur une surface chaude, dans le but de former une nouveau composé 

[2]. 

Spray conversion processing : la méthode implique l’atomisation des précurseurs 

dans des aérosols et leur dispersion par un milieu gazeux vers un réacteur chauffé où cette 

solution est évaporée et forme des particules ultrafines ou des couches minces [1, 2].   

 Pulvérisation : c’est une méthode de vaporisation des atomes et clusters (neutres et 

chargés) par l’action des ions accélérés à grandes énergies [4]. 
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 Ablation laser : utilise des lasers de haute énergie en impulsion pour vaporiser des 

clusters d’ions de la surface des solides [4]. 

 Condensation des gaz inertes : cela consiste en la volatilisation des monomères, le 

refroidissement de ces monomères par un gaz inerte froid et la croissance des clusters par 

l’addition des monomères aux clusters ou par l’agrégation des clusters [4]. 

 Processus sol-gel : cette méthode consiste dans la génération d’une suspension liquide 

(sol) qui est après transformée en un gel visqueux et ensuite en un solide [2]. 

 Broyage mécanique : dans cette technique, des poudres élémentaires ou préalliées 

sont déformées plastiquement, mélangées et déformées plastiquement de nouveau [1, 2]. 

Broyage mécanique avec l’insertion des germes nanocristallins : Le composé 

intermétallique Ni3Fe a été aussi obtenu par broyage mécanique en utilisant un mélange de 

germes de Ni3Fe et de poudres élémentaires de nickel et fer dans une proportion 

correspondant au composé intermétallique Ni3Fe. Les germes de Ni3Fe utilisés ayant eux 

mêmes été obtenus aussi par mécanosynthèse. L’influence positive des germes sur la 

formation du composé intermétallique, notamment pour de petits temps de broyage, est 

observée. Pour de grands temps de broyage, l’influence des germes est réduite parce que le 

Ni3Fe commence à former lui-même des germes par le broyage des poudres élémentaires [5]. 

 Synthèse mécanochimique : dans ce processus, les matériaux sont activés 

mécaniquement par broyage mécanique dans le but d’induire des réactions chimiques entre 

eux pendant ou après broyage [2]. 

 Cristallisation des rubans amorphes : un ruban amorphe est préparé par 

refroidissement rapide par exemple et ensuite il est recuit pour réaliser la recristallisation du 

solide amorphe [3]. 

3.2 Propriétés magnétiques des alliages nanocristallins 

 En ce qui concerne les propriétés magnétiques des matériaux nanocristallins, il est en 

général observé une diminution de l’aimantation à saturation dans l’état nanocristallin par 

rapport à l’état massif [1, 3, 4]. Dans le même ordre, il est aussi observé une réduction de la 

température de Curie pour certains matériaux (Ni) [4]. Dans ces matériaux il est constaté que 

leur état magnétique est monodomaine. Il a aussi été observé un effet magnétocalorique dans 

les nanocomposites [1]. Dans certains cas (par exemple le FeF2), il est constaté que les 

cristallites ont une température de Néel comparable à celle du monocristal massif, mais les 

interfaces donnent une largeur de la transition s’étalant sur une dizaine de degrés [4].     
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 Les deux types de matériaux magnétiques (durs et doux) ont été obtenus dans l’état 

nanocristallin. Pour les matériaux magnétiques durs, l’idée est de réaliser un couplage entre 

une phase magnétique dure avec une phase magnétique douce dans le but d’amplifier les 

propriétés des matériaux magnétiques durs [6 - 8]. Pour ce qui concerne les matériaux 

magnétiques doux, une taille de grain la plus petite possible est désirée (parce que dans ce 

domaine la résistivité augmente), ainsi qu’une structure monodomaine dans chaque grain, qui 

est accompagnée d’une réduction du champ coercitif dans certains conditions. 

     Une méthode employée pour l’obtention des alliages magnétiques doux 

nanocristallins est la recristallisation des alliages amorphes. Les avantages de cette technique 

sont le fait que l’on peut produire de grandes quantités de matériaux, l’absence de porosité et 

la dimension variable de la taille de grains [3]. En plus, il est possible d’obtenir des matériaux 

composites formés de nanocristaux incorporés dans une matrice amorphe [3].  

3.2.1 Le modèle de l’anisotropie aléatoire 

Pour un bon matériau magnétique doux, il est nécessaire d’avoir un champ coercitif le 

plus petit possible (un taux de défauts très bas, une quantité plus basse que possible 

d’impuretés) et une perméabilité la plus grande que possible (réponse rapide sous l’action 

d’un champ appliqué). En ce qui concerne le champ coercitif, il est montré, figure 3.1, que 

celui-ci est plus faible pour des tailles de grains relativement grandes (le cas de permalloy) 

[9]. Avec la diminution de la taille des grains, il est d’abord observé une augmentation du 

champ coercitif en 1/D, D étant la taille des grains. Quand a lieu le passage dans le domaine 

nanocristallin, on observe une diminution du champ coercitif avec la puissance six de la taille 

des grains, suivie du passage dans le domaine amorphe. 

 
Fig. 3.1 Evolution du champ coercitif en fonction de la taille des grains pour les alliages magnétiques doux [9]. 
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   La baisse du champ coercitif avec la diminution de la taille des grains dans le domaine 

nanométrique et l’amélioration des propriétés magnétiques douces pour ces matériaux 

peuvent être expliquées par le fait que dans ce domaine nous avons aussi une réduction de 

l’anisotropie magnétocristalline. Par exemple, pour le fer nanocristallin, il n’a pas été trouvé 

de structure de domaines magnétiques, donc ces nanoparticules sont monodomaines [4]. 

L’aimantation locale dans le matériau est déterminée par l’anisotropie de chaque cristallite et 

par l’interaction magnétique entre les cristallites voisins. L’interaction magnétique entre les 

cristallites voisins essaie d’aligner l’aimantation de tous les cristallites dans une même 

direction. Le fait que les différents cristallites soient orientées aléatoirement fait que le 

matériau n’a son aimantation dans une direction que pour quelques cristallites et que 

l’anisotropie magnétocristalline n’a pas une direction précise. Au niveau des amas des grains, 

elle est remplacée par une anisotropie moyennée [4, 9]. Une image de la représentation de ce 

comportement est montrée dans la figure 3.2. 

 
Fig. 3.2 Représentation du modèle de l’anisotropie moyennée d’après [9]. 

 

 La théorie a comme base le modèle proposé par Alben – Becker - Chi pour expliquer 

les propriétés magnétiques douces des alliages ferromagnétiques amorphes [10]. Pour la 

représentation mathématique de ce modèle, un amas de particules avec une taille D, est 

considéré dans un volume . Les particules contenues dans ce volume sont considérées 

couplées par l’interaction d’échange et chaque particule a la constante d’anisotropie orientée 

chaotiquement. La constante d’anisotropie globale (

crv

K ) de ce volume est la moyenne sur 

toutes les grains (
3

⎟
⎠
⎞⎜

⎝
⎛= D

LvN ex
cr ) comprise dans le volume de corrélation ferromagnétique 

( ) déterminée par la longueur d’échange  ( ). Dans ce volume fini, 3
exLV = exL DLex 〉〉
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l’aimantation a une direction facile, donc l’anisotropie moyennée est déterminée par la 

moyenne des fluctuations d’amplitude de l’énergie d’anisotropie pour les N grains, qui peut 

être écrite sur la forme suivante [9] : 

                                                      
2

3

1
1

⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛
=≈

ex
cr

cr

L
DKv

N
KvK                                             3.1 

 La longueur d’échange est déterminée par le point ou l’énergie d’échange devient 

comparable à l’énergie d’anisotropie, dans le cas d’anisotropie moyennée la définition de la 

longueur d’échange devient : 

                                                                  
K
ALex =                                                             3.2 

où A est la constante d’échange. 

 Remplaçant  dans l’équation 3.1, nous obtenons pour la constante d’anisotropie 

moyennée [9] : 

exL

                                                                3

4
1

62

A
KDvK cr≈                                                         3.3 

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

puissance six de la taille des grains, ce qui donne pour le champ coercitif [9] : 

                                                     3

4
1

62

AJ
KDvp

J
K

pH
s

cr
c

s
cc ==                                                  3.4 

où est un facteur dimensionnel près d’unité, et  est l’aimantation moyenne à saturation 

du matériau. 

cp sJ

 De manière équivalente pour la perméabilité, il est obtenu [9] : 

                                                  4
1

62
0

32

0

2

KDv
AJp

K
Jp

cr

ss
i μμ

μ μμ ==                                             3.5 

où  est un facteur dimensionnel près de l’unité.  μp

 Ce modèle explique théoriquement la diminution avec la puissance six de la taille de 

grains pour les matériaux nanocristallins observés expérimentalement et prévoit une variation 

en puissance moins six pour la perméabilité.   

 Le modèle proposé par Herzer [9] est strictement applicable aux systèmes 

monophasés, mais des développements ultérieurs ont montré la possibilité d’utiliser le modèle 

d’anisotropie moyennée pour des systèmes biphasés. Ces modèles sont réduits au modèle 

proposé par Herzer, quand le nombre de phases est égal à un [10 - 13]. 
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3.3 Matériaux nanocristallins obtenus par mécanosynthèse 

 Les matériaux nanocristallins sont étudiés et développés aujourd’hui à grande échelle. 

Ceci est dû partiellement à l’amplification de certaines propriétés par la présence d’un grand 

nombre d’atomes dans l’interface [1]. Les matériaux nanocristallins sont produits par un 

grand nombre de méthodes.  

3.3.1 Matériaux nanocristallins obtenus par recristallisation des 

rubans amorphes 

Une des méthodes de la production des matériaux nanocristallins est la recristallisation 

des alliages amorphes, avec l’avantage de pouvoir produire des grandes quantités de 

matériaux. D’autres avantages de ces matériaux sont l’absence de porosité et la dimension 

variable de la taille des grains. Par cette voie ont été développés quelques alliages 

commerciaux : FINEMET (Fe-Si-B-M, M = Cu + Nb), HITPERM ((Fe,Co)-M-B-Cu, M = Zr, 

Hf, Nb) et NANOPERM (Fe-Zr-B-Cu). Ces matériaux sont caractérisés par des propriétés 

magnétiques supérieures et un bon comportement en fréquence par rapport aux matériaux 

avec des grands grains. Parmi les propriétés des alliages FINEMET, il est possible de citer 

une induction à saturation de 1.0 – 1.35 T et une température de Curie inférieure à 600 °C 

avec un champ coercitif de 0.5 – 1.6 A/m et une perméabilité de 5000 – 100000. Les alliages 

NANOPERM ont une induction à saturation de 1.5 – 1.8 T, une température de Curie de 770 

°C, des champs coercitifs entre 2.4 – 4.5 A/m et une perméabilité comprise entre 100000 (à 

1kHz) et 18000 (à 100 kHz). En ce qui concerne les propriétés des alliages HITPERM, on 

peut citer une induction à saturation de 1.6 – 2.1 T, une température plus haute que 965 °C, 

champs coercitifs de 80 – 200 A/m avec des perméabilités de 1000 – 5000. Leurs applications 

sont dans les transformateurs de puissance qui travaillent dans le domaine haute fréquence, 

cœurs de transformateurs de puissance en impulsion, etc. [14 - 21]. En plus, la combinaison 

de haute induction à saturation, haute perméabilité, pertes réduites et bonne stabilité 

thermique conduit aussi à la réduction des dimensions et de masse des composants 

magnétiques dans les dispositifs dans lesquels ces matériaux sont utilisés [1, 3, 14]  

3.3.2 Matériaux nanocristallins obtenus par mécanosynthèse 

 Une autre voie de préparer des alliages nanocristallins est le broyage mécanique. 

Parmi les alliages nanocristallins obtenus par cette technique, nous pouvons citer : les alliages 
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Ni – Fe dans tout le domaine de composition, des alliages Ni – Fe – Mo, les ferrites doux 

(CuFe2O4, NiFe2O4, MgFe2O4, ZnFe2O4, Fe3O4). Parmi les propriétés des alliages Ni – Fe 

nanocristallins obtenus par broyage mécanique, il est observé une influence de l’énergie du 

broyeur sur les propriétés magnétiques finales des alliages. La taille de grains diminue avec le 

temps de broyage, ce qui fait que l’alliage obtenu par cette technique est nanocristallin, en 

plus le temps de broyage peut être considéré comme un paramètre qui montre la formation de 

l’alliage et l’évolution de ses propriétés intrinsèques. Pour les alliages Ni –Fe, il est constaté 

une augmentation du champ coercitif et de l’aimantation à saturation avec le temps de 

broyage, avec des particules monodomaines pour de longs temps de broyage. La température 

de Curie pour 50 % Ni est supérieure aux échantillons massifs ; elle devient égale pour de 

fortes concentrations de nickel (75 %) [22 - 36]. Pour les alliages Ni – Fe – X (X = Mo), il est 

observé un minimum pour l’aimantation spontanée [36 - 40]. 

 En ce qui concerne les ferrites doux obtenues par broyage mécanique à l’état 

nanocristallin, il est observé l’apparition du superparamagnétisme et en fonction du ferrite 

étudiée une valeur de l’aimantation plus grande (CuFe2O4, MgFe2O4, ZnFe2O4) ou plus petite 

(NiFe2O4, Fe3O4) que dans le matériau massif [41 - 52].    

3.3.2.1 Alliages Fe – Co 

 Les alliages Fe-Co obtenus par broyage mécanique sont caractérisés par la 

transformation allotropique de cobalt pendant le processus de broyage et donc d’obtention des 

alliages. Dans le cas de l’alliage Fe50Co50, il semble que, dans les premières étapes de 

broyage, deux types de solutions solides soient obtenus : une riche en fer et une autre riche en 

cobalt (figure 3.3). 

0

20

40

60

80

100

120

0 5 10 15 20 25 30 35 40

cvc CoFe
cvc Fe
cvc FeCo

Su
rf

ac
e 

re
la

tiv
e 

(%
)

Temps de broyage (h)  
Fig. 3.3 Teneur relative des phases cubiques centrées présentées pendant le broyage des poudres Fe50Co50 [53]. 
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Par contre après 40 heures de broyage, les mesures de spectroscopie Mössbauer ne 

montrent pas la compète formation de l’alliage qui devient homogène et avec la composition 

désirée [53]. 

Certaines études sur l’influence de la teneur en cobalt sur le paramètre de maille des 

alliages Fe – Co montrent la présence d’un minimum (situé à 50 % massique de Co), mais 

d’autres études montrent seulement une diminution continue avec la concentration en atomes 

de cobalt [54, 55]. L’évolution du paramètre de maille et de l’aimantation à saturation en 

fonction de la teneur en atomes de cobalt est montrée dans la figure 3.4. 
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Fig. 3.4 Paramètre de maille et aimantation à saturation pour les échantillons broyés Fe100-xCox [55]. 

 

 L’aimantation à saturation présente aussi un minimum (à 50 % massique de Co) en 

fonction de la teneur en atomes de cobalt. En revanche, le champ coercitif augmente avec 

l’augmentation du pourcentage de cobalt dans l’alliage [55]. 

 La dimension moyenne des grains se situe à environ 10 nm, comme il est montré dans 

la figure 3.5 [56].  
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Fig. 3.5 Evolution du champ coercitif et de la taille de grains en fonction du temps de broyage pour l’alliage 

90%Co – 10%Ni [56]. 
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  La taille des cristallites en fonction du temps de broyage est très bien corrélée avec la 

valeur du champ coercitif : les deux diminuent avec l’augmentation du temps de broyage [52]. 

Mais le champ coercitif diminue aussi parce que l’alliage se forme par broyage. 

3.3.2.2 Alliages Fe – Cu 

 Les alliages binaires Fe – Cu obtenus par broyage mécanique forment une solution 

solide sursaturée. En ce qui concerne les propriétés magnétiques, on constate que 

l’aimantation à saturation augmente presque linéairement avec la teneur en fer [57]. Le 

comportement magnétique de ces alliages change avec la modification du pourcentage de fer, 

comme il est montré dans la figure 3.6 [58]. 

 
Fig. 3.6 Courbes d’aimantation au refroidissement en champ nul en fonction de la température pour les alliage Fe-Cu [58]. 

 

 Un autre aspect intéressant est le fait que les atomes de cuivre se trouvent dans deux 

états magnétiques (ferromagnétiques et antiferromagnétiques), ayant la température de Néel 

en dessous de la température ambiante [58].  

 Pour des concentrations de fer de 50 %, l’aimantation diminue avec le temps de 

broyage et le champ coercitif présente un maximum pour 130 heures. La diminution est liée 

probablement au passage de la taille des grains dans le domaine monodomaine magnétique 

[59]. L’évolution de l’aimantation et du champ coercitif en fonction du temps de broyage est 

illustrée dans la figure 3.7.  
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Fig. 3.7 Evolution de l’aimantation et du champ coercitif en fonction du temps de broyage pour l’alliage Fe50Cu50 [59]. 

 

 En ce qui concerne la température de Curie, elle augmente, comme attendu, avec 

l’augmentation du taux de fer dans l’alliage [60]. Les variations de la température de Curie et 

de décomposition des alliages en fonction de la concentration de fer sont montrées dans la 

figure 3.8. Une valeur presque constante est observée pour les alliages qui contiennent 50 – 

60 % atomique fer [60]. 
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Fig. 3.8 Variation de la température de Curie et de décomposition en fonction de la teneur en fer [60]. 

 
 Pour les alliages avec une faible teneur en fer (moins de 30 % atomiques), les petites 

clusters de fer ont une structure cubique face centrée et leur spin est capable de suivre le 

champ magnétique appliqué provoquant l’effet de magnétorésistance géante [58]. 
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3.3.2.3 Alliages Fe – Cr 

 Pour les alliages binaires Fe – Cr, des différences ont été observées pour la structure 

magnétique de l’alliage Fe60Cu40 si le broyage est fait sous vide ou dans une atmosphère 

d’argon [61].  

 Pour les alliages riches en chrome (80 % Cr), l’aimantation disparaît avec le temps de 

broyage, comme c’est montré dans la figure 3.9 [62].   
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Fig. 3.9 Contribution de la fraction magnétique en fonction du temps de broyage [62]. 

 
 La disparition complète du magnétisme dans les échantillons est aussi révélatrice de la 

formation de cet alliage par broyage. 

 Si plusieurs teneurs en chrome sont considérées, la diminution continue de 

l’aimantation avec la concentration en chrome est notable pour tous les temps de broyage 

[62]. L’évolution de l’aimantation en fonction de la teneur en chrome et en fonction du temps 

de broyage est montrée dans la figure 3.10.   

0

50

100

150

200

0 20 40 60 80 100

3h
12h
21h
30h

A
im

an
ta

tio
n 

 (e
m

u/
g)

% Cr
 

Fig. 3.10 Aimantation à 300 K en fonction du % Cr dans les jarres commerciales pour différents temps de 
broyage (issue de mesures d’hystérésis) [63]. 
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  Le fait que les alliages Fe–Cr obtenus par mécanosynthèse soient des solutions solides 

supersaturées est clairement visible par l’effet de décomposition de l’alliage sous l’influence 

de la température. Ce comportement est démontré pour la composition Fe60Cr40 dans la 

référence [63]. 

3.3.2.4 Alliages binaires Ni - Fe 

 Les alliages Ni-Fe massifs sont connus depuis plus d’un siècle. Dans les dernières 

années, l’élaboration des matériaux avec une très petite taille de grains, dans le domaine du 

nanomètre, a connu un très grand développement. L’intérêt pour ces matériaux est lié aux 

propriétés spéciales que ces matériaux ont dans ce domaine de dimension. Une façon de 

produire ces alliages dans l’état nanocristallin est le broyage mécanique. Par la technique de 

broyage mécanique, les alliages Ni-Fe ont été produits dans tout le domaine de composition. 

La grande majorité des études parlent des alliages obtenus par broyage sec, sauf dans la 

référence où le broyage humide est utilisé [64].  

3.3.2.4.1 La structure des alliages Ni – Fe obtenus par broyage mécanique 

 La structure cristallographique des alliages nickel – fer obtenus par mécanosynthèse 

en fonction du pourcentage de nickel présente (comme leur équivalent classique obtenu par 

fusion) un passage d’un réseau cubique volume centré pour des faibles teneurs en nickel à une 

structure cubique face centrée pour des teneurs plus importantes en nickel. Le passage entre 

les deux structures se fait par une région biphasique située entre 15 et 40 % massique de 

nickel [24 - 26, 65, 66]. Cette région est plus petite par rapport aux alliages obtenus par fusion 

et dépend de l’énergie du broyeur. La région biphasique est composée d’un mélange de 

phases avec une structure cubique face centré et cubique volume centré, qui ne suit pas la 

règle du levier, les quantités relatives de ces deux phases dépend de la composition de 

l’alliage [24]. La figure 3.11 présente les phases qui composent les alliages binaires Ni - Fe. Il 

a été montré que l’effet d’un recuit à 650 °C pour les alliages situés dans le domaine 

biphasique conduit au déplacement de la région biphasique [67].  
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Fig. 3.11 Comparaison entre les régions biphasiques des alliages binaires Ni – Fe obtenus par fusion 

(condition d’équilibre) et par broyage mécanique de basse et haute énergie [64] 
  

Dans le domaine avec une faible teneur en nickel, une transformation de type 

martensitique est observée dans certains cas  pour les alliages obtenus par broyage mécanique. 

La transformation est influencée par la composition de l’alliage [68 - 70]. Dans certaines 

conditions, cette transformation est supprimée et une seule phase cubique face centrée est 

obtenue par broyage et cette phase est non ferromagnétique à température ambiante pour des 

teneurs en fer de 22 à 26 % atomiques [71]. 

Un autre facteur caractéristique de la structure d’un matériau solide et cristallin est le 

paramètre de maille. Pour ces alliages, obtenus par broyage mécanique, on observe que la 

valeur du paramètre de maille augmente avec le temps de broyage. L’augmentation est 

observée pour des alliages avec une faible teneur en nickel (10 – 20 % massique nickel [25]) 

ainsi que pour des teneurs plus riches en nickel (50 % atomique nickel [68]). Cette 

augmentation du paramètre de maille est attribuée à la formation des solutions solides ou des 

phases cristallines désordonnées, peu cristallisées et avec une taille de grains très petite et à 

l’introduction des contraintes pendant le broyage. Par rapport aux alliages obtenus par fusion, 

le paramètre de maille des alliages mécanosynthétisés est plus grand. Seuls les alliages qui 

contiennent 35 % Ni (l’alliage invar) ne présentent pas une variation notable du paramètre de 

maille en fonction du temps de broyage. La comparaison entre le paramètre de maille des 

alliages obtenus par mécanosynthèse et par fusion est donnée dans la figure 3.12 a) [22, 29, 

31, 72 - 81]. Dans la figure 3.12 b), l’évolution du paramètre de maille en fonction du temps 

de broyage est montrée pour un alliage qui contient 50 % nickel [72]. 
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Fig. 5.12 Comparaison entre les paramètres de maille pour les alliages Ni – Fe obtenus par fusion et par 
processus de mécanosynthèse (a) et l’évolution du paramètre de maille pour l’alliage Ni50Fe50 en fonction du 

temps de broyage [72] (b). 
  

En ce qui concerne la taille des grains, il est trouvé, pour tous les alliages, une 

diminution continue avec l’augmentation du temps de broyage. La diminution a lieu jusqu’à 

une valeur qui est située aux alentours de 10 nm pour toutes les compositions ; après la 

dimension des grains ne varie pas de manière appréciable. La réduction de la taille de grains 

est accompagnée de l’augmentation des tensions internes (contraintes). Les contraintes, elles 

aussi, augmentent jusqu’à une valeur de saturation en fonction du temps de broyage. Le temps 

de broyage pour lequel est observé la saturation des contraintes est presque le même que celui 

pour lequel la taille des grains reste à une valeur constante [22, 29, 28, 31, 32, 75, 76, 78-80, 

82]. Pour un alliage qui contient 35 % massique Ni, la variation de la taille de grains et des 

contraintes est présentée dans la figure 3.13. Une augmentation de la taille des grains avec la 

température a aussi été signalée [83]. 
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Fig. 3.13 Variation de la taille de grains et des contraintes en fonction du temps de broyage pour l’alliage 

Fe65Ni35 [31]. 
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  Les conditions de broyage ont une influence majeure sur l’élaboration des alliages par 

broyage mécanique. Ainsi pour l’alliage Fe50Ni50, une solution solide est obtenue après 200 

heures de broyage de basse énergie et seulement 22 heures de broyage de haute énergie. Pour 

l’alliage Fe65Ni35, le broyage de haute énergie produit une solution solide après 36 heures de 

broyage, mais les processus de broyage de basse énergie ne conduisent pas à l’obtention 

d’une solution solide dans tout le volume de l’échantillon [31]. 

3.3.2.4.2 Formation des alliages par mécanosynthèse 

La principale méthode et la plus simple utilisée pour l’investigation de la formation des 

phases par broyage mécanique est la diffraction des rayons X. L’analyse est basée sur 

l’observation de l’intensité des pics de Bragg ; certains pics peuvent disparaître pendant que le 

broyage forme de nouvelles phases ou devient cristalline désordonnée mal cristallisées et avec 

une taille de grains très petite. Un deuxième point intéressant dans l’analyse de la formation 

des phases, par broyage mécanique avec l’aide de la diffraction de rayons X est la position des 

pics dans le diffractogramme en fonction du temps de broyage. Avec la formation des 

nouvelles phases certains pics peuvent se déplacer par rapport à leur position d’équilibre.  La 

largeur à mi hauteur des pics donne des informations sur la taille de grains et des contraintes 

pendant la mécanosynthèse des alliages [76, 84]. Une évolution de la formation du composé 

intermétallique Ni3Fe par broyage mécanique, vue par la disparition de certains pics, est 

montrée dans la figure 3.14. 
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Fig. 3.14 Formation des alliages par broyage mécanique observé aux rayons X, le cas du composé 

intermétallique Ni3Fe [76]. 
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Une autre méthode largement utilisée pour la vérification de la formation des alliages 

binaires Ni-Fe par broyage mécanique est la spectrométrie Mössbauer qui sonde 

l’environnement des atomes de fer. Avec cette technique, il est possible d’établir le type 

d’alliage obtenu : ordonné ou désordonné, de déterminer si l’échantillon compte un mélange 

de phases avec plusieurs compositions ou une seule phase. La comparaison des intensités 

relatives de chaque phase présente dans le diagramme en fonction du temps de broyage, 

permet de déterminer la quantité de phases dans l’échantillon en fonction du temps de 

broyage. Un exemple issu de nos équipes est montré dans la figure 3.15, pour le composé 

intermétallique Ni3Fe. Ces données montrent, qu’après approximativement 12 heures de 

broyage dans les échantillons broyés, la phase majoritaire est Ni3Fe [78]. Il faut souligner le 

très bon accord entre les résultats de spectroscopie Mössabuer et les données de rayons X (8 

heures pour la formation du composé) [32].  
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Fig. 3.15 Intensités relatives des phases dans les échantillons en fonction du temps de broyage pour le composé 

intermétallique Ni3Fe, obtenus par spectroscopie Mössbauer [82]. 
 

 Dans le cas des alliages Ni – Fe binaires, l’évolution de l’aimantation en fonction du 

temps de broyage peut être utilisée comme outil pour établir le degré de formation de 

l’alliage. Dans les processus de formation des alliages Ni – Fe par broyage, il est observé la 

croissance de l’aimantation avec le temps de broyage et généralement la valeur la plus élevée 

est mesurée quand l’alliage est formé par broyage [31, 33, 76, 82, 85]. L’explication est 

donnée par le fait que le moment magnétique du fer augmente quand il a plus de voisins 

nickel dans l’alliage, comme cela est montré dans la figure 3.16 [86].  
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Fig. 3.16 Le moments magnétiques du Ni, du Fe et le moment magnétique moyen du Ni1-xFex [86]. 

 

 Pendant le broyage les atomes de nickel sont amenés dans le voisinage des atomes de 

fer et peuvent faire augmenter le moment magnétique du fer, donc conduisant à une 

augmentation de l’aimantation des échantillons broyés.   

3.3.2.4.3 Propriétés magnétiques 

En ce qui concerne les propriétés magnétiques de ces alliages, il se trouve que pour de 

faibles teneurs en atomes de nickel (jusqu’à 50% Ni), l’aimantation augmente avec le temps 

de broyage. Cette augmentation de l’aimantation est liée principalement à la formation de 

l’alliage (figure 3.17) [29, 22, 31].  
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Fig. 3.17 Aimantation à saturation pour les alliages binaires 20 % Ni, 35 % Ni et 50 % Ni en fonction du temps 

de broyage [31]. 
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Pour un contenu plus élevé de nickel (Ni3Fe), l’aimantation spontanée mesurée à 4 et à 

300 K en fonction du temps de broyage est montrée dans la figure 3.18 [33, 76, 82, 85]. 

L’aimantation augmente progressivement avec la formation de l’alliage par mécanosynthèse 

et, après, quand le composé est formé (long temps de broyage) une diminution de 

l’aimantation est observée (figure 3.18). La diminution de l’aimantation est expliquée par 

l’introduction des contraintes et des défauts anti site dans la structure du composé. 

L’influence positive des recuits sur l’augmentation de l’aimantation est nette, comme nous le 

verrons plus loin. Les recuits agissent sur l’élimination des défauts structuraux et des 

contraintes quant l’alliage est formé, et favorisent la continuation de la réaction de formation 

de l’alliage quand celui-ci n’est pas complètement obtenu par broyage (petits temps de 

broyage). Dans les deux cas, une augmentation de l’aimantation est observée. 
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Fig. 3.18 Evolution de l’aimantation spontanée mesurée à 4 K et 300 K en fonction du temps de broyage. Les 
symboles pleins sont les mesures pour les échantillons broyés et les symboles vides sont pour les échantillons 

recuits. Les lignes sont des guides pour les yeux  [82]. 
 

Une comparaison pour toute la gamme de composition des alliages Ni-Fe montre que, 

pour de faibles teneurs en nickel (jusqu’à 50 %), l’aimantation ne présente pas de 

phénomènes de saturation en fonction du temps de broyage. Pour les alliages riches en nickel 

(Ni3Fe par exemple), la saturation de l’aimantation est observée en fonction du temps de 

broyage ; la saturation est même accompagnée d’une diminution de l’aimantation pour les 

longs broyages. Une explication possible peut être donnée par le fait que le moment 

magnétique du fer est amplifié s’il est entouré d’atomes de nickel, ceci est possible pour de 

grandes teneurs de nickel (voir la figure 3.16) [86]. Ainsi pour des grandes teneurs en nickel 

le scénario est le suivant : par mécanosynthèse l’alliage est formé après un certain nombre 

d’heures de broyage, l’alliage a une certaine aimantation (on est à la saturation, les atomes de 

nickel entourent les atomes de fer). Avec la continuation du broyage, des défauts antisite sont 
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introduits dans la structure, défauts qui font que l’aimantation diminue (certains atomes de fer 

se placent dans le voisinage des autres atomes de fer). Pour de faibles concentrations de 

nickel, l’aimantation augmente par la formation de l’alliage, et après par l’introduction des 

défauts les atomes de nickel sont apportés dans le voisinage du fer ce qui fait que 

l’aimantation continue d’augmenter.  

L’aimantation semble peu affectée par les conditions de broyage (broyage de haute 

énergie (quand les collisions sont le processus qui induisent les réactions dans la poudre) et 

broyage de basse énergie (quand les processus de frottement induisent les réactions). La 

représentation de l’aimantation en fonction de la taille de grains, montrée dans la figure 3.19, 

confirme la faible influence de l’énergie du broyeur pour les alliages ayant une teneur de 10 et 

20 % Ni [29, 23]. 
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Fig. 3.19 Aimantation à saturation après 36 heures de broyage en fonction des différentes conditions de 

broyage (de l’énergie fournie aux poudres) Ω(rpm)/ω(rpm) [23]. 
 

L’aimantation à saturation augmente avec la teneur en fer et a un maximum pour 

environ 55 % massique fer, comme c’est montré dans la figure 3.20. [87] 
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Fig. 3.20 Aimantation à la température ambiante pour le nano γ – Ni –xFe en fonction de la teneur en fer [87]. 
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L’étude des courbes d’aimantation en fonction de la température a permis la 

détermination de la température de Curie pour les alliages qui contiennent 20 % Ni 35 % et, 

respectivement 50 % Ni [31]. Les courbes enregistrées sont montrées dans la figure 3.21. 

Pour ces compositions, la température de Curie diminue avec l’augmentation du temps de 

broyage, en opposition avec l’alliage Ni65Fe35 pour lequel la température de Curie semble 

indépendante du temps de broyage. Il faut quand même souligner que pour les alliages 

Fe50Ni50 et Fe65Ni35 les valeurs de la température de Curie sont plus grandes que celles 

mesurées pour les alliages obtenus par fusion [31]. 
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Fig. 3.21 Aimantation à saturation en fonction de la température pour les alliages Fe80Ni20, Fe65Ni35 et Fe50Ni50 

obtenus par broyage de haute énergie [31]. 
 

Les mesures d’aimantation en fonction de la température pour le composé 

intermétallique Ni3Fe montrent l’influence des recuits sur la formation du composé par 

mécanosynthèse et en même temps sont un autre outil pour caractériser le degré de formation 

des alliages par broyage. Dans le cas du Ni3Fe, les courbes enregistrées pour le mélange de 

départ mettent en évidence les températures de Curie pour Ni et Fe, mais pour un échantillon 

broyé 12 heures seulement la température de Curie du composé est observé. La présence 

d’une seule température de Curie à la température correspondante au le composé obtenu 

classiquement par fusion est un très bon indice que le composé soit obtenu par 

mécanosynthèse. Ces courbes sont montrées dans la figure 3.22. Pour Ni3Fe, la température 

de Curie mesurée pour les échantillons broyés est en très bon accord avec la valeur mesurée 

pour les échantillons obtenus par fusion [34].  
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Fig. 3.22 Analyse thermomagnétique pour un mélange de poudre (ss) Ni – Fe ayant la composition Ni3Fe et 

après 12 heures de broyage [34]. 
 

La variation du champ coercitif en fonction de la taille de grains est montrée dans la 

figure 3.23 [29], pour de faibles concentrations de nickel. Cette variation montre aussi la 

validité du modèle de l’anisotropie moyenne, qui dit que dans ce domaine de taille de grains, 

le champ coercitif devrait diminuer avec la diminution de la taille de grains. Il faut quand 

même prendre en compte aussi le processus d’homogénéisation de la phase par broyage qui 

peut conduire à une diminution du champ coercitif.         
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Fig. 3.23 Evolution du champ coercitif en fonction de la taille de grains [29]. 

 

Pour les alliages Fe – 10 et 20 % Ni, il a été montré que si les processus dominants 

dans les jarres sont les collisions élastiques, le champ coercitif augmente avec l’augmentation 

de l’énergie du broyeur. Si les processus de frottement sont dominants dans les jarres, le 

champ coercitif diminue avec l’augmentation de l’énergie du broyeur [22, 23]. 

Pour les alliages riches en nickel (spécialement pour le composé intermétallique 

Ni3Fe), un diagramme broyage – recuit – transformation (MAT – milling – annealing – 

transformation, en anglais) a été proposé par notre équipe (figure 3.24) [32, 88]. Pour 
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l’élaboration de ce diagramme, toutes les données (diffraction de rayons X et aimantation en 

particulier) ont été intégrées. L’aimantation spontanée a été utilisée comme paramètre qui 

décrit le degré de formation du composé par broyage. Il a été considéré que le composé est 

formé quand l’aimantation spontanée tend à la saturation. Dans ce diagramme, la ligne 

continue (330 °C), correspond à la situation quand le composé intermétallique Ni3Fe est 

complètement formé par broyage mécanique ou par broyage mécanique et recuit. Donc il est 

possible de séparer le diagramme dans une région au dessus de la ligne continue, où le 

composé Ni3Fe est formé par broyage et broyage et recuit et une région (en dessous de la 

ligne continue) où existe un mélange de phases (Ni, Fe et Ni3Fe). Les lignes pointillées (en 

dessous de la température de 330 °C) sont des suppositions pour agrandir la région où la 

phase Ni3Fe est formée par broyage et par broyage et recuit à une température plus élevée.  
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Fig. 3.24 Diagramme broyage – recuit – transformation (MAT) pour l’obtention du composé intermétallique 

Ni3Fe par mécanosynthèse et recuits [32]. 
 

 Une étude intéressante pour la prédiction des propriétés magnétiques des alliages Ni – 

Fe obtenus par broyage mécanique est présentée dans la référence [89]. Dans cette étude, un 

réseau neuronal artificiel est utilisé pour quantifier l’effet des conditions de broyage  (les 

paramètres de départ) sur les propriétés magnétiques (paramètres finaux) des matériaux 

considérés. En  accord avec la variation du champ coercitif en fonction des conditions de 

broyage (la vitesse du disque et des jarres), une vitesse de rotation du disque plus grande et 

vitesse petite des jarres conduit à des valeurs élevées pour le champ coercitif, et l’inverse. Une 

vitesse de rotation du disque plus grande conduit à une aimantation plus haute. Pour de petite 

vitesse petite du disque et de grande vitesse des jarres, les alliages obtenus ont des bonnes 

propriétés pour des matériaux magnétiques doux. Une autre étude concernant la transmission 

de l’énergie du broyeur aux poudres est donnée dans la référence [68]. Il est montré que 
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l’énergie transférée à la poudre est proportionnelle au temps de broyage, donc plus les 

poudres sont broyées, plus d’énergie leur est transférée.  

 Pour les alliages Ni – Fe (Fe0.85Ni0.15) nanocristallins une amélioration des 

performances de la perméabilité de micro-ondes est trouvée [90]. 

 Les études des propriétés mécaniques des poudres Ni – Fe obtenus par broyage 

mécanique sont présentées dans les références [91, 92]. 

3.3.2.4.4 Conclusions 

Les alliages binaires Ni – Fe ont été obtenus avec succès par mécanosynthèse dans tout 

le domaine de composition. Les propriétés de ces alliages sont rassemblées dans le tableau 5.1 

[93].  
Tableau 5. 1 : Les propriétés des alliages binaires Ni – Fe 

L’alliage Propriétés Références 
Moins de 10 
% Ni 

- structure CVC+CFC ; 
- le champ coercitif et l’aimantation augmentent avec le temps de broyage. 

73 

10.61 % g - structure CVC. 73 
10 % Ni 
 

- structure CVC ; 
- le champ coercitif augmente avec l’augmentation de l’énergie impliquée 
dans les collisions et diminue quand les phénomènes de frottement sont 
dominants ; 
- l’aimantation augmente avec le temps de broyage ; 
- les particules deviennent mono domaines ; 
- influence de l’énergie de broyage. 

22, 24, 26, 
29,  65, 66, 
67, 85 

20 % Ni  - structure CVC + CFC ; 
- le champ coercitif augmente avec l’augmentation de l’énergie impliqué 
dans les collisions et diminue quand les phénomènes de frottement sont 
dominants ; 
- l’aimantation augmente avec le temps de broyage ; 
- les particules deviennent mono domaines ; 
- influence de l’énergie de broyage. 

22, 24, 26, 
29,    65, 
66, 67, 85  

35 % Ni - structure CVC + CFC ; 
- l’aimantation augmente avec le temps de broyage ; 
- température de Curie plus grande que pour les échantillons obtenus par 
fusion ;  
- le paramètre de la maille reste constant.  

22, 24,  26, 
31,  65, 66, 
67  

50 % Ni - structure CFC ; 
- l’aimantation augmente avec le temps de broyage  
- température de Curie plus grande que pour les échantillons obtenus par 
fusion. 

28, 31, 73 

75 % Ni - structure CFC ; 
- l’aimantation a un maximum en fonction du temps de broyage ; 
- l’aimantation est influencée favorablement par les recuits ; 
- la température de Curie est en bon accord avec celle mesurée pour les 
échantillons obtenus par fusion. 

32, 33, 34, 
76, 88 

81 %Ni - structure CFC ; 
- l’aimantation diminue avec le temps de broyage ; 
- le champ coercitif augmente d’abord et reste, après, presque à la même 
valeur. 

85 
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 Une partie de cette thèse est dédiée à l’étude du composé intermétallique Ni3Fe obtenu 

par mécanosynthèse. Un des développements principaux est d’étudier l’influence d’une 

température de recuit plus haute avec le but final de compléter le diagramme broyage – recuit 

– transformation (MAT).  

3.3.2.5 Alliages ternaires et quaternaires Ni – Fe – X – Y  

Pour améliorer les propriétés des alliages Ni – Fe (en particulier la réduction de 

l’anisotropie, de la magnétostriction et du champ coercitif et l’augmentation de la résistivité), 

d’autres éléments sont ajoutés aux alliages binaires. Un exemple typique est l’alliage 

Supermalloy obtenu par la modification de la concentration du Permalloy (environ 78 % Ni), 

par l’ajout de molybdène. Le nouvel alliage ternaire ainsi obtenu a des propriétés très bonnes. 

La même chose est possible aussi pour les alliages nanocristallins obtenus par 

mécanosynthèse. 

Dans beaucoup de cas, l’élément ajouté aux alliages binaires Ni-Fe est non magnétique 

(Mo, Cu, Al, Cr, etc), donc une question qui s’est posée est comment agit l’élément non 

magnétique sur l’aimantation du système, pour les alliages obtenus par mécanosynthèse. Pour 

un alliage Ni – Fe – C ((Fe55Ni45)1-xCx) il a été montré que l’effet de l’atome non magnétique 

n’est pas la simple dilution des moments magnétiques des alliages binaires Ni – Fe [94]. 

Comportement qui est possible pour d’autres alliages Ni – Fe - X et qui peut donner des 

propriétés très intéressantes. L’évolution des moments magnétiques atomiques en fonction de 

la teneur en carbone est montrée dans la figure 3.25 pour l’alliage (Fe55Ni45)1-xCx). 
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Fig. 3.25 Moments magnétiques par atomes d’alliage dans le (Fe55Ni45)1-xCx broyé 60 heures. La ligne droite 
correspond à une dilution simple des atomes magnétiques [94] 
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 Dans le cas des alliages Ni-Fe-Si, il est constaté l’augmentation du champ coercitif avec 

la teneur en élément non magnétique (Si) et une diminution de la valeur de l’aimantation et de 

la taille de grains avec le taux de Si [95]. L’évolution de la taille de grains et du champ 

coercitif en fonction de la teneur en silicium est montrée dans la figure 3.26. 
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Fig. 3.26 Effet du taux de Si sur la taille de grains et du champ coercitif des alliages Fe100-xSixNi3 et Fe100-xSixNi5 

(x = 10, 18, 25) après 35 heures de broyage [95]. 
 

 En ce qui concerne l’évolution de l’aimantation et du champ coercitif en fonction du 

temps de broyage, pour l’alliage Fe85Si10Ni5, une augmentation en fonction du temps de 

broyage est observée [96]. 

 La variation de l’aimantation en fonction du temps de broyage pour les alliages 

ternaires semble avoir deux comportements différents : certains éléments (B, Si) donnent un 

maximum de l’aimantation et d’autres (Mo) donnent un minimum [96, 40]. Le champ 

coercitif suit de manière opposée la variation de l’aimantation en fonction du temps de 

broyage, comme il est montré dans la figure 3.27 a) pour un alliage Fe49Ni46Mo5 et dans la 

figure 3.27 b) pour un alliage Fe42Ni40B18. 

Le fait d’ajouter un élément non magnétique aux alliages binaires est plus compliqué 

qu’à première vue dans le cas de la mécanosynthèse. Dans l’exemple du Supermalloy 

(79Ni16Fe5Mo, % massique), l’évolution de la formation de l’alliage et de ses propriétés 

magnétiques dépend des matériaux de départ. Si les matériaux de départ utilisés sont des 

germes de Ni3Fe (obtenus aussi par mécanosynthèse) et une poudre de molybdène, dans ces 

conditions l’aimantation reste constante dans les premières heures de broyage et diminue 

après [97]. Dans une autre étude, l’alliage Supermalloy est obtenu à partir des poudres 

élémentaires de nickel, fer et molybdène ; dans ce cas l’aimantation présente un minimum en 
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fonction du temps de broyage [40, 38].  Une comparaison entre les deux études est présentée 

dans la figure 3.28 a) et 3.28b).  
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Fig. 3.27 a) Evolution de l’aimantation et du champ 
coercitif en fonction du temps de broyage pour un alliage 

Fe49Ni46Mo5 [40]. 

Fig. 3.27 b) Evolution de l’aimantation et du champ 
coercitif en fonction du temps de broyage pour un 

alliage Fe42Ni40B18 [40]. 
 

Le champ coercitif de l’alliage obtenu avec des germes de Ni3Fe, montre un maximum 

en fonction du temps de broyage, maximum trouvé pour d’autres compositions Ni-Fe-Mo 

[98]. La différence est que pour l’alliage qui a comme mélange de départ des germes de Ni3Fe 

le champ coeritif ne suit pas la règle générale et il ne varie pas en opposition avec 

l’aimantation en fonction du temps de broyage. 
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Fig. 3.28 a) Aimantation à saturation des alliage Ni – 
15 % Fe – 5 % Mo obtenu en présence de germes de 

Ni3Fe en fonction du temps de broyage [97]. 

Fig. 3.28 b) Aimantation spontanée de l’alliage Ni – 
16 % Fe – 5% Mo en fonction du temps de broyage 

[38]. 
 

D’autres alliages ternaires avec fer et nickel, obtenus avec succès par broyage mécanique 

sont : W – Ni – Fe, Fe – Cr – Ni, Ni – Fe – Ag, Ni – Fe – Al, Ni – Fe –Cu [99 - 104]. Parmi 
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les propriétés de ces alliages, on peut citer la possibilité d’ajuster les propriétés magnétiques 

(Ni – Fe – Cu) et d’obtenir des dispersions fines de particules magnétiques dans une matrice 

non magnétique (Ni – Fe – Ag) [102, 104].  

3.3.2.5.1 Conclusions 

Les alliages Ni-Fe obtenus par mécanosynthèse présentent beaucoup de propriétés très 

intéressantes, mais des études systématiques sur les conditions de broyage, durée optimale 

d’obtention n’existent pas encore ou sont incomplètes. Un des buts de cette thèse est de 

trouver les conditions optimales pour l’élaboration du composé intermétallique Ni3Fe par 

mécanosynthèse pour lui assurer les meilleures propriétés magnetiques dans de futures 

applications. Un autre but est, dans une deuxième partie, la réduction au minimum du temps 

de broyage, par recuit en général, mais de garder ou éventuelement d’améliorer les propriétés 

magnétiques. En ce qui concerne les alliages ternaires, nous considérons qu’une analyse plus 

précise pour l’alliage Supermalloy est nécessaire, vues les différences qui existent dans la 

littérature (non expliquées jusqu’à maintenant) et qui peuvent cacher des propriétés du 

matériau nanocistallin très utiles dans certaines applications. L’élaboration d’un échantillon 

quaternaire est une autre direction pour cette étude. 
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Chapitre 4 

Détails expérimentaux 
 

Ce chapitre est dédié aux méthodes expérimentales utilisées pour la caractérisation des 

poudres broyées. Dans la première partie, la technique du broyage mécanique est décrite, 

avec les paramètres impliqués dans le processus. Puis les modalités de calcul de la taille de 

grains à partir des diffractogrammes de rayons X et neutrons sont présentées.  

 

4.1 Broyage mécanique de haute énergie 

4.1.1 Définition 

La mécanosynthèse (MA, mechanical alloying en anglais) est une technique 

d’élaboration des matériaux homogènes en poudre par des moyens mécaniques, ayant comme 

départ des mélanges de poudres des éléments [1, 2]. 

 4.1.2 Appareillage 

L’équipement typique pour réaliser la mécanosynthèse est le broyeur de haute énergie. 

Tous types de broyeurs sont constitués d’une ou plusieurs jarres dans lesquelles sont 

contenues des billes ou des barres qui agissent sur les matériaux mis dans la jarre sous forme 

de poudre. Les jarres et les billes ou barres sont construits en général en matériaux qui 

manifestent une forte résistance à l’usure et pour éviter la contamination.  

Les broyeurs peuvent être classés selon la modalité d’action sur le jarre/bille : 

- attriteur ; 

- broyeur planétaire ;  

- broyeur vibrateur ;     

- autres types. 

L’attriteur est constitué d’une enceinte dans laquelle un pilon vertical, sur lequel sont 

fixées perpendiculairement des barres à 90° les unes par rapport aux autres, entraîne en 

mouvement des billes [1, 2]. Une représentation schématique de ce type de broyeur est 

montrée dans la figure 4.1.     
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Fig.  4.1 Dessin d’un attriteur [1]. 

  

La capacité d’un attriteur est comprise entre 0.5 et 40 kg de poudre, mais l’énergie fournie à 

cette poudre est faible ; l’attriteur est un broyeur de faible énergie. 

 Le broyeur planétaire : est composé d’un disque sur lequel sont fixées les jarres ; le 

disque tourne dans une direction et les jarres dans la direction opposée [1-4]. Un schéma de ce 

type de broyeur est montré dans la figure 4.2. 
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Fig. 4.2 Schématisation d’un broyeur planétaire [5] et de l’action des billes pendant le processus [1]. 
  

 Comme la jarre et le disque tourne dans des directions opposées, la force centrifuge 

générée par le disque et la jarre une fois s’ajoute et une autre fois se retranche, (forces  

opposées en direction). Ceci fait que à la fois les billes restent sur la paroi (effet de friction sur 

la poudre) et après elles volent vers l’autre coté de la jarre frappant la poudre (effet d’impact) 

[1, 2]. 

 La capacité typique des broyeurs planétaires est de l’ordre des 102 g de poudre par 

jarre. L’énergie fournie est beaucoup plus grande que dans le cas d’un attriteur ; le broyeur 

planétaire est un broyeur de haute énergie.  

 Le broyeur vibrant : est composé d’une jarre dans laquelle sont contenues des billes. 

La jarre est déplacée horizontalement en avant, en arrière et latéralement avec une fréquence 
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d’environ 20 Hz (modèle Spex 8000) [1, 2, 3]. Une représentation schématique de ce type de 

broyeur est montrée dans la figure 4.3.     

moteur électrique

bille

jarre

support pour la jarre

poudre

moteur électrique

bille

jarre

support pour la jarre

poudre

 
Fig. 4.3 Exemple de broyeur vibrant [6]. 

 
 La capacité de ce type de broyeur est de quelques dizaines de grammes de poudre, 

mais la vitesse d’impact des billes est de l’ordre du m/s et la fréquence de choc de l’ordre de 

cents de Hz [1, 2, 3]. Le broyeur vibrant a la plus haute énergie parmi les broyeurs utilisés 

dans la mécanosynthèse.   

4.1.3 Les paramètres impliqués dans la mécanosynthèse 

  L’énergie du broyeur dépend de chaque type de broyeur. En principe une énergie 

élevée conduit à une obtention plus rapide du produit final [7]. L’énergie du broyeur nous 

donne un autre paramètre important : la vitesse de broyage. Une vitesse trop grande fait que 

les billes restent collées sur les parois sans agir sur la poudre et fait croître la température de 

la jarre, avec des effets négatifs sur le produit final (par exemple oxydation) [1, 2]. 

La nature des billes et des jarres considère le type d’acier des billes, leur dimension 

et leur nombre qui ont des influences sur l’efficacité du broyage [1, 2, 3]    

 Le rapport masse bille/masse poudre, influence la formation des phases dans les 

poudres broyées. Il peut varier entre 1/1 jusqu’à 220/1, avec la croissance de ce rapport il est 

possible de réduire le temps nécessaire pour obtenir le produit final [1, 2, 3]. 

Le degré de remplissage de la jarre avec les billes est un autre facteur important dans 

le broyage mécanique. Un remplissage trop faible ou trop grand diminue l’efficacité du 

processus ; un taux optimal de remplissage est trouvé à 50 – 60 % du volume du jarre. Le 

produit final peut dépendre du taux de remplissage de la jarre avec les billes [1, 2, 3].     

   L’atmosphère dans laquelle se poursuit le broyage peut influencer la nature du 

produit final, mais aussi sa taille. En général, des gaz inertes sont utilisés (Ar, He) pour éviter 

la contamination, mais aussi l’air, N2 ou H2 pour produire des nitrures, hydrures, oxydes, etc 

[1, 2]. Il a été trouvé que les gaz inertes peuvent créer des défauts dans la poudre finale, mais 
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aussi qu’ils peuvent être « emprisonnés » dans le composé final [8]. En fonction de la nature 

de l’atmosphère de broyage la mécanosynthèse peut être réalisée en environnement sec (air, 

Ar, He, N2 ou H2) ou humide (des composées organiques peuvent être introduits par exemple 

dans l’atmosphère de gaz inerte).    

 Temps de broyage c’est le paramètre qui décrit l’intervalle de temps nécessaire pour 

obtenir le produit final. Il dépend du type de broyeur utilisé, du mode d’action des billes sur la 

poudre (collisions élastiques ou frottements) et de la température de broyage [3].      

 Broyage continu ou séquentiel : le broyage continu peut conduire à l’obtention d’un 

produit différent de celui obtenu pour un broyage avec des pauses [9].   

 L’utilisation des agents de contrôle du processus peut conduire à une taille de 

cristallite déterminée, par la régulation des processus de soudage à froid, mais avec des effets 

contaminants sur la poudre finale [1, 2].    

La température de broyage a aussi une influence sur la formation de l’état final du 

produit. Une température élevée fait que la taille des cristallites augmente mais réduit leurs 

contraintes et la solubilité dans l’état solide [1, 2]. La température varie pendant le processus 

de broyage ; une température plus haute pendant la période de formation du produit final est 

observée. Il est constaté l’existence d’une différence entre la température des billes et celle de 

la paroi et entre différents types des poudres broyées (ductiles, fragiles) [10]. 

La contamination est le grand défi de la mécanosyntèse, parce qu’elle est toujours 

présente. Parmi les facteurs qui contribuent à la contamination des poudres citons :  

- les billes et les jarres – contamination en fer, dépendante de l’énergie du 

broyeur, du temps de broyage et de la température qui est atteinte dans la 

jarre [1, 2] ; 

- les poudres broyées – la nature de ces poudres, la dimension des particules, 

le type de poudre (fragile, ductile) [11] ;    

- l’atmosphère de broyage – réaction avec la poudre broyée et obtention des 

produits indésirés ;  

- agents de contrôle du processus – généralement des produits organiques 

ajoutés en proportion de 1 – 5 % massique aux poudres broyées qui 

forment des produits incorporés dans le composé final [1, 2]; 

- température de broyage ; 

- temps de broyage. 

Une méthode de réduction de la contamination sans trop diminuer le rendement des 

broyeurs est proposée dans la référence [12]. 
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4.1.4 Types de matériaux soumis au broyage 

 L’élaboration d’un nouveaux composé à partir des ses éléments par broyage 

mécanique a comme base les processus de soudage et fracturation répétés assurés par l’action 

des billes qui frappent une certaine quantité de poudre entre eux et entre les billes et la paroi 

[1 - 3, 7]. La conséquence de la fracture des poudres est la formation de nouvelles surfaces qui 

peuvent coller sur d’autres particules de poudres ou sur lesquelles des grains peuvent être 

attachés [13]. Quand le produit final est obtenu entre les processus de soudage et fracture, un 

équilibre est établi, ce qui conduit à une dimension stable pour les particules. Cette dimension 

minimale de grains est probablement donnée par l’impossibilité de la propagation et 

nucléation des fissures dans le cristallite [14].      

Il existe trois types de mélanges de départ qui ont été décrits : systèmes ductile – 

ductile, ductile – fragile et fragile – fragile. 

Système ductile – ductile 

 Au début, les particules s’aplatissent, et forment des structures lamellaires qui 

se soudent entre elles. Ces structures sont ensuite fragmentées par la continuation du broyage, 

et l’épaisseur des lamelles décroît. Après un broyage suffisamment long, le mélange réalisé 

devient de l’ordre atomique [1 - 3, 7]. 

Système ductile – fragile 

 Le composé ductile est laminé et celui fragile est fragmenté dans la première 

étape, suivi par l’incorporation du composé fragile entre les lamelles du composé ductile. 

Avec la poursuite du broyage, ce mélange est fragmenté, suivi par une distribution uniforme 

du composé fragile dans la matrice ductile et en final il est possible de réaliser un  mélange au 

niveau atomique (un vrai alliage ou un composé intermétallique) [1 - 3, 7]. 

 Système fragile – fragile  

  Normalement ces poudres ne peuvent pas être alliées par broyage mécanique 

[7], mais, sous l’influence de la température, il est possible de faire une activation thermique 

[3] accompagnée par une diminution de la taille des particules quand la poudre moins fragile 

peut se comporter comme les matériaux ductiles (limite de fragmentation) [1, 2]. Quand un 

constituant est devenu ductile, le processus a lieu comme pour les systèmes fragile – ductile.   

  4.1.5 Formation des phases par broyage mécanique 

 Les processus de soudure et de fracture des poudres assurent l’échange de matière 

entre particules dans la mécanosynthèse, conduisant en final à un mélange atomique entre les 

atomes des éléments de départ [4]. Le mélange au niveau atomique est assuré par la diffusion 
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à froid (à la température ambiante) des atomes du soluté dans le réseau du solvant par les 

défauts et dislocations crées pendant l’action mécanique [3]. L’énergie introduite dans les 

poudres peut conduire à la formation des nouvelles phases (amorphes, composés 

intermétalliques). La différence entre les procédés classiques et le broyage mécanique est le 

fait que dans ce dernier les transformations de phase ont lieu dans un processus dynamique 

sous l’action continue des déformations mécaniques et de la chaleur générée par les chocs de 

déformation [15].        

 Pour comprendre comment il est possible de former des composés intermétalliques ou 

des phases amorphes pour la même composition de départ [16], la figure 4.4 présente le 

diagramme de phase de deux éléments avec une chaleur de mélange négative [7].   
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Fig. 4.4 Courbes d’énergie libre pour deux éléments avec chaleur de mélange négative [7]. 

  

Dans des conditions d’équilibre, les poudres A et B dans la proportion m et n forment 

un composé intermétallique AmBn, après un chauffage/refroidissement à haute température. 

Le broyage mécanique peut changer l’énergie libre du composé et amplifier la diffusion des 

atomes par les interfaces et défauts créés et réduire la température d’élaboration du composé. 

Pour certains intermétalliques, les défauts cristallographiques et antisites introduits dans le 

matériau font croître l’énergie de la phase intermétallique au dessus du seuil d’énergie pour la 

formation de la phase amorphe et peuvent empêcher la nucléation des grains de 

l’intermétallique et favoriser l’apparition de la phase amorphe, qui devient stable 

énergétiquement [7, 15]. En plus, il a été établi que pour certains matériaux il est possible 

d’avoir, en fonction de l’énergie injectée, des conditions pour obtenir des phases amorphes et 

des mélanges amorphes et cristallins [17, 18]. De la même manière, le broyage peut agir sur 

des poudres élémentaires normalement non miscibles et former des alliages.  
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 4.1.6 Modélisation de la mécanosynthèse 

 Trouver une théorie pour la mécanosynthèse semble un des plus grands défis pour 

cette méthode d’élaboration des matériaux, à cause du nombre important de paramètres 

impliqués. La réalisation de ce modèle permettra de mieux déterminer le temps de broyage et 

la nature du produit final avec un minimum énergie. Il est avancé l’idée que le produit final 

est déterminé seulement par le pouvoir de choc transféré aux billes et à la poudre [19]. Une 

autre approche considère le processus de broyage en deux parties [20] : 

- modélisation « locale » qui concerne les processus de collision des billes, 

leurs fréquences d’impact, leurs vitesses et le rapport de masse entre bille et 

poudre. Cette approche peut caractériser l’aplatissement des poudres et leur 

soudage à froid.   

- modélisation « globale » prenant en compte le type de broyeur, l’énergie du 

broyeur et le comportement global de la poudre et des billes dans la jarre. 

Ce niveau peut déterminer l’efficience d’un broyeur.     

D’autres essais proposent trois niveaux de description du broyage mécanique : niveau 

macroscopique (prenant en compte la vitesse, la fréquence, l’énergie et l’angle d’impact entre 

les billes et entre bille et paroi) ; niveau mésoscopique (qui considère les chocs en présence de 

la poudre) et niveau microscopique (qui compte les transformations structurales subies par la 

poudre pendant le processus) [21].    

Une corrélation entre ces trois approches nous semble plus correcte dans la description 

du processus de la mécanosynthèse. 

4.1.7 Préparation des échantillons 

Pour la préparation des échantillons Ni3Fe, 79Ni16Fe5Mo et 77Ni14Fe5Cu4Mo (% 

massique), des poudres ont été pesées dans les proportions souhaitées. Nous avons utilisé des 

poudres commerciales : fer type NC  100.24 (tamisé en dessous de 40 µm), nickel type 123 

carbonyl, molybdène obtenu par réduction chimique et cuivre (tamisé en dessous de 40 µm). 

Chaque composé a été homogénéisé avec un mélangeur spatial (type Turbula) pendant 15 

minutes, pour obtenir une distribution homogène des éléments de départ. Ce mélange a été 

mis ensuite dans les jarres sous atmosphère d’argon. Le rapport masse billes/masse poudres a 

été 7.3 et 8.9 avec un taux de remplissage de la jarre de 60 %. Les billes utilisées sont en acier 

(Cr(1.3-1.65)%1%C0.3%Mn) et ont un diamètre de 15 mm. Après, les poudres ont été 

broyées avec un broyeur planétaire de construction propre de l’Université Technique de Cluj-

Napoca. La vitesse du disque a été de 290 rpm et celle des jarres de 240 rpm. 
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Pour éliminer les défauts et les contraintes induites pendant le broyage et pour étudier 

l’influence de la température sur la formation de ces alliages et du composé intermétallique 

Ni3Fe, des recuits ont été effectués après le broyage. Les échantillons ont été scellés sous vide 

et recuit à basses températures (350 °C, 400 °C et 450 °C) pour des temps de broyage de 0.5, 

1, 2 et 4 heures. La température de recuit a été choisie en dessous de la température de 

recristallisation de ces alliages et du composé intermétallique [22].          

4.2 Diffraction des rayons X 

 Pour caractériser la structure des poudres issues du processus de broyage mécanique, 

nous avons utilisé la diffraction des rayons X. Les diffractogrammes de rayons X ont été 

enregistrés avec les diffractomètres Siemens D5000 en transmission qui utilise la radiation 

monochromatique Cu Kα1 avec la longueur d’onde  λ = 1.5406 Å et Siemens D5000 en 

réflexion qui utilise la radiation Co Kα1 (λ = 1.788965 Å) et Kα2 (λ = 1.792850 Å). 

L’intervalle angulaire 2θ choisi pour tous les échantillons a été compris entre 32 et 103 ° pour 

la radiation du cuivre et entre 35 et 130 ° pour la radiation du cobalt. Ces intervalles nous 

donnent la possibilité d’enregistrer un nombre suffisant de réflexions pour caractériser les 

poudres broyées.  

 Dans les analyses effectuées, nous avons suivi en particulier la positions des pics et 

leur largeur à mi hauteur. Utilisant ces deux paramètres, nous avons pu caractériser le degré 

de formation de nos alliages pendant le processus de mécanosynthèse et estimer la taille des 

grains obtenus.  

4.2.1 Détermination de la taille de grains 

 Pour déterminer la taille de grains issus du processus de broyage mécanique des 

poudres élémentaires et le taux des contraintes, nous avons utilisé l’affinement de Rieltveld 

[23 – 26]. La méthode consiste dans la comparaison des profils des pics expérimentaux avec 

les pics générés par une fonction des intensités intégrées. Pour évaluer la fonction de 

résolution instrumentale nous avons utilisé comme référence la poudre de départ. La méthode 

prend en compte les effets de taille des particules, les effets instrumentaux et les 

superpositions des pics. La contribution à l’intensité des pics est calculée avec la formule 

suivante [23, 24]    

 
                                    ( )∑ ∑ −+=

p k
pkpipkpkpkpibi GFLJSyy ,,

2

,,, 22 θθ                                4.1 
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où : est l’ordonnée du profil mesuré, yib est la contribution du fond, S est le facteur 

d’échelle, J est la multiplicité de la réflexion, L est le facteur de Lorentz (  ), 

Fk est le facteur de structure, G est la fonction de profil utilisée, θi est la position des pics 

mesurés, θk est la position des pics calculés. La somme est faite pour chaque phase (indice p) 

et pour tous les pics k (en fait hkl) contribuant à l’intensité. 

iy

( ) 12sinsin −
kk θθ

 Le profil utilisé est celui décrit par Thompson – Cox – Hastings [26], basé sur un 

profil pseudo Voigt (mélange d’une fonction gaussienne et loretzienne). La résolution 

instrumentale, caractérisé par la largeur à mi hauteur (Γ) est donnée par [23, 27] : 

 

                                                    ( ) 2/12 tantan WVU ++=Γ θθ                                               4.2 

 

où : U, V, W sont des paramètres de la largeur à mi hauteur. 

 Le principe de la méthode de Rieltveld est la minimisation des moindres carrés d’un 

paramètre M ; la différence des carrés entre l’intensité observée et celle calculée. Le 

paramètre  M est donné par [23, 28] : 

 

                                                    ( ) ( )∑ −=
i

iii calcyobsywM 2                                             4.3 

 

avec : wi est le poids affecté à chaque observation [ )(1 obs
y

w
i

i = ], yi(obs) est l’ordonnée du 

point du profil observé et yi(calc) est la somme en ce même point de toutes les contributions 

des raies de Bragg avoisinantes calculées. 

 La qualité de l’ajustement est donnée par [23, 28]: 
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avec : c un facteur d’échelle total, tel que )()( obsyccalcy ⋅= . 

 Le facteur d’accord dit résidu pondéré [23, 28] est : 
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Le facteur d’accord attendu [21, 26] est : 
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avec : p le nombre de paramètres affinés et n-p le nombre de degrés de liberté. 

 L’affinement de Rieltveld a été fait avec le logiciel FullProf [29, 30]. 

 L’affinement de la position des raies et de leur largeur à mi hauteur a permis le calcul 

de la taille des grains et des contraintes. Les méthodes utilisées sont celles décrites par 

Scherrer [31 - 33] et Williamson – Hall [34, 35].  

 La méthode de Scherrer calcule la taille des grains avec l’aide de l’équation : 

                   

                                               
θ

λβ
cos⋅
⋅

=
D

K                                                           4.7 

 

où : β est la largeur à mi hauteur, K une constante avec une valeur de 0.9, λ la longueur d’onde 

des rayons X, D la taille des grains et θ l’angle de diffraction.  

 La largeur à mi hauteur due seulement à l’échantillon peut être déterminée avec la 

relation suivante, pour des pics de type Gaussien : 

 

                                                           4.8 2
2/1

2
2/1

2
2/1 bB += β

 

ou B1/2 est la largeur mesurée, le β1/2 est la largeur vrai due à l’échantillon, b1/2 est la largeur 

introduite par l’appareillage. La largeur vraie, dans le cas de la mécanosynthèse, peut être 

déterminée par l’utilisation d’un échantillon étalon en l’occurrence l’échantillon de départ.  

 La méthode de Williamson – Hall permet d’accéder  dans le même temps à la taille 

des grains et aux contraintes [32]. Elle utilise le profil de Voigt, dans lequel la largeur 

intégrale est donnée par :  
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                                                                                                                         4.9 22
GL ββββ +=

 

où : β est la largeur intégrale, βL est la largeur intégrale de la partie lorentzienne et βG est la 

largeur intégrale de la partie gaussienne. 

 Dans ce cas, la partie lorentzienne caractérise les effets de la taille : 

 

                                                                      
ε

β 1
=L                                                              4.10 

 

où : ε coefficient qui décrit la taille des grains. 

Et la partie gaussienne caractérise les effets des contraintes : 

 

                                                                     
2
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G

ηβ =                                                           4.11 

 

où : η un coefficient qui caractérise les contraintes.  

 Maintenant réécrivant l’équation 4.8 en unités réciproques, l’équation de Williamson – 

Hall est obtenue :    
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où : β*=βcosθ/λ , d*=2sinθ/λ. 

 A partir de la pente de la droite de la représentation de Williamson – Hall, il est 

possible de calculer la taille des grains (D) ; dans l’approximation que les grains sont 

sphériques la taille des grains est donnée par : 

 

                                                                     
ε3
4

=D                                                               4.13 

 

 L’intersection de la droite avec l’axe y donne le taux de contraintes (T) : 

 

                                                                      
2
η

=T                                                                4.14 
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 4.3 Diffraction des neutrons 

 La formation par mécanosynthèse des poudres broyées a été vérifiée par diffraction 

des neutrons. La longueur d’onde des neutrons a été choisie à 1.28 Å. Les diffractogrammes 

ont été enregistrés sur la ligne D1B, instrument CRG - CNRS à l’Institut Laue Langevin, 

Grenoble. Un schéma de l’appareil est montré dans la figure 4.5. Les diffractogrammes ont 

été enregistrés dans le domaine angulaire 2θ = 30 – 110 °. 

 
Fig. 4.5 Schéma du diffractomètre à poudre D1B [36]. 

    

La diffraction des neutrons a été utilisée pour la détermination de la structure des 

échantillons broyés. Dans certains cas la structure magnétique des échantillons a été étudiée.  

4.3 Mesures magnétiques 

 La caractérisation magnétique des poudres obtenues par broyage mécanique a été 

réalisée avec un magnétomètre qui fonctionne sur le principe d’extraction axiale de 

l’échantillon [37]. Le champ maximal de ce magnétomètre est de 11 T. Les mesures ont été 

faites à 300 K et à 4 K dans les champs jusqu’à 8 T. Pour déterminer l’aimantation spontanée 

des poudres broyées, une extrapolation en champ nul a été faite pour la partie linéaire de la 

courbe d’aimantation qui est mesurée généralement en champs plus hauts que 4 T pour nos 
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échantillons. Les mesures ont été effectuées à l’Institut Néel, du CNRS de Grenoble avec le 

magnétomètre BS2. 

 Pour mesurer la température de Curie des poudres broyées, nous avons utilisé une 

balance thermomagnétique de type Faraday, avec un champ inhomogène de 0.1 T et avec la 

possibilité de varier la température de l’échantillon de 300 K jusqu’à 1300 K, équipement qui 

est installé à l’Institut Néel. 

 Les mesures de champ coercitif ont été réalisées, en collaboration, au Laboratoire 

SATIE UMR CNRS 8029, ENS de Cachan (France) avec un champ maximum de 70 kA/m à 

une fréquence de 50 Hz. Les mesures ont été faites dans un solénoïde de 52 cm de long, avec 

un diamètre moyen de 2 cm, excité en courant sinusoïdal. Le courant est mesuré avec une 

sonde active Tektonics. La poudre est placée dans une bobine en montage susceptomètrique 

(avec une bobine de compensation en anti-série), dont le signal est préamplifié. L’acquisition 

des signaux est faite par un oscilloscope haute résolution 12 bits Nicolet et l’intégration est 

réalisée numériquement.  

4.4 Analyses thermiques 

 Pour étudier la variation des propriétés des poudres broyées avec l’augmentation de la 

température, nous avons fait des mesures de calorimétrie différentielle (DSC Diferential 

Scaning Calorimetry en anglais). Par cette méthode, la température d’un échantillon est 

mesurée et comparée avec la température d’une référence qui ne manifeste pas des 

transformations dans l’intervalle de température choisie. L’analyse de la différence entre la 

température de l’échantillon et la référence nous donne des indices sur les transformations qui 

ont lieu avec absorption ou dégagement de chaleur (transitions ordre – désordre magnétiques 

(température de Curie), cristallographiques (réaction de mise en ordre, changements de 

phases, recristallisation). Cette technique est utile pour caractériser les poudres obtenues par 

mécanosynthèse parce qu’elles sont dans des conditions hors équilibre et à l’échelle 

nanométrique. Elle est donc utile pour savoir quelle est leur température de recristallisation et 

éventuellement pour voir l’influence des contraintes introduites par broyage.  

Les mesures ont été faites sur l’appareil NETZSCH – DSC 404S (Institut Neel, CNRS, 

Grenoble), pour des températures allant jusqu’à 700 °C avec différentes vitesses de montée 

(entre 3 °C/min et 30 °C/min).  
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4.5 Microscopie électronique à balayage 

 La caractérisation de la morphologie des poudres broyées et la microanalyse X ont été 

faites par microscopie électronique à balayage en utilisant le microscope JEOL JSM – 840 A 

de l’institut Néel. Pour ces analyses, nous avons regardé soit la poudre libre, ainsi nous avons 

l’information sur la morphologie (forme des particules, fractures) soit des particules enrobées 

dans une résine époxy pour obtenir une information sur la distribution des phases à l’intérieur 

des grains et pour déterminer la composition des phases observées. Pour l’analyse chimique 

des échantillons, le logiciel Idfix a été utilisé. Dans l’analyse effectuée, la correction ZAF 

(numéro atomique Z, absorption A et fluorescence F) a été employée dans le calcul du 

pourcentage des éléments présentés dans les échantillons [38]. Les échantillons enrobés ont 

été polis pour obtenir de bonnes surfaces planes. 
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Chapitre 5 

Le composé intermétallique Ni3Fe obtenu par mécanosynthèse 

et recuit 
 
Dans ce chapitre, la formation du composé intermétallique Ni3Fe par mécanosynthèse est 

présentée. L’évolution thermique de l’échantillon sera aussi discutée, en particulier la 

mise en évidence de la température de recristallisation et la détermination de l’enthalpie 

de formation du composé. L’influence des recuits à basse température sur la formation et 

les propriétés du composé est également présentée. L’aimantation spontanée augmente 

avec le temps de broyage et, pour un échantillon broyé 28 heures, elle est proche de 

l’aimantation de l’échantillon obtenu par fusion. Le champ coercitif présente un 

minimum en fonction du temps de broyage, avec une forte réduction de sa valeur par 

recuits.   

5.1 Formation du composé par broyage mécanique 
 

La formation du composé intermétallique, en fonction du temps de broyage, a été 

suivie par une diffraction de rayons X (DRX). Dans ce mode, il est possible de vérifier la 

structure de l’alliage et l’évolution des pics pendant le broyage. Pour obtenir le composé 

intermétallique Ni3Fe, la disparition des pics de nickel et de fer (présent dans le mélange 

de départ) est envisagée, ainsi que l’apparition des pics propres aux composés. 

L’évolution de la formation du composé est illustrée dans la figure 5.1 par les 

diffractogrammes de rayons X enregistrés dans l’intervalle angulaire 2θ = 32 – 103 ° (Cu 

Kα1, λ = 1.5406 Å) pour différents temps de broyage. Pour comparaison, le 

diffractogramme de la poudre de départ (”ss”) est aussi montré. Comme c’est visible, le 

broyage mécanique introduit des changements importants dans les poudres broyées 

jusqu’à 28 heures. Premièrement la disparition des pics de diffraction de fer est 

observable (surtout les réflexions (200) et (211), figure 5.2), qui après seulement 6 heures 

de broyage ne sont pas distinguables du bruit de fond. Ce fait suggère l’idée que le fer 

soit a formé un composé avec le nickel (le composé intermétallique Ni3Fe), soit a formé 
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une solution solide Ni-Fe. La disparition des pics avant 10 heures de broyage est 

confirmée aussi dans les références [1-4]. 

Fig. 5.1 Diffractogrammes de rayons X (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å)  pour les échantillons broyés jusqu’à 28 heures. 
Le diffractogramme pour la poudre de départ (ss) est montré pour comparaison. Sur la figure sont indiquées les 

positions des pics de Bragg du nickel, du fer et de Ni3Fe. 
 

Dans le même temps, il est observé un déplacement des pics vers les petits angles. 

Le déplacement vers les petits angles est dû à la formation du composé intermétallique 

(les réflexions Bragg de Ni3Fe se trouvent à plus petits angles que celles de Ni), et, 

également, à l’introduction par broyage des contraintes du premier ordre. Les nouvelles 

positions des pics après 10 heures de broyage se situent à des angles plus petits que les 

positions du Ni3Fe obtenues classiquement par fusion. 

La nouvelle position des pics se situe à plus petit angle que celle caractéristique 

de Ni3Fe, cela résulte des contraintes de premier ordre introduites par broyage. Les 

contraintes de premier ordre agissent au niveau macroscopique (quelques grains) et 

modifient le paramètre de maille (l’élargissement du paramètre de maille est envisagé par 

broyage). L’effet des contraintes de premier ordre sur le diffractogramme est le 

déplacement des pics vers les petits angles [5, 6]. L’influence des contraintes peut être 

éliminée par un recuit à basse température effectué après le broyage. Dans l’élaboration 
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du composé intermétallique Ni3Fe, le diffractogramme de rayons X montre que les pics 

se déplacent vers les petits angles sous l’influence de deux effets : la formation du 

composé par broyage et l’introduction des contraintes de premier ordre. Le fait que la 

position des pics dépasse la valeur du Ni3Fe obtenu par fusion vient confirmer le fait que 

le composé est obtenu par broyage. 

a 
b 

Fig. 5.2 Disparition des pics de fer (200) (a) et (211) (b) avec l’augmentation du temps de broyage (Cu Kα1, λ 
= 1.5406 Å). 

 

Pour illustrer le déplacement des pics pendant le broyage, l’évolution de la 

position du pic (311) du nickel est montrée dans la figure 5.3. Pour apprécier le 

déplacement du pic, un agrandissement de l’intervalle angulaire qui lui correspond dans 

les diffractogrammes est montré dans la figure 5.4.  

Dans l’intervalle 0 – 8 heures de broyage, l’intensité des pics de nickel diminue 

progressivement. La diminution en intensité et l’élargissement des pics traduit aussi deux 

effets superposés : la diminution de la taille des grains par broyage et l’introduction des 

contraintes de deuxième ordre [5, 6]. En outre, pour de faibles temps de broyage, 

l’élargissement est dû aussi au fait que dans le pic enregistré il existe deux contributions : 

le nickel non réagi et le Ni3Fe en cours de formation. Avec de plus longs temps de 

broyage, les pics commencent à devenir plus étroits et leurs intensités augmentent 

 85



Chapitre 5 

légèrement, ce qui traduit le fait que le composé intermétallique Ni3Fe est devenu la seule 

phase présente dans les échantillons. 
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Fig. 5.3 Evolution de la position du pic (311) du nickel/Ni3Fe 
pendant le broyage. Les positions du nickel et du Ni3Fe obtenus par 

fusion sont donnés pour comparaison (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å).  

Fig. 5.4 Position du pic (311) du nickel/Ni3Fe 
pour différents temps de broyage (Cu Kα1, λ 

= 1.5406 Å). . 
 

 Le déplacement vers les petits angles est plus important dans les 8 premières  

heures de broyage, après, pour de plus longs temps de broyage, la variation est lente. 

L’explication est donnée par le fait que jusqu’à 8 heures de broyage les principales étapes 

de la formation de l’alliage sont accomplies. Après 8 heures de broyage, l’alliage est 

homogénéisé par le broyage plus long et des défauts sont introduits dans la structure du 

composé.  

 La microscopie électronique à balayage (MEB) confirme les conclusions tirées 

lors de l’analyse des diffractogrammes de rayons X. Les images MEB montrent que les 

changements morphologiques plus importants ont lieu dans les 8 premières heures de 

broyage. Les images en électrons secondaires montrent, pour la poudre de départ, un 

mélange des poudres de nickel et de fer, comme il est illustré dans la figure 5.5. Dès les 

premières heures de broyage, un mélange à une échelle plus petite est réalisé entre le Ni 

et le Fe. Les amas qui se forment ne sont pas encore homogènes et les différentes 

particules semblent seulement collées les unes vers les autres (figure 5.6). A 8 heures de 

broyage, les particules sont déjà fusionnées dans des formations plus grandes (figure 5.7). 
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Avec la poursuite du broyage, leur taille ne fait qu’augmenter (figure 5.8). Cette 

augmentation est liée probablement à la ductilité des poudres broyées. L’homogénéité des 

poudres broyées longtemps est confirmée aussi par la référence [3].  
 

  

Fig. 5.5 Poudre de départ. Fig. 5.6 Poudre broyées 2 heures 
  

  

Fig. 5.7 Poudre broyées 8 heures. Fig. 5.8 Poudre broyées 28 heures. 
 

 L’analyse des diffractogrammes, avec le logiciel Winplotr, montre, également, 

l’évolution de la formation du composé intermétallique en fonction du temps de broyage. 

Dans la figure 5.9, les affinements sur le pic (220) du nickel pendant le broyage sont 

montrés. Il est constaté que pour le mélange de départ et pour les échantillons broyés plus 

de 10 heures, une seule phase est présente. Pour la poudre de départ, il s’agit du nickel et, 

pour la poudre broyée 10 heures et plus, il s’agit de Ni3Fe. Entre les deux cas, un mélange 

des phases est présent. L’affinement montre visuellement l’apparition des germes de 

Ni3Fe, leur croissance et en final le fait qu’ils deviennent la seule phase présente dans les 

poudres. 
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Fig. 5.9 Evolution du pic (220) du nickel et (220) du Ni3Fe pendant le processus de broyage  (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å). 

 

Si la surface de chaque phase donnée par l’affinement est rapportée à la surface de 

l’affinement global (qui est considéré comme 100 %), alors il est possible de déterminer 

le pourcentage de chaque phase présentée dans l’échantillon pour un temps de broyage 
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donné. La différence entre l’addition des surfaces de chaque phase et la surface de 

l’affinement total, rapporté à la surface de l’affinement global, donne les erreurs. Le 

résultat de cette analyse est présenté dans la figure 5.10. Une évolution similaire pour les 

phases Fe et Ni3Fe obtenues par interprétation des données Mössbauer est donnée dans la 

référence [3].  
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Fig. 5.10 Evolution des phases (DRX) pendant le broyage du composé intermétallique Ni3Fe. 

 

 Des analyses complémentaires sur la formation du composé intermétallique Ni3Fe 

ont été faites par diffraction de neutrons. Il est remarquable que, dans ce cas, les pics de 

Bragg du fer sont plus nettement visibles qu’avec la diffraction X. L’évolution des pics 

en fonction du temps dans l’intervalle angulaire 2θ = 30 – 110 °de broyage est montré 

dans la figure 5.11. Dans la figure, l’échantillon de départ (ss) est aussi montré pour 

comparaison. Il est observé la disparition des pics de fer et la formation du composé 

intermétallique avec l’augmentation du temps de broyage. En tirant parti de la grande 

sensibilité de la diffraction neutronique, il est possible de montrer que les pics de fer ne 

sont plus visibles dans le diffractogramme enregistré pour l’échantillon broyé 12 heures. 

Donc 0 – 12 heures semblent suffisantes pour obtenir le composé intermétallique Ni3Fe 

par mécanosynthèse ; les rayons X disent que le composé est obtenu après environ 10 

heures, donc les deux séries de mesures sont en parfait accord.   

Dans la figure 5.12, le pic (211) du fer est présenté en détail, c’est le plus intense 

dans les diffractogrammes.  Ici, il est plus clairement montrée la complète disparition de 

fer dans les échantillons broyés plus de 12 heures, donc la formation du composé 
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intermétallique Ni3Fe. Il est visible aussi la diminution de l’intensité des pics de nickel et 

leur élargissement pendant le broyage. 

 
Fig. 5.11 Formation du composé intermétallique Ni3Fe observé par diffraction de neutrons (λ = 1.28 Å) pour 

différents temps de broyage. Les diffractogrammes ont été décalés verticalement.  
  

L’élargissement des pics est l’effet de la diminution de la taille des particules, de 

l’introduction des contraintes de deuxième ordre et de la superposition des pics de Ni3Fe 

avec les pics de nickel au cours de la formation. 
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Fig. 5.12 Disparition du pic (221) du fer pendant le broyage. Diffraction neutronique (λ = 1.28 Å). 
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L’élargissement des pics de nickel et leur déplacement vers les petits angles 

pendant le broyage vu précédement par rayons X est aussi observé aux neutrons, comme 

il est montré dans la figure 5.13. Le déplacement est plus accentué jusqu’à 12 heures de 

broyage ; intervalle qui coïncide avec la disparition des pics de fer. En plus, le fait que les 

pics du composé intermétallique Ni3Fe se trouvent aux angles plus petits que ceux de Ni, 

montre que la nouvelle phase formée par le fer dissout dans le nickel est le Ni3Fe.  
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Fig. 5.13 Evolution de la position du pic (200) du nickel pendant le broyage (diffraction neutronique, λ = 

1.28 Å). 
 

Après 12 heures de broyage, la position des pics des échantillons broyés atteint la 

position du composé Ni3Fe obtenu par fusion et les pics de fer ne sont plus visibles. Ces 

observation conduisent à la conclusion que la solution solide obtenue par mécanosynthèse 

après 12 heures de broyage a la structure du composé intermétallique Ni3Fe. Les données 

obtenues par diffraction de neutrons sont en très bon accord avec les mesures de rayons 

X.  

Le taux de fer détecté par diffraction de neutrons, après l’analyse des 

diffractogrammes avec Fullprof, est montré dans la figure 5.14. La figure montre que 

après 12 heures de broyage, le fer est complétement dissous dans la matrice de nickel. Un 

résultat similaire a été obtenu par spectroscopie Mössbauer [3]. La phase formée par la 

dissolution du fer est le Ni3Fe. Seule la proportion de  fer est représentée ici, parce que les 

neutrons sont plus sensibles au fer et que le nickel et le composé intermétallique Ni3Fe 
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ont des pics superposés dans la phase de formation du composé intermétallique par 

broyage, donc plus difficile à séparer. 
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Fig. 5.14 Evolution de la phase α-Fe pendant le broyage. 
  

Les taux des contraintes introduites par broyage mécanique augmentent avec 

l’augmentation du temps de broyage, comment le montre la figure 5.15. Les contraintes 

sont une estimation donnée par l’affinement Rietveld des diffractogrammes des neutrons.  
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Fig. 5.15 Contraintes introduites dans les poudres broyées en fonction du temps de broyage. 
  

 L’augmentation est attendue parce que, avec la continuation du broyage et la 

formation du composé intermétallique, plus de défauts sont introduits dans la structure 

des poudres. Ces défauts favorisent l’obtention du composé à la fin du broyage. Ces 
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contraintes sont éliminées par les recuits effectués après le broyage. La température de 

recuit a été choisie en dessous de la température de recristallisation du composé Ni3Fe 

(environ 500 °C [7]), pour éviter la recristallisation. Les recuits, au delà du fait qu’ils 

conduisent à l’élimination des contraintes, achèvent aussi la réaction de formation du 

composé.  

L’analyse des pics de diffraction permet aussi la détermination de la taille des 

grains et des contraintes présentes dans les poudres. La forme des pics de diffraction a été 

affinée avec un profil de type Voigt. Pour le calcul de la taille de grains, nous avons 

appliqué la méthode Scherrer et Williamson – Hall [8, 9].  

L’affinement Rietveld des diffractogrammes de rayons X et de neutrons a permis 

le calcul de la taille de grains du composé en fonction de temps de broyage [10]. 

L’évolution de la taille de grains en fonction du temps de broyage est montrée dans la 

figure 5.16. 
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Fig. 5.16 Evolution de la taille de grains en fonction du temps de broyage. 

 

La taille de grains a été calculée pour les échantillons broyés plus de 8 heures, 

quand la phase Ni3Fe est la phase majoritaire dans les poudres broyées. Avant 8 heures, 

dans les échantillons se trouve un mélange de phases (Ni3Fe, Ni, Fe, Ni – Fe) et il est 

difficile de séparer la contribution du Ni3Fe de celle de Ni. Une fois que le Ni3Fe est 

formé, la taille de grains diminue avec la continuation du broyage, comme il est 

caractéristique pour la mécanosynthèse [1]. Pour l’échantillon broyé 28 heures, la taille 

de grains calculée est de 18 ± 2 nm, valeur légèrement plus grande que les valeurs 

présentées dans les références [1 - 4, 13, 14]. 
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Fig. 5.17 Evolution du paramètre de maille du composé intermétallique Ni3Fe en fonction du temps de broyage 

(diffraction de neutrons). 
 

 L’analyse des pics de diffraction peut conduire au calcul du paramètre de réseau 

du composé étudié. La valeur du paramètre de réseau augmente continuement  avec le 

temps de broyage ; il a la valeur de 0.35283 ± 0.00125 nm pour 28 heures de broyage. 

Une variation plus importante est trouvée dans la région où le composé n’est pas 

complètement formé par broyage (jusqu’à 12 heures de broyage). L’augmentation du 

paramètre de maille a comme explication le fait que, dans les premières étapes, le 

composé commence à se former et à croître dans l’échantillon. Egalement dans la 

nouvelle quantité formée, des défauts sont introduits par broyage. Une fois le composé 

formé (plus de 12 heures), le paramètre de réseau augmente légèrement avec la 

continuation du broyage à cause de contraintes et des défauts introduits dans la maille. 

L’évolution du paramètre de réseau en fonction du temps de broyage, calculée par 

l’analyse des diffractogrammes de diffraction de neutrons, est montrée dans la figure 

5.17. Le même type de variation du paramètre de réseau en fonction du temps de broyage 

est trouvé aussi dans les références [1, 11, 15 -20], ce qui atteste de son caractère général.  

5.2 Analyse calorimétrique différentielle   

 Dans le but d’amplifier la formation du composé intermétallique Ni3Fe, pour de 

faibles temps de broyage, et pour éliminer les contraintes introduites pendant le broyage, 
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des recuits ont été faits [4]. Dans ces conditions, il est très utile de connaître l’évolution 

des échantillons en fonction de la température, notamment pour éviter la cristallisation 

des nanograins. Un outil pour étudier les transformations des poudres en fonction de la 

température est l’analyse thermique différentielle (DSC). Les courbes DSC pour les 

échantillons broyés sont présentées dans la figure 5.18 ; les courbes ont été enregistrées 

avec une vitesse de chauffage de 10 °C/minute. Pour comparaison, l’échantillon de départ 

(ss dans la figure) a également été mesuré et montré. 
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Fig. 5.18 Courbes DSC pour les échantillons broyés et pour l’échantillon de départ. Pour une plus grande 

clarté, les courbes sont décalées verticalement. 
 

 La courbe pour l’échantillon de départ montre une première transition 

exothermique à 360 °C. La nature du pic mesuré à 360 °C est en liaison avec la 

température de Curie du nickel. Pour l’intervalle de température étudié, il n’y a pas 

d’autres transitions observées. Dans le cas d’échantillon broyé 2 heures, la petite 

transition à la température de Curie du nickel est observée, et à plus haute température un 

pic endothermique large est mesuré. Le nouveau pic est l’effet direct de la quantité de 

Ni3Fe obtenu par broyage et recuit (aucune transition de ce type n’est vue pour 

l’échantillon de départ). La continuation du broyage conduit à la disparition de la 

transition à la température de Curie du nickel, traduisant la complète réaction du nickel 
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avec le fer par broyage et par broyage et recuit. Le deuxième pic devient plus étroit pour 

des temps de broyage plus longs, avec la formation d’une quantité importante de Ni3Fe 

par broyage.  

 La température de commencement de la réaction est comprise entre 467 °C, pour 

2 heures de broyage, et 502 °C, pour 28 heures de broyage. La température de 

commencement est en très bon accord avec la température de recristallisation du Ni3Fe 

[7]. Un regard plus attentif sur la forme du pic pour les échantillons broyés longtemps (28 

heures) montre la présence des deux phénomènes, comme il est montré dans la figure 

5.19. 
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5.19 Courbe mesurée au chauffage et au refroidissement pour l’échantillon broyé 28 heures. 

 

 Le premier phénomène (on part de basses températures vers les hautes 

températures) est le commencement de la recristallisation des nanograins et le deuxième 

est la transition magnétique de Ni3Fe (la température de Curie). L’identification précise 

de ces deux composantes du pic est donnée par l’étude de la courbe mesurée au 

refroidissement : la transition magnétique est réversible mais pas la recristallisation. La 

courbe au chauffage et au refroidissement pour l’échantillon broyée 28 heures est montré 

dans la figure 5.19. Sur la courbe de refroidissement est observé un pic plus étroit et 

centré sur la position connue pour la température de Curie de Ni3Fe. 

 Pour le pic situé à 500 °C (figure 5.20), au chauffage, l’enthalpie totale 

(recristallisation et température de Curie) augmente avec le temps de broyage jusqu’à 10 
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heures, en accord avec l’augmentation de la quantité de Ni3Fe obtenue par broyage. Une 

fois que la phase est complètement formée, l’enthalpie semble saturée. Au 

refroidissement, une légère augmentation est observée pour de faibles temps de broyage 

(le Ni3Fe n’est pas obtenu dans tout le volume de l’échantillon), suivie par une valeur 

constante. Au refroidissement, l’enthalpie traduit seulement la transition magnétique à la 

température de Curie du composé. La différence entre les valeurs absolues d’enthalpie au 

chauffage et au refroidissement représente l’enthalpie de recristallisation de la phase 

Ni3Fe obtenue jusqu’à 12 heures de broyage. La tendance de saturation de l’enthalpie 

après 12 heures de broyage est due à la formation de Ni3Fe par mécanosynthèse dans tout 

le volume de l’échantillon. Il faut souligner que pendant le chauffage de nouvelles 

quantités de Ni3Fe sont formées, donc au refroidissement l’effet dû à la température de 

Curie sur le signal DSC du composé est plus grand. En conséquence la différence entre 

l’enthalpie au chauffage et au refroidissement sous estime l’enthalpie de recristallisation 

de la phase Ni3Fe, pour les faibles temps de broyage, quand la phase n’est pas 

entièrement formé par broyage.    
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Fig. 5.20 Enthalpie en fonction du temps de broyage au chauffage et au refroidissement. 

 

 Pour quantifier l’énergie impliquée dans le processus de recristallisation, plusieurs 

mesures à différentes vitesses de chauffage  ont été utilisées (entre 3 et 30 °C/minute). 

L’énergie d’activation a été ensuite calculée avec l’aide des tracés de Kissinger [21]. Les 

valeurs de l’énergie d’activation ainsi déterminées sont montrées dans la figure 5.21. 
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Fig. 5.21 Evolution de l’énergie d’activation de la recristallisation et la transition magnétique en fonction 
du temps de broyage. 

 

 L’énergie d’activation de la recristallisation du Ni3Fe, augmente avec le temps de 

broyage de 0.53 eV pour 2 heures de broyage à 1.58 eV pour 28 heures de broyage [22]. 

Cette augmentation est en accord avec l’obtention de la phase Ni3Fe dans tout le volume 

des échantillons pour les longs temps de broyage, quand la saturation est attendue au delà 

de 10 h. Avec l’augmentation de la vitesse de chauffage, le pic devient plus étroit, et 

montre donc un processus de recristallisation après le dépassement d’une certaine 

température. 

 Au chauffage, une augmentation de l’enthalpie avec le temps de broyage jusqu’à 

10 heures est observée, en accord avec la formation du composé intermétallique par 

broyage et recuit, suivie par une stabilisation pour de longs temps de broyage (phase 

formée). Au refroidissement, une légère augmentation de l’enthalpie est observée dans les 

premières heures de broyage suivie par une stabilisation pour la suite du temps de 

broyage. Comportement qui montre la formation de la phase Ni3Fe dans tout le volume 

de l’échantillon par broyage et recuit, car une fois le composé obtenu il consomme la 

même quantité d’énergie à la transition magnétique.    

6.3 Influence des recuits sur la formation du Ni3Fe par broyage 

Dans le paragraphe précèdent, il a été établi que la température de commencement 

de la réaction de recristallisation du composé intermétallique Ni3Fe est 500 °C, donc pour 
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les recuits des températures plus basses ont été choisies. Ces températures de recuits sont 

400 °C et 450 °C, une température plus basse était utilisée dans des travaux antérieurs 

[4]. Le but des recuits est l’élimination des contraintes introduites par broyage pour les 

longs temps de broyage, en essayant de garder la taille des grains dans le domaine 

nanométrique. En outre, pour les faibles temps de broyage, les recuits peuvent continuer 

la réaction initiée par le broyage et former du Ni3Fe. Dans les figures 5.22, une 

comparaison est faite entre les divers recuits effectués à 400 °C et à 450 °C pour plusieurs 

temps de broyage (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å). Les temps de broyage ont été choisis pour 

représenter les premières étapes de la mécanosynthèse du composé intermétallique Ni3Fe. 
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Fig. 5.22 Influence de la durée des recuits effectués à 400 °C (a) et à 450 °C (b) pour plusieurs temps de 
broyage, sur la formation du composé intermétallique Ni3Fe (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å). 

 

Les figures montrent, pour l’échantillon broyé seulement 1 heure, un 

élargissement des pics et une réduction de l’intensité des pics du nickel. Les recuits 

déplacent le pic du nickel vers les plus petits angles, donc vers une position proche de 

celle du Ni3Fe. Le déplacement vers la position des réflexions du composé 
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intermétallique est plus visible pour une température plus élevée. Pour les échantillons 

broyés seulement 3 heures, la position des pics est plus proche de celle qui correspond au 

composé intermétallique Ni3Fe. Les recuits font le reste du déplacement vers cette 

position, avec un très bon accord pour 4 heures de recuit à 450 °C. A plus longs temps de 

broyage (10 heures), les recuits ne font que croître l’intensité des pics, car le composé est 

déjà obtenu par broyage. Donc l’effet des recuits n’est que d’éliminer les contraintes et 

les défauts introduits par broyage.  

L’analyse de la figure 5.22, montre qu’il est possible de dire qu’un recuit à la 

température de 450 °C, conduit à la formation du composé beaucoup plus rapidement que 

dans le cas des recuits effectués à 400 °C. Ainsi que seulement 30 minutes de recuit à 450 

°C sont suffisantes pour obtenir Ni3Fe comme phase majoritaire dans les échantillons 

broyés plus de 3 heures, contre 1-2 heures nécessaires dans le cas des recuits effectués à 

400 °C. 

La finalisation de la réaction est vue surtout aux grands temps de broyage, où 

l’effet est illustré par l’étroitesse des pics de diffraction. Autrement dit, les recuits 

amplifient la formation du composé pour le volume de l’échantillon dans lequel le 

broyage a formé un bon mélange entre nickel et fer, mais qui n’ont pas formé encore un 

”vrai” composé pendant le broyage.  

Une analyse plus détaillée pour les effets des recuits effectués à 400 °C pour les 

échantillons broyés 2 et 8 heures est montrée dans les figures 5.23 et 5.24 respectivement.    
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Fig. 5.23 Comparaison entre les échantillons broyés 2 
heures et recuits pour plusieurs durées à 400 °C (Cu Kα1, 

λ = 1.5406 Å). 

Fig. 5.24 Comparaison entre les échantillons broyés 8 
heures et recuits pour plusieurs durées à 400 °C (Cu Kα1, λ 

= 1.5406 Å). 
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Pour l’échantillon broyé 2 heures, seul un pic de diffraction très large est visible, 

centré sur la position de Bragg du nickel, avec une très grande asymétrie vers les petits 

angles. Un recuit à la température de 400 °C pendant 30 minutes fait apparaître un 

deuxième pic situé à plus petits angles que celui du Ni. Ce nouveau pic est situé à une 

position qui peut être indexée avec une structure type Ni3Fe. Si la durée du recuit est 

augmentée, après 4 heures de recuit à 400 °C, la position du maximum de diffraction est 

centrée sur la position du Ni3Fe, avec une petite partie qui correspond au nickel non réagi 

pendant le broyage et le recuit effectué. 

 Une situation intéressante est observée pour 30 minutes où le pic de Ni3Fe est plus 

évident que pour les autres temps de recuit. Une explication possible est le fait que 

pendant cette première durée de recuit le processus qui domine est la formation du Ni 3Fe. 

Pour des durées de recuit plus longues, le processus qui domine est l’élimination des 

contraintes suivie par la formation du composé qui se caractérise par un pic large et 

centré sur la position du Ni3Fe.   

 Pour un échantillon broyé 8 heures, un pic de diffraction large est observé à la 

position du Ni3Fe, accompagné par un autre pic de plus faible intensité qui correspond au 

nickel non réagi pendant le broyage. Après seulement 30 minutes de recuit à 400 °C, 

l’intensité du pic du Ni3Fe augmente beaucoup et le pic de nickel a disparu. La 

prolongation du recuit fait seulement croître l’intensité du pic de Ni3Fe, comme il est 

montré dans la figure 5.23. Dans le cas de l’échantillon broyé 8 heures, on observe aussi 

l’effet de l’élimination des contraintes par recuit par le déplacement du pic vers de plus 

grands angles pour un recuit de 3 heures. Déplacement très évident en comparaison avec 

les échantillons recuits moins de 3 heures. Si l’élimination des contraintes est considérée 

comme complète après 3 heures de recuit, le déplacement du pic pour l’échantillon recuit 

4 heures peut être compris comme le processus de formation du composé par recuit dans 

tout le volume de l’échantillon (position du pic à la même position que pour le Ni3Fe 

obtenu par fusion). 

 En conclusion, dans les figures 5.23 et 5.24, il est clairement montré l’influence 

des recuits sur la formation de l’alliage, quand celui-ci n’est pas complètement formé par 

broyage, mais lorsqu’il y a des volumes avec un très bon mélange de nickel et de fer. 

Dans ces volumes, sur l’influence de la température de recuit, les atomes de fer et de 
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nickel peuvent diffuser et former le composé intermétallique Ni3Fe. Par contre, quand le 

composé est formé par broyage, le recuit contribue essentiellement à l’homogénéisation 

du composé et à l’élimination des contraintes introduites pendant le broyage (longs temps 

de broyage). 

 D’autres recuits ont été effectués à la température de 450 °C. L’augmentation de 

la température de recuit a un effet plus visible sur la finalisation de la formation du 

composé, grâce à l’énergie apportée qui donne un plus de mobilité aux atomes, facilitant 

leur diffusion réciproque. Ainsi la formation du composé intermétallique Ni3Fe activé par 

broyage (faibles temps de broyage) est accélérée par la température de recuit, comme il 

est montré dans les figures 5.25 et 5.26.  
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Fig. 5.25 Evolution de l’intensité du pic (311) du Ni3Fe 
avec la durée du recuit effectué à 450 °C pour un 

échantillon broyé 2 heures  (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å). 

Fig. 5.26 Evolution de l’intensité du pic (311) du Ni3Fe 
avec la durée du recuit effectué à 450 °C pour un 

échantillon broyé 8 heures (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å). 
 

Dans le cas des recuits effectués à 450 °C pour un échantillon broyé 2 heures, 

l’apparition du pic de diffraction de Ni3Fe est observée pour seulement 30 minutes de 

recuit. L’intensité du pic de Ni3Fe est très grande en comparaison avec celle du nickel, 

qui est faible, par rapport à l’échantillon seulement broyé, l’évolution est la traduction de 

la formation massive de Ni3Fe par la température de recuit. La continuation du recuit 

pour des durées plus longues conduit à la diminution continue de l’intensité du pic de Ni 

et l’augmentation de l’intensité du pic de Ni3Fe. Il faut souligner que, après 4 heures de 

broyage, le nickel n’a pas complètement réagi, ce qui soutient le fait que les recuits font 

réagir seulement la partie très bien homogénéisée pendant le broyage, et qui n’a pas reçu 

suffisamment d’énergie du broyeur pour former Ni3Fe. La formation du composé est 

 102



 Le composé intermétallique Ni3Fe obtenu par mécanosynthèse et recuit 
 

aussi visible pour de faibles durées de recuit (30 min – 1h), par la présence du pic de 

Ni3Fe à des angles plus petits que pour le composé obtenu par fusion. Pour les durées de 

recuits plus longues, le pic de Ni3Fe revient vers les plus hauts angles, car les contraintes 

sont éliminées par le recuit. 

 Pour un échantillon broyé 8 heures, 30 minutes de recuit à 450 °C sont suffisantes 

pour la forte amplification de l’intensité du pic de Ni3Fe et la disparition du pic de nickel. 

Dans ce cas, le composé est déjà formé par  broyage dans une grande proportion de 

l’échantillon.  

 L’augmentation de l’intensité, respectivement pour de faibles temps de broyage, 

et l’apparition des pics du composé intermétallique Ni3Fe montrent l’influence fortement 

positive des recuits sur la formation du composé intermétallique. Le volume de la phase 

qui est obtenu par recuit est plus important pour une température plus grande et pour des 

durées de recuit plus longues.  

L’effet de l’augmentation de la température de recuit sur la formation du composé 

pour la même durée du recuit est montré en détail dans les figures 5.27 et 5.28. 
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Fig. 5.27 Evolution des pics du Ni3Fe et du Ni pour les 
échantillons  recuits  2 heures à 400 °C, en fonction du 

temps de broyage  (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å).  

Fig. 5.28 Evolution des pics du Ni3Fe et du Ni pour les 
échantillons  recuits 2 heures à 450 °C, en fonction du 

temps de broyage  (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å).  
 

 Pour un recuit de 2 heures effectué à 400 °C, les pics de diffraction sont plutôt 

larges, malgré le recuit, le pic du nickel est clairement visible jusqu’à 6 heures de 

broyage. Les recuits effectués à 450 °C pendant 2 heures conduisent à l’apparition des 

pics étroits pour Ni3Fe et la complète disparition des pics du nickel pour des temps de 

broyage plus grands que 4 heures. Un autre exemple clair de l’efficacité de la température 
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élevée du recuit est visible pour l’échantillon broyé 1 heure : à 400 °C, le pic du Ni3Fe est 

seulement présumé dans la largeur asymétrique du pic du nickel, mais pour 450 °C, les 

pics du composé intermétallique Ni3Fe et Ni sont bien visibles et distincts. 

    Si le recuit est effectué pour des durées plus longues de broyage (12 heures), on 

n’observe pas de différences entre les deux températures de recuits. Cette observation 

montre que le volume de la phase qui réagit pendant le recuit est la même, sauf que dans 

le cas d’une température plus haute la réaction post broyage est plus rapide (effets 

immédiats ~ 450 °C) et dans le cas d’une température plus basse, la réaction à une 

cinétique plus lente (recuits à 400 °C). Une comparaison entre les recuits effectués à 400 

°C et à 450 °C pendant 12 heures sur l’échantillon broyé 4 heures est montrée dans la 

figure 5.29. 
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Fig. 5.29 Evolution du pic (311) pour des recuits effectués à 400 °C et à 450 °C pendant 12 heures pour un 
échantillon broyé 4 heures (diffraction de rayons X). Le pic du nickel mesuré dans l’échantillon de départ 

est donné pour comparaison  (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å).  
 

Vu l’influence très positive des recuits sur la formation du composé 

intermétallique Ni3Fe, l’utilisation des recuits peut être une méthode pour réduire le 

temps de broyage. Un autre aspect positif des recuits est l’élimination des défauts et des 

contraintes introduits pendant le broyage sans une augmentation notable de la taille de 

grains. 

5.4 Propriétés magnétiques 

 Les propriétés magnétiques du composé intermétallique obtenu par 

mécanosynthèse sont utilisées pour comparer le composé broyé avec le composé obtenu 

par la fusion des poudres élémentaires. En même temps, les propriétés magnétiques sont 
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utilisées pour caractériser le degré de formation par broyage du composé. En ce qui 

concerne les propriétés magnétiques, cette étude prend en compte la température de 

Curie, l’aimantation à saturation et le champ coercitif. 

5.4.1 Analyse thermomagnétique 

La formation du composé et ses propriétés ont été étudiées aussi par des mesures 

magnétiques. Les mesures thermomagnétiques, présentées dans les figures 5.30 et 5.31, 

montrent la formation progressive du composé et l’évolution de ses propriétés 

magnétiques en fonction du temps de broyage. 
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Fig. 5.30 Evolution de l’aimantation des échantillons de 

départ (ss) et des échantillons broyés 3, 6 et 8 heures. 
Fig. 5.31 Evolution de l’aimantation des 

échantillons de départ (ss) et des échantillons 
broyés 8, 12 et 28 heures. 

 

L’échantillon de départ (ss), présente au chauffage les températures de Curie du 

nickel (631 K) et du fer (1043 K). Après 3 heures de broyage, seul un petit saut est 

observé à la température qui correspond au nickel, ainsi qu’une plus grande transition 

plus importante à la température de 873 K. La température de 873 K est la température de 

Curie pour le composé intermétallique Ni3Fe obtenu par fusion. Pour l’échantillon broyé 

6 heures, le saut qui correspond au nickel non réagi est encore plus faible et il disparaît 

complètement pour l’échantillon broyé 8 heures. Pour les échantillons broyés plus de 8 

heures, une seule transition est observée au chauffage à la température de 873 K. 
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Fig. 5.32 Mécanisme possible d’évolution de l’échantillon de départ pendant la mesure thermomagnétique. 
 

Dans la même figure 5.30, au refroidissement, la formation d’une plage d’alliages 

est observée sous l’influence de la température. Pour l’échantillon de départ, au 

refroidissement, une seule transition très large est observée ; la largeur de la transition 

suggère la formation d’un alliage avec un intervalle de composition. Chaque phase a sa 

propre température de Curie. Le résultat montre que, par chauffage à haute température, il 

est possible de faire diffuser les atomes de nickel dans les particules plus grandes de fer et 

de former des phases (figures 5.32) ; l’échantillon de départ est un mélange homogène de 
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particules de fer et de nickel. Pour l’échantillon de départ, au refroidissement, il reste 

toujours du nickel non réagi, observé par le petit saut à la température de Curie 

caractéristique pour le nickel. En ce qui concerne les échantillons broyés plus de 3 

heures, une seule transition, à la température de Curie de Ni3Fe, est observée au 

refroidissement, donc toute la quantité de nickel a réagi sous l’influence de la température 

et du champ magnétique. 

Pour les échantillons broyés plus de 8 heures, une seule transition, à la même 

température (873 K) est observée au chauffage et au refroidissement. La température de 

transition est en très bon accord avec la température de Curie de Ni3Fe. Dans les limites 

de cette méthode, il est possible de conclure que jusqu’à la température de Curie, la phase 

Ni3Fe est formée dans tout le volume de l’échantillon. Une conclusion similaire a été 

formulée dans la référence [23].    

Les analyses thermomagnétiques mettent en évidence pour les échantillons broyés 

3 à 8 heures, le fait que après le retour à la température ambiante, l’aimantation de 

l’échantillon est plus grande qu’au début de la mesure. Une explication possible est le fait 

que pendant le chauffage des échantillons à 1100 K, la réaction de formation du composé 

est achevée et le Ni3Fe sans défauts a une aimantation plus grande. En revanche, après la 

formation du composé intermétallique (12 heures de broyage), l’aimantation au 

refroidissement est plus basse qu’à la montée. Une explication est donnée par la 

recristallisation des échantillons pendant le chauffage et par une possible texturation 

magnétique et orientation des domaines sous l’influence du champ magnétique 

inhomogène subie pendant le refroidissement.  

La recristallisation est confirmée par l’augmentation de la taille de grains pour les 

échantillons broyés plus de 4 heures. Pour un échantillon broyé 6 heures, après l’analyse 

thermomagnétique, la taille des grains augmente jusqu’à 0.7 µm. L’augmentation de la 

taille de grains est visible seulement pour les échantillons pour lesquels le Ni3Fe est la 

phase majoritaire dans le volume de l’échantillon. Une explication peut être donnée en 

fonction du taux de Ni3Fe obtenu après broyage. Pour les échantillons broyés peu de 

temps (quantité faible de Ni3Fe), la température fait réagir le nickel et le fer non réagi 

pendant le broyage, mais la quantité d’éléments non réagis est trop importante et les 

germes de Ni3Fe continuent de se former localement et ne permettent pas la croissance 
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importante de ceux déjà formés avant. Après que Ni3Fe soit devenu la phase majoritaire 

dans l’échantillon, la température élevée fait croître les germes nanocristallins de Ni3Fe 

soit par coalescence des grains soit par l’addition de fer et de nickel non réagis qui 

entourent les germes formés par mécanosynthèse. L’évolution de la taille de grains après 

les mesures thermomagnétiques en fonction du temps de broyage est montrée dans la 

figure 5.33. 
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Fig. 5.33 Taille de grains obtenus par DRX  (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å) après les mesures thermomagnétiques 

jusqu’à 800 °C. 
 

La formation de la phase Ni3Fe sous l’action de la température pour les 

échantillons où existe un bon mélange de Ni et Fe contre la recristallisation semble 

confirmée du point de vue thermodynamique. Dans la référence [24], l’énergie de 

formation de la phase Ni3Fe est de 0.05 eV, et des déterminations pour les échantillons 

broyés montrent des valeurs pour l’énergie de recristallisation entre 0.5 et 1.6. La valeur 

plus grande suggère le fait que, pour les faibles temps de broyage, il est plus économique 

de former la phase Ni3Fe que de faire grandir les grains. Il est ainsi possible de 

comprendre la taille réduite des grains dans les premières heures de broyage. Quand la 

phase Ni3Fe est obtenue dans la majorité du volume de l’échantillon, la recristallisation 

est le principal processus qui utilise l’énergie thermique. 

L’influence des recuits sur l’aimantation des échantillons est vue par l’évolution 

relative de l’aimantation en fonction de la durée d’un palier à la température de 400 °C et 

respectivement 450 °C. Les courbes sont montrées dans la figure 5.34. Il est observé, 
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pour de faibles temps de broyage (2 heures), que l’aimantation augmente beaucoup sur la 

durée du palier. Pour des temps de broyage plus grands (8 heures), l’augmentation de 

l’aimantation est faible. La variation faible de l’aimantation signifie que le composé est 

formé dans une proportion très importante par broyage, le recuit finalise seulement la 

réaction et élimine les défauts (légère augmentation de l’aimantation). Une variation plus 

grande de l’aimantation traduit une implication majeure des recuits dans la formation de 

l’alliage, pour les courts temps de broyage (les germes de Ni3Fe commencent de se 

former). L’augmentation de l’aimantation avec la formation de la phase Ni3Fe est 

expliquée par l’aimantation plus haute du fer dans la présence des voisins formés par 

atomes de nickel [25]. 

Sur le palier de température, l’aimantation relative a été définie, comme le rapport 

entre la différence de l’aimantation mesurée au début du palier et l’aimantation à chaque 

moment sur le palier, rapportée à l’aimantation du début du palier. 
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Fig. 5.34 Evolution de l’aimantation relative sur un palier de température à 400 °C (a) et à 450 °C (b) pour les 

échantillons broyés 2, 4 et 8 heures. 
 

L’étude de l’aimantation en fonction de la durée du recuit montre que pour les 

échantillons broyés 8 heures, après 8 heures de palier à 400 °C, la saturation de 

l’aimantation est vite atteinte. Pour les échantillons broyés moins de temps (2 et 4 

heures), la saturation n’est pas atteinte pour une durée du palier de 12 heures à 400 °C ou 

à 450 °C. Pour vérifier si la saturation peut être atteinte, l’échantillon broyé 2 et 4 heures 

a été recuit à 400 °C pour 20, et respectivement 60 heures. Après 20 heures de recuit, 

l’aimantation relative ne sature pas. Il est difficile de dire que la saturation est atteinte 
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après 55 heures de recuit. Pour comparaison, les courbes mesurées pour des durées de 

recuit de 12, 20 et 60 heures à 400 °C sont montrées dans la figure 5.35. 
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Fig. 5.35 Evolution de l’aimantation relative en fonction de la durée du palier à la température de 400 °C pour un échantillon broyé 4 

heures. 
 

L’évolution de l’aimantation pendant les recuits pour les échantillons peu broyés 

suggère que l’énergie thermique fournie par le recuit est insuffisante pour la formation 

complète du composé par l’activation des processus classiques de diffusion thermique des 

éléments présents dans l’échantillon. Les recuits font réagir seulement la région où un 

bon mélange de nickel et de fer est réalisé par broyage, mais non réagi pendant le 

broyage. La prolongation de la durée du recuit peut finalement donner l’énergie suffisante 

pour faire réagir tout le volume de l’échantillon, mais la durée est très grande. Par contre, 

la continuation du broyage assure vite cette énergie pour la formation complète de 

l’alliage. 

L’aimantation relative sur un palier de température pour les échantillons broyés 2 

et 8 heures pour différentes températures de recuit est montrée dans les  figures 5.36 et 

5.37.  

Il est intéressant de souligner le fait que, pour l’échantillon broyé 2 heures, on 

n’observe pas une différence significative entre l’aimantation relative pour les recuits 

effectués à 400 °C et à 450 °C. 
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Fig. 5.36 Evolution de l’aimantation relative pour 
divers paliers de température pour les échantillons 

broyés 2 heures. 

Fig. 5.37 Evolution de l’aimantation relative pour 
divers paliers de température pour les échantillons 
broyés 8 heures. 

 

Une autre chose est le fait que l’aimantation relative mesurée à 450 °C est plus 

faible que celle mesurée à 400° C, quand le contraire est attendu. Une explication 

possible est le fait que la cinétique de la formation du Ni3Fe est plus grande à 450 °C et 

les germes de Ni3Fe se forment très rapidement ; ces germes après n’ont pas la possibilité 

de croître. L’énergie fournie par la température est inférieure au seuil de recristallisation 

pour le Ni3Fe et donc la taille de ces germes reste presque constante et l’aimantation 

sature. Par contre, pour une température plus petite, les poudres ont aussi le temps de 

former un ordre à une distance plus grande que l’échelle du grains, où le champ appliqué 

a sa contribution. Cette hypothèse peut alors expliquer la faible différence de 

l’aimantation dans le cas de l’échantillon broyé 2 heures. La température élevée génère 

des nouveaux germes, qui n’ont pas le temps de s’ordonner, faute de quantité très grande 

des éléments non réagis pendant le broyage. En plus une partie de la réaction se produit 

avant d’atteindre le palier à 450 °C. 

L’évolution de l’aimantation sur le palier de température peut être décrit avec 

l’aide d’une équation similaire à la théorie de la recristallisation de Johnson – Mehl – 

Avrami [26 – 29]. Cette théorie décrit la cinétique de la recristallisation des alliages 

amorphes par l’équation suivante : 

           ( )[ ]n
T tkx τ−−−= exp1                                          6.1 
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avec : x  la quantité de phase transformée, τ  est le temps de retard de la réaction,  est 

un paramètre cinétique qui dépend de la température,  est l’indice Avrami et reflète le 

mécanisme de transformation. 

Tk

n

Dans le cas de mesures de l’aimantation sur un palier de température, une relation 

similaire est applicable, parce que sous l’influence de la température a lieu une réaction 

de formation (finalisation) d’une phase. Dans ce cas, l’aimantation est considérée comme 

l’indice du degré de la formation de la phase (le composé intermétallique Ni3Fe). 

L’équation utilisée pour l’affinement des données est : 

                [ ]ktn
S eMM −−= 1                                              6.2 

avec : M est l’aimantation de l’échantillon,  est l’aimantation à saturation, k  est un 

coefficient qui dépend du temps de broyage (par exemple le degré de formation de 

l’alliage par mécanosynthèse), n  est égal à ½ pour tous les échantillons étudiés. 

SM

Les valeurs affinées du coefficient k en fonction du temps de broyage pour 

différentes températures du palier sont données dans le tableau 6.1. 

Tableau  5.1 Valeurs du coefficient k en fonction de la température et du temps de broyage. 
Temps de broyage 

 (h) 
Durée du palier 

 (h) 
Température 

400 °C 
Température 

450 °C 
2 12       0.7 (s-1)          0.88 (s-1) 
2 60 0.43  
4 12 0.66 0.87 
4 20 0.58  
4 60 0.3  
8 8 0.65 0.87 

 

Le coefficient k peut être interprété comme le paramètre qui décrit la cinétique du 

processus de formation du composé par recuit post broyage, par le fait qu’il dépend de la 

température du palier et du temps de broyage. La valeur du coefficient k augmente avec 

l’augmentation de la température du palier, ce qui suggère une vitesse de réaction plus 

grande aux températures plus grandes, chose attendue et déjà discutée avant. La valeur du 

coefficient k diminue avec l’augmentation du temps de broyage. Il a des valeurs grandes 

pour de faibles temps de broyage, quand le composé n’est pas formé par broyage et la 

température de recuit a une forte influence sur la formation du composé. Le coefficient k 

a des valeurs faibles pour des temps de broyage plus grands, quand l’alliage est déjà 

formé par broyage et l’influence de la température de recuit est faible. 
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 Le fait que les valeurs du coefficient k diminuent avec l’augmentation de la durée 

du palier est expliqué par le fait que la température a une influence très importante au 

début du recuit. En plus, l’affinement prend comme aimantation à saturation la valeur 

mesurée à la fin du palier, qui pour les faibles temps de broyage n’est pas la valeur de 

saturation.   

 5.4.2 Aimantation 

Les courbes d’aimantation, présentées dans la figure 5.38, montrent que 

l’aimantation des échantillons augmente avec le temps de broyage, c’est-à-dire avec la 

formation continue, par mécanosynthèse, du composé intermétallique Ni3Fe. Pour 

comparaison, les courbes mesurées pour l’échantillon de départ (ss) et pour un 

échantillon Ni3Fe fondu sont aussi montrées dans la figure 5.38. La valeur la plus élevée 

est mesurée pour l’échantillon broyé 28 heures, quand le composé est déjà formé par 

broyage, mais cette valeur reste inférieure à celle mesurée pour un échantillon Ni3Fe 

fondu. La différence entre l’échantillon broyé 28 heures et l’échantillon fondu est 

cependant petite.  
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Fig. 5.38 Courbes d’aimantation pour les échantillons 

”Ni3Fe” broyés jusqu’à 28 heures. 
Fig. 5.39 Courbes d’aimantation pour les 

échantillons ”Ni3Fe” broyés jusqu’à 28 heures et 
recuits. 
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La ligne pointillée représente l’extrapolation de la partie linéaire de la courbe de 

l’aimantation utilisée pour la détermination de l’aimantation spontanée. Dans la partie 

linéaire, l’échantillon a atteint la saturation magnétique.  

 Dans la figure 5.39, les courbes d’aimantation mesurées pour les échantillons 

recuits pendant 4 heures à diverses températures sont présentées. L’effet du recuit est 

visible par l’augmentation de l’aimantation, notamment pour l’échantillon broyé 4 

heures, pour lequel, par recuit, la formation du composé intermétallique est poursuivie. 

Pour l’échantillon broyé 28 heures et recuit 4 heures à 350 °C, une aimantation 

supérieure à l’échantillon fondu est observée. Une cause possible est une contamination 

par le fer, contamination envisageable pour les longs temps de broyage.    

L’analyse thermomagnétique a montré l’évolution de l’aimantation pour de 

longues durées ; pour observer l’influence des recuits de courte durée, des échantillons 

ont été scellés sous vide et leur aimantation spontanée déterminée. Dans la figure 5.40 est 

montrée l’influence de la durée du recuit et de la température du recuit  sur l’aimantation 

des échantillons broyés [30].  
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Fig. 5.41 Evolution de l’aimantation spontanée pour les échantillons broyés et recuits pour différents 
temps à la température de 400 °C ou 450 °C. 

 

Au début, il est observé une croissance de l’aimantation avec la durée du recuit. 

Pour de faibles temps de broyage (moins de 2 heures), les données ne montrent pas de 

différences significatives par rapport à la durée du recuit effectué à 400 °C ou à 450 °C. 
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Pour des temps de broyage plus longs (3 – 8 heures), les échantillons recuits à 450 °C 

montrent une aimantation plus grande en fonction du temps de broyage, que les 

échantillons recuits à 400 °C. L’aimantation plus haute est l’effet de la formation 

compléte du composé et de l’élimination des contraintes par recuits, en gardant en 

mémoire le fait que les atomes de fer ont une aimantation plus grande s’ils sont entourés 

par des atomes de nickel, comme c’est le cas du composé Ni3Fe.   

 Pour de faibles temps de broyage (1 – 4 heures), l’aimantation ne sature pas après 

4 heures de recuit ; par contre avec les échantillons broyés plus longtemps (6 – 10 heures) 

la saturation commence à être visible à partir de 1 – 2 heures de recuit (pour les deux 

températures). Les divers échantillons recuits pour des durées de 0.5 à 4 heures sont 

montrés dans la figure 5.42. 
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Fig. 5.42 Evolution de l’aimantation en fonction de la durée du recuit effectué à 400 °C (a) et à 450 °C (b).  
 

Dans le cas des longs temps de broyage, les recuits éliminent les contraintes, car 

l’alliage est déjà formé dans la grande partie du volume de l’échantillon. Pour de faibles 

temps de broyage, le rôle des recuits est de faire réagir le mélange de nickel et fer et de 

former le composé intermétallique Ni3Fe. 

 Une comparaison entre l’aimantation après les recuits effectués à 300 °C et 400 

°C, montre qu’un recuit de seulement 30 minutes à 400 °C conduit aux mêmes valeurs de 

l’aimantation spontanée qu’un recuit de 2, 3 heures effectué à la température de 300 °C 

[4]. 
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 En ce qui concerne les recuits faits à 400 °C et à 450 °C, il est possible de dire 

qu’un recuit d’une heure à 450 °C a les mêmes effets qu’un recuit effectué pour une 

durée de 2 – 4 heures à la température de 400 °C.  

 Les valeurs de l’aimantation spontanée obtenues par extrapolation des courbes 

d’aimantation sont présentées dans la figure 5.43. L’aimantation spontanée (MS) du 

composé intermétallique augmente plus vite avec un temps de broyage pouvant atteindre 

12 heures. Après ce temps, une faible tendance de saturation est observée ; saturation 

observé aussi dans les références [3, 11]. L’explication de l’apparition de la saturation 

peut être expliquée par le fait qu’après 12 heures de broyage dans l’échantillon la phase 

Ni3Fe est la phase majoritaire. Le broyage à plus longs temps ne fait que consolider la 

phase et introduire des défauts. L’aimantation des échantillons broyés jusqu’à 28 heures 

reste inférieure à l’aimantation des échantillons obtenus par fusion de la poudre de départ.  
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Fig. 5.43 Evolution de l’aimantation spontanée des échantillons broyés et recuits. 

 

 L’aimantation augmente avec l’augmentation de la température de recuit. Pour les 

échantillons broyés plus de 24 heures et recuits pendant 4 heures à 350 °C, une valeur de 

l’aimantation égale à celle de l’échantillon fondu a été mesurée. Pour ces échantillons, la 

valeur supérieure de l’aimantation spontanée par rapport à l’aimantation de l’échantillon 

obtenu par fusion peut être l’effet d’une possible contamination avec le fer provenant des 

billes ou jarre. 
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L’évolution de l’aimantation en fonction de la taille des grains montre une 

augmentation continue avec la diminution de la taille des grains, comme c’est montré 

dans la figure 5.44. L’augmentation de l’aimantation avec la diminution de la taille des 

grains est en accord avec l’augmentation du temps de broyage, car la taille de grains 

diminue avec l’augmentation du temps de broyage. 
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Fig. 5.44 Evolution de l’aimantation en fonction de la taille des grains. 

  

La reproductibilité des propriétés magnétiques du composé intermétallique obtenu 

par mécanosynthese est très bonne, comme cela est montré par la comparaison avec les 

données présentées dans les références [1, 3, 4, 11] et dans la figure 5.45. 
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Fig. 5.45 Comparaison des données d’aimantation obtenues dans cette étude et la référence [4]. 
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 Des différences sont observées pour les échantillons broyés plus de 20 heures, 

quand pour cette étude des valeurs plus grandes sont observées. En plus la diminution de 

l’aimantation observée dans la référence [4] n’est pas confirmée ici, probablement à 

cause de la dureté différente des jarres utilisées dans les deux études. Une explication des 

valeurs plus grandes et de la faible saturation est l’apparition d’une contamination en fer. 

Contamination due aux jarres et aux billes utilisées pendant le processus de broyage, 

phénomène qui doit se produire particulièrement pour de longs temps de broyage et pour 

un broyage de haute énergie. 

5.4.3 Champ coercitif 

Pour être un bon matériau magnétique doux un alliage doit avoir un champ 

coercitif aussi petit que possible. Pour obtenir les valeurs du champ coercitif, les cycles 

d’hystérésis, montrés dans la figure 5.46 ont été enregistrés pour les échantillons 

sélectionnés. Rappelons que ces mesures ont été réalisées en collaboration avec le 

Laboratoire SATIE UMR CNRS 8029, ENS de Cachan. 
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Fig. 5.46 Courbes d’hystérésis utilisées pour la détermination des valeurs du champ coercitif. 

 

Une étude sur chaque courbe montre la présence d’une faible coercitivité pour 

chaque échantillon, comme il est montré dans les figures 5.47 et 5.48. 
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Fig. 5.47 Courbes d’hystérésis enregistrées pour les échantillons broyés 4 et 20 heures, respectivement. 

Dans le détail est montré la zone à bas champ, utilisé pour la détermination du champ coercitif. 
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Fig. 5.48 Courbes d’hystérésis enregistrées pour les échantillons broyés 28 et 28 heures recuit 4 heures à 
350 °C, respectivement. Dans le détail est montré la zone à bas champ, utilisé pour la détermination du 

champ coercitif. 
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  L’évolution du champ coercitif avec le temps de broyage est illustrée par la figure 

5.49. Le champ coercitif présente une diminution avec le temps de broyage jusqu’à 20 

heures, qui coïncide avec la formation de l’alliage par broyage. Cette diminution peuvent 

être comprise par le fait que dans cet intervalle de temps le composé est homogénéisé par 

broyage, les grains sont de plus en plus petits et le modèle de l’anisotropie moyenne peut 

s’appliquer (le champ coercitif diminue). La poursuite du broyage, au-delà de 20 heures, 

conduit à l’introduction des défauts anti-site et des contraintes, qui font augmenter le 

champ coercitif. L’augmentation du champ coercitif avec la croissance du taux des 

contraintes introduites pendant le broyage est explicable par la théorie des matériaux 

magnétiques doux [31]. Une augmentation similaire du champ coercitif, pour de longs 

temps de broyage, est trouvée aussi dans la référence [2]. Dans notre étude une valeur 

légèrement plus petite est trouvée, par rapport à la référence [2]. Si on regarde la partie 

riche en fer du diagramme binaire Ni-Fe, on observe que dans cette région, le champ 

coercitif, ne présente qu’une diminution  continue en fonction du temps de broyage [32].  
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Fig. 5.49 Evolution du champ coercitif en fonction du temps de broyage pour Ni3Fe. 
 

 La restauration de la douceur par le recuit à 350 °C, indique également la présence 

des contraintes dans les échantillons broyés, contraintes qui sont éliminées par le recuit. 

Si elle se confirme, la très légère augmentation du champ coercitif observé au-delà de 20 

heures, après recuit, pourrait résulter de l’introduction de fer en impureté, car, dans le 

domaine riche en fer, une augmentation de la coercitivité est observée avec 
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l’augmentation de la teneur en fer [18, 14, 33]. Signalons que un minimum du champ 

coercitif en fonction du temps de broyage est présent aussi pour les alliages ternaires et 

quaternaires (Ni-Fe-B, Ni-Fe-Mo et Ni-Fe-Mo-B) obtenus par broyage mécanique [34].  

 Le comportement du champ coercitif en fonction de la taille des grains, montré 

dans la figure 5.50, semble illustrer une différence par rapport au modèle de l’anisotropie 

moyennée [31], car une augmentation de la coercitivité est observée avec la diminution 

de la taille des grains. Il faut souligner, que pour la partie riche en fer les alliages binaires 

Ni-Fe suivent la variation décrite par la théorie de l’anisotropie moyennée [15]. Le point 

à 28 heures semble être un point à confirmer car il ne suit pas la tendance générale des 

courbes 5.49 et 5.50. 
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Fig. 5.50 Evolution du champ coercitif en fonction de la taille des grains de Ni3Fe. 

 

 L’augmentation du champ coercitif avec la diminution de la taille de grains, pour 

les échantillons seulement broyés, peut être expliquée par la présence des contraintes 

introduites lors du broyage prolongé. De nouveau, il semble que ce soit plutôt la forte 

introduction des contraintes par broyage qui soit à l’origine de l’augmentation du champ 

coercitif pour de longs temps de broyage. Supposition confirmée par la restauration de la 

douceur magnétique pour l’échantillon recuit 4 heures à 350 °C. Le recuit à basse 

température semble ne pas conduire à une forte augmentation de la taille des grains, car le 

champ coercitif n’augmente pas comme c’est envisageable par la courbe de variation du 
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champ coercitif en fonction de la taille des grains décrite dans le modèle d’anisotropie 

moyenné (Herzer), montré dans la figure 3.1. Signalons que une augmentation similaire 

du champ coercitif avec la diminution de la taille de grains a été trouvé pour les alliages 

FeCo [35]. Dans ce cas la variation de la coercitivité en fonction de la taille de grains 

vérifie le modèle de Herzer (figure 3.1), pour l’intervalle réduit de tailles de grains 26 à 

28 nm. Or, pour 28 heures de broyage, nous avons calculé une taille de grains de 18 ± 2 

nm, domaine de taille pour lequel une augmentation du champ coercitif est trouvée dans 

la référence [35]. 

 Il faut souligner que pour l’échantillon broyé 20 heures, la valeur du champ 

coercitif  mesuré est la plus petite (environ 400 A/m). Signalons que cette valeur est 

faible si on la compare à celle pour le fer (796 A/m) et pour le nickel (557 A/m) [7, 36, 

37]. Mais cette valeur pour l’échantillon broyé est plus grande que pour l’échantillon 

obtenu par fusion (39.8 A/m) [7]. Les autres échantillons broyés plus de 20 heures et les 

échantillons recuits ont un champ coercitif légèrement plus haut que celui du fer et du 

nickel élémentaire. Ces mesures préliminaires sont à poursuivre pour avoir une vision 

plus compète de la dépendance du champ coercitif en fonction de la taille des cristallites 

et du temps de broyage.  

5.5 Diagramme MAT 

Pour le composé intermétallique Ni3Fe, un diagramme broyage – recuit – 

transformation (MAT – milling – annealing – transformation, en anglais) a été proposé  

[38, 39]. Pour l’élaboration de ce diagramme toutes les données (diffraction de rayons X 

et aimantation, en particulier) ont été intégrées. L’aimantation spontanée a été utilisée 

comme paramètre qui décrit le degré de formation du composé par broyage. Il a été 

considéré que le composé est formé quand l’aimantation spontanée tend à la saturation. 

Dans le diagramme proposé [38], deux régions ont été définies par la ligne qui 

correspond à la situation quand le composé intermétallique Ni3Fe est complètement 

formé par broyage mécanique ou par broyage mécanique et recuit à 330 °C. Une région, 

au dessus de la ligne continue, où le composé Ni3Fe est formé par broyage et broyage et 

recuit et une région (en dessous de la ligne continue) où il existe un mélange de phases 

 123



Chapitre 5 

(Ni, Fe et Ni3Fe). Des prédictions pour l’extension de la région où le Ni3Fe est 

complètement formé par broyage et recuit à plus haute température avaient été faites.  

 Dans cette étude, nous avons poursuivi cette démarche en l’étendant à des 

températures plus hautes que 350 °C, déterminant les propriétés magnétiques des ces 

échantillons. Toutes les données ont été rassemblées et le diagramme MAT a pu être 

complété, comme cela est montré dans la figure 5.51. 

Dans le diagramme, deux régions principales sont visibles : une partie où le 

composé intermétallique Ni3Fe a été obtenu par broyage ou par broyage et recuits (partie 

droite), et une partie où un mélange de phases (Ni3Fe – Ni – Fe – NiFe) est possible 

(partie gauche). 

 
Fig. 5.51 Diagramme broyage – recuit – transformation pour le composé intermétallique Ni3Fe. Les 

données pour la température de 330 °C sont prisées dans la référence [31]. 
 

Le domaine d’existence de la phase Ni3Fe est étendu par l’utilisation d’une 

température plus élevée pour les recuits des poudres broyées. Ce diagramme peut trouver 

son utilité dans l’optimisation des conditions expérimentales dans le but d’une 

élaboration rapide et à bas prix du Ni3Fe. Dans l’élaboration du diagramme, les 

températures ont été choisies en dessous de la température de recristallisation du composé 

intermétallique Ni3Fe, afin de garder le composé dans le domaine nanométrique. Le 

diagramme montre clairement l’influence des recuits dans le déplacement de la région où 
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le composé intermétallique Ni3Fe est la phase majoritaire vers les temps de broyage plus 

courts. L’effet d’une température de recuit plus élevée est aussi visible. Ainsi le composé 

intermétallique Ni3Fe est obtenu après 8 heures de broyage si le recuit est fait pendant 4 

heures à 400 °C et 7 heures de broyage si le recuit est fait 4 heures à 450 °C. Sans recuit, 

14 heures de broyage sont nécessaires pour former totalement le composé. Toutes ces 

données montrent une grande amélioration et la réduction du temps de broyage si le bon 

recuit est choisi. 

5.6 Conclusions 

Le composé intermétallique Ni3Fe a été obtenu par mécanosynthèse pour des 

temps de broyage allant jusqu’à 28 heures. La diffraction de rayons X et de neutrons 

montre que le composé intermétallique est la phase largement majoritaire dans les 

échantillons à partir de 12 heures de broyage. Morphologiquement les poudres 

augmentent leur taille avec la durée du broyage.  

La formation du composé est positivement influencée par les recuits à basse 

température. L’effet des recuits est plus intense pour une température plus élevée, mais 

pour garder la taille de grains dans le domaine nanométrique elle doit rester en dessous de 

la température de recristallisation du composé (500 °C).  

 Pour les faibles temps de broyage, le recuit forme la phase Ni3Fe dans la 

portion d’échantillon où se trouve un très bon mélange Ni – Fe non réagi pendant le 

broyage. Pour de plus longs temps de broyage, les recuits consolident seulement la phase 

Ni3Fe et commencent à éliminer les contraintes mécaniques  introduites.  

• La taille des grains pour les échantillons broyés est de 18 ± 2 nm pour les 

échantillons broyés 28 heures. 

• Le paramètre de la maille augmente avec la formation du composé intermétallique, 

donc avec le temps de broyage, jusqu'à la valeur de 0,3528 ± 0,0013 nm ; valeur qui 

est comparable avec celle déterminée pour les échantillons obtenus par fusion. 

Les analyses calorimétriques différentielles montrent l’existence d’un pic 

endothermique caractérisé par une température de commencement de la réaction à 500 
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°C. Le pic est l’effet de la recristallisation des nanograins et de la transition d’ordre 

magnétique.  

L’énergie d’activation et l’enthalpie de la réaction augmentent avec le temps de 

broyage et manifeste une saturation pour de longs temps de broyage. 

La température de Curie des poudres Ni3Fe obtenus par mécanosynthèse est égale 

à 873 K, en très bon accord avec la température de Curie du Ni3Fe obtenu par fusion. 

L’effet des recuits sur la formation du composé intermétallique sur un palier de 

température a été caractérisé avec une équation de type Johnson – Mehl – Avrami. Le 

paramètre qui décrit le processus de formation du Ni3Fe dépend de la température et du 

temps de broyage ; il augmente avec l’augmentation de la température (vitesse de 

réaction plus rapide) et diminue avec l’augmentation du temps de broyage (formation 

plus importante du composé par broyage).  

L’aimantation spontanée des échantillons broyés augmente continuement avec le 

temps de broyage, avec une légère tendance à la saturation pour les longs temps de 

broyage, quand le composé est déjà obtenu.  Pour les échantillons simplement broyés 

l’aimantation spontanée reste toujours plus basse que l’aimantation de l’échantillon 

obtenu par fusion.  

Les recuits augmentent l’aimantation des échantillons par leur effet sur 

l’élimination des contraintes. Une température plus haute a un effet plus important sur 

l’aimantation. Pour les échantillons broyés plus de 24 heures et recuits pendant 4 heures à 

350 °C, l’aimantation spontanée dépasse la valeur mesurée pour l’échantillon obtenu par 

fusion.  

Le champ coercitif  présente un minimum en fonction du temps de broyage. Le 

minimum indique, dans la partie descente, la formation du composé par broyage et dans 

la partie montée l’introduction des défauts et contraintes par le broyage prolongé. Les 

recuits sont bénéfiques et diminuent encore la valeur du champ coercitif. 

Un diagramme de la formation du composé intermétallique Ni3Fe en fonction des 

conditions de mécanosynthèse (temps de broyage et recuits) a été complété, diagramme 

qui doit permettre d’optimiser les conditions de synthèse. 

Les conditions expérimentales pour l’obtention du composé intermétallique Ni3Fe 

par mécanosynthèse à l’échelle nanocristalline ont été étudiées ; les conditions optimales 
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ont été déterminées par la détermination du temps minimal de broyage et par 

l’optimisation des recuits.  

Les propriétés magnétiques, notamment une valeur de l’aimantation égale ou 

supérieure à un échantillon obtenu par fusion, laissent entrevoir d’excellentes possibilités 

d’applications des poudres magnétiques Ni3Fe nanocristallines obtenues par 

mécanosynthèse. 
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L’alliage 79Ni16Fe5Mo (% massique) obtenu par mécanosynthèse 
 

Dans ce chapitre, la formation par mécanosynthèse de l’alliage 79Ni16Fe5Mo (% massique) est 

présentée. Pour les longs temps de broyage, l’apparition de fer en impureté est observée par 

mesures thermomagnétiques et diffraction des neutrons. La température de Curie de l’alliage est en 

bon accord avec celle d’un échantillon ayant la même composition mais obtenu par fusion.  

L’aimantation spontanée présente un minimum en fonction du temps de broyage. Le minimum est 

proche de l’aimantation de l’échantillon obtenu par fusion.   

 

6.1 Formation de l’alliage par broyage mécanique 

 La formation de l'alliage Supermalloy (79Ni16Fe5Mo, % massique) par mécanosynthèse a 

été suivie par des mesures de diffraction de rayons X. L’évolution des diffractogrammes en fonction 

du temps de broyage montre le changement de structure des poudres de départ (nickel, fer et 

molybdène) vers la structure de l’alliage Supermalloy. Les mesures montrent la disparition 

progressive des pics de diffraction du fer et du molybdène avec le broyage prolongé. L'évolution de 

la formation de l'alliage par broyage vue par rayons X (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å) est montrée dans la 

figure 6.1. Pour une meilleure compréhension des données, la figure 6.1 montre aussi le 

diffractogramme du mélange de départ (ss). Le pic du fer n'est pas visible après 4 heures de 

broyage, ce qui suggère que le fer a formé un alliage ou une solution solide avec le nickel. En ce qui 

concerne les pics de diffraction du molybdène, ils disparaissent après 6 heures de broyage, à 

l'exception du pic (110). Le maximum de diffraction (110) est encore visible pour 12 heures de 

broyage, fait qui suggère une relative difficulté d'allier le molybdène avec le fer ou/et le nickel par 

mécanosynthèse. En comparaison avec le Ni3Fe [1 – 4], la présence du molybdène, bien que en 

faible quantité, modifie considérablement le comportement en mécanosynthèse. 

La disparition progressive des pics du fer et du molybdène indique la formation d'une 

solution solide entre ces éléments et le nickel, suivi pour de longs temps de broyage par la 

formation complète de l'alliage. Ceci peut être compris par le fait que dans l'échantillon de départ 

(ss) il existe des grandes particules (sous 40 µm) de fer et des particules de nickel et de molybdène 

très petites (~ 7 µm), et dans les premières étapes du broyage, il est possible que les grandes 

particules de fer soient couvertes par les particules plus petites de nickel et de molybdène. Dans le 

même temps, des déformations et fractures sont introduits dans les grandes particules de fer 

(informations obtenues par microscopie électronique à balayage, figure 6.2). La déformation et les 

défauts sont des chemins de diffusion des petites particules ou atomes de nickel et de molybdène 
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dans les particules de fer pour former après un vrai alliage. Avec la continuation du broyage, le 

mélange de poudres devient plus homogène et le mélange se réalise au niveau atomique, ainsi 

l'alliage est obtenu par mécanosynthèse. 
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Fig. 6.1 Diffractogrammes de rayons X (λ = 1.5406 Ǻ) pour les échantillons 79Ni16Fe5Mo broyés entre 2 et 40 

heures. Pour plus de clarté, les diffractogrammes ont été déplacés verticalement.  
 

  
Fig. 6.2 Images en électrons secondaires pour les échantillons 79Ni16Fe5Mo broyés 2 heures (à droite) et pour 

l’échantillon de départ (à gauche).  
 

 Après 16 heures de broyage, on observe seulement les pics de diffraction de l'alliage dans 

les diffractogrammes; cela indique que cet intervalle de broyage est suffisant pour former l'alliage 

dans tout le volume de l'échantillon, dans les limites de cette méthode [5]. Pour confirmer cette 

observation, la figure 6.3 présente en détail le pic (110) du molybdène, en fonction du temps de 
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broyage [6]. 
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Fig. 6.3 Evolution du pic (110) du molybdène en fonction du temps de broyage (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å). La figure 

est un agrandissement du pic (110) du molybdène montré dans la figure 6.1. 
 

  La disparition des pics du molybdène et du fer est accompagnée par un élargissement des 

pics de diffraction du nickel. L'élargissement des pics a comme origine la réduction de la taille des 

grains par broyage, mais aussi l'introduction des contraintes du deuxième ordre. En effet, la taille 

des grains (déterminée par l’analyse des diffractogrammes de rayons X, avec les méthodes 

Williamson & Hall et Scherrer [7-9]) se situe à environ 7 nm (figure 6.4) pour des temps de broyage 

plus longus que 20 heures. Ces valeurs sont légèrement plus petites que d’autres déterminations [10, 

11]. 
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Fig. 6.4 Evolution de la taille des grains en fonction du temps de broyage pour les 79Ni16Fe5Mo. 
  

 Dans le même temps, un déplacement des pics de diffraction vers les petits angles est 

observé.  Le déplacement est dû à la formation de l'alliage par broyage (l'alliage Supermalloy a les 

pics situés à des angles plus petits que le nickel) et aussi l'introduction par broyage des contraintes 

de premier ordre, qui a le même effet sur la position des raies. Le déplacement vers les petits angles 

a un caractère plus prononcé pour les échantillons broyés entre 2 et 12 heures, comme cela est 
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montré aussi dans la figure 6.5.  

ss

2h MA
4h MA
6h MA
8h MA
12h MA

16h MA
20h MA

24h MA

28h MA
32h MA
36h MA
40h MA

39              40               41              42             43               44              45              46           47 
2 theta (°)

In
te

ns
ité

(u
.a

.)

Ni
Supermalloy

ss

2h MA
4h MA
6h MA
8h MA
12h MA

16h MA
20h MA

24h MA

28h MA
32h MA
36h MA
40h MA

39              40               41              42             43               44              45              46           47 
2 theta (°)

In
te

ns
ité

(u
.a

.)

Ni
Supermalloy

 
Fig. 6.5 Evolution du pic (111) du nickel/Supermalloy en fonction du temps de broyage (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å). 

Dans la figure, les positions correspondantes au nickel et à l’alliage fondu sont indiquées.  
 

 Après 12 heures de broyage, le déplacement de la position des pics de diffraction est faible, 

probablement à cause de l’introduction des contraintes par broyage. L’intervalle de broyage 2 – 12 

heures coïncide avec la disparition totale des pics du fer et du molybdène, donc avec la formation de 

l’alliage par mécanosynthèse dans la totalité du volume de l’échantillon. Ces observations, montrent 

que dans les premières heures de broyage des changements importants ont lieu dans les poudres, qui 

conduisent à la formation finale de l’alliage par la poursuite du broyage. Pour une meilleure 

comparaison du déplacement des maxima de diffraction suite aux processus de broyage, l’évolution 

de la position du pic (311) est présentée dans la figure 6.6 (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å). Les valeurs en 2 

theta ont été obtenues par l’affinement des diffractogrammes mesurés expérimentalement [12]. 
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Fig. 6.6 Evolution de la position du pic (311) du nickel en fonction du temps de broyage (Cu Kα1, λ = 
1.5406 Å). La position de ce pic pour le Supermalloy obtenu par fusion est indiquée par comparaison. 

 

La position des maxima de Bragg après 12 heures de broyage est déplacée vers les plus 
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petits angles que celle correspondant à l’alliage Supermalloy obtenu par fusion. La cause est 

l’introduction de contraintes de premier ordre par broyage. 

La formation de l’alliage a aussi été observée par diffraction des neutrons (λ = 1.28 Å), 

comme il est présenté dans la figure 6.7.   

 
Fig. 6.7 Evolution des poudres 79Ni16Fe5Mo broyées observées par diffraction des neutrons (λ = 1.28 Ǻ). 

 

La formation de l’alliage est observée plutôt par la disparition des pics de fer, qui ne sont 

plus visibles dans les diffractogrammes à partir de 12 heures de broyage. Le molybdène est moins 

visible aux neutrons, à cause de sa section efficace légèrement plus faible, mais lui non plus n’est 

pas observé pour les échantillons broyés plus de 12 heures. Donc, les deux types de diffraction 

utilisés montrent que l’alliage Supermalloy est obtenu par mécanosynthèse après 16 heures de 

broyage. La diffraction des neutrons, technique très sensible, montre aussi l’apparition d’une 

contamination en fer, pour les échantillons broyés 28 heures. La contamination est probablement 

due aux billes et à la jarre qui sont en acier – carbone. La présence du fer dans les échantillons 

broyés 28 heures est expliquée en détail dans le paragraphe 6.2.2 par la comparaison des données de 

diffraction des neutrons et des mesures d’aimantation.  

 Les poudres obtenues par broyage contiennent un taux élevé de contraintes, les contraintes 

sont éliminées par des recuits à basse température. Pour l’alliage Supermalloy, la température de  

350 °C pour une durée de 4 heures a été choisie. Dans la figure 6.9, l’effet des recuits est présenté. 
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On observe des pics plus fins et une augmentation de leurs intensités par rapport aux échantillons 

non recuits. Un autre effet des recuits est le léger retour des pics vers les plus grands angles, comme 

cela est montré dans la figure 6.8, vu par diffraction de rayons X (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å). 
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Fig. 6.8 Déplacement du pic (220) pour les échantillons broyés et recuits (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å). 

 

Il est remarquable que pour les longs temps de broyage (plus de 30 heures) le retour vers les 

grands angles est plus fort, en accord avec un taux de défauts et de contraintes plus élevé introduit 

par le broyage prolongé. 

 La nouvelle position des pics reste aux angles plus petits par rapport à l’échantillon de 

départ ; les nouvelles positions sont en bon accord avec les positions de l’alliage Supermalloy 

obtenu par fusion.   
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Fig. 6.9 Comparaison entre les diffractogrammes de rayons X (λ = 1.5406 Ǻ) pour les échantillons broyés et 

pour les échantillons broyés et recuits. 
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L’effet des recuits sur la position des pics est présenté en détail dans la figure 6.10, en 

suivant l’évolution du pic de diffraction (111) en fonction du temps de broyage et de recuit. 
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Fig. 6.10 Suivi de l’influence des recuits sur le pic (111) du nickel/Supermalloy en fonction du temps de broyage 

(Cu Kα1, λ = 1.5406 Å). 
 

Le fort retour de la position des pics vers les grands angles est constaté pour les échantillons 

broyés 12 – 24 heures après recuits. Une explication de ce comportement est donnée par le fait que 

cet intervalle coïncide avec la formation de l’alliage comme phase majoritaire dans tout le volume 

de l’échantillon, mais il est très probable que l’alliage contienne un taux très élevé de défauts de 

position des atomes. Les défauts sont ensuite éliminés par recuits. D’un autre côté, après un temps 

de broyage suffisamment long (plus de 24 heures de broyage), l’alliage est obtenu à la composition 

nominale à l’issu du broyage seul, mais contient des contraintes qui sont éliminées par l’action des 

recuits. Ainsi une augmentation de l’intensité est attendue, à cause de la croissance de la taille des 

grains sous l’influence de la température.  

6.2 Propriétés magnétiques 

6.2.1 Analyses thermomagnétiques 

Les informations complémentaires sur la formation de l’alliage, mais aussi sur les propriétés 

magnétiques de l’alliage peuvent être données par les analyses thermomagnétiques. Les courbes 

enregistrées sont montrées dans les figures 6.11 et 6.12. Pour comparaison, les courbes de 

l’échantillon non broyé (0 heures de broyage, noté ”ss”) et pour l’échantillon fondu sont montrées 

aussi. 
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Fig. 6.11 Variation de l’aimantation en fonction de la 

température pour les échantillons broyés 2, 4 et 6 heures. 
A titre de comparaison, l’échantillon de départ (ss) est 

aussi montré. 

Fig. 6.12 Variation de l’aimantation de l’alliage 
79Ni16Fe5Mo en fonction de la température pour les 

échantillons broyés 6, 8 et 12 heures. 

 

Pour le mélange de départ (noté ss), les températures de Curie du nickel (~ 631 K) et du fer 

(~ 1043 K) sont observées au chauffage. Pour un échantillon broyé 2 heures, la température de 

Curie du nickel non réagi est clairement visible à 630 K, suivi par une transition très étendue, qui 

correspond à la formation par broyage d’un alliage dans un intervalle de composition (solution 

solide Ni – Fe – Mo, Ni – Fe, Fe – Mo). La continuation du broyage diminue la quantité de nickel 

élémentaire, qui est seulement aperçu pour les échantillons broyés 4 et 6 heures et complètement 

disparu pour l’échantillon broyé 8 heures. Avec la diminution du saut enregistré à la température de 

Curie de nickel (disparition du nickel élémentaire), l’intervalle de température de l’autre transition 

magnétique devient plus étendu entre 630 et 870 K. Le mécanisme suivant est envisageable : un 

alliage riche en fer commence à se former et avec l’augmentation du temps de broyage il se 

transforme dans un alliage qui contient de plus en plus de nickel, mais également de nouveaux 

alliages riches en fer se forment dans les parties où il existe un bon mélange Ni, Fe et Mo non réagi. 

En effet, comme les rayons X le laissent voir, jusqu’à 4 heures de broyage il reste encore du fer 

élémentaire dans les poudres broyées et dans l’analyse thermomagnétique le fer n’est pas visible 

(aucun saut à sa température de Curie), car sous l’effet de la température il réagit avec le nickel et 

forme l’alliage. Au refroidissement, une seule transition est observée à 700 K, transition qui devient 

de plus en plus étroite avec l’augmentation du temps de broyage et donc l’homogénéisation de 

l’alliage [13]. La température de transition magnétique observée au refroidissement est en bon 

accord avec la température de Curie de l’alliage Supermalloy (673 K) [14]. 

La continuation du broyage (8 – 12 heures) fait que la transition élargie observée au 

chauffage, devient plus étroite et centrée à la température de 700 K. Au refroidissement, la 
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transition magnétique est observée à la même température, mais elle est plus étroite. Donc par 

broyage l’alliage Supermalloy est obtenu, mais il n’est pas encore homogène, mais par recuits lors 

de l’analyse thermomagnétique les défauts sont éliminés et l’alliage est complètement formé. Ce 

résultat est en très bon accord avec l’analyse de diffraction X [13]. 

Au refroidissement, le saut à la température de Curie du fer est faiblement visible (détail de 

la figure 6.11), mais une augmentation de l’aimantation est observée avec la baisse de la 

température. Cette augmentation de l’aimantation traduit la formation d’une solution solide Fe – Ni 

– Mo, ou Ni - Fe sous l’action de la température et du champ magnétique appliqué. L’augmentation 

est continuée parce que les phases qui se forment ont une distribution de composition. La formation 

de l’alliage est possible grâce au bon mélange de poudres de départ (voir l’image MEB, présenté 

dans la figure 6.2), et au fait que le mélange contient des grands particules de fer (~ 40 µm) et 

particules de nickel et molybdène très petites (~ 7 µm). Les particules de nickel et molybdène 

peuvent donc diffuser dans les particules plus grandes de fer sous l’influence de la température et 

forment des phases riches en fer. Il s’agit du même mécanisme décrit dans le chapitre précèdent 

pour le Ni 3Fe mais cette fois le molybdène est aussi impliqué. L’effet du molybdène est vu par 

l’existence de la température de Curie du fer au refroidissement (détail de la figure 6.11). Effet qui 

suggère aussi la formation d’une solution solide Ni – Mo et/ou Mo – Fe. Les phases riches en fer 

sont vues dans le détail de la figure 6.11, par le petit saut observé à la température de Curie du fer 

(1043 K), qui montre l’existence d’un noyau riche en fer. 

Pour des temps de broyage encore plus longs, les courbes d’évolution de l’aimantation en 

fonction de la température sont montrées dans les figures 6.13 a et b.  
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Fig. 6.13 a) Variation de l’aimantation en fonction de la température pour les échantillons broyés 12, 16, 20 heures. 

Pour comparaison les échantillons de départ NiFeMo  obtenus par fusion sont montrés également. 
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Fig. 6.13 b) Courbes thermomagnétiques avec détails à faible champ pour les échantillons broyés 20, 32, 40 heures. 

Pour comparaison, les échantillons de départ NiFeMo et Ni3Fe obtenus par fusion sont montrés également. 
 

Les échantillons broyés entre 12 et 20 heures présentent au chauffage une seule transition 

qui devient étroite, donc suggèrent le fait qu’une seule phase magnétique (Ni – Fe – Mo) est formée 

lors du broyage. Au refroidissement, la transition commence à changer de position et à migrer vers 

les températures plus hautes. Pour les échantillons broyés 32 et 40 heures, au chauffage, la 

transition elle-même commence à se déplacer vers des températures plus hautes, en revanche la 

température de la transition mesurée au refroidissement reste à la même position. Dans la figure 

6.14, les températures de Curie sont montrées au chauffage et/ou refroidissement en fonction du 

temps de broyage. L’écart entre la température de Curie mesurée au chauffage et au refroidissement 

est illustrée dans la figure 6.15. 
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Fig. 6.14 Evolution des températures de Curie en montée 
et en descente de la température en fonction du temps de 

broyage. 

Fig. 6.15 Evolution de la différence entre la température 
de Curie mesurée au chauffage et au refroidissement. 
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    L’explication pour la différence entre la température de Curie en montée et en descente 

est donnée par l’introduction de fer additionnel lors du broyage et par une possible formation d’une 

phase riche en fer à haute température (Ni3Fe peut être, comme dans la référence [15]). La 

confirmation de cette hypothèse est donnée par l’existence de la très large transition magnétique, 

caractérisé par une descente continue, s’étalant jusqu’à la température de Curie du fer, dans le 

domaine où une valeur nulle est attendue. Cette descente reste inexplicable pour les échantillons 

broyés longtemps sauf par la présence du fer additionnel introduit lors du broyage. Pour ces temps 

de broyage (plus de 28 heures), la formation de l’alliage est déjà confirmée (diffraction des rayons 

X et neutrons).  
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Fig. 6.16 Apparition du pic de fer pour les grands temps de broyage, observée par diffraction de neutrons (λ = 1.28 Å). 

 

 La nouvelle phase se forme entre ce fer en impureté (détecté par diffraction  des neutrons 

(figure 6.16)) et l’alliage obtenu par broyage. La formation de cette phase se fait sous l’influence de 

la température très élevée atteinte pendant la mesure. L’apparition de la nouvelle phase peut être 

comprise par le fait que l’alliage est obtenu dans des conditions hors équilibre et pour de longs 

temps de broyage. Or il existe une quantité de fer introduit lors du broyage, et la température peut 

faire évoluer l’alliage vers un état plus stable, état qui peut, par exemple, se caractériser par la 

formation de zones Ni – Fe, avec la précipitation du molybdène aux joints de grains.  

6.2.2 Aimantation 

L’aimantation des échantillons broyés a été mesurée en fonction du champ appliqué ; les 

courbes enregistrées sont montrées dans la figure 6.17. Pour comparaison dans la même figure, les 
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courbes mesurées pour le mélange de départ (ss) et pour un échantillon obtenu par fusion de la 

poudre de départ sont présentés. 

L’aimantation des échantillons broyés se situe entre l’aimantation de la poudre de départ et 

l’échantillon obtenu par fusion. L’aimantation des échantillons broyés jusqu’à 12 heures diminue 

avec le temps de broyage, en se rapprochant de l’aimantation de l’échantillon obtenu par fusion, ce 

qui suggère que par mécanosynthèse cet alliage vient d’être obtenu. L’aimantation de l’échantillon 

obtenu par fusion est plus faible que l’aimantation de la poudre de départ. Dans l’alliage obtenu par 

fusion, le magnétisme est donné par l’alliage intermétallique, et dans la poudre de départ seul le 

nickel et le fer sont magnétiques mais ils ne forment pas un alliage et sont seulement mélangés 

ensemble, donc une somme directe de leurs aimantations suffit à rendre compte de l’aimantation 

globale.  
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Fig. 6.17 Courbes d’aimantation pour les échantillons broyés de 2 à 12 heures. 

 

Pour un échantillon broyé 12 heures, entre deux séries des échantillons (E1 et E2), des 

différences de l’aimantation commencent à être visibles. Les différences de l’aimantation peuvent 

être liées à une introduction du fer en impuretés pendant le broyage, mais il est un peu inattendu 

pour des temps de broyage assez courts. Dans les problèmes d’ajout du fer, il faut prendre en 

compte aussi l’effet du molybdène, parce que pour le Ni3Fe par exemple les traces de contamination 

ont été visibles après 24 heures de broyage. En plus, la diffraction de rayons X ne montre pas de 

différences entre les diffractogrammes enregistrés pour les deux séries d’échantillons. La différence 

entre l’aimantation de ces deux séries d’échantillons devient plus grande pour 16 heures de broyage, 

comme cela est montré dans la figure 6.18. Cette fois, des mesures de diffraction de neutrons 

(figure 6.19) ont mis en évidence l’existence d’un petit pic de fer, donc l’existence d’une impureté 

en fer pour l’échantillon qui présente l’aimantation la plus élevé. Cette technique confirme son 

extrême sensibilité à de faibles quantités de phase secondaire.   
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Fig. 6.18 Courbes d’aimantation pour les échantillons 

broyés 16 heures, obtenus dans les séries E1 et E4. 
Fig. 6.19 Mesures de diffraction de neutrons (λ = 1.28 

Å) pour les échantillons broyés 16 heures, obtenus dans 
les séries E1 et E4. 

 

La mise en évidence du fer introduit lors du broyage pour diverses séries d’échantillons est 

encore mieux observée pour les échantillons broyés 24 heures, pour ce temps de broyage 4 séries 

d’échantillons (de E1 à E4) ont été obtenues. Chaque série d’échantillon a son propre degré de fer 

rajouté lors du broyage, comme cela est montré dans les figures 6.20 et 6.21. Le taux de fer 

additionnel introduit lors du broyage, estimé par l’intensité du pic de fer, est directement corrélé à la 

valeur de l’aimantation : une intensité plus grande du pic est accompagnée par une aimantation plus 

haute, comme attendu.   

75

80

85

90

95

0 2 4 6 8

A
im

an
ta

tio
n 

(µ
B
/f.

u.
)

µ
0
H (T)

ss

ss fondu

24h MA - E3

24h MA - E4

24h MA - E2

24h MA - E1

10 55 60 65 70 75

In
te

ns
ité

 (u
.a

.)

2 theta (°)

24h MA - E1

24h MA - E2

24h MA - E4

24h MA - E3

ss

NiNi

NiFeMoNiFeMo

Fe

Mo Mo

 

Fig. 6.20 Courbes d’aimantation pour les échantillons broyés 
24 heures, obtenus dans les séries E1 à E4. 

Fig. 6.21 Mesures de diffraction de neutrons (λ = 1.28 
Å) pour les échantillons broyés 24 heures, obtenus 

dans les séries E1 à E4. 

 142



 L’alliage79Ni16Fe5Mo (% massique) obtenu par mécanosynthèse 

600 700 800 900 1000 1100

A
im

an
ta

tio
n²

 (u
.a

.)

Température (K)

T
C
NiFeMo

24h MA - E1

 

600 700 800 900 1000 1100

A
im

an
ta

tio
n²

 (u
.a

.)

Température (K)

T
C
NiFeMo

24h MA - E2

 

 
 
 
 
 
 

400 500 600 700 800 900 1000 1100

A
im

an
ta

tio
n²

 (u
.a

.)

Température (K)

NiFeMo ss fondu

Ni
3
Fe ss fondu

24h MA - E3

24h MA - E2

24h MA - E1

T
C
NiFeMo T

C
Ni

3
Fe

 

600 700 800 900 1000 1100

A
im

an
ta

tio
n²

 (u
.a

.)

Température (K)

T
C
NiFeMo

24h MA - E3

 
Fig. 6.22 Changements dans la valeur de la température de Curie pour les différents échantillons broyés 24 heures. 

 

Les études complémentaires de l’aimantation en fonction de la température sur les 

échantillons broyés 24 heures pour les différentes séries d’élaboration ont montré clairement que le 

déplacement de la température de Curie en montée est dû à l’introduction de fer additionnel lors du 

broyage. Les courbes sont présentées dans la figure 6.22. 

Avec l’augmentation du fer détecté par diffraction des neutrons, la température de Curie 

mesurée à la montée en température se déplace vers de plus hautes valeurs, la même chose est 

observée en retour vers la température ambiante. Tout le déplacement augmente avec 

l’augmentation du temps de broyage et donc de la quantité de fer additionnel introduit lors du 

broyage ; une valeur limite semble atteinte à haute valeur de fer ajouté, valeur qui est celle pour le 

Ni3Fe. La formation des nouvelles phases à haute température est vue aussi par l’élargissement de 

l’hystérésis magnéto-thermique avec l’augmentation de la quantité de fer rajouté, comme il est 

indiqué dans la figure 6.22.   
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L’addition de fer qui conduit au déplacement de la température de Curie des échantillons est 

accompagnée, dans la région où l’aimantation devrait être horizontale, par l’apparition d’une 

transition étendue jusqu’à la température de Curie du fer. Cela est montré dans les agrandissements 

présentés dans la figure 6.22. La transition étendue est l’effet de la réaction du fer additionnel avec 

l’alliage par broyage et par recuit. La corrélation entre le déplacement continu de la température de 

Curie et la quantité de fer ajouté peut être faite par la comparaison entre l’écart entre les courbes 

enregistrées au chauffage et au refroidissement. Plus la quantité élevée de fer est introduite par 

broyage, plus l’écart est grand. 

Il faut souligner qu’aucune différence n’était observée aux rayons X (Cu Kα1, λ = 1.5406 

Å), entre les diverses séries d’échantillons (figure 6.23) ; en plus la diffraction de neutrons (λ = 1.28 

Å) ne montre pas non plus de différence en ce qui concerne la position des pics du Supermalloy, 

mais le pic de fer (211) est visible dans ce cas (figure 6.24).  
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Fig. 6.23 Comparaison des pics (311) et (222) observés 
en diffraction des rayons X (Cu Kα1, λ = 1.5406 Ǻ) pour 

les échantillons broyés 24 heures. 

Fig. 6.24 Comparaison des pics (311) et (222) observés en 
diffraction des neutrons (λ = 1.28 Ǻ) pour les échantillons 

broyés 24 heures. 
 

En revanche, la morphologie des poudres observées en électrons secondaires au microscope 

électronique à balayage montre des différences importantes entre les poudres qui ont une valeur 

faible de leur aimantation et celles qui ont une valeur plus grande. Les clichés sont montrés dans les 

figures 6.25 à 6.28. Une augmentation de la taille des particules issues du processus de broyage 

semble corrélée avec une augmentation de l’aimantation des échantillons. Donc il est possible que 

l’aimantation des échantillons obtenus par broyage mécanique soit liée à la dimension des 

particules, et que la dimension des particules soit liée au taux de fer ajouté par le broyage. Donc le 

fer présent en excès dans les poudres semble agir sur les processus de soudage des poudres et 

favorise leur coalescence.  

 144



 L’alliage79Ni16Fe5Mo (% massique) obtenu par mécanosynthèse 

  
Fig. 6.25 Images MEB de l’échantillon 24h MA – E3 Fig. 6.26 Images MEB de l’échantillon 24h MA – E4 
  

  
Fig. 6.27 Images MEB de l’échantillon 24h MA – E2 Fig. 6.28 Images MEB de l’échantillon 24h MA – E1 

 

L’aimantation de l’échantillon pour lequel la diffraction de neutrons ne montre pas de pics 

de fer est de plus en plus proche de l’aimantation de l’échantillon obtenu par fusion, avec un 

minimum pour 16 heures comme le montre la figure 6.29. Le rapprochement de l’aimantation de 

l’échantillon obtenu par fusion est un bon indice du fait que la phase obtenue lors du broyage est le 

Supermalloy. En plus, pour les échantillons broyés plus de 16 heures, la position des pics est située 

aux mêmes valeurs 2 theta que pour l’échantillon fondu, comment le montrent les rayons X. Dans la 

figure 6.29, nous présentons l’aimantation spontanée des échantillons (obtenue par extrapolation 

linéaire en champ nul de la courbe d’aimantation en fonction du champ applique où la saturation de 

l’échantillon est atteinte).    

 145



Chapitre 6  

78

79

80

81

82

83

84

0 5 10 15 20 25 30

E4
E1
E3

A
im

an
ta

tio
n 

(µ
B/f.

u.
)

Temps de broyage (h)

ss

ss fondu

 
Fig. 6.29 Aimantation spontanée pour les échantillons qui ne présentent pas des pics de fer dans les diffractogrames 

de neutrons. 
 

Pour des temps de broyage plus longs que 16 heures les effets d’introduction de fer 

additionnel lors du broyage sont observés pour tous les échantillons, cela est vu par une 

augmentation de l’aimantation pour ces échantillons.  

Les échantillons broyés plus de 28 heures présentent une aimantation supérieure à celle de 

l’échantillon de départ, comme cela est montré dans les figures 6.30. Des différences entre les 

diverses séries d’échantillons sont encore visibles en diffraction des neutrons.   
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Fig. 6.30 Courbes d’aimantation pour les 
échantillons broyés 24 et 40 heures, obtenus 

dans diverses séries de préparation. 

Fig. 6.31 Mesures de diffraction 
de neutrons (λ = 1.28 Å) pour les 

échantillons broyés 28 heures. 

Fig. 6.32 Mesures de diffraction 
de neutrons (λ = 1.28 Å) pour les 

échantillons broyés 24 heures. 
 

Le fait que le pic de fer ne soit pas très bien visible pour les échantillons broyés plus de 24 

heures (diffraction des neutrons, figures 6.31 et 6.32) et qui ont la plus faible aimantation suggère 

que les effets d’addition de fer sont moins présents. L’augmentation de l’aimantation peut être liée à 

l’introduction des défauts anti site qui font que plus il y a d’atomes de nickel qui entourent les 
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atomes de fer plus le moment magnétique du fer augmente [16]. Un autre fait intéressant est que 

l’aimantation d’un échantillon broyé 28 heures (32 aussi) et pour la série E4 est plus grande que 

celle mesurée pour les échantillons broyés 40 heures. Il faut souligner aussi que les échantillons 

broyés 28 et 40 heures ont été obtenus dans des jarres différentes, c’est donc un paramètre en plus 

qui peut influencer le degré de contamination en fer ; les jarres n’ont pas exactement la même 

dureté.  

Les valeurs de l’aimantation spontanée pour toutes les séries d’échantillons sont montrées 

dans la figure 6.33.  
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Fig. 6.33 Aimantation spontanée pour tous les échantillons obtenus par broyage mécanique et pour diverses séries de 

production. 
 

Malgré les difficultés de reproductibilité des propriétés magnétiques, l’aimantation 

spontanée de l’alliage Supermalloy obtenu par mécanosynthèse présente deux régimes différents : 

une diminution de l’aimantation jusqu’à 16 heures de broyage, qui correspond à la formation par 

mécanosynthèse de l’alliage. Il est considéré que l’alliage est formé quand son aimantation et sa 

structure cristalline sont proches de celles observées pour un échantillon obtenu par fusion. La 

valeur de l’aimantation de l’échantillon broyé reste plus grande que celle de l’échantillon obtenu par 

fusion. Valeur plus grande due probablement à une répartition différente des atomes dans 

l’échantillon broyé, par rapport à l’échantillon fondu. Le deuxième régime est caractérisé par 

l’augmentation de l’aimantation qui est l’effet d’une introduction de fer additionnel lors du broyage. 

Le minimum observé reste comparable avec les études [10].  

L’aimantation spontanée semble influencée par les matériaux de départ, parce que dans la 

référence [11, 17] il n’est observé aucun minimum ; on observe seulement une diminution continue 

de l’aimantation pour des temps plus grands que 8 heures. Dans la référence [17] (figure 3.27, 

chapitre 3, paragraphe 3.3.2.5), comme matériaux de départ, des germes de Ni3Fe ont été utilisés 

(obtenus par mécanosynthèse) et poudre de molybdène. 
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Cette étude semble confirmer la théorie de la formation d’une phase Ni3Fe diluée avec le 

molybdène, parce que l’entrée du molybdène dans les germes Ni3Fe fait diminuer l’aimantation des 

poudres. Il semble logique de penser que si le molybdène sort du mélange, y laissant comme phase 

majoritaire le Ni3Fe, l’aimantation augmente. Dans ce cas, l’addition du fer comme impureté n’est 

pas forcement nécessaire, mais elle peut être la cause de la formation du Ni3Fe supplémentaire.   

Les recuits augmentent encore l’aimantation des échantillons broyés, mais dans ce cas la 

cause de cette hausse n’est pas entièrement l’élimination des contraintes, comme cela a été montré 

pour le Ni3Fe dans le chapitre précédent et dans la référence [3], mais aussi la stabilisation d’une 

phase avec plus de fer (le Ni3Fe peut être ?). Cet effet de la température peut être compris par ce 

que l’alliage est obtenu dans des conditions hors équilibre et l’énergie thermique tend à rétablir un 

équilibre. 

Les effets des recuits sur l’aimantation des échantillons de la série E1 sont présentés dans la 
figure 6.34. 
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Fig. 6.34 Courbes d’aimantation pour les échantillons broyés et recuits, obtenus dans la série E1. 
 

L’effet des recuits est plus important dans les 30 premières minutes de recuit, comment cela 

est montré dans la figure 6.35 pour les échantillons broyés 12 et 16 heures (dans la série E1).    
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Fig. 6.35 Evolution de l’aimantation spontanée en fonction du temps de recuit pour les échantillons broyés 12 et 

16 heures (série E1).  
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En conclusion, l’aimantation indique des problèmes d’introduction du fer en impuretés, 

introduction qui varie pour chaque série de production des échantillons. Elle montre que 

l’échantillon broyé 16 heures dans la série E4 a une aimantation plus proche de l’aimantation d’un 

échantillon Supermalloy obtenu par fusion. Si les rayons X et les neutrons sont aussi pris en 

considération, il est possible de dire qu’après 16 heures de broyage l’alliage Supermalloy est obtenu 

par mécanosynthèse. Mais les recuits changent l’échantillon dans un autre état, qui semble 

légèrement différent du Supermalloy ayant la composition désirée. La continuation du broyage fait 

que l’aimantation augmente au lieu de saturer vers une valeur proche de celle mesurée pour les 

échantillons obtenus par fusion, donc un léger changement de phase est envisageable.  

6.3 Conclusions 

L’alliage Supermalloy (79Ni16Fe5Mo, % massique) a été obtenu par mécanosynthèse pour 

des temps de broyage allant jusqu’à 40 heures. La diffraction des rayons X indique que l’alliage est 

déjà obtenu après 16 heures de broyage de haute énergie.  

• La taille des grains après 40 heures de broyage est de 7 ± 2 nm pour les échantillons 

broyés et de 15 ± 2 nm pour les échantillons broyés et recuits après. 

• La température de Curie après 12 heures de broyage est de 673 K, en bon accord 

avec la température de Curie de l’alliage obtenu classiquement par fusion. Pour de 

plus longs temps de broyage (plus de 24 heures), la température de Curie se déplace 

vers de plus hautes températures. Le déplacement est en accord avec l’introduction 

du fer additionnel lors du broyage prolongé des poudres. Des différences entre la 

température de Curie au chauffage et au refroidissement sont aussi observées, car le 

fer qui contamine les poudres réagit avec le nickel pendant le chauffage. 

L’aimantation des échantillons diminue avec le temps de broyage, jusqu’à 12 heures ; elle 

tend vers l’aimantation de l’échantillon obtenu par fusion, donc la descente correspond à la 

formation de l’alliage par mécanosynthèse.  

• Un minimum de l’aimantation est observé pour les échantillons broyés 10 – 12 

heures, le temps nécessaire pour obtenir l’alliage.  

• L’aimantation des échantillons broyés est supérieure à l’aimantation de l’échantillon 

obtenu par fusion. Pour les échantillons broyés plus de 16 heures, des problèmes de 

reproductibilité des propriétés magnétiques sont apparus. Grâce à la diffraction 

neutronique, nous avons montré que la cause possible est une contamination avec du 

fer. Ces problèmes peuvent être maîtrisés par un meilleur choix des billes et des 

jarres utilisées.  
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Une fois les problèmes de contamination minimisés, de futures études sur les propriétés de 

cet alliage Supermalloy obtenu par mécanosynthèse pourront être faites. Des caractéristiques 

intéressantes sont attendues en champs alternatifs, grâce à son aimantation plus grande que 

l’équivalent classique obtenu par fusion.      
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Chapitre 7 

L’alliage 77Ni14Fe5Cu4Mo (% massique) obtenu par 

mécanosynthèse 
 

Dans ce chapitre, la formation par mécanosynthèse de l’alliage 77Ni14Fe5Cu4Mo (% 

massique) est présentée. La taille des grains calculée pour l’échantillon broyé 76 heures 

est de 17 ± 2 nm. Pour les longs temps de broyage, l’apparition de fer en impureté est 

mise en évidence par mesures thermomagnétiques et diffraction des neutrons. La 

température de recristallisation (de 436 et 490 °C en fonction des échantillons) a été 

déterminée par analyse calorimétrique différentielle. La température de Curie de 

l’alliage est en bon accord avec la valeur pour un échantillon ayant la même composition 

mais obtenu par fusion.  L’aimantation spontanée présente un minimum en fonction du 

temps de broyage. Ce minimum est voisin de l’aimantation de l’échantillon obtenu 

classiquement par fusion.  

7.1 Formation de l’alliage par broyage mécanique 

 Le principal outil pour la caractérisation des poudres issues du processus de 

broyage est la diffraction des rayons X. En fonction de l’évolution des poudres soumises 

au broyage, des changements dans la structure apparaissent. Les changements peuvent 

consister dans la disparition des pics et/ou leur changement de position, indiquant 

l’apparition de nouvelles phases. Les diffractogrammes de rayons X (Co Kα, λ1 = 

1.788965 Å + λ2 = 1.792850 Å) pour les échantillons broyés entre 2 et 76 heures sont 

montrés dans la figure 7.1. L’analyse de cette figure montre la formation progressive de 

l’alliage par broyage mécanique, vue par la disparition de certains pics des éléments de 

départ et le déplacement des pics vers les plus petits angles.  

Dans ces diffractogrammes, la réduction de l’intensité du pic (111) du cuivre est 

observée (le pic le plus intense), il disparait complètement après seulement 4 heures de 

broyage. En ce qui concerne les pics du fer, ceux-ci ne sont plus visibles dans les 

diffractogrammes enregistrés au delà de 6 heures de broyage. 
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Fig. 7.1 Diffractogrammes des rayons X (Co Kα, λ1 = 1.788965 Å + λ2 = 1.792850 Å) pour les échantillons broyés 2 – 
76 heures ; à titre de comparaison les diffractogrammes du mélange de départ (noté ss) et pour un échantillon obtenu 

par fusion sont représentés. Pour plus de clarté, les diffractogrammes sont décalés verticalement. 
 

Les pics de diffraction du molybdène voient leur intensité diminuer, et après 6 

heures de broyage, seul le pic (110) est visible dans les diffractogrammes. Après 8 heures 

de broyage, ce pic, lui aussi  a disparu. Dans le cas du Supermalloy, rappelons que les 

pics du molybdène restent présents jusqu’à 12 heures de broyage, donc pour le Ni-Fe-Cu-

Mo, le cuivre semble forcer le molybdène à réagir plus vite avec les autres éléments 

présents dans le mélange de départ. Il est donc conclu que la phase 77Ni14Fe5Cu4Mo (% 

massique) est la seule phase présente dans les poudres à partir de 10 – 12 heures de 

broyage. 

 La disparition des pics de Fe, Cu et Mo est accompagnée d’un déplacement des 

pics vers les petits angles (cf. figures 7.2 et 7.3), déplacement qui est accompagné par un 

saut pour les échantillons broyés 4 heures. Il faut remarquer qu’après 8 heures de 
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broyage, la nouvelle position des pics de diffraction correspond à celle de l’alliage obtenu 

par fusion en utilisant la poudre de départ. Pour être encore plus clair dans cette 

hypothèse, la figure 7.2 présente en détail le pic (111) du nickel/Ni-Fe-Cu-Mo. Dans 

l’intervalle 2 – 6 heures, un saut des pics de diffraction du nickel vers une position 

correspondante à celle de l’alliage obtenu par fusion est observé, cela indique un seuil qui 

est vite atteint pour la formation de l’alliage par des moyens mécaniques.  
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Fig. 7.2 Détail sur le pic (111) du nickel/Ni-Fe-Cu-Mo (Co Kα, λ1 = 1.788965 Å + λ2 = 1.792850 Å). 
  

A tout ceci il faut ajouter un élargissement des pics de diffraction lorsque le 

broyage continu. Le déplacement des pics ainsi que leur élargissement sont dus à la 

réaction à l’état solide et à l’introduction des contraintes dans les échantillons.  

 L’analyse de la figure 7.3, montre que après le saut enregistré dans l’intervalle 2 – 

6 heures, la position des pics ne varie plus que, lentement au cours du broyage. Cette 

diminution continue, mais petite, peut être expliquée par deux causes : 1) le fait qu’après 

8 heures de broyage, l’alliage Ni-Fe-Cu-Mo est formé par broyage, mais pas encore dans 

tout le volume de l’échantillon, 2) par l’introduction des défauts dans l’alliage déjà formé. 
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L’effet des contraintes et des défauts fait que les pics de diffraction se déplacent vers les 

petits angles. 
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Fig. 7.3 Evolution de la position du pic (311) du nickel/Ni-Fe-Cu-Mo en fonction du temps de broyage (Co 

Kα, λ1 = 1.788965 Å + λ2 = 1.792850 Å). 
 

La formation de l’alliage est accompagnée par des changements morphologiques 

importantes dans les poudres, observées par microscopie électronique à balayage. Toute 

la durée du broyage est caractérisée par une augmentation continue de la dimension des 

poudres, comme cela est visible aussi dans les figures 4 à 12. La poudre de départ a des 

dimensions de particules plus petites que 40 µm et après 76 heures de broyage la poudre 

alliée contient des particules de 500 µm à 1 mm. Il faut toutefois remarquer que de 

grandes particules existent aussi pour les faibles temps de broyage, mais leur quantité est 

faible. Pour des longs temps de broyage, la prédominance des particules de grandes 

dimensions est très nette et les particules avec une taille plus petite se trouvent dans des 

quantités très limitées. L’augmentation des dimensions de particules semble se produire 

par la coalescence des particules plus petites (plus visibles et plus probables pour de 

faibles temps de broyage 0 – 8 heures). Pour de longs temps de broyage, les grandes 

particules peuvent être fracturées et les morceaux se soudent à d’autres particules ou 

forment une autre particule plus grande.  Après 2 heures de broyage (figures 7.4), les 

particules des poudres élémentaires ont déjà formé des agglomérats, qui sont ensuite 

homogénéisés par la continuation du broyage.  
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Fig. 7.4 Poudre de départ (ss) Fig. 7.5 Poudre broyée 2 heures Fig. 7.6 Poudre broyée 8 heures 
   

   
Fig. 7.7 Poudre broyée 10 heures Fig. 7.8 Poudre broyée 16 heures Fig. 7.9 Poudre broyée 28 heures 
   

   
Fig. 7.10 Poudre broyée 32 heures Fig. 7.11 Poudre broyée 52 heures Fig. 7.12 Poudre broyée 76 heures 

 

 Des analyses complémentaires sur la formation de l’alliage Ni-Fe-Cu-Mo par 

mécanosynthèse  ont été effectuées par diffraction de neutrons (λ = 1.28 Å). Dans la 

figure 7.13, est présentée l’évolution de l’alliage pendant le broyage. La disparition des 

pics de cuivre est visible jusqu’à 6 heures de broyage et de molybdène et du fer jusqu’à 

10 heures de broyage, donc la formation d’une solution solide entre ces éléments et le 

nickel. La solution solide qui se forme est en fait l’alliage Ni-Fe-Cu-Mo.  
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Fig. 7.13 Evolution de la formation de l’alliage Ni-Fe-Cu-Mo par diffraction de neutrons (λ = 1.28 Å). 
 

 La figure 7.13 montre que 10 – 16 heures de broyage sont suffisantes pour obtenir 

la formation de l’alliage. La formation est accompagnée par l’élargissement des pics, qui 

traduit la diminution de la taille de grains pendant le broyage, mais aussi par 

l’accumulation des contraintes et, avant la formation complète de l’alliage, la 

superposition des pics du fer et de l’alliage en formation. Une analyse sur le pic (220) du 

nickel est montrée dans la figure 7.14. Dans la figure est aussi observé le déplacement 

vers les petits angles, dûe à la formation de l’alliage qui a un paramètre de maille plus 

grand que celui du nickel et à l’introduction des contraintes de premier ordre. 
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Fig. 7.14 Evolution du pic (220) du Ni/Ni-Fe-Cu-Mo pendant le broyage, observée par diffraction de 

neutrons (λ = 1.28 Å). 
  

Après l’obtention de l’alliage (16 heures), la continuation du broyage fait 

apparaître de nouveau le pic de fer (le pic (221) qui est le plus intense), comme cela est 

montré dans le détail présenté dans la figure 7.15. L’apparition des pics de fer n’est pas 

visible aux rayons X, qui sont moins sensibles que les neutrons notamment à la présence 

de fer.  
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Fig. 7.15 Evolution du pic (221) du fer en fonction du temps de broyage, observée par diffraction de 

neutrons (λ = 1.28 Å). 
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 L’apparition du fer a comme causes possibles une contamination en fer dûe aux 

parois de la jarre et aux billes comme cela est visible pour de longs temps de broyage. 

Une autre hypothèse, moins probable, est l’apparition d’une réaction de décomposition de 

l’alliage qui devient instable énergétiquement pour les taux de défauts et contraintes 

introduites [1]. 

 L’apparition de pics de Bragg caractéristiques du fer explique ainsi 

l’augmentation de l’aimantation pour des temps de broyage qui dépassent 16 heures. 

7.2 Analyse calorimétrique différentielle 

Dans le but d’amplifier la formation de l’alliage Ni-Fe-Cu-Mo, pour de faibles 

temps de broyage, et pour éliminer les contraintes introduites pendant le broyage, des 

recuits ont été faits. Dans ces conditions, il est très utile de connaître l’évolution des 

échantillons en fonction de la température, notamment pour éviter la cristallisation des 

nanograins. Un outil pour étudier les transformations des poudres en fonction de la 

température est l’analyse calorimétrique différentielle (ACD). Les courbes ACD pour les 

échantillons broyés sont montrées dans la figure 7.16 ; les courbes ont été enregistrées 

avec une vitesse de chauffage de 10 °C/minute. A titre de comparaison, l’échantillon de 

départ (noté ss) a été également mesuré et présenté dans la figure 7.16 [2]. 
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Fig. 7.16 Courbes ACD pour les échantillons Ni-Fe-Cu-Mo broyés et pour l’échantillon de départ (ss) et 

celui obtenu par fusion (ss fondu). Pour une meilleure visualisation, les courbes sont décalées 
verticalement. 
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Pour l’échantillon de départ, une seule transition est observée : à la température de 

Curie du nickel. L’alliage obtenu par fusion ne montre pas de transformations à plus 

hautes températures que la température de Curie de l’alliage. Pour les alliages broyés, une 

transition endothermique dont le commencement est situé entre 436 et 490 °C est 

observée pour différents temps de broyage. La transition large est due entièrement à la 

recristallisation des poudres nanocristallines obtenues par broyage.  

Pour l’échantillon broyé 2 heures, un petit pic endothermique est vu à la 

température de Curie du nickel. Ce pic n’est pas visible dans l’échantillon broyé 4 heures, 

ce qui indique la formation d’un alliage ou d’une solution solide par broyage et recuit et 

la disparition du nickel.  
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Fig. 7.17 Courbes ACD au chauffage et au refroidissement pour l’échantillon broyé 20 heures. La vitesse 

de chauffage/refroidissement a été de 10 °C/min. 
 

 Comme dans le cas de Ni3Fe, nous présentons les courbes au refroidissement pour 

de longs temps de broyage ; la comparaison est montrée sur la figure 7.17. Dans le cas de 

l’alliage Ni-Fe-Cu-Mo, aucune transformation n’est observée au refroidissement, 

indiquant le fait que, à haute température, le seul effet présent est la recristallisation des 

poudres. A la température de Curie de l’alliage (400 °C), un petit changement de pente de 

la courbe est observé.  
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7.3 Influence des recuits sur la formation de l’alliage Ni-Fe-Cu-Mo 

 Les poudres obtenues lors du broyage contiennent un taux élevé de défauts et de 

contraintes, il est donc indiqué de faire des recuits post broyage. Par recuits, il est aussi 

possible d’induire la réaction à l’état solide dans le volume de l’échantillon où existe un 

très bon mélange de nickel, fer, cuivre et molybdène, mais qui n’a pas encore réagi 

pendant le broyage. Dans la figure 7.18, sont montrés les diffractogrammes (Cu Kα1, λ = 

1.5406 Å) enregistrés pour les échantillons broyés entre 2 et 8 heures et les recuits 

effectués post broyage à la température de 350 °C.  
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Fig. 7.18 Influence de la durée des recuits pour des faibles temps de broyage sur la formation de l’alliage 

77Ni14Fe5Cu4Mo. Données obtenues par diffraction de rayons X (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å). 
  

Il est visible que les recuits agissent principalement dans les 30 premières 

minutes, et la poursuite du traitement thermique consolide les transformations faites 

pendant les premières minutes. Il est aussi visible que les recuits influencent plus 

nettement les échantillons broyés 2 et 4 heures, et ont de plus faibles effets sur la position 

des pics pour les échantillons broyés plus longtemps (6 et 8 heures), mais ici ils agissent 
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plutôt sur la largeur du pic. Pour mieux comprendre les effets des recuits, le pic (111) du 

nickel est détaillé dans les figures 7.19 et 2.20 pour les échantillons broyés 2 et 8 heures 

respectivement, différentes durées de recuits sont aussi présentées. 
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Fig. 7.19 Comparaison entre les échantillons broyés 2 
heures et recuits à 350 °C pour diverses durées 

(diffraction de rayons X, (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å)). 

Fig. 7.20 Comparaison entre les échantillons broyés 8 
heures et recuits à 350 °C pour diverses durées 

(diffraction de rayons X (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å)). 
 

 En comparant un échantillon broyé 2 heures avec l’échantillon de départ, il est 

seulement observable une diminution de l’intensité du pic et un léger déplacement vers 

les plus petits angles. Les deux sont corrèles à l’action du broyage, des défauts sont 

introduits dans le réseau cristallin, donc la périodicité est réduite et l’intensité du pic 

diminue. Un recuit de 30 minutes à 350 °C a comme effet de faire apparaître une 

asymétrie vers les petits angles, asymétrie qui peut signifier l’apparition d’une nouvelle 

phase qui commence à pousser. Cette nouvelle phase est l’alliage Ni-Fe-Cu-Mo qui a les 

pics situés à de plus petits angles que le nickel, comme le montre le diffractogramme 

pour un échantillon obtenu par fusion et présenté aussi dans la figure 7.19. Ce résultat 

montre qu’après 2 heures de broyage il est possible de faire un très bon mélange des 

poudres élémentaires et éventuellement de très petits germes d’alliage, mais l’énergie 

transférée est encore trop faible pour faire pousser les germes de la nouvelle phase.  

Pour un échantillon broyé 8 heures, la position des pics lors du broyage est déjà 

située aux angles qui correspondent à l’alliage obtenu par fusion, et les recuits ne font 

qu’éliminer les contraintes (diminution de la largeur des pics). La position très proche de 

 161



Chapitre 7 

pics de l’alliage obtenu par mécanosynthèse et de l’alliage ayant la même composition 

mais obtenu par fusion montre que l’alliage est obtenu par mécanosynthèse dans un 

volume important de l’échantillon. 

Mais un regard plus attentif sur un échantillon broyé 8 heures (figure 7.21) montre 

que des traces de molybdène sont encore présentes, traces qui ne sont pas complètement  

éliminées par les recuits. L’augmentation de la durée des recuits a comme effet la 

réduction en intensité des pics de diffraction de cet élément. 

ss

8h MA

350°C/30min

350°C/1h

350°C/2h

350°C/4h

Fe
(110)

Mo
(110)

Cu
(111)

Ni
(111)

38                        40                         42         44                         46
2 theta (°)

In
te

ns
ité

(u
.a

.)

ss

8h MA

350°C/30min

350°C/1h

350°C/2h

350°C/4h

Fe
(110)

Mo
(110)

Cu
(111)

Ni
(111)

38                        40                         42         44                         46
2 theta (°)

In
te

ns
ité

(u
.a

.)

 
Fig. 7.21 Influence des recuits sur la réaction à l’état solide pour l’alliage Ni-Fe-Cu-Mo broyé 8 heures 

(diffraction de rayons X, (Cu Kα1, λ = 1.5406 Å)).  
 

Dans la figure 7.21, la réduction de l’intensité du pic est visible, mais non sa 

disparition complète, ce qui suggère la formation incomplète de l’alliage pour ce temps 

de broyage, même après l’effet d’un recuit de 4 heures à 350 °C. Une autre possibilité est 

que les recuits ne favorisent pas la phase 77Ni14Fe5Cu4Mo obtenue dans des conditions 

hors équilibre et conduisent plutôt l’échantillon vers une autre phase riche en Ni – Fe.   

 La diffraction de rayons X montre que la structure des poudres Ni-Fe-Cu-Mo, 

obtenues par mécanosynthèse est nanocristalline. La taille des grains a la valeur de 13 ± 2 

nm pour les échantillons broyés 32 heures [3]. Pour les échantillons recuits à 350 °C 

pendant 4 heures (figure 7.22), une légère diminution de la taille des grains est observée ; 

après 32 heures de broyage et 4 heures de recuits, la valeur de 17 ± 2 nm est obtenue. 

Après 76 heures de broyage la taille de grains est de 6 ± 2 nm. La tendance à la 
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diminution de la taille de grains est aussi observée dans ce cas, comme cela est attendu 

pour le broyage mécanique [4 - 6].  
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Fig. 7.22 Evolution de la taille des grains en fonction du temps de broyage pour les échantillons broyés et 

recuits.  
 

 La taille des grains a été calculée pour les échantillons préalablement recuits à 

basse température pour être sûr d’éliminer la présence des contraintes introduites lors du 

broyage. 

7.4 Propriétés magnétiques 

7.4.1 Analyses thermomagnétiques 

En plus de la diffraction des rayons X et des neutrons, des mesures magnétiques 

peuvent donner plus de détails sur la formation de l’alliage Ni-Fe-Cu-Mo par 

mécanosynthèse. Les analyses thermomagnétiques offrent l’avantage de permettre une 

étude in situ durant le traitement thermique. Les mesures thermomagnétiques dans un 

faible champ (moins de 0,1 T) sont présentées sur les figures 7.23 et 7.24. Ces mesures 

montrent la formation progressive de l’alliage par broyage mécanique, et par broyage 

mécanique et recuits. Pour l’échantillon de départ (ss), la courbe M² en fonction de la 

température montre deux transitions au chauffage : une à la température de Curie de 

nickel (TC = 631 K) et l’autre à la température du Curie du fer (TC = 1043 K). 
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Fig. 7.23 Variation de l’aimantation en fonction de la 
température pour les échantillons broyés 2, 4 et 6 heures. 
Pour comparaison, l’échantillon de départ (ss) est aussi 

présenté. 

Fig. 7.24 Variation de l’aimantation en fonction de la 
température pour les échantillons broyés 6, 8 et 10 
heures. Pour comparaison, l’échantillon obtenu par 

fusion (ss fondu) est aussi présenté. 
 

 Au refroidissement, la courbe M²(T) montre un mélange de phases 

ferromagnétiques qui se caractérisent par un étalement des températures de Curie sur une 

large plage. Ces phases se sont formées à haute température par la diffusion locale des 

particules de nickel, molybdène et cuivre dans les plus grosses particules de fer. Comme 

cela est montré pour l’échantillon de départ (figure 7.23), les particules gardent un noyau 

de fer visible au retour à la température ambiante. Le mécanisme décrit dans le chapitre 5 

reste correct, seulement il faut ajouter le molybdène et le cuivre. Ce mécanisme considère 

que les particules de nickel, de molybdène et de cuivre vont former des phases par 

diffusion dans les groses particules de fer sur l’influence de la température ou par 

broyage. Ce processus est possible parce que dans le mélange de départ il existe des 

grandes particules de fer (la taille moyenne des particules est < 40 µm), particules qui 

sont entourées par des particules beaucoup plus petites de nickel et de molybdène 

(environ 5 – 7 µm) [3, 7]. Pour un échantillon broyé 2 heures, au chauffage, on observe le 

saut à la température de Curie du nickel non réagi pendant le broyage, suivi à plus haute 

température d’une autre transition plus étendue. Aucune transition à la température de 

Curie du fer n’est détectée, parce que le fer a réagi avec les autres éléments sous 
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l’influence de la température avant 1043 K. La transition étendue, correspond à la 

formation par broyage des phases magnétiques riches en fer. L’augmentation du temps de 

broyage a comme effet la diminution du saut enregistré à la température de Curie du 

nickel (réaction du nickel pendant le broyage) et l’extension du domaine des alliages 

formés par broyage. Pour un échantillon broyé 6 heures aucune trace de nickel non réagi 

n’est observée, seule la transition étendue de l’alliage avec un intervalle de compositions. 

En effet, avec la continuation du broyage, des phases de plus en plus riches en nickel 

commencent à se former (disparition du nickel élémentaire), et la composition commence 

à virer vers la stoéchiométrie de l’alliage 77Ni14Fe5Cu4Mo. Pour les temps de broyage 

de 8 à 10 heures, le domaine de composition de l’alliage qui se forme par 

mécanosynthèse se réduit, la transition devient plus étroite, donc une homogénéisation de 

l’échantillon a lieu par broyage. L’homogénéisation est presque accomplie pour 

l’échantillon broyé 10 heures, ce qui montre la présence d’une seule phase 

(77Ni14Fe5Cu4Mo). La formation de la phase 77Ni14Fe5Cu4Mo est confirmée par la 

comparaison avec l’alliage ayant la même composition, mais obtenu par la fusion des 

poudres élémentaires, comme cela est montré aussi dans la figure 7.24.  

 En ce qui concerne le refroidissement, il est observé une seule phase qui, pour les 

échantillons broyés plus de 4 heures, présente une transition étroite qui correspond très 

bien à l’alliage obtenu par fusion (figure 7.23). Ce comportement montre la formation de 

l’alliage sous l’effet de la température. Après broyage (2 – 8 heures), l’échantillon 

présente plusieurs phases, autour de la composition de l’alliage souhaité. Pour  2 et 4 

heures de broyage, de bons mélanges Ni – Fe – Cu - Mo non réagis pendant le broyage 

sont obtenus, et le traitement thermique effectué pendant l’analyse thermomagnétique 

finalise la réaction de formation de l’alliage commencée par broyage.  

  Pour l’échantillon broyé 10 heures, la différence entre la courbe enregistrée au 

chauffage et au refroidissement est minime, aussi les transitions sont très étroites et 

situées à des positions en très bon accord avec un échantillon obtenu par fusion (630 K) 

et les références  [8 – 12]. Il est donc possible de dire que l’alliage 77Ni14Fe5Cu4Mo est 

obtenu après 10 heures de broyage, conclusion qui est en bon accord avec les mesures de 

diffraction de neutrons et rayons X discutées précédemment.  
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Fig. 7.25 Variation du carré de l’aimantation en fonction de la température pour les échantillons broyés 
16, 20, 28, 32, 40, 52 et 76 heures. Pour comparaison, les échantillons de départ fondu et Ni3Fe fondu sont 
aussi présentés. 
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 Pour les échantillons broyés de 16 à 32 heures, au chauffage une seule transition 

est visible à la température de 630 K (la température de Curie de l’alliage), mais au 

refroidissement la transition commence à se décaler vers de plus hautes températures. 

Pour les échantillons broyés entre 40 et 76 heures, la transition en montée commence elle 

aussi à se déplacer vers les plus hautes températures. Ce déplacement suggère une 

transition qui se passe dans l’échantillon d’abord sous l’influence de la température et 

après sous l’influence du broyage (pour de très longs temps de broyage). Les courbes sont 

montrées dans les figures 7.25. 

 Dans la figure 7.26, les températures de Curie au chauffage et au refroidissement 

sont montrées en fonction du temps de broyage. La différence entre la température de 

Curie mesurée pendant le chauffage et pendant le refroidissement est montrée dans la 

figure 7.27.  

L’explication pour la différence entre les températures de Curie au chauffage et au 

refroidissement peut être l’apparition d’une phase riche en fer. En effet, la diffraction des 

neutrons montre l’apparition de pics de fer pour de longs temps de broyage et sous 

l’influence de température très élevée des phases riches en fer peuvent se former (le 

Ni3Fe peut-être). 
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Fig. 7.26 Evolution des températures de Curie en 

montée et en descente en température, en fonction du 
temps de broyage. 

Fig. 7.27 Evolution de la différence entre la 
température de Curie mesurée au chauffage et au 

refroidissement. 
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 La présence du fer est observée aussi par l’apparition de la queue à la transition de 

Curie de l’alliage (figure 7.25), queue inexplicable pour un échantillon déjà formé, mais 

compréhensible pour un mélange Fe – alliage Ni-Fe-Cu-Mo. La formation de cette 

nouvelle phase sous l’influence de la température peut être réalisée par le fait que 

l’alliage est obtenu dans des conditions hors équilibre, et que la température donne 

suffisamment d’énergie pour former la phase la plus stable lors du refroidissement. Le 

système peut choisir de conserver la phase formée par broyage ou d’en former une autre 

qui est peut-être plus stable.  
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Fig. 7.29 Comparaison entre les diffractogrammes de rayons X (Co Kα, λ1 = 1.788965 Å + λ2 = 1.792850 Å) 

pour les échantillons post broyage analysés avec la thermo balance  et les échantillons broyés seulement. 
 

 Les diffractogrammes des rayons X (Co Kα, λ1 = 1.788965 Å + λ2 = 1.792850 Å) 

effectués après la mesure thermomagnétique montrent la recristallisation des poudres, 

comme cela était attendu. Une comparaison entre les diffractogrammes de rayons X avant 

et après la mesure de la température de Curie est montrée dans la figure 7.29. On constate 

un fort affinement des pics de Bragg et une augmentation de leur intensité.  

 Pour vérifier si l’échantillon subit une autre transformation, l’échantillon mesuré 

une fois en analyse thermomagnétique a été remesuré dans les mêmes conditions ; cette 

fois la transition ne bouge pas et elle est vue à la même température au chauffage et au 

refroidissement. Les courbes comparatives sont présentées dans les figures 7.30 à 7.33. 
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Fig. 7.30 Comparaison entre courbes d’aimantation 
en fonction de la température pour une première et 
une deuxième montée à 1100 K pour l’échantillon 

broyé 20 heures. 

Fig. 7.31 Comparaison entre courbes d’aimantation 
en fonction de la température pour une première et 
une deuxième montée à 1100 K pour l’échantillon 

broyé 28 heures. 
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Fig. 7.32 Comparaison entre courbes d’aimantation 
en fonction de la température pour une première et 
une deuxième montée à 1100 K pour l’échantillon 

broyé 32 heures. 

Fig. 7.33 Comparaison entre courbes d’aimantation 
en fonction de la température pour une première et 
une deuxième montée à 1100 K pour l’échantillon 

broyé 76 heures. 
  

Ces résultats confirment le fait que la nouvelle phase qui vient d’être formée reste 

stable, par le fait que la transition ne change pas de température avec un deuxième ou 

troisième chauffage à 1150 K. La phase est plus stable que la phase obtenue par 

mécanosynthèse, car cette dernière n’est pas retrouvée au refroidissement.  
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7.4.2 Aimantation 

 Pour compléter la caractérisation des poudres Ni-Fe-Cu-Mo obtenues par 

mécanosynthèse, nous avons effectué des mesures d’aimantation sur les échantillons 

broyés et ceux broyés et recuits. Dans la figure 7.32 et 7.33 sont montrées les courbes 

d’aimantation mesurées pour quelques-uns de ces échantillons. Pour mieux comprendre 

la formation et l’évolution des propriétés magnétiques des poudres broyées, le mélange 

de départ (ss) et la poudre de départ fondu (ss fondu) ont été aussi mesurés.    
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Fig. 7.32 Courbes d’aimantation pour les échantillons 
broyés entre 2 et 32 heures. 

Fig. 7.33 Courbes d’aimantation pour les échantillons 
broyés entre 2 et 32 heures et recuits pendant 4 heures à 

350 °C.  
 

 Pour les échantillons broyés, il se trouve que l’aimantation diminue dans les 

premières heures de broyage, elle va vers la valeur mesurée pour l’échantillon obtenu par 

fusion. Il semble donc que la phase 77Ni14Fe5Cu4Mo (% massique) est obtenue par le 

broyage. Après 16 heures de broyage, l’aimantation commence à augmenter et pour des 

échantillons broyés plus de 28 heures, elle est supérieure à l’aimantation mesurée pour 

l’échantillon de départ. Un recuit effectué à 350 °C pour une durée de 4 heures a comme 

effet l’augmentation de l’aimantation pour tous les échantillons broyés ; seuls les 

échantillons broyés autour de 10 heures et recuits ont une aimantation inférieure à 

l’échantillon de départ (ss).  
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 L’extrapolation linéaire en champ nul de la partie de la courbe d’aimantation où 

l’échantillon atteint la saturation a permis le calcul de l’aimantation spontanée des 

échantillons broyés. L’évolution de l’aimantation spontanée en fonction du temps de 

broyage est présentée dans la figure 7.34. 
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Fig. 7.34 Aimantation spontanée en fonction du temps de broyage pour les échantillons broyés et broyés 

et recuits à 350 °C (ss est le mélange de poudre de départ). 
 

 L’aimantation spontanée présente un minimum en fonction du temps de broyage 

pour les échantillons broyés 8 – 12 heures. Le minimum correspond à l’obtention de 

l’alliage 77Ni14Fe5Cu4Mo (% massique) par mécanosynthèse et il est retrouvé aussi 

pour les alliages ternaires (Supermalloy) [13, 14]. Ce résultat est en bon accord avec les 

mesures de diffraction de rayons X et de neutrons et avec l’analyse thermomagnétique. 

Donc la diminution de l’aimantation observée dans les premières heures de broyage 

correspond à la formation progressive de l’alliage par mécanosynthèse, car l’aimantation 

de l’échantillon obtenu par fusion est plus petite que l’aimantation de l’échantillon de 

départ. L’augmentation de l’aimantation après 16 heures de broyage peut correspondre 

soit à l’introduction d’un taux de défauts de positionnement des atomes dans la maille 

soit à l’introduction du fer en impuretés lors du broyage prolongé. L’ajout du fer en 

impureté, ce qui apparaît comme une nouvelle phase est confirmée d’ailleurs par 

diffraction des neutrons, qui montre l’apparition, pour les échantillons broyés plus de 24 

heures, du pic de fer dans les diffractogrammes.    
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 Les échantillons recuits ont une aimantation plus haute et respectent la variation 

des échantillons seulement broyés en fonction du temps de broyage. Le fait que 

l’aimantation des échantillons recuits soit plus éloignée de l’aimantation d’un échantillon 

obtenu par fusion est peut être le signe de ne pas l’utiliser, car cela peut traduire la 

variation de la composition des phases obtenues après broyage. Un alternative serait 

d’utiliser des températures de recuits plus basses. 

 L’aimantation spontanée mesurée à 4 K (figure 7.35) montre seulement une 

valeur plus grande, tout en gardant le même type de variation en fonction du temps de 

broyage.  
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Fig. 7.35 Aimantation spontanée en fonction du temps de broyage pour les échantillons broyés et broyés 

et recuits à 350 °C, mesurée à 300 et 4 K. 
 

 Pour les échantillons peu broyés, où la phase 77Ni14Fe5Cu4Mo (% massique) 

n’est pas complètement formée par le broyage (2 – 8 heures), la variation de 

l’aimantation en fonction de la durée du recuit a été étudiée. Cette variation est présentée 

dans la figure 7.36. 

L’effet des recuits est plus intense dans les premières minutes de traitement 

thermique ; après la variation est faible. Pour les échantillons broyés entre 2 et 6 heures, 

l’aimantation augmente légèrement avec la durée du recuit, mais pour l’échantillon broyé 

8 heures elle atteint déjà la saturation après 30 minutes de maintien à 350 °C. Encore une 
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fois, il faut souligner que l’aimantation des échantillons recuits devient plus éloignée et 

plus forte que l’aimantation d’un échantillon obtenu par fusion. 
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Fig. 7.36 Evolution de l’aimantation spontanée en fonction de la durée du recuit à 350 °C. 

 

 En conclusion, si l’aimantation d’un échantillon obtenu par fusion est considérée 

comme la valeur vers laquelle l’aimantation des échantillons broyés doit s’approcher 

quand la phase 77Ni14Fe5Cu4Fe (% massique) est obtenue par mécanosynthèse, il est 

possible de dire que cette phase est obtenue après 10 – 12 heures de broyage de haute 

énergie. Ce résultat est confirmé par la diffraction des neutrons et des rayons X, qui 

donnent le même temps de broyage pour l’obtention de la phase. L’aimantation des 

échantillons broyés est toujours plus grande que l’aimantation de l’échantillon obtenu par 

fusion, donc laisse entrevoir des propriétés en champs alternatifs plus intéressantes que 

pour les échantillons obtenus classiquement par fusion.      

7.5 Conclusions 

L’alliage 77Ni14Fe5Cu4Mo (% massique) a été obtenu par mécanosynthèse pour des 

temps de broyage allant jusqu’à 76 heures. Les analyses de diffraction des rayons X et de 

neutrons montrent que cet alliage est la seule phase présente dans les poudres à partir de 

10 – 12 heures de broyage de haute énergie. La morphologie des poudres en fonction du 

temps de broyage montre une augmentation continue de la dimension des particules. Les 
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recuits effectués à basse température forment de l’alliage pour les faibles temps de 

broyage (2 – 4 heures) ; leur effet augmente avec la prolongation du recuit.  

• Pour les échantillons broyés plus de 24 heures, la diffraction des neutrons montre 

l’apparition d’une contamination par le fer, cela est vu par la réapparition des pics de 

fer dans le diffractogramme. 

• La taille de grains estimée est de 13 ± 2 nm pour un échantillon broyé 32 heures et de 

17 ± 2 nm pour le même échantillon après un recuit de 4 heures à 350 °C et 7 ± 2 nm 

pour les échantillons broyés 76 heures. 

• La température de Curie des poudres est égale à la température de Curie des 

échantillons obtenus par fusion après 10 heures de broyage.  

• Pour les échantillons broyés plus de 16 heures, au refroidissement, la température de 

Curie se déplace vers de plus hautes valeurs, ceci est dû au fer en impureté provenant 

du broyage prolongé, et qui réagit avec les autres éléments (plus probablement avec le 

nickel) puisque les autres éléments ne sont pas magnétiques.  

• Le taux de fer rajouté comme impureté devient important après 40 heures, car même 

au chauffage la température de Curie se déplace vers les plus hautes valeurs. 

L’aimantation des échantillons broyés diminue avec le temps de broyage vers la 

valeur de l’échantillon obtenu par fusion suivi par une augmentation donnée par le fer 

rajouté comme impuretés, à cause des composants de broyage (billes et jarres).  

• Le minimum pour l’aimantation est atteint pour 8 – 12 heures de broyage. 

• Le minimum de l’aimantation correspond aussi à la formation de l’alliage par 

broyage mécanique de haute énergie, comme cela est vu par diffraction des 

rayons X et neutrons. 

L’analyse calorimétrique différentielle montre l’existence d’une transformation située 

entre 436 à 490 °C ; transformation qui correspond à la recristallisation des nanograins 

obtenus par broyage. 

L’aimantation des échantillons broyés est toujours plus haute que l’aimantation de 

l’échantillon obtenu par fusion, cela peut être un point positif pour des applications de 

matériaux magnétiques doux.  
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Conclusions générales 
 

Dans le cadre de cette thèse, le composé intermétallique Ni3Fe et les alliages 

79Ni16Fe5Mo et 77Ni14Fe5Cu4Mo (% massique) ont été élaborés par mécanosynthèse. 

La taille de grain de ces alliages est située dans le domaine nanométrique. Pour la 

caractérisation des alliages et du composé intermétallique, nous avons eu recours à de 

nombreuses techniques expérimentales : diffraction de rayons X et de neutrons, microscopie 

électronique à balayage, mesures magnétiques, mesures thermomagnétiques, analyse 

calorimétrique différentielle. La confrontation de ces diverses méthodes complémentaires 

nous a conduit à une meilleure compréhension des phénomènes mis en jeu. La formation des 

matériaux doux a été suivie par des méthodes ex-situ (diffraction de rayons X, Microscope 

électronique à balayage) et in-situ, en temps réel (Analyse calorimétrique différentielle, 

analyse thermomagnétique). 

Nous avons cherché à cerner les meilleures conditions de synthèse, et les conditions 

(température, durée) de traitement thermique post-mécanosynthèse. 

La sensibilité de la diffraction neutronique a été extrêmement utile pour mettre en 

évidence la présence de contamination par les jarres et/ou les billes lors du broyage long. 

Les matériaux étudiés ont un caractère multiéchelle, puisqu’ils sont constitués de 

particules larges (40µm jusqu’à 3 mm), elles-mêmes assemblant des grains nanométriques. 

Cela nous a conduit à combiner des méthodes de caractérisation à échelle macroscopique 

(aimantation, analyse calorimétrique différentielle, …) avec d’autres permettrant une 

information plus locale, voire nanométrique (diffraction, microscopie électronique, 

microanalyse X). 

Comme résultats très originaux issus de cette étude, on peut citer : 

- La caractérisation de la formation du composé intermétallique Ni3Fe par un 

coefficient de type Johnson-Mehl-Avrami, qui décrit la vitesse de formation du 

composé par mécanosynthèse et recuit ; 

- Une corrélation entre la dimension macroscopique des particules et les 

propriétés magnétiques pour l’alliage NiFeMo ; 

- La détermination de l’énergie de recristallisation pour le composé 

intermétallique Ni3Fe ; 

- L’extension du diagramme broyage – recuit – transformation pour le composé 

Ni3Fe ; 
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- La formation des alliages à base de nickel au cours de recuits a été analysée. 

- Il a été mis en évidence le fait que pour des faibles temps de broyage les recuits 

favorisent la formation de l’alliage et non la croissance des grains ; quand existe 

une fraction volumique importante d’alliage (long temps de broyage), la 

croissance des grains est le processus principal ; 

- Nous avons constaté que l’introduction de molybdène dans les alliages binaires 

Ni-Fe conduit à une formation de l’alliage par broyage légèrement plus 

difficile ; 

- Nous avons conclu que, si pour le composé intermétallique Ni3Fe les recuits ont 

des influences positives sur sa formation, pour les alliages NiFeMo et 

NiFeCuMo, ils n’ont pas les mêmes effets positifs. 

Les propriétés du composé intermétallique Ni3Fe obtenu par mécanosynthèse 

peuvent être résumées dans les lignes suivantes: 

• Le temps minimum pour l’obtention complète de Ni3Fe par broyage seul est de 12 

heures. Les recuits à basse température peuvent réduire ce temps à 8 heures (recuit 

pendant 4 heures à 400 °C) ou à 7 heures (recuit pendant 4 heures à 450 °C) ; 

• La taille de grain après 28 heures de broyage est égale à 18 ± 2 nm ; 

• Le paramètre de maille calculé augmente avec le temps de broyage et il est égal à 

0,3528 ± 0,00125 nm, après 28 heures ; 

• La température de recristallisation des nanograins déterminée expérimentalement est 

de 502 °C pour les poudres broyées 28 heures ; 

• L’enthalpie de recristallisation pour les échantillons broyés 28 heures est de 7.4 J/g ; 

• L’énergie de recristallisation calculée pour un échantillon broyé 28 heures est de 1.58 

eV ; 

• La température de Curie des poudres obtenues par broyage est en bon accord avec la 

température de Curie des alliages équivalents obtenus par fusion. Cette température 

est de 873 K pour les poudres broyées 28 heures ; 

• L’aimantation des poudres augmente avec le temps de broyage ; pour les échantillons 

broyés 28 heures elle est légèrement plus petite que l’aimantation d’un échantillon 

obtenu par fusion ; 

• Les recuits influencent positivement l’aimantation des poudres ; pour l’échantillon 

broyé 28 heures et recuit 4 heures à 350 °C l’aimantation est supérieure à 

l’échantillon obtenu par fusion ; 
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• Le champ coercitif diminue avec le temps de broyage et avec la taille de grains, donc 

avec la formation du composé. Les recuits contribuent à une diminution encore plus 

forte du champ coercitif des poudres. 

Parmi les propriétés de l’alliage 79Ni16Fe5Mo (% massique), obtenu par 

mécanosynthèse, nous avons déterminé : 

• Le temps minimum pour l’obtention de l’alliage par broyage est de 16 heures ; 

• La taille de grains après 40 heures de broyage est de 7 ± 2 nm ; elle reste 

approximativement constante dans l’intervalle de broyage de 20 à 40 heures ; 

• La température de Curie pour les échantillons broyés 10 – 12 heures est de 673 K, 

en bon accord avec la température de Curie d’un échantillon obtenu par fusion ; 

• Des problèmes de contamination sont trouvés après 16 heures de broyage ; 

•  L’aimantation à saturation présente un minimum en fonction du temps de broyage. 

Le minimum est situé à 10 – 12 heures de broyage ; 

• Des problèmes de reproductibilité des propriétés magnétiques ont été trouvés pour 

les diverses séries d’échantillons élaborés. 

Pour l’alliage 77Ni14Fe5Cu4Mo (% massique), obtenu par mécanosynthése, les 

principales propriétés déterminées dans cette étude peuvent être résumées comme suit : 

• L’alliage a été obtenu avec un temps minimum de 12 heures de broyage ; 

• Une augmentation continue de la taille macroscopique des particules est observée 

avec l’augmentation du temps de broyage ; 

• La taille de grain calculée pour les échantillons broyés 76 heures est de 6 ± 2 nm ; 

• La température de recristallisation a été déterminée expérimentalement et trouvée 

égale à 490 °C pour un échantillon broyé 28 heures ; 

• La température de Curie mesurée pour les échantillons broyés 10 heures est de 630 

K, en bon accord avec la température de Curie des échantillons obtenus par fusion ; 

• Pour les échantillons broyés longtemps, la température de Curie augmente, 

traduisant un effet d’impurification avec le fer et éventuellement la formation de 

nouvelles phases sous l’influence de la température ; 

• L’aimantation présente un minimum en fonction du temps de broyage ; ce minimum 

est situé à 10 heures de broyage ; 

• L’aimantation des échantillons broyés reste supérieure à l’aimantation des 

échantillons obtenus par fusion. 
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Nous avons montré qu’il est possible d’obtenir ces alliages de compositions 

commerciales (79Ni16Fe5Mo, et 77Ni14Fe5Cu4Mo, % massique) et le composé 

intermétallique Ni3Fe par mécanosynthèse, l’étape suivante est de réaliser des petits 

dispositifs pour la détermination de leur comportement et propriétés en condition d’utilisation 

dans des champs alternatifs.    
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Annexe A : Conversion des unités de mesure [1-4] 
 
 Le symbole Unité de 

mesure dans le 
système CGS 

Rapport de 
conversion (R)* 

Unité de 
mesure dans le 
système SI 

Induction 
magnétique 
Densité de flux 
magnétique 

B Gauss (G) 10-4 Tesla (T) 

Intensité du 
champ 
magnétique 

H 
 
µ0H 

Oersted (Oe) 
Gauss 
Non défini 

103/4π A/m 
 
Tesla (T) 

Aimantation 
(volumique) 

M 
4πM 

uem/cm3 

G 
103 

103/4π 
A/m 
A/m 

Aimantation 
massique 

σ, M uem/g 1 
4π10-7 

Am2/kg 
 

Moment 
magnétique 

m uem, erg/G 10-3 Am, J/T 

* (  CGSSI valeurRvaleur )() ⋅=
 
Calcul du moment magnétique par formule :  

BAN
A
μ

σμ =  

 
où : µ le moment magnétique ;  
       σ - aimantation en emu/g ; 
       NA – nombre d’Avogadro (NA = 6.0221x1023 mol-1); 
       A – masse molaire ; 
       µB – le magnéton de Bohr (9.2742x10-24 Am²); 
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Annexe B : Table de conversion 2-Theta 
 
  Diffraction des rayons X Diffraction des rayons X Diffraction de 

neutrons 
Indices Miller Dhkl (Å) Position 2-Theta 

Cu Kα1, λ = 1.5406 Å 
Position 2-Theta 

Co Kα1, λ = 1.788965 Å 
Position 2-Theta

(λ = 1.28 Å) 
111 2.0467 44.217 51.830 36.444 
200 1.7725 51.518 60.615 42.332 
220 1.2533 75.845 91.069 61.412 
311 1.0689 92.221 113.619 73.564 
222 1.0234 97.653 121.870 77.422 

Paramètre de maille de Ni3Fe = 0.3545 nm 
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