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Introduction générale

L’énergie est un enjeu majeur de notre société. Un des objectifs de la loi de tran-
sition énergétique pour la croissance verte, votée en 2015, est de mettre en place des
solutions pour une utilisation et un approvisionnement durable et plus respectueux de
l’environnement. A l’horizon 2050, les émissions de gaz à effet de serre doivent être
réduites d’un facteur 4 par rapport à 1990. Cependant, les besoins énergétiques des
ménages et des industries ne cessent de croitre.
Ainsi la thermoélectricité pourrait représenter une des clés pour participer à ce chan-
gement. Lors de l’utilisation d’une machine thermique, environ 60 % de l’énergie est
perdue sous la forme de chaleur et cette chaleur cédée à l’environnement ne sert donc
qu’à réchauffer notre planète ! Bien que la thermoélectricité ne présente pas un ren-
dement exceptionnel, le véritable avantage de cette technologie, qui peut paraitre de
niche, est le fait d’utiliser de l’énergie totalement perdue. Cette technologie est déjà
utilisée dans divers domaines.
Dans le domaine spatial, des générateurs thermoélectriques (TEG) radio-isotopiques
sont utilisés. En 1977, les sondes « Voyager 1 » et « Voyager 2 » ont été lancées pour
visiter Jupiter, Saturne, Uranus et Neptune. Ces sondes ont accompli leurs missions et
continuent d’émettre au-delà de notre système solaire. En 2011, le rover « Curiosity »
a été envoyé sur Mars et fonctionne depuis [1]. Ce type de dispositif est donc fiable et
robuste car il fonctionne depuis des décennies de par l’absence de pièces mobiles. De
plus, sa compacité est également un avantage et permet d’envisager des applications
nomades.
Dans l’automobile, les véhicules équipés d’un moteur thermique représentent environ
40 % d’énergie thermique perdue au niveau des lignes d’échappement [2]. Ainsi, pour
valoriser cette énergie perdue et diminuer les émissions de polluants, les fabricants
automobiles tels que Fiat [3], Ford [4], GM [5], BMW [6] ou encore Renault [7] ont
réalisé des prototypes en plaçant des dispositifs thermoélectriques au niveau des lignes
d’échappement des gaz. Un des freins au développement à grande échelle est la com-
position du matériau. Dans les prototypes proposés par les industriels de l’automobile,
les matériaux utilisés comportent des éléments toxiques, coûteux et peu abondants tels
que le plomb, l’antimoine ou encore le tellure. Ainsi, d’un point de vue environnemen-
tal, il est difficile de développer ce type de modules à grande échelle. Mais cela n’est
plus la seule raison car la production d’automobile dotée d’un moteur thermique est
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en déclin en raison de la future électrification du parc automobile. Néanmoins, toute
ces recherches sont loin d’être en vaines car les véhicules de transport (poids lourds par
exemple) ne sont pas au point étant donné qu’ils nécessitent une motorisation spéci-
fique et une grande autonomie, ce que l’électrique ou encore l’hydrogène ne peut fournir
à ce jour.
D’autres moyens de transport tel que les avions, les hélicoptères ou encore les bateaux
sont de potentiels candidats aux applications thermoélectriques. Dans l’aéronautique,
le groupe Boieng a réalisé une étude sur l’utilisation de modules thermoélectriques et a
montré qu’il serait possible d’économiser environ 0,5 % par mois de carburant soit envi-
ron 12,075M $ [8]. Dans certains dispositifs électroniques nomades tels que les montres,
qui nécessitent une faible puissance électrique, il est possible d’utiliser des TEGs pour
que la montre ait une durée de vie infinie [9–13].

La thermoélectricité permet donc, grâce à l’effet Seebeck, de convertir une partie
de la chaleur perdue en électricité. L’efficacité d’un tel dispositif est proportionnelle au
facteur de mérite [14] noté ZT.

A présent, posons-nous la question de ce qu’est un bon matériau thermoélectrique ?

C’est un matériau ayant un coefficient de Seebeck important permettant une conver-
sion importante de la chaleur en électricité, une faible résistivité électrique pour mi-
nimiser l’effet Joule et une faible conductivité thermique pour conserver le gradient
thermique entre la partie chaude et froide. Cela peut correspondre à un matériau qui
présente un facteur de mérite élevé, à minima égal à 1, ce qui pour un gradient de
température de 400 K représente environ 10 % de rendement [15]. Néanmoins, ce n’est
pas uniquement la performance qui entre en ligne de compte. Il y a également l’abon-
dance des éléments chimiques qui le constituent, leur toxicité ainsi que leur coût [16].
Enfin, pour que le matériau ne soit pas performant seulement dans un laboratoire de
recherche il est également nécessaire d’étudier sa stabilité au cours du temps lorsqu’il
est soumis à des contraintes thermiques, mécaniques ou chimiques. Il y a aussi la faci-
lité à synthétiser le matériau à grande échelle ainsi qu’à le mettre en forme. En effet,
la conception d’un générateur thermoélectrique n’est pas aisée même après avoir fait le
choix des matériaux qui constitueront chacune des jambes du module. Il reste encore
le choix des échangeurs thermiques, de la géométrie des modules, de la quantité de
modules [17] ainsi que la technique de réalisation des contacts et du choix du matériau.
Jusqu’à présent des matériaux tels que Bi2Te3, LAST (Plomb, Antimoine, Argent, Tel-
lure), TAGS (Tellure, Antimoine, Germanium, Argent), SiGe ou encore PbTe ont été
utilisés commercialement ou dans des prototypes et présentent un ZT plutôt élevé [18]
(de l’ordre de 1 à minima). Aussi, les matériaux de type LAST et TAGS peuvent at-
teindre des ZT de 2 à haute température (c’est-à-dire T ≈ 700 K) mais ils présentent
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un problème de stabilité du composé [19]. De plus, d’un point de vue environnemental,
ce type de matériaux est difficilement défendable de par leur rareté [20], leur toxicité
[19] ou encore leur coût [16, 21]. Ceci explique le fait que peu d’industriels se lancent
dans les dispositifs thermoélectriques en termes de production industrielle.
Malheureusement à l’heure actuelle la mise en œuvre de matériaux plus « éco-responsables »,
c’est-à-dire composés d’éléments chimiques plus abondants et moins toxiques, conduit
à des performances généralement insuffisantes pour la plupart des applications. Néan-
moins, des progrès ont été réalisés avec des matériaux tels que Mn-Si et Mg-Si.
Depuis quelques années, il existe un regain d’intérêt pour les siliciures intermétalliques
car le silicium est l’élément le plus abondant dans la croûte terrestre après l’oxygène
[22]. Cet élément associe un coût peu élevé et l’absence de toxicité sous forme massive.
Des travaux sur les siliciures pour la thermoélectricité ont commencé en 1958 [23] grâce
à E.N. Nikitin. En 1964, Ware et al. [24] proposent la phase haute température du di-
siliciure de fer comme matériau thermoélectrique en publiant ses propriétés. Certes,
le facteur de mérite est très modéré (ZT = 0,015 à T = 400 °C [25]) principalement
en raison de sa conductivité thermique élevée, de l’ordre de la dizaine de W·m−1·K−1.
Cependant, ce matériau présente un réel potentiel d’optimisation car une fois dopé, il
possède un facteur de puissance du même ordre de grandeur qu’un matériau thermoélec-
trique commercialisé, PbTe [26]. Dans le cadre de cette étude nous nous intéresserons
au disiliciure de fer qui semble être un candidat de choix. En dépit de son facteur de
mérite modéré, il répond à toutes les autres exigences.
En effet, sa conductivité thermique étant de l’ordre de la dizaine de W·m−1·K−1, il
est possible de la réduire en utilisant une approche multi-échelle du matériau en ajou-
tant des nano-objets à la matrice par exemple. Cette stratégie permettra de diffuser un
spectre de phonons plus large qui conduira à la diminution de la conductivité thermique
de réseau. De plus, en choisissant des nanotubes de carbone à incorporer à la matrice,
il est possible d’améliorer les propriétés électriques (soit le facteur de puissance) du
matériau [27–29].
D’ailleurs, ce matériau présente un avantage certain grâce à sa capacité d’arborer un
comportement de semi-conducteur de type-n ou p en fonction de l’élément chimique
utilisé en tant que substituant. En conséquence, il est envisageable d’élaborer un dispo-
sitif thermoélectrique dont les jambes sont constituées de la phase basse température
du disiliciure de fer, β-FeSi2 (type-n et type-p). La première partie de ce travail de
thèse a consisté à préparer le matériau thermoélectrique, composé d’une matrice de
disiliciure de fer avec une dispersion de nanotubes de carbone, en optimisant le proces-
sus de mise en forme, ceci dans le but d’élaborer un matériau multi-échelle. Dans une
deuxième partie, les mesures thermoélectriques ont été réalisées.
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Cette thèse est organisée comme suit :

- Le chapitre 1 permet dans un premier temps d’introduire les différents concepts
physiques de transport dans les solides afin de mieux appréhender et comprendre la
thermoélectricité. Dans un deuxième temps, une étude bibliographique propose une
vision d’ensemble sur les matériaux nanostructurés et les composites à base de carbone.

- Le chapitre 2 présente les différentes techniques de synthèse, mise en forme et ca-
ractérisation microstructurale, structurale, mécanique, thermique et électrique utilisées
durant la thèse.

- Le chapitre 3 traite de l’élaboration des procédés de synthèse optimisés issus
de l’influence des conditions de frittage sur les propriétés du matériau. Les résultats
obtenus ont permis d’utiliser les conditions optimales pour la synthèse du matériau
substitué.

- Le chapitre 4 est entièrement dédié aux caractérisations thermoélectriques des
matériaux synthétisés. Ainsi, il est possible d’étudier l’influence des procédés de syn-
thèse, de la nanostructuration et de l’incorporation de substituants (ici Al et Co) sur
les propriétés thermoélectriques du matériau.

- Le chapitre 5 traite des composites et des nanocomposites à base de NTC. Dans
ce chapitre plusieurs siliciures (CrSi2, CoSi et β-FeSi2) sont étudiés ainsi que Bi2Te3.
Leur microstructure ainsi que leurs propriétés thermoélectriques ont été explorées.

- Enfin, à titre de conclusion, quelques perspectives d’amélioration pour continuer
et améliorer ces travaux de thèse.
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Chapitre 1

Thermoélectricité et état de l’art

Ce premier chapitre a pour but de donner ou de rappeler les notions générales
des propriétés de transport dans les solides, de thermoélectricité ainsi que de présen-
ter le matériau principalement étudié, le disiliciure de fer. Dans un premier temps, la
conduction électrique et thermique est présentée. Dans un deuxième temps, les diffé-
rents phénomènes thermoélectriques sont expliqués ainsi que les principaux matériaux
thermoélectriques et les différentes voies d’optimisation. Enfin, le disiliciure de fer est
présenté ainsi que les raisons qui nous ont poussées à choisir ce matériau.

1.1 La conduction électrique

1.1.1 Diagramme de bandes

En se plaçant à T = 0 K, et en appliquant un champ électrique modéré et continu
à un matériau, il en résulte deux types de comportement :

— Soit le matériau va répondre à ce stimulus en générant un courant électrique, ce
qui est le cas des matériaux conducteurs.

— Soit le matériau ne donnera aucune réponse, ce qui est le cas des matériaux
isolants.

Cela permet de différencier deux grandes classes de matériaux, les matériaux conduc-
teurs et les matériaux isolants.
Ceci dit, lorsque l’on augmente la température, T > 0 K, parmi les matériaux isolants,
certains répondent au stimulus par la génération d’un courant électrique [30]. Ces ma-
tériaux sont des semi-conducteurs.

Pour définir les niveaux d’énergie des électrons d’un atome, nous utilisons sa confi-
guration électronique. Or un matériau est constitué de N atomes. De ce fait, sa dis-
tribution en énergie n’est plus représentée par la configuration électronique de l’atome
mais grâce à la théorie des bandes. Pour un cristal, selon le principe d’exclusion de
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Figure 1.1 – Schéma des structures de bandes des 3 grandes familles de matériaux (inspiré
de [15]).

Pauli, les niveaux d’énergie se démultiplient en une étendue continue d’états possibles
soit, une bande d’énergie. Ainsi, c’est l’interaction entre les atomes qui est à l’origine
des bandes d’énergies et des bandes interdites.
La Figure 1.1 nous montre que la structure de bandes peut différencier non pas deux
mais trois classes de matériaux différents : les matériaux conducteurs, semi-conducteurs
et isolants. A T = 0 K, on appelle le niveau de Fermi l’orbitale occupée de plus haute
énergie. Les électrons étant des fermions, la probabilité de présence f(E) d’un électron
sur un niveau d’énergie E à la température T peut être décrite par la distribution de
Fermi-Dirac [31] décrite à l’équation 1.1 :

f(E) = 1
e
E−µ
kBT + 1

(1.1)

avec :

f(E) : Probabilité de présence d’un électron
E : Niveau d’énergie (eV)
µ : Potentiel chimique (à T = 0K, µ = EF )
kB : Constante de Boltzmann (1,38.10−23 J·K−1)
T : Température (K)

Dans cette distribution de Fermi-Dirac, le potentiel chimique est défini comme étant
l’énergie du niveau pour lequel f(E) est égale à 1/2. Il est à noter que le potentiel
chimique, µ, évolue avec la température. En effet, à T = 0 K, f(E) = 0 si E > EF et
f(E) = 1 si E < EF car µ = EF si et seulement si T = 0 K. Mais si la température
augmente, le potentiel chimique va lui aussi augmenter par rapport au niveau d’énergie
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de f(E) = 1/2 car les électrons vont occuper des niveaux d’énergies plus élevés [32]. A
T ordinaire, E − µ � kBT , le terme « +1 » au dénominateur peut donc être négligé,
ainsi la distribution de Boltzmann sera utilisée, soit :

f(E) = e
µ−E
kBT (1.2)

La Figure 1.1 nous montre que la principale différence entre un conducteur et un semi-
conducteur ou un isolant est la présence d’une bande interdite, notée Eg pour énergie
de gap, entre la bande de valence, Ev, et la bande de conduction, Ec.

Eg = Ec − Ev (1.3)

Pour un matériau conducteur, un chevauchement entre la bande de valence et la bande
de conduction existe. Il n’y a donc pas de « gap » entre les deux bandes. Ainsi les
électrons libres n’ont pas besoin d’apport d’énergie car ils sont déjà dans la bande de
conduction.
A contrario, pour les isolants, la bande de valence et la bande de conduction sont lar-
gement séparées (la largeur de la bande interdite est supérieure à 4 eV). Dans cette
configuration, la bande de conduction est vide et la bande de valence est pleine. Au-
cune conduction électrique n’est possible dans un cristal parfait.Les semi-conducteurs
présentent une structure de bande similaire à celle des isolants. En revanche, la bande
interdite est plus faible car comprise entre 0 et 4 eV. Ainsi, les électrons peuvent franchir
la bande interdite s’il y a un apport d’énergie, suffisant et quantifié, et ainsi conduire
le courant électrique. Ceci est réalisé par activation thermique lorsque la température
et donc l’énergie thermique est suffisamment élevée.

1.1.2 Semi-conducteurs

Semi-conducteur intrinsèque

Un semi-conducteur intrinsèque est un matériau dont la bande de conduction, à
T > 0K est légèrement peuplée par des électrons à cause de la faible énergie à fournir
aux électrons pour être libérés et franchir la bande interdite. En quittant la bande de
valence pour la bande de conduction, ces électrons ont laissé des trous, c’est-à-dire des
porteurs de charge positifs, dans la bande de valence. Ainsi, il y a autant de trous dans
la bande de valence que d’électrons dans la bande de conduction. Ce qui signifie que la
densité d’électrons libres, notée n, est égale à la densité de trous libres, notée p. Et ni
la concentration en porteurs intrinsèque est définit comme :

n = p = ni = AT 3/2e−Eg/2kBT ∀ T (1.4)
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Avec A, une constante dépendant du matériau.
Cette équation nous montre que l’augmentation de la concentration en porteurs intrin-
sèque augmente quand la température augmente. Donc plus la température est élevée,
plus les porteurs de charges ont de chance d’avoir l’énergie nécessaire au passage de la
bande de valence à la bande de conduction. Il s’agit du phénomène d’activation ther-
mique des porteurs de charge.
Le matériau est donc conducteur mais ne conduit pas très bien le courant électrique
comparativement aux métaux.

Semi-conducteur extrinsèque

Pour augmenter la conductivité d’un matériau, il est possible d’utiliser le dopage,
c’est-à-dire d’introduire des « impuretés » au sein du cristal, pour augmenter le nombre
de porteurs. C’est ce que l’on appelle un semi-conducteur extrinsèque. L’action d’in-
troduire un élément chimique dans le cristal, va modifier la position de l’énergie de
Fermi et va permettre de donner ou d’accepter des électrons. Cette insertion se fait par
substitution ou insertion dans le réseau cristallin.
Dans la mesure où une bande d’énergie donneuse du dopant va se placer proche de
la bande de conduction, une conduction par les électrons va être mise en place. C’est
un semi-conducteur de type-n. Quant à la bande d’énergie acceptrice, elle va se placer
proche de la bande de valence, ainsi la conduction se fera par les trous. C’est un semi-
conducteur de type-p.
Le dopage permet donc de contrôler finement la concentration en porteurs d’un maté-
riau. En effet, aux températures usuelles, les impuretés sont majoritairement ionisées
ce qui implique que n, la concentration en électrons est approximativement égale à la
concentration en donneur ND. Respectivement, p ≈ NA, avec NA la concentration en
accepteur.
Et d’après la loi d’action de masse, dans un semi-conducteur :

n× p = n2
i (1.5)

avec :

n : Densité d’électrons libres (cm−3)
p : Densité de trous libres (cm−3)
ni : Concentration en porteurs intrinsèque (cm−3)

1.1.3 Structure de bandes

La Figure 1.1 nous montre une structure de bande simplifiée, en réalité, la structure
de bande d’un semi-conducteur ressemble plutôt à la Figure 1.2. On remarque que la

8



CHAPITRE 1. THERMOÉLECTRICITÉ ET ÉTAT DE L’ART

bande interdite peut-être de type directe (Figure 1.2a) ou indirecte (Figure 1.2b) selon
si le minimum de la bande de conduction et le maximum de la bande de valence se
situent au même point k ou non.
Un point important concernant la structure de bande d’un matériau, est la courbure
que présente ses bandes. Cette dernière étant inversement proportionnelle à la masse
effective, c’est un paramètre important du transport dans les semi-conducteurs.

(a) (b) (c)

Figure 1.2 – Diagramme de bande de β-FeSi2 selon les points de (a) hautes symétries (b)
basses symétries et (c) Représentation de la 1ère zone de Brillouin - D’après [33].

1.1.4 Transport dans les semi-conducteurs

Mobilité des porteurs de charge

La mobilité des porteurs de charges, µn pour les électrons et µp pour les trous,
représente une grandeur déterminante concernant les performances du matériau. En
présence d’un champ magnétique, la mobilité est définie comme [34] :

µn,p = qτc
m∗ (1.6)

avec :

µn,p : Mobilité des porteurs de charge (m2·V−1·s−1)
q : Charge (q=-e, électrons ; q=+e, trous ; avec e = 1,602.10−19 C)
τc : Temps moyen entre deux collisions (s)
m∗ : Masse effective (m/m0 avec m0 = 9,11.10−31 kg)

Comme nous le montre l’équation ci-dessus, le signe de la mobilité va dépendre du
type de porteurs. Quant à sa valeur, elle dépend du temps moyen entre deux collisions,
temps qui peut être modifié par la présence d’impuretés par exemple. Plus il y a de
collisions, plus τc diminue. Par conséquent, la mobilité des porteurs diminue.
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La densité de courant

La densité de courant représente le mouvement d’ensemble des électrons. Elle est
définie comme étant :

~Jn = −ne~ν = −neµn ~E (1.7)

avec :

n : Concentration en électrons

Ainsi, lorsqu’un champ électrique ~E est appliqué, les trous de la BV vont se déplacer
dans le même sens que le champ électrique alors que les électrons de la BC vont se
déplacer dans le sens contraire. La densité de courant résultante est donc la somme des
densités de courant des trous et des électrons qui sont dans le même sens :

~J = ~Jp + ~Jn = (pµn − nµp)e ~E (1.8)

avec :
~Jp,n : Densité de courant des trous, des électrons respectivement (A.cm−2)

Ainsi la densité d’état, c’est-à-dire le nombre d’états disponibles pour les électrons,
de la bande de valence et de la bande de conduction peut être déterminée pour une
énergie donnée.

La conductivité électrique

En définissant ~J comme étant le courant de conduction, on en déduit :

~J = ~Jp + ~Jn = σ ~E (1.9)

avec :

σ : Conductivité électrique (Ω−1.m−1)

La conductivité électrique peut être déduite des relations 1.8 et 1.9 comme étant :

σ = |e|(nµn + pµp) = 1
ρ

(1.10)

avec :

ρ : Résistivité électrique (Ω·m)
n, p : Concentration en porteurs de charge
e : Charge élémentaire (1,602.10−19 C)

Cette conductivité n’est envisageable que dans la mesure où le semi-conducteur
reçoit une énergie suffisante pour permettre à ses électrons de franchir la barrière

10



CHAPITRE 1. THERMOÉLECTRICITÉ ET ÉTAT DE L’ART

énergétique de la bande interdite.
La conductivité électrique du matériau peut être définie comme étant :

σ = ne2σe
m∗
e

+ pe2σp
m∗
p

(1.11)

Pour augmenter cette dernière, il est possible de jouer sur la concentration en porteurs,
en l’augmentant via le dopage par exemple. Il est également possible de diminuer la
masse effective en choisissant des matériaux dont la structure de bandes présente des
bandes avec une courbure prononcée.

1.2 La conduction thermique

1.2.1 Conduction thermique dans les solides

Dans un solide, le transfert de chaleur est régi par un mécanisme de conduction.
Ainsi, on peut définir la conduction thermique comme étant le transfert thermique
spontané de la zone froide vers la zone chaude. La loi fondamentale de ce type de
transfert thermique a été établie par le mathématicien Joseph Fourier en 1822 :

~JQ = −κ−−→gradT (1.12)

avec :

~JQ : Densité de flux de chaleur (W·m−2)
κ : Conductivité thermique du milieu (W·m−1·K−1)
T : Température (K)

La grandeur κ qui est définie comme la conductivité thermique du milieu dépend de
deux paramètres que sont la conductivité thermique du réseau, κr, et la conductivité
thermique électronique, κe. Ainsi, on peut écrire :

κ = κr + κe (1.13)

1.2.2 Conductivité thermique de réseau

La notion de phonons

Dans un solide, les atomes du réseau cristallin ne sont pas fixes. Ils vibrent constam-
ment autour de leurs positions d’équilibre. Leur mouvement est décrit par une onde
plane dont le vecteur d’onde ~k, est défini par 2π

λ
avec λ la longueur d’onde.

Ce vecteur d’onde est associé à un quantum de quantité de mouvement ~.k et à un
quantum d’énergie E = ~ω. Ce quantum d’énergie, E, est associé à une quasi-particule
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que l’on nomme phonon. A chaque phonon est associé un vecteur d’onde. Chaque vec-
teur d’onde est relié à la pulsation, ω, appelée relation de dispersion ω = f(k). Dans
une maille élémentaire contituée par n atomes, il existe 3n fréquences dont 3 modes
acoustiques (2 transverses et 1 longitudinal) et (3n-3) modes optiques ((2n-2) trans-
verses et (n-1) longitudinaux).
Selon la relation de dispersion, ω → 0, k → 0, alors la branche est dite acoustique. Ainsi
elle est représentée par une onde plane progressive car les atomes vibrent en phase. Si-
non, la branche est dite optique et peut être décrite par une onde plane stationnaire
car les atomes vibrent en opposition de phase (Figure 1.3). Il est à noter qu’à partir

Figure 1.3 – Représentation du mode transversal optique et acoustique de deux atomes.
Reproduit selon [35].

des courbes de dispersion d’un matériau, il est possible de déterminer la vitesse du son,
v, en son sein.

Conductivité thermique de réseau

Quel que soit le type de matériau étudié, isolant, semi-conducteur ou métallique,
la contribution du réseau sur la conductivité thermique sera non nulle.
En première approximation, la conductivité thermique due au réseau est donnée à
partir de la relation de Debye où seuls les phonons acoustiques sont pris en compte :

κ = 1
3Cvνl = 1

3Cvν
2τ (1.14)

avec :

κr : Conductivité thermique de réseau (W·m−1·K−1)
Cv : Chaleur spécifique volumique (J·m−3·K−1)
ν : Vitesse du son (m·s−1)
l : Libre parcours moyen des phonons (m)
τ : Temps de vie du phonon (s)

Ainsi le libre parcours moyen des phonons est défini comme étant :

l = ν × τ (1.15)

Lorsque la température est supérieure à la température caractéristique de Debye, il
est possible de considérer la chaleur spécifique volumique et la vitesse du son comme
indépendantes de T c’est-à-dire des constantes. Ainsi, lorsque la température augmente,
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(a)

(b)

Figure 1.4 – Schéma de la diffusion phonon-phonon d’ordre 3 par processus : (a) normaux
et (b)« Umklapp ».

l’agitation des phonons sera plus importante. Par conséquent le nombre de collisions
augmente, ce qui engendre, une diminution du libre parcours moyen des phonons d’où
la diminution de la conductivité thermique de réseau.
Aussi, nous observons que la conductivité thermique de réseau est proportionnelle à
τ , le taux de relaxation des phonons. Ce dernier dépend des différents mécanismes de
diffusion des phonons au sein du matériau.

Le taux de relaxation des phonons

Le taux de relaxation des phonons est une grandeur qui est due aux interactions qui
peuvent exister entre les phonons entre eux mais également avec leur environnement.
Ces interactions sont multiples mais il existe quatre processus qui diffusent majoritai-
rement les phonons :

— La diffusion des phonons par les phonons. Ce mécanisme conduit à la
dissociation ou à une recombinaison des phonons entre eux comme le montre la
Figure 1.4a. Lorsque la température augmente, le nombre de phonons augmente
également. Ainsi, la probabilité d’un phonon d’être diffusé par un autre phonon
augmente avec la température. Lorsqu’il y a conservation de l’impulsion ~k, le
processus est dit normal et s’écrit :

~k1 + ~k2 = ~k3 (1.16)

dans le cas d’une recombinaison de deux phonons incidents pour donner naissance
à un phonon qui correspond à la somme des deux phonons.
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Et :
~k1 = ~k2 + ~k3 (1.17)

dans le cas d’une dissociation d’un phonon incident pour donner naissance à deux
phonons (voir Figure 1.4a).
En revanche, lorsque le vecteur résultant sort de la zone de Brillouin, le processus
est qualifié de « Umklapp » et s’écrit :

~k1 + ~k2 = ~k3 + ~G (1.18)

avec ~G le vecteur du réseau réciproque (voir Figure 1.4b). Ce vecteur ~G traduit le
caractère résistif de ce mécanisme. Ainsi, contrairement aux processus normaux,
les processus « Umklapp » contribuent à la limitation de la conductivité ther-
mique.
Leur temps de relaxation est noté τ−1

ν−ν .

— La diffusion des phonons par les frontières ou joints de grains. Ce pro-
cessus de diffusion est à prendre en considération lorsque la structure présente des
dimensions D ≤ l, le libre parcours moyen des phonons. En effet, lorsque la taille
des grains est réduite, le nombre d’interfaces augmente ainsi que la probabilité
de collisions entre les phonons et les joints de grains. Lors de cette collision, en
fonction de la surface et de la fréquence du phonon, la réflexion peut être soit
diffuse, soit spéculaire. Cette collision est élastique.
Leur temps de relaxation est noté τ−1

joint de grains.

— La diffusion par les défauts ponctuels. Théoriquement, un cristal est parfait,
c’est-à-dire que c’est un milieu périodique infini, or il n’en est rien. En réalité,
il peut exister différents défauts ponctuels au sein de la structure. Un défaut
ponctuel est un défaut dont la dimension est inférieure à la longueur d’onde du
phonon avec lequel il interagit. Ces défauts ponctuels peuvent être des lacunes,
des substitutions ou des insertions qui engendrent une variation de la masse.
Leur temps de relaxation est noté τ−1

impuretés.

Ainsi, pour calculer le taux de relaxation global de la diffusion des phonons, τ−1
ν , les

différentes contributions sont ajoutées selon la règle de Matthiessen :

τ−1
ν = τ−1

ν−ν + τ−1
joint de grains + τ−1

impuretés + τ−1
nanoparticules + τ−1

... (1.19)
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1.2.3 Conductivité thermique électronique

Dans les métaux, le modèle de Drude peut être utilisé, c’est-à-dire que les électrons
sont considérés comme libres de circuler comme le ferait un gaz. La loi de Wiedemann-
Franz nous montre que la conductivité thermique électronique est indépendante du
matériau :

κe = σLT et L = π2

3

(
kB
e

)2

(1.20)

avec :

σ : Conductivité électrique (Ω−1·m−1)
L : Constante de Lorentz (L = 2,44.10−8 W·Ω·K−2)
T : Température (K)

Dans le cas d’un semi-conducteur dégénéré, le nombre de Lorentz dépendra de
« s » qui représente le paramètre de diffusion. Ainsi, L sera dépendant du mécanisme
de conduction [36] :

L =
(
s+ 5

2

)(
kB
e

)2

(1.21)

En supposant que les collisions sont élastiques, c’est-à-dire qu’il y a conservation de
l’énergie lors du choc, et que le temps de relaxation est indépendant de la direction et
de la position [37], ce dernier s’écrit :

τ(ε) = τ0(T )εs (1.22)

L’exposant « s » de l’équation 1.22 permet de déterminer le mécanisme de diffusion
des phonons [38] mis en jeu :

— s = −1/2 pour une diffusion électron-phonons acoustiques

— s = 0 pour une diffusion électron-impuretés neutres, défauts non chargés et joints
de grains

— s = +1/2 pour une diffusion électrons-phonons optiques

— s = +3/2 pour une diffusion électron-impuretés ionisées

1.3 La thermoélectricité de Alessandro Volta àWilliam
Thomson

La thermoélectricité est étudiée depuis plus de 200 ans (Figure 1.5). Tout a com-
mencé avec le physicien et chimiste Italien Alessandro Giuseppe Antonio Anastasio
Volta (1745-1827), un 10 février 1794. Une des expériences qu’a conduit Galvani en
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Figure 1.5 – Les grandes découvertes de la thermoélectricité.

1780 a montré que, lorsque le nerf crural d’une grenouille est touché par un métal, il y
a une contraction du nerf de la grenouille morte. Il en déduit, à tort, que cela est due
à une réserve d’électricité contenu dans le corps de l’animal [39]. Lorsque Alessandro
Volta réitère ces expériences, il observe le même phénomène. Comme nous le montre
la Figure 1.6, il décide alors d’utiliser deux verres remplis d’eau dans lesquels il plonge
l’extrémité des deux cuisses de la grenouille dans un verre puis la colonne vertébrale
de la grenouille dans l’autre verre et afin de fermer le « circuit », il utilise une tige
métallique dont chacune des extrémités est plongée simultanément dans chacun des
verres. Il observe ainsi une contraction. Il reproduit ensuite cette expérience à l’aide
de différents matériaux conducteurs et s’aperçoit que seuls certains d’entre eux indui-
saient une contraction. Il essaya donc avec du fer, de chauffer un côté et de l’utiliser
immédiatement sans qu’il n’ait le temps de refroidir. Il observa une contraction ; ré-
itère l’expérience, une contraction et ainsi de suite jusqu’au refroidissement de la partie
chauffée [40]. Il comprit donc que c’est la différence de température qui est primordiale.
C’est ainsi que la thermoélectricité fut découverte [41] !

Figure 1.6 – A gauche, l’expérience menée par Alessandro Volta sur des cuisses de grenouilles
mortes [39]. A droite, schéma électrique équivalent de l’expérience.

Quelques années plus tard, en 1821, le physicien Allemand Thomas Johann Seebeck
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(1770-1831) a découvert le premier effet thermoélectrique, nommé l’effet Seebeck. Tra-
vaillant sur les propriétés magnétiques du fer, Thomas Johann Seebeck s’aperçu que
lorsqu’une aiguille métallique est placée entre deux matériaux conducteurs de nature
différente (le cuivre et le bismuth) liés par des jonctions à leurs extrémités et soumis à
un gradient de température, l’aiguille est déviée [39]. Il en déduit une théorie, erronée,
sur le magnétisme de la Terre. Cependant, le classement des matériaux qu’il réalise
reste correct. D’ailleurs cette indexation des matériaux en fonction de leur pouvoir
thermoélectrique (PTE) est toujours utilisée actuellement.
Quelques années plus tard, il se rend compte qu’en réalisant une expérience analogue
mais en circuit ouvert, une différence de potentiel est générée.
Considérons le matériau comme un gaz d’électrons libres, sans la présence d’un gra-
dient de température, il existe une répartition uniforme des porteurs de charge au sein
du matériau thermoélectrique.
Sous l’effet d’un gradient de température aux bornes du matériau, les porteurs de
charge vont acquérir une énergie cinétique plus importante, ce qui va engendrer leur
déplacement vers les extrémités. L’accumulation de porteurs négatifs à une extrémité
et de porteurs positifs à l’autre extrémité va donc créer une différence de potentiel
comme nous le montre la Figure 1.7.

Figure 1.7 – Schéma de l’effet Seebeck dans un métal

Equation de l’effet Seebeck :
dV = αdT (1.23)

avec :

dV : Différence de potentiel aux bornes du dipôle (V)
α : Coefficient de Seebeck (V·K−1) ou Pouvoir ThermoElectrique (PTE)
dT : Différence de température (K)

En 1834, l’horloger et physicien Français, Jean Charles Athanase Peltier (1785-
1845), découvre le phénomène dit « contraire » de l’effet Seebeck c’est-à-dire que,
lorsque les matériaux sont soumis à un courant électrique, il en résulte une libéra-
tion ou une absorption de la chaleur aux jonctions entre les deux matériaux [39, 42].
Ce phénomène est réversible. Cependant il faudra attendre 1838, pour que Heinrich
Lenz [43] explique la découverte de Peltier grâce à l’expérience suivante. Il utilise un fil
de bismuth et un fil d’antimoine et place la jonction des deux matériaux dans de l’eau.
Lorsque l’on injecte un courant électrique I dans un sens, l’eau gèle puis lorsque l’on
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inverse le sens du courant électrique, la glace formée précédemment fond (voir Figure
1.8).

Figure 1.8 – Schéma d’un dispositif Peltier. Lors du passage du courant, I, de Sb → Bi, il
y a refroidissement de la jonction. Le réseau va devoir fournir de l’énergie à Sb car l’énergie
de Sb est plus faible que celle du Bi et inversement, lors du passage de I du Bi vers le Sb.

Equation de l’effet Peltier :

Q = (πa − πb)I (1.24)

avec :

Q : Flux de chaleur (absorbé ou émis) (W)
πa,b : Coefficient de Peltier des matériaux a et b respectivement (W·A−1)
I : Intensité du courant électrique (A)

Enfin, en 1851, le physicien Britannique William Thomson (1824-1907), mieux
connu sous le nom de Lord Kelvin (à partir de 1892), a réuni les effets thermoélec-
triques découverts par Thomas Johann Seebeck et Jean Charles Athanase Peltier. Il
a montré qu’un matériau conducteur traversé par un courant électrique et soumis à
un gradient de température, échange de la chaleur avec le milieu extérieur (émission
ou absorption). Et réciproquement, un matériau conducteur traversé par un flux de
chaleur et soumis à un gradient de température, génère un courant électrique [14, 39].
Il est à noter que contrairement à ses prédécesseurs, William Thomson n’utilise qu’un
seul et unique matériau. Donc il n’y a pas de jonction. D’après l’équation :

Q = τ × I ×∆T (1.25)

avec :

Q : Flux de chaleur (W)
τ : Coefficient de Thompson (V.K−1)
I : Intensité du courant électrique (A)

∆T : Gradient de température (K)
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1.4 Performances d’un module thermoélectrique

1.4.1 Le module thermoélectrique

Grâce aux différentes découvertes énoncées précédemment, il est possible de géné-
rer un courant électrique en imposant un gradient de température (effet Seebeck) ou
encore de chauffer ou réfrigérer une jonction entre deux matériaux et cela en fonction
du sens du courant (effet Peltier).
Il est donc nécessaire d’avoir un couple de matériaux pour concevoir un module ther-
moélectrique. Généralement, des matériaux semi-conducteurs de type-n et type-p sont
utilisés.
Pour construire un module thermoélectrique, il nous faut donc N couples de matériaux
semi-conducteurs de type-n et de matériaux semi-conducteurs de type-p qui sont tous
deux reliés en série électriquement et en parallèle thermiquement (Figure 1.9).

Figure 1.9 – Schéma d’un module thermoélectrique au centre, d’un couple de matériau
pour la génération d’électricité à gauche et d’un couple de matériaux pour le chauffage, la
réfrigération à droite

Refroidissement

Dans un module de refroidissement, c’est l’effet Peltier qui est utilisé. Ainsi, le
courant qui parcourt le circuit de la borne positive à la borne négative du générateur
de tension passe par une jonction métal – semi-conducteur de type-p (Figure 1.10a).
Cela engendre un refroidissement de la jonction car les électrons vont gagner de l’énergie
(EF - EV ) et la prennent au réseau donc le système va absorber de l’énergie à l’extérieur
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(environnement). Le phénomène inverse va se produire à la jonction semi-conducteur
type-p – métal, où un échauffement de la jonction est observé (Figure 1.10b) car cette
fois les électrons perdent de l’énergie (EC - EF ). Puis lorsque le courant va passer
du métal au semi-conducteur de type-n, il y aura un échauffement de la jonction et
inversement au niveau de la jonction semi-conducteur de type-n – jonction métallique.
Cela est montré sur la Figure 1.9 sur le schéma de droite.

(a) (b)

Figure 1.10 – (a) Refroidissement de la jonction métal semi-conducteur de type-p et (b)
Échauffement de la jonction métal semi-conducteur de type-n.

Thermogénérateur

Dans un module de génération d’électricité, c’est l’effet Seebeck qui est mis en
œuvre. Comme nous l’avons vu précédemment, le fait d’imposer un gradient de tem-
pérature aux bornes du module engendre un déplacement des porteurs de charges. La
jambe constituée d’un semi-conducteur de type-p va voir ses trous (porteurs de charge
majoritaires) se déplacer du chaud vers le froid ce qui engendre une accumulation de
charges positives au niveau du côté froid et une accumulation de charges négatives du
côté chaud. Il y a donc une polarisation du matériau et donc l’établissement d’un cou-
rant électrique du côté froid vers le coté chaud. Il se passe exactement la même chose
au niveau de la seconde jambe mais les sens sont inversés car cette fois les porteurs de
charges majoritaires sont les électrons.

Le facteur de mérite

L’un des paramètres caractérisant un matériau thermoélectrique est le facteur de
mérite ZT. Ce dernier permet d’évaluer les performances d’un matériau ou encore d’un
module. Il dépend de différents paramètres comme nous le montre l’équation 1.26 :

ZT = FP

κ
T et FP = α2 × σ (1.26)
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avec :

α : Coefficient de Seebeck (V·K−1)
σ : Conductivité électrique (Ω·m)
κ : Conductivité thermique (W·m−1·K−1)
FP : Facteur de puissance (W·m−1·K−2)
T : Température moyenne de fonctionnement (K)

Ainsi, pour optimiser les performances d’un matériau, il faut un coefficient de See-
beck et une conductivité électrique élevés ainsi qu’une conductivité thermique faible.
Comme nous le montre la Figure 1.11, un tel matériau réunissant toutes ces condi-
tions n’existe pas. En effet, les isolants ont un coefficient de Seebeck élevé et une faible
conductivité thermique mais leur conductivité électrique est faible, ce qui diminue dras-
tiquement leur facteur de mérite ZT. Pour les métaux, c’est exactement l’inverse, une
forte conductivité électrique est observée au détriment des deux autres paramètres. Il
en résulte donc un facteur de mérite faible. Nous remarquons cependant qu’il existe
un optimum. En effet, l’utilisation de semi-conducteurs permet d’obtenir un ZT conve-
nable.

Figure 1.11 – Évolution du coefficient de Seebeck, de la résistivité électrique, de la conduc-
tivité thermique et du facteur de mérite en fonction de la concentration en porteurs à tem-
pérature ambiante - Tiré de [15]

Rendement des dispositifs thermoélectriques

Comme toute machine thermique, les systèmes thermoélectriques obéissent aux
lois de la thermodynamique [14, 15]. Ainsi, l’efficacité, η, d’une machine thermique, en
mode générateur, est donnée par le quotient de la puissance utile, Pu, sur la puissance
cédée par la source chaude, Qc. En supposant qu’il n’y a aucune perte de chaleur, que
α, ρ et λ sont indépendants de la température, que la résistance de contact électrique
et thermique est considérée comme idéale et que le régime stationnaire est atteint,
l’efficacité d’un module composé d’une jambe semi-conductrice de type-n et d’une
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jambe semi-conductrice de type-p s’écrit :

η = Pu
Qc

= RI2

K∆T + (αn − αp)ITc − 1
2RI

2 (1.27)

avec :

K : Conductance thermique totale
R : Résistance électrique totale

Pour une machine thermique en mode réfrigération, un coefficient de performance
(COP) est défini en utilisant les mêmes approximations que pour le mode générateur.
Mais cette fois-ci, c’est le quotient de la chaleur reçue par la source froide, Qf , par la
puissance fournie par le générateur, Pf .

COP = Qf

Pf
=

(αn − αp)ITf −K∆T − 1
2RI

2

(αn − αp)I∆T +RI2 (1.28)

Pour déterminer l’efficacité maximum en mode générateur ou réfrigération, ηmax ou
COPmax, respectivement, il est possible de la calculer en dérivant η par rapport à la
résistance de charge ou encore le COP par rapport à l’intensité délivrée. Ce rapport
étant égal à 0, on en déduit :

ηmax = Tc − Tf
Tc︸ ︷︷ ︸

Carnot

√
1 + ZnpTm − 1√
1 + ZnpTm + Tc

Tf

(1.29)

et, COPmax = Tf
Tc − Tf︸ ︷︷ ︸

Carnot

√
1 + ZnpTm − Tc

Tf√
1 + ZnpTm + 1

(1.30)

Dans les expressions 1.29 et 1.30, il est possible d’identifier le rendement de Car-
not d’un cycle thermique en mode générateur ou réfrigération, respectivement. Les
Figures 1.12 et 1.13 représentent respectivement l’efficacité et le coefficient de perfor-
mance pour différentes valeurs de ZnpTm en fonction de Tc, Tf

Tc
, respectivement. Une

des conséquences directes de l’efficacité de Carnot est que pour un facteur de mérite
fixé, plus la température augmente, plus l’efficacité croît.

Il est à noter, qu’actuellement, un « ZT convenable » est un facteur de mérite
d’environ 1 pour un gradient de température de 400 K ce qui engendre un rendement
de 10% environ.
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Figure 1.12 – Représentations, pour dif-
férentes valeurs de ZnpTm, de η en fonction
de Tc (mode générateur) – Tiré de [15].

Figure 1.13 – Représentations, pour diffé-
rentes valeurs de ZnpTm, du COP en fonc-
tion de Tf

Tc
(mode réfrigération) – Tiré de

[15].

1.5 Les matériaux thermoélectriques

1.5.1 Les matériaux thermoélectriques conventionnels

Les matériaux ayant des performances thermoélectriques intéressantes sont prin-
cipalement des semi-conducteurs et des semi-métaux. Il existe différentes familles de
matériaux thermoélectriques telles que les skutterudites, les siliciures, les oxydes, les
Half Heusler et bien d’autres.
La Figure 1.14 présente quelques uns des matériaux thermoélectriques. L’observation
de cette figure montre que leurs performances sont optimales sur une plage de tem-
pérature restreinte. Ainsi, un matériau thermoélectrique est choisi en fonction de son

Figure 1.14 – Facteur de mérite en fonction de la température de divers matériaux thermo-
électriques conventionnels - Tiré de [44].
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application ultérieure, c’est-à-dire dans quelle gamme de températures le module ther-
moélectrique sera utilisé. En général, quatre gammes de températures sont définies.

— Très basses température (100–300 K)

— Basses températures (300–500 K)

— Moyennes températures (500–800 K)

— Hautes températures (800–1200 K)

Dans la gamme des très basses températures (100 K à 300 K), l’alliage de Bi-Te
prédomine avec ZTmax ≈ 0,75 pour le type-p. Dans la gamme des basses températures
(300 K à 500 K), les alliages de Bi-Te prédominent avec ZTmax ≈ 1,8 et ZTmax ≈ 1,2
pour le type-p et le type-n, respectivement. Pour les températures moyennes (500 K à
800 K), les alliages à base de Pb et Te sont généralement utilisés avec avec ZTmax ≈
2,25 pour le type-p et n. Enfin pour les hautes températures (800 K à 1200 K), les
alliages Si-Ge sont des matériaux de choix avec ZTmax ≈ 1,1 et ZTmax ≈ 1,3 pour le
type-p et le type-n, respectivement.

Malheureusement, la plupart de ces alliages sont constitués d’éléments chimiques
ayant une abondance limitée (voir Figure 1.15) et une toxicité avérée (Pb, Te, Se ou
encore Sb).

Figure 1.15 – Abondance relative des éléments chimiques dans la croûte terrestre [19].

Le dernier point important autant pour l’industriel que pour le consommateur
concerne le coût. Comme attendu, plus un élément chimique est rare plus le coût de son
alliage sera élevé. LeBlanc et al. [16] montrent que le coût des matériaux thermoélec-
triques, dont le ZTmax est aux alentours de 1, est de minimum 4,04 $·kg−1, 9,71 $·kg−1,
13 $·kg−1 et 55 $·kg−1 pour les siliciures, les Half-Heuslers, les skutterudites et les chal-
cogénures, respectivement. Le plus coûteux des matériaux est SiGe avec un prix de
679 $·kg−1 en raison de la grande quantité de germanium dans le composé.
Un autre point à prendre en considération est la capacité de l’alliage à présenter une
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conduction de type-p ou de type-n en fonction du dopant utilisé par exemple. En ef-
fet, un module thermoélectrique étant composé de deux jambes, une jambe constituée
d’un semi-conducteur de type-p et l’autre d’un semi-conducteur de type-n, l’utilisation
d’un matériau pouvant être de type-p et n et ayant un ZT similaire sur la gamme de
températures considérée est préférable. Une explication à ce choix est que si le module
thermoélectrique est composé du même matériau, la dilatation de ce dernier sera simi-
laire pour les deux jambes du module ce qui diminue la variation de contrainte sur les
jonctions et réduit donc les contraintes mécaniques lors de son utilisation.
Dans un second temps, il faut s’enquérir des potentielles voies d’optimisation de ces
matériaux et plus précisément du matériau qui nous intéresse dans cette étude, à savoir
β-FeSi2.

1.5.2 Les voies d’optimisation

Comme cela a été évoqué précédemment, pour obtenir un bon facteur de mérite, il
faut augmenter le facteur de puissance et diminuer la conductivité thermique.
Depuis une trentaine d’années, plusieurs approches sont couramment utilisées (la na-
nostructuration [45, 46], les systèmes multi-échelles [47, 48], la modification de la struc-
ture de bande avec des effets résonants [38, 49, 50], la recherche de systèmes avec des
structures multi-vallées [50, 51], le concept de « Phonon-glass electron-single-crystal
(PGEC) » etc). Ici, nous ne traiterons que certaines de ces voies. D’une part la nano-
structuration permettant de diminuer la conductivité thermique de réseau et d’autre
part, l’utilisation de matériaux composites. Ces approches sont pertinentes car elles
permettent à certaines familles de matériaux tels que les siliciures, qui présentent un
facteur de mérite relativement limité, de concurrencer les matériaux thermoélectriques
conventionnels sans pour autant présenter leurs inconvénients (coûteux, peu abondant
et/ou toxique). Mais ce ne sont pas les seules approches, les alliages dopés sont égale-
ment très étudiés car ils permettent de modifier la concentration en porteurs de charges.
Globalement ces 3 approches peuvent être réunies sous une seule « étiquette », le
concept d’un matériau multi-échelle.

La nanostructuration

En diminuant la taille des grains, le nombre d’interfaces/de frontières pouvant dif-
fuser les phonons augmente. En conséquence, cela va permettre l’augmentation de la
diffusion des phonons aux interfaces, conduisant principalement à une diminution de la
conductivité thermique de réseau [60]. La Figure 1.16 montre que la nanostructuration
des matériaux thermoélectriques peut conduire à une augmentation du facteur de mé-
rite. Il est à noter que cela n’est pas toujours le cas. En effet, la diminution de la taille
des grains permet de diminuer la conductivité thermique mais le nombre d’interfaces
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Figure 1.16 – Facteur de mérite en fonction de la température de divers matériaux thermo-
électriques (n-Bi2Te3 [52], p-BiSbTe [53], n-Mg2,15Si0,28Sn0,71Sb0,006 [54], Pb1−xSbyTe [55],
n-PbTe [55], p-Mg1,98Li0,02Si0,4Sn0,6 [56], p-HMS Al-doped [57], n-SiGe [58], p-SiGe [59]).

augmentant, il est également plus difficile pour les électrons de s’y déplacer. Ainsi il est
possible que l’effet soit contre-balancé par une augmentation de la résistivité électrique.

Une autre alternative est l’utilisation de matériaux composites permettant d’influer
de manière plus ou moins significative sur les propriétés thermoélectriques.

Les matériaux composites

Les composites inorganiques - inorganiques
En 1960, Herring [61] étudia l’influence d’un matériau hétérogène, c’est-à-dire constitué
de plusieurs composants, sur les propriétés électriques. Quelques années plus tard, en
1991, Bergman et Levy [62] ont étudié les propriétés thermoélectriques d’un matériau
constitué de 2 ou plusieurs composants/phases. Ils ont démontré que, pour un matériau
composé de 2 phases, le facteur de mérite du matériau ne peut dépasser le facteur de
mérite le plus élevé des phases qui le constituent. Autrement dit,

si matériau = phase 1 + phase 2 et ZTphase1 < ZTphase2,
alors ZTmateriau ≤ ZTphase2.

Cependant, ces théories, basées sur des modèles classiques, ne prennent pas en
considération l’effet de la nanostructuration.
En ajoutant une seconde phase, avec des grains de taille nanométrique, Takigawa et
al. [63] montrent qu’il est possible d’augmenter le facteur de mérite à température am-
biante en augmentant la proportion de (Ag2Te)x au sein de la matrice (AgBiTe2)1−x.
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Li et al. [64] montrent que l’ajout de Sm2Se3 au sein de PbTe dopé Na permet de
diminuer la conductivité thermique du matériau. Ainsi, il est possible d’atteindre un
ZT de 1,5 contre un ZT d’environ 1 à la même température mais sans phase secondaire.

Dans la littérature, différents composites à base d’alliage de β-FeSi2 dopé Co ont
été étudiés.
Une étude porte sur l’ajout de plusieurs oxydes de terre-rare (Y2O3, Nd2O3, Sm2O3 ou
Gd2O3), dispersés au sein d’une matrice nanostructurée de Fe0,98Co0,02Si2 [65, 66] dans
le but de diminuer la conductivité thermique. Ainsi, il a été montré que la dispersion de
ZrO2 détériore les propriétés thermoélectriques de β-FeSi2 à cause de sa décomposition
en ZrSi (une phase métallique) et ε-FeSi. Néanmoins, l’utilisation de l’oxyde d’yttrium
(III), plus stable que ZrO2, montre qu’une dispersion de 6 % massique de Y2O3 permet
de diminuer de 5,7 W·m−1·K−1 pour β-FeSi2 à 2,8 W·m−1·K−1, soit une diminution
d’un facteur 2, grâce à l’augmentation de la diffusion des phonons par Y2O3 dont la
taille des grains est de l’ordre de la dizaine de nanomètres. Concernant le coefficient de
Seebeck et la résistivité électrique, tous deux augmentent. En général, cela est impu-
table à un changement en concentration en porteurs de charges. Ici, l’augmentation du
coefficient de Seebeck semble être due au passage à un régime extrinsèque. La résisti-
vité électrique est principalement due à l’augmentation de la diffusion des porteurs de
charges.
Une autre étude sur l’incorporation d’oxyde de terre rare est réalisée. Ici une disper-
sion de Sm2O3, Er2O3 ou Ta2O5 est utilisée dans une matrice de Fe0,95Co0,05Si2 [67].
Contrairement aux résultats obtenus par Ito et al. [66], Sugihara et al. [67] montrent
que l’addition de Sm2O3 mène à un ZT de 0,56 à 595 °C. Ce résultat est dû à la
diminution de la conductivité thermique (augmentation de la diffusion des phonons,
comme précédemment) ; ainsi qu’à la diminution de la résistivité électrique expliquée
par une déformation locale du cristal en raison de la polarisation du réseau ce qui
permet d’augmenter la mobilité des électrons. Ces deux effets permettent de contre-
balancer la diminution du coefficient de Seebeck, due à la présence des phases ε-FeSi et
SmFe1,4. En conséquence, cette étude diffère de celle menée par Ito et al. en plusieurs
points. Tout d’abord les matrices Fe1−xCoxSi2 ne contiennent pas la même quantité,
x, de dopant Co. De plus, la méthode de préparation est différente. Enfin, la quantité
d’oxyde de samarium (III) dispersée est différente.
Dans la plupart des études, la dispersion d’une phase dont les grains sont de taille
nanométrique permet la diminution de la conductivité thermique grâce à l’augmenta-
tion de la diffusion des phonons. Cependant, pour Fe0,95Co0,05Si2 + Si0,775Ge0,2P0,025,
l’incorporation de SiGe dans la matrice de β-FeSi2 engendre une augmentation de la
conductivité thermique, de 2,75 W·m−1·K−1 à 3,75 W·m−1·K−1 à température ambiante
[68]. En conséquence, c’est plutôt l’augmentation du facteur de puissance grâce à l’ajout
de SiGe qui explique l’amélioration du ZT (ZT = 0,54 à environ 680 °C). Néanmoins,
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il est à noter que la diminution de la taille des grains de β-FeSi2 engendre plus de sites
de nucléation lors de la croissance par diffusion de cette phase lors de l’étape de recuit.
C’est ainsi qu’à pu être obtenu le meilleur composite.

Il semble que l’incorporation d’une phase nanométrique ait un effet bénéfique sur
les performances du matériau. Depuis quelques années, l’utilisation de nanomatériaux
carbonés sont prometteurs dans bien des domaines.

Les composites inorganiques - carbone

Le carbone
Les fibres de carbone sont connues pour leurs utilisations dans les matériaux compo-
sites dans le but d’améliorer leurs propriétés mécaniques [69]. A l’échelle industrielle,
les fibres de carbones sont souvent utilisées comme renfort au sein d’un matrice poly-
mère (polyester [70], vinylester [71] ou polyamide [72] par exemple). La faible densité
(de l’ordre de 1–2 g·cm−3) des fibres de carbone et des polymères permet de réduire
drastiquement le poids des pièces, comparé aux pièces métalliques, tout en présentant
des propriétés mécaniques élevées grâce aux fibres de carbone. Par conséquent, elles
sont utilisées dans divers domaines tels que l’industrie aéronautique, spatiale et auto-
mobile. D’ailleurs, le groupe BMW a commercialisé en 2013 la première voiture grand
public dont le plastique est renforcé par des fibres de carbone [73]. Les fibres de carbone
sont également utilisées dans les textiles techniques ou encore dans le sport (cadre des
vélos par exemple).

Ici, il est intéressant d’utiliser des matériaux carbonés au sein d’une matrice afin de
renforcer le matériau, d’améliorer les propriétés de conduction thermique et électrique.
L’introduction de nanomatériaux carbonés pourrait combiner, de manière unique, une
bonne conductivité électrique - grâce aux propriétés des nano-objets carbonés - et une
faible conductivité thermique – grâce à l’augmentation du nombre d’interfaces due à
l’incorporation d’objets de taille nanométrique.

L’aptitude du carbone à former des structures soit cristallines (diamant), soit amorphes
(noir de carbone) ou entre les deux (coke) est stupéfiante. Qu’elles soient naturelles ou
synthétiques, le carbone existe sous différentes formes allotropiques, Figure 1.17. La
plus connue d’entre elle est le diamant qui présente une structure en 3D. Le graphène,
qui présente une structure 2D, peut être obtenu à partir de l’exfoliation du graphite
qui est l’allotrope du carbone le plus stable thermodynamiquement. En 0D, le fullerène
est une structure en forme de cage. Enfin, il existe des structures à une dimension
découverte en 1991, les nanotubes de carbone [74]. Ces systèmes unidimensionnels tu-
bulaires peuvent être décrits par l’enroulement (sans recouvrement) d’un (monoparoi)
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ou plusieurs (multiparois) feuillets de graphène pour former des tubes qui peuvent être
fermés par un demi-fullerène.

Figure 1.17 – Allotropes du carbone pour chaque dimension.

Il existe trois types de nanotubes de carbone :

— SWNTs (Single Walled Carbon NanoTubes) soit les nanotubes de carbone mo-
nofeuillet (monoparoi).

— DWNTs (Double Walled Carbon NanoTubes) soit les nanotubes de carbone dou-
blefeuillets (biparois).

— MWNTs (Multi Walled Carbon NanoTubes) soit les nanotubes de carbone multi-
feuillets (multiparois) avec plus de 2 feuillets.

Les nanotubes monofeuillet sont des cylindres dont la longueur et de diamètre sont
variables (de quelques µm à quelques dizaines de µm et de 0,5 nm à 5,0 nm respecti-
vement). Les extrémités peuvent être fermées par un demi-fullerène. En fonction de la
manière dont s’enroule le feuillet de graphène, il est possible de distinguer trois types
d’arrangement : Chiral, Armchair ou encore Zigzag comme le montre la Figure 1.18.

Figure 1.18 – Les différents arrangements de nanotubes de carbone monofeuillet - Tiré de
[75]
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C’est cette propriété structurale qui détermine les propriétés électroniques du nano-
tube de carbone. Ainsi les SWCNT dit « chiraux » ou « zigzag » ont un comportement
de type semi-conducteur alors que la configuration dite « armchair » a un comporte-
ment de type conducteur.

Les NTC peuvent aussi comporter plusieurs parois concentriques. Dans ce cas, leur
comportement électrique dépend de la combinaison des comportements de chacun des
tubes individuels. Globalement, la nature métallique augmente avec le nombre de pa-
rois. Dans le cas des NTC biparois, la proportion de nanotubes métalliques est de
l’ordre de 80 % [75, 76].

Lorsque des NTC sont incorporés au sein d’une matrice, la dispersion homogène de
ces derniers est un facteur clé. Un autre paramètre important est la teneur maximale
en NTC que l’on peut ajouter sans pour autant détériorer les propriétés électriques du
composite (dans notre cas, éviter une augmentation de la résistivité électrique).
Pour mieux comprendre les phénomènes de transport électronique au sein du composite,
il nous faut introduire la notion de « seuil de percolation ».
La théorie de percolation est née en 1957 lorsque S. R. Broadbent et J. M. Hammersley
définissent la percolation comme le modèle antagoniste à la diffusion [77].
Supposons une matrice A dans laquelle sont dispersées des particules B. En deçà d’un
certain seuil de percolation, ce sont les propriétés de A (de la matrice) qui vont dominer
dans le matériau composite. Au-delà du seuil de percolation, ce sont les propriétés de
B (les particules) qui vont dominer dans le composite.

Figure 1.19 – Propriétés de transport du composite en fonction de la quantité de « parti-
cules » contenues dans le composite - Tiré de [78]

La Figure 1.19 relie les propriétés de transport au taux de remplissage, nous ob-
servons la présence d’un palier en amont et en aval du seuil de percolation. Entre ces
deux zones se trouve un intervalle qui permet la transition d’un « état » à un autre.
Plusieurs modèles statistiques décrivant ce phénomène existent. Le modèle de Kirkpa-
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trick [79] suit une loi de puissance dans laquelle la dimensionnalité du milieu est prise
en compte et permet de décrire la conductivité au-delà du seuil de percolation :

σ = σ0(f − fc)t (1.31)

avec :

σ0 : Conductivité des particules conductrices
f : Fraction volumique de particules
fc : Fraction volumique au seuil de percolation
t : Exposant critique décrivant la dimensionnalité du système

(t2D = 1,0 - 1,3 et t3D = 1,6 - 2,0)

Ce modèle, comme celui de Zallen [80], montre que le seuil de percolation, pour des
particules sphériques, est atteint pour fc ≈ 0,16 soit lorsque la teneur volumique de
particules sphériques est de 16 % volumique [81, 82]. Expérimentalement, des valeurs
comprises entre 5 % vol. et 20 % vol. [82] ont été déterminées, soit en concordance avec
le modèle proposé. Avec l’utilisation des NTC, cette valeur est drastiquement réduite.
Les composites NTC/polymère présentent, généralement, un seuil de percolation aux
alentours de 0,1–0,6 % massique [83–85]. Très souvent les NTC monoparois sont utili-
sés. Dans la littérature, les seuils de percolation pour des composites à base de NTC
avec une matrice inorganique sont moins étudiés. Quelques données sont présentes et
montrent que pour un composite SWCNT + MgAl2O4 le seuil de percolation est de
0,64 % [86] ; pour MWCNT + TiO2, le seuil de percolation varie entre 0,462 % m à
300 K et 0,025 % m à 1050 K [87] en fonction de la température.

Ainsi, en ajustant la quantité de NTC au sein d’une matrice inorganique, il sera pos-
sible d’améliorer les propriétés électriques de cette dernière. En revanche, si la quantité
de NTC est trop importante, des chemins vont se créer, s’interconnecter les uns aux
autres et peuvent détériorer les propriétés thermoélectriques du matériau. Un autre
point important est qu’en dépassant le seuil de percolation, les propriétés mécaniques
du matériau composite peuvent se dégrader [88].

Les composites avec NTC
Au sein de l’équipe NNCED, des travaux ont été menés sur différents matériaux com-
posites à matrice céramique incluant des NTC. Ces études montrent que pour les
composites NTC - métal (M) - oxyde (O), avec M = Fe, Co ou Fe/Co et O = Al2O3,
MgAl2O4 ou MgO qui sont des isolants, l’ajout de NTC entraine une conduction élec-
trique. Cette conduction électrique, de l’ordre de 0,2 S·cm−1 à 4,0 S·cm−1, au lieu de
σ ≤ 1.10−9 S·cm−1, est la conséquence de la percolation des NTC. D’ailleurs, il est à
remarquer que pour CNT–Fe–Al2O3, lorsque la teneur en carbone augmente, de 4,8 %
m à 5,7 % m, une augmentation de la conductivité électrique est observée, de 0,4 –
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0,8 S·cm−1 à 2,8 – 4,0 S·cm−1 mais comme évoqué précédemment, l’augmentation de
NTC au sein de la matrice entraine une diminution des propriétés mécaniques du maté-
riau composite. Enfin, cette étude montre également que les NTC limitent la croissance
des grains d’oxyde et donc leur taille.

Les composites thermoélectriques avec NTC
Des études sur l’incorporation de nanotubes de carbone [89–94], de feuillets de graphène
[95, 96] ou encore de nano-inclusions de carbone [97] dans une matrice inorganique ont
été réalisées et ont montrées des résultats assez surprenants et parfois contradictoires.

Dans leurs travaux, Kim et al. [91] ont montré la préparation d’un composite Bi2Te3

+ 3 vol. % MWCNT. Les MWCNT ont été préparés par dépôt chimique en phase va-
peur (dont l’acronyme anglais est CVD). Puis ils ont procédé à une purification par HCl
(35%) avec bain à ultrasons afin d’éliminer tout résidu de catalyseur métallique. En-
suite, une fonctionnalisation des NTC a été réalisée dans le but d’attacher des groupes
carboxyles à la surface des nanotubes. Enfin, les composés suivant ont été ajoutés aux
NTC : C18H35NH2 comme agent stabilisant, Bi(CH3COO)3 et TeCl4 comme précur-
seurs, C12H26S comme agent réducteur. Ainsi, la nucléation et la croissance de Bi2Te3

ont commencé sur les NTC. Ce composite présente une modification du coefficient de
Seebeck, de la conductivité thermique et du facteur de mérite de + 30 %, - 39 % et
+ 60 %, respectivement, à 450 K. Il est à noter que la présence de NTC au sein de
la matrice engendre une augmentation de 67 % de la résistivité électrique (comparé à
l’échantillon sans NTC) [91], ce qui peut paraitre surprenant. En effet, les MWCNT
présentant un comportement métallique et une conductivité électrique de l’ordre de
10−4Ω−1.cm−1 (en comparaison, celle du cuivre est de 10−6Ω−1.cm−1), ce résultat va à
l’encontre de l’intuition qui laisserait à penser que l’ajout de NTC devrait entrainer une
amélioration de la conductivité électrique. Les auteurs expliquent cette augmentation
de la résistivité électrique par un changement de la structure électronique au niveau de
la bande interdite due aux NTC.
D’autres auteurs, avec des composites tels que Bi2Te3 + 0,5 %m SWCNT [94], Bi2(Te0,9Se0,1)3

+ 0,015 % vol. MWCNT [90], (Bi0,2Sb0,8)2Te3 + 0,12 % m MWCNT [89] et Cu2S +
10 % mol. MWCNT [98] ont montré des tendances similaires. Le composite WS2 +
0,75 % m MWCNT [93] présente une augmentation du ZT et une diminution de la
conductivité thermique, grâce à l’ajout des NTC qui permettent une augmentation de
la diffusion des phonons aux interfaces. Il est également montré que la conductivité
électrique augmente grâce à l’augmentation de la concentration en porteurs de charge
et à leur mobilité. Enfin, le coefficient de Seebeck diminue légèrement en raison de sa
dépendance inverse à la concentration en porteurs de charge. Un autre exemple avec
MnSi1,75Ge0,02 + 1 % m MWCNT [92] montre que le ZT augmente principalement
grâce à une diminution de la conductivité thermique. En effet, le facteur de puissance
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n’évolue pas vraiment. La légère augmentation du coefficient de Seebeck est compensée
par la diminution de la conductivité électrique. Ce comportement peut être expliqué
par un effet de filtrage électronique aux joints de grains.
Néanmoins, il y a des matériaux, comme Bi0,4Sb1,6Te3 [99], qui après ajout de NTC
ne présentent pas de réelle amélioration du facteur de mérite. Ce dernier reste sensi-
blement le même. Bien que l’incorporation de MWCNT (entre 0 et 1 % m) permette
d’augmenter légèrement le coefficient de Seebeck, cela n’est pas suffisant pour contre-
balancer la perte de conductivité électrique. Cela se traduit par une diminution du
facteur de puissance. Ainsi malgré la réduction de la conductivité thermique, le facteur
de mérite ne change pas. Dans le cas de Zhang et al. [94] c’est différent, l’amélioration
du ZT est principalement due à l’augmentation du coefficient de Seebeck et non à la
diminution de la conductivité thermique qui reste sensiblement similaire à l’échantillon
ne contenant pas de NTC (à 300 K).

Tableau 1.1 – Récapitulatif de l’évolution des propriétés thermoélectriques de matériaux
composites à base de NTC. L’évolution des grandeurs thermoélectriques sont données par
rapport au composé dénué de NTC.

Matériaux Conductivité Seebeck ZT Ref.Électrique Thermique
Bi2Te3 + 3 % vol. MWCNT ↘ ↘ ↗ ↗ [91]
Bi2Te3 + 0,5 % m SWCNT ≈ ≈ ↗ ↗ [94]
Bi2(Te0,9Se0,1)3 + 0,015 % vol.
MWCNT

↘ ↘ ↗ ↗ [90]

(Bi0,2Sb0,8)2Te3 + 0,12 % m
MWCNT

↘ ↘ ↗ ↗ [89]

WS2 + 0,75 % m MWCNT ↗ ↘ ↘ ↗ [93]
MnSi1,75Ge0,02 + 1 % m MWCNT ↘ ↘ ≈ ↗ [92]
Cu2S + 10 % mol. MWCNT ↘ ↘ ↗ ↗ [98]
Bi0,4Sb1,6Te3 + 1 % m MWCNT ↘ ↘ ↗ ≈ [99]

Comme nous le montre le Tableau 1.1, le dénominateur commun entre tous ces
échantillons est la diminution de la conductivité thermique. L’introduction d’objets de
taille nanométrique à savoir les NTC, permet l’augmentation de la diffusion des pho-
nons aux interfaces. En ce qui concerne le facteur de puissance, il n’y a pas vraiment
de tendance claire. Bien souvent, le coefficient de Seebeck augmente au détriment de
la conductivité électrique.

L’utilisation de nano-inclusions de carbone dans une matrice SnSe [97] donne lieu
à une augmentation du facteur de mérite de 55 %. Cette amélioration est due à l’aug-
mentation du facteur de puissance. Elle peut être expliquée par l’augmentation de la
concentration en porteurs de charge qui entraine une augmentation de la conductivité
électrique. Ceci dit, cette dernière conduit également à la diminution du coefficient de
Seebeck. Mais à haute température il devient constant et est indépendant de la teneur
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en carbone. Ici, la conductivité thermique augmente légèrement avec l’ajout de carbone
à cause de sa forte conductivité thermique (λ > 2 W·m−1·K−1).
Des feuillets de graphène ont été utilisés pour synthétiser des matériaux thermoélec-
triques composites. Dans CuInTe2 [96], le graphène a été incorporé à la matrice inor-
ganique par broyage mécanique. Cependant aucun changement significatif du ZTmax

n’a été observé (0,4 avec le composite contre 0,39 pour CuInTe2). A contrario, pour
Bi2Te3 + 0,2 % vol. graphène [95], le matériau présente une amélioration du facteur
de mérite de 35 % grâce à une diminution de la conductivité électrique et thermique
et une augmentation du coefficient de Seebeck.

Bien que l’on puisse penser que la conductivité électrique des nanotubes de carbone
ait la capacité d’augmenter la conductivité électrique du matériau composite, cela ne
semble pas vraiment être le cas si le seuil de percolation n’est pas atteint. Or, si le seuil
de percolation est atteint, des chemins de conduction vont être créés d’où l’augmenta-
tion de la conductivité électrique mais également de la conductivité thermique.
Ainsi pour augmenter la concentration en porteurs de charge et de manière simultanée
la conductivité électrique, il est possible d’utiliser des dopants.

La concentration en porteurs de charge

Le dopage permet de contrôler finement la concentration en porteurs de charge. Et
ce, grâce à l’insertion ou à la substitution d’atomes au sein de la structure cristalline.
De manière générale, le dopage et donc l’ingénierie des bandes joue un rôle déterminant
dans l’augmentation de la conductivité électrique et dans la réduction de la conducti-
vité thermique de réseau [100].
Le dopage induit une augmentation de σ mais également une diminution, en valeur ab-
solue, de α [101]. Dans un premier temps, le facteur de puissance va augmenter lorsque
la teneur en dopants augmente et cela jusqu’à une certaine concentration, qui peut
être définie comme la teneur optimale en dopants. Ensuite, le facteur de puissance va
diminuer en raison de la détérioration trop importante du coefficient de Seebeck qui
n’est plus compensé par l’augmentation de la conductivité électrique (voir Figure 1.11).
De surcroit, il faut préciser que si l’apport en dopants n’est pas contrôlé, cela entrainera
une réduction de la mobilité des porteurs de charge d’où l’effondrement des propriétés
de conductivité électrique [102].
Pour illustrer l’importance de l’optimisation de la concentration en porteurs de charge,
prenons l’exemple du siliciure de manganèse, Mn(AlxSi1−x)1,80 [103]. Pour x = 0 et
x = 0, 0075, une augmentation de la conductivité électrique jusqu’à ≈ 26 % est obser-
vable à 300 K. De surcroit, ce dopage donne lieu à une diminution de la conductivité
thermique d’environ 10 % toujours à 300 K.
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L’effet du dopage se remarque très clairement sur le facteur de mérite ZT lorsqu’il est
optimal. Avec la composition, Mn(Al0,0015Si0,9985)1,8, le siliciure de manganèse présente
un ZTmax de + 40 % comparé au matériau non dopé. Ceci est principalement dû à
l’augmentation du nombre de porteurs de charge et aux nombreux défauts, engendrés
par l’ajout d’aluminium, qui ont permis une augmentation de la conductivité électrique
et le maintien du coefficient de Seebeck assuré (non prouvé, mais prédit par les calculs)
par la présence de défauts d’empilements dans la structure qui peuvent modifier la
densité d’état et permettent de s’approcher du niveau d’énergie de Fermi ainsi qu’une
réduction de la conductivité thermique.
Néanmoins, un excès de dopants peut complètement détériorer les propriétés du ma-
tériau. Ici, en utilisant x = 0, 0090, la baisse de la conductivité thermique est moindre
et étant donné que la concentration en porteurs de charge diminue, la conductivité
électrique est réduite. En conséquence le ZT est plus faible, similaire à un échantillon
non dopé

Enfin, la combinaison des 3 voies d’optimisation précédentes peuvent être retrouvées
dans les matériaux multi-échelle.

Le concept de matériaux multi-échelle

(a) (b)

Figure 1.20 – (a) Vue de l’esprit de différents mécanismes de diffusion des phonons - Tiré
de [104] et (b) Contributions des phonons en fonction des parcours libres moyens pour PbTe
- Tiré de [105].

La Figure 1.20a est une vue de l’esprit d’un matériau qui serait composé d’une
large distribution en taille à l’aide des joints de grains, des différents types de défauts,
des nano-particules etc. Ces différentes échelles, contenues au sein d’un même maté-
riau permettent de diffuser un large spectre de phonons, autant les phonons de basses,
moyennes et hautes fréquences.
La Figure 1.20b montre que si, pour l’alliage PbTe, le matériau contient plusieurs
échelles (atomique, nanoscopique et mesoscopique), quasiment 100 % des phonons pour-
raient être diffusés et par conséquent réduire la conductivité thermique de réseau.
Ainsi, l’utilisation de la nanostructuration permet d’avoir une échelle nanoscopique au
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sein du matériau. La substitution, ou le dopage contribue à l’échelle atomique. Bien
entendu, d’autres types de défauts peuvent contribuer à cette échelle [106]. Les grains
de taille mésoscopique peuvent également jouer un rôle.
Ainsi, l’ingénierie de la microstructure a permis d’augmenter le facteur de mérite d’en-
viron 30 % pour Bi2Te2,79Se0,21, soit un ZT = 1,2 à 357 K [47]. En ce qui concerne
l’alliage PbTe, il a été montré qu’en utilisant cette approche multi-échelle, un ZT de
2,2 a pu être atteint à une température de 915 K [107].

Pour conclure, après avoir exploré dans la littérature diverses voies d’optimisation
de matériaux thermoélectriques, la stratégie choisie pour optimiser le facteur de mé-
rite de β-FeSi2 est de diffuser un large spectre de phonons grâce à l’utilisation d’une
approche multi-échelle. La nanostructuration de la matrice, l’incorporation des NTC,
la présence de défauts d’empilement dans la structure et la substitution d’atomes au
sein de la structure cristalline sont les différentes approches que nous allons combiner
pour optimiser le facteur de mérite β-FeSi2. Cette étude nous permettra également de
confirmer ou d’infirmer les différents comportements liés à l’incorporation des NTC
observés dans la littérature.

1.6 Le disiliciure de fer : β-FeSi2

1.6.1 Diagramme de phases et structure cristalline

Diagramme de phases

Le diagramme de phases du système Fe-Si est donné à la Figure 1.21 [108]. A
basses températures, les composés ε-FeSi, β-FeSi2 et Fe3Si sont des composés stables
thermodynamiquement [108–110]. A hautes températures, les composés Fe2Si et α-
Fe2Si5 sont des composés stables thermodynamiquement[108]. Cependant, Wu et al.
[111], considèrent α-Fe2Si5 et Fe5Si3 comme des phases métastables car, dans un cas,
α-Fe2Si5 présente une enthalpie de formation supérieure à celle de β-FeSi2 ; dans l’autre
cas, Fe5Si3 présente elle aussi une enthalpie de formation supérieure à celle de Fe2Si.
Les enthalpies de formation de ces deux composés sont plus élevées que celles de leurs
homologues à cause de la présence de lacunes de Fe ou de Si dans leur structure.

Parmi ces composés stables thermodynamiquement, l’un d’entre eux, β-FeSi2, pos-
sède des propriétés thermoélectriques en raison de son caractère semi-conducteur.
Pour obtenir la phase β-FeSi2, le composé FeSi2 subit une solidification eutectique à
1212 °C :

L −→ ε-FeSi + α-Fe2Si5 (1.32)

Puis β-FeSi2, ne commence à se former qu’à 982 °C lors de la réaction péritectoïde entre
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Figure 1.21 – Diagramme de phase Fe-Si selon [112]

les deux phases ε et Fe0,8Si2 plus communément appelée α-Fe2Si5 :

ε-FeSi + α-Fe2Si5 −→ 3 β-FeSi2 (1.33)

A 937 °C, il existe une réaction de décomposition eutectoïde :

α-Fe2Si5 −→ 2 β-FeSi2 + Si (1.34)

Au cours des années, différents diagrammes de phase ont été élaborés pour le système
Fe-Si [108, 110, 113–115]. Les valeurs reportées sont comprises entre 950 °C et 995 °C
pour la réaction péritectoïde entre les phases α et ε ; et entre 915 °C et 960 °C pour la
décomposition eutectoïde.

Le composé FeSi2 passe d’une phase métallique, α-Fe2Si5, à haute température (T
> 982 °C) à une phase semi-conductrice, β-FeSi2, à basse température (T < 982 °C).
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On remarque que la phase α dévie de la composition stœchiométrique car elle a une
structure quadratique dont le groupe d’espace est P4/mmm avec environ 20 % de la-
cunes de fer [116]. Le passage de la phase β à la phase α est donc lié à l’apparition de
lacunes dans le sous réseau de fer [117].

Structure cristalline de β-FeSi2

La phase β-FeSi2, est un composé défini présentant une structure orthorhombique
de groupe d’espace Cmce [118, 119].

Tableau 1.2 – Structure cristalline et paramètres de maille de α-Fe2Si5, ε-FeSi et β-FeSi2.

α-Fe2Si5 ε-FeSi β-FeSi2
Quadratique Cubique Orthorhombique

a = 2,696± 0,001Å a = 4,495± 0,002Å a = 9,863± 0,007Å
b = 2,696± 0,001Å b = 4,495± 0,002Å b = 7,791± 0,006Å
c = 5,147± 0,006Å c = 4,495± 0,002Å c = 7,833± 0,006Å

La maille primitive de β-FeSi2, Tableau 1.2, est constituée de 16 atomes de Fe et
32 atomes de Si soit 48 atomes au total. Il a été montré, en accord avec des mesures
Mössbauer [120], qu’il existe deux sites de fer [118, 121] ayant la même occupation [122]
et également deux sites pour le silicium (8 FeI, 8 FeII, 16 SiI, 16 SiII).
Ainsi, il est possible de décrire la maille primitive avec uniquement 24 atomes puis faire
une translation de (1/2a, 1/2b, 0c) pour obtenir l’autre moitié.
Le Tableau 1.3 référence les positions atomiques et les facteurs d’agitation thermique
pour β-FeSi2, α-Fe2Si5 et ε-FeSi.

Tableau 1.3 – Position atomique, déviation standard et facteur d’agitation thermique de
β-FeSi2, α-Fe2Si5 et ε-FeSi.

x± σ y ± σ z ± σ B ± σ

β-FeSi2

FeI 0,2146 (2) 0,0000 (0) 0,0000 (0) 0,1154 (64)
FeII 0,5000 (0) 0,3086 (2) 0,1851 (2) 0,1342 (76)
SiI 0,1282 (2) 0,2746 (3) 0,0512 (4) 0,3014 (156)
SiII 0,3727 (2) 0,0450 (3) 0,2261 (3) 0,3828 (200)

α-Fe2Si5
Fe 0,5 0,5 0,0 -
Si 0,0 0,0 0,2717 (6) -

ε-FeSi Fe 0,13650 (2) 0,13650 (2) 0,13650 (2) -
Si 0,84262 (5) 0,84262 (5) 0,84262 (5) -
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Les atomes de fer sont isolés les uns des autres et sont entourés par 8 atomes de
silicium (4 SiI et 4 SiII).

(a) (b)

Figure 1.22 – (a) Structure cristalline de β-FeSi2 selon l’axe c et (b) Projections selon l’axe
a présentant un empilement normal et un défaut d’empilement. - Tiré de [123].

Initialement, le groupe d’espace de β-FeSi2 avait été déterminé comme étant Cmmm,
dans la mesure où un seul site pour le fer avait été trouvé [124]. Si la structure de β-
FeSi2 est observée selon la direction [001], comme le montre la Figure 1.22a [123], il
est possible de distinguer un empilement de type ABAB selon la direction a. Comme
reporté par Yamane et al., les défauts d’empilement se situent selon l’axe a. La Fi-
gure 1.22b montre que pour passer de x = - 1/4 à x = 1/4, une translation de 1/2
selon les axes x et y est nécessaire. Parfois, cette translation se produit selon les axes
x et z, c’est alors qu’un défaut d’empilement est obtenu. Ces défauts d’empilements
engendrent des changements d’intensité des pics de diffraction lors de l’acquisition
d’un diffractogramme et peuvent être détectés par diffraction des électrons (à l’aide
d’un MET). La quantité de défauts d’empilement dépend beaucoup de la méthode de
synthèse choisie [25].

1.6.2 Propriétés électroniques de β-FeSi2
Majoritairement il est observé que β-FeSi2 est de type-n mais on observe l’existence

de type-p pouvant être reliée soit à la présence d’impuretés soit à un écart à la stœchio-
métrie bien que cela reste à démontrer. Lorsqu’il n’est pas dopé, ce matériau, β-FeSi2,
est généralement décrit comme un semi-conducteur de type-n [125, 126]. Néanmoins,
Lange [127] écrit que « Non intentionnellement dopés, les siliciures sont généralement
de type-p ». Il ajoutera que la nature des défauts responsables de la conduction élec-
trique par les trous n’est pas connue. Quelques années plus tard, les travaux de Chai
et al. [110] ont montré que lors du processus cinétique de transformation de la phase
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α-Fe2Si5 à β-FeSi2, des défauts intrinsèques se forment. D’après leurs calculs, les éner-
gies de formation de Fei (fer en interstitiel),FeSi (antisite) et VFe (lacune de Fe) sont
les plus faibles donc les défauts les plus stables thermodynamiquement. Néanmoins,
ils présentent des niveau donneurs ou donneurs et accepteurs profonds. Ainsi, ils ne
contribuent pas de manière significative au nombre de porteurs de charge. Outre les 3
défauts présentés précédemment, le défaut le plus stable est VSi (lacune de Si). D’après
les calculs d’énergies de formation de ce défaut, il a été déterminé que c’est un niveau
accepteur. Ainsi, ce défaut accepteur explique certains résultats de la littérature, à
savoir que β-FeSi2 est un semi-conducteur de type-p en raison de la formation de la-
cunes de Si (mais un dopage non-intentionnel ne peut pas être exclu). Pour Chai et
al., β-FeSi2 exhibant une conduction électrique de type-n s’explique par un dopage
non-intentionnel.

Une des spécificités de ce matériau est qu’il peut facilement changer de type de
conduction, SC de type-n ou de type-p, suivant l’élément chimique utilisé comme do-
pant au sein de la structure cristalline. L’usage de Ti [128] , V [129], Cr [129–131], Mn
[129], Zr [128], Nb [128], B [132], Al [133, 134], ou Ga [135] mène à un semi-conducteur
de type-p alors que l’emploi de Co [129, 134], Ni [129], Pd [129], Pt [129], B [136], As
[132] ou P[134] conduit à un semi-conducteur de type-n.

Figure 1.23 – Ouverture progressive de la
bande interdite de β-FeSi2 en fonction des
directions <111> et <001> de la zone de
Brillouin. a) ε = 0,7 b) ε = 0,9 et c) ε = 1,0 -
Tiré de [138]

Étonnamment, bien que le bore n’ait
que 3 électrons de valence, soit 1 de
moins que le silicium il a permis d’ob-
tenir non seulement un semi-conducteur
de type-p [132], ce qui était prévisible,
mais aussi un semi-conducteur de type-
n [136].

Dans la littérature, beaucoup de re-
cherches ont été menées sur l’étude et la
compréhension de la structure de bandes
électroniques de β-FeSi2. Cependant, se-
lon la méthode de calcul ou encore les ap-
proximations utilisées, il existe un désac-
cord entre les auteurs concernant le type
de bande interdite (voir Tableau 1.4).
Pour certains, c’est un matériau présen-
tant une bande interdite indirecte alors
que pour d’autres, comme Eisebitt et al.
[137] ou encore Filonov et al. [33] c’est une
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bande interdite quasidirecte car il n’existe
que quelques meV entre la bande interdite
directe et indirecte comme cela est présenté sur les Figures 1.2a et 1.2b.
Les valeurs de l’intervalle de bande reportées dans la littérature représentent une forte
dispersion/disparité que ce soit pour la bande interdite indirecte ou directe dont les va-
leurs vont respectivement de 0,44 eV à 0,82 eV et de 0,46 eV à 0,82 eV [33, 110, 121, 137–
146]. Ceci dit, plusieurs auteurs s’accordent sur le fait que la bande interdite est de
type indirecte de Y → Γ− Z.

De plus, comme l’ont montré Miglio et al. [138], voir Figure 1.23, lors du passage
de la structure fluorine hypothétique (CaF2) de γ-FeSi2, une phase instable qui n’est
présente que pour les couches minces [147], à la structure orthorhombique de la phase β-
FeSi2, on observe clairement une ouverture de la bande interdite. ε étant le paramètre de
distorsion quantifiant le passage de la phase γ à β, il est compris entre 0 et 1. Notons que
1 signifie l’obtention de la structure orthorhombique de β-FeSi2. Une petite distorsion,
due à l’effet Jahn-Teller [33, 121, 138, 148, 149], explique le passage d’un gap indirect
à un gap direct d’où la difficulté de trancher entre gap indirect et quasidirect.

Tableau 1.4 – Valeurs et type de la bande interdite de β-FeSi2 d’après les données de la
littérature. ∗ Valeurs mesurées à l’aide du logiciel Plot Digitizer.

Méthodes de calcul Bande interdite (eV) Ref.Indirecte Directe

LDA - Combinaison linéaire d’orbitales « Mufffin Tin » (LMTO)
≈ 0,77 0,80 [121]
0,75 0,742 [33]Quasidirect

LDA - Combinaison linéaire d’orbitales « Muffin Tin » (LMTO)-
ASA

0,44 0,51 [141]
0,44 0,52 [142]

Onde sphérique augmentée (AWS) 0,44 0,46 [143]
LDA - Onde plane augmentée linéarisée à plein potentiel
(FLAPW)

≈ 0,83 0,78 [137]Quasidirect
Approximation à gradient généralisé (GGA) - Onde plane 0,73 0,82 [144]
Pseudo-potentiel d’énergie totale - CASTEP 0,7 [145]
Approximation à gradient généralisé (GGA) - Onde plane augmentée
linéarisée à plein potentiel (FLAPW)

0,71 0,74 [119]

Pseudo-potentiel – PAW – PBE 0,70 0,75 [110]
Approximation à gradient généralisé (GGA) – Pseudo-potentiel 0,671 0,721 [139]
Onde plane augmentée linéarisée à plein potentiel (FLAPW) – Par-
tition de l’énergie cohésive du cristal

≤ 0,52 0,52 [138]

Onde plane augmentée linéarisée à potentiel (LAPW) 0,67 ≈ 0,69∗ [140]

Comme nous le montre le Tableau 1.5, d’après des mesures optiques, le matériau
présente généralement une bande interdite directe. Cependant, des mesures à basses
températures, entre 10 K et 80 K, montrent des résultats contradictoires avec une
bande interdite indirecte. D’après Giannini et al. [153], il est difficile d’observer un gap
indirect à des températures plus élevées à cause de la contribution de certains niveaux
d’impuretés.
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Tableau 1.5 – Tableau récapitulatif des données de la littérature concernant la valeur et
le type de la bande interdite de β-FeSi2 des monocristaux et couches minces. Détermination
expérimentale. a :résistivité électrique , b :conductivité électrique , c :optique , d :spectroscopie
photothermique , e :SXE + SXA , f :XPS + BIS. CP = Couche polycristalline, CE=Couche
épitaxiée.

Forme Procédé Bande interdite (eV) Technique Ref.Indirecte Directe

M
as

si
f Polycristal Fusion + recuit 0,88 ± 0,4 a [24]

Polycristal Fusion + recuit 0,85 b [117]
Polycristal HGF + recuit 0,85 c + a [150]
Monocristal TGSG 0,810 (70 K) - c [151]

C
ou

ch
e

m
in

ce
s

Couche 800 nm IBS + LPCVD +
recuit

0,89 c [152]

CP 450 nm Dépôt Fe + recuit 0,84 (10 K) 0,89 (10 K) [153]0,83 (80 K) 0,90 (80 K)
CE 750 nm MBE 0,765 0,87 c [33, 154]
CE 200 nm MBE 0,8 c [142]
CP Implantation Fe +

recuit
0,875 c [155]

CP IBS (+ recuit) 0,868 – 0,885 [156]
CP Implantation de fer

+ recuit
0,802 – 0,869 c [157]

CP EBE + recuit 0,85 d [158]
CE 10 nm + recuit 1,0 ± 0,2 f [159]
CP 125 nm IBS 0,8 ± 0,2 e [137]
CP LA 0,85 c [150]
CP 55,5 nm MBE 0,663 0,816 c [139]

Pour un matériau massif la valeur de la bande interdite de β-FeSi2 est comprise entre
0,81 et 0,88 eV et les couches minces entre 0,66 et 1 eV. Globalement, il semble raison-
nable de conclure que la bande interdite de β-FeSi2 semble être de 0,8–0,9 eV.

1.6.3 Méthodes de préparation

Les monocristaux

Pour préparer des monocristaux de β-FeSi2, deux méthodes sont principalement
utilisées :

— Transport chimique en phase vapeur (CVT)

— Croissance en solution avec gradient de température (TGSG)

CVT - Le principe
La Figure 1.24 montre que le procédé de croissance de monocristaux par CVT est
basé sur une réaction de sublimation de FeSi2 assisté par un agent de transport qui
est en général un halogénure. Avec β-FeSi2, en général c’est I2 qui est utilisé. Le trans-
port de matière a lieu grâce à un gradient thermique. Cette méthode permet d’obtenir
des échantillons monocristallins ayant de bonnes propriétés électriques et structurales
[125, 160–165].
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Figure 1.24 – Principe du transport chimique en phase vapeur.

En utilisant la synthèse par transport chimique en phase vapeur [125, 161–165],
Wang et al. [160] nous montrent que si la température, du côté froid, n’est pas assez
élevée (< 875 °C) nous obtiendrons du silicium ou encore la phase ε-FeSi (ils ont la
forme d’une « bille », Figure 1.25). Si la température est trop élevée (950 °C), c’est
α-Fe2Si5 qui sera obtenu (sous forme de « plaque »).

Figure 1.25 – Obtention de a) Si, b) ε-FeSi, c) α-Fe2Si5 et d) β-FeSi2 par croissance CVT
– Tiré de [160].

Généralement, en utilisant cette méthode de synthèse, des monocristaux de β-FeSi2
en forme « d’aiguille » sont obtenus. En fonction de la période de croissance, ces derniers
sont plus ou moins longs. Leurs dimensions sont de l’ordre de 1× 1× 10 mm. De plus, la
durée de croissance est relativement importante entre 72 h [161] et 672 h [160]. Parfois,
la formation de mâcle est observée, cela peut être évité en utilisant des matériaux de
départ de plus haute pureté [125].

TGSG - Le principe

La Figure 1.26 montre que le procédé de croissance de monocristaux par TGSG est
basé sur la solubilité de FeSi2 dans le solvant choisi. Ainsi, en appliquant un gradient
de température entre la source de FeSi2 à la température TS et la zone de croissance à
la température TG, la formation d’un monocristal débute.

La croissance en solution avec gradient de température implique l’utilisation de Zn
[166–168], Ga [168], Sn [169] ou encore Sb [170, 171] en tant que solvant et FeSi2 en
tant que soluté. Ici, la forme des monocristaux varie entre des « aiguilles » avec ou
sans mâcles, des polyèdres ou encore des parallélépipèdes (Figure 1.27). Les durées
de synthèse varient entre 72 h [151] et 504 h [167]. Une comparaison avec les cristaux
obtenus par CVT montre que ces cristaux sont plus gros de par leur forme donc un
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Figure 1.26 – Principe de la croissance en solution avec gradient de température - Tiré de
[166].

peu plus faciles à caractériser. Cependant, l’utilisation de solvant laisse des traces
d’impuretés au sein du matériau.

Figure 1.27 – Obtention de β-FeSi2 dans différentes conditions de synthèse par TGSG -
Tiré de [166, 172, 173].

Les polycristaux

Il existe différentes combinaisons de techniques issues de la métallurgie pour synthé-
tiser des polycristaux de β-FeSi2 que nous pouvons regrouper sous les items suivants :

1. fusion + recuit

2. synthèse par voie solide + recuit

3. mécano-synthèse

Fusion + recuit
Cette méthode consiste en la fusion de morceaux de fer et de silicium par four à arc,
four à induction ou encore « trempe sur roue ». Une fois la fusion réalisée, la goutte
obtenue est composée de α-Fe2Si5 + ε-FeSi en accord avec le diagramme de phase de
Fe-Si (Figure 1.21). Afin de promouvoir la formation de la phase semi-conductrice, il
va falloir obligatoirement procéder à une étape de recuit. Selon ces auteurs [131, 174–
177], la température et le temps de recuit oscillent entre 800 °C et 900 °C et de 10 h à
168 h, respectivement. La température de recuit doit forcément être inférieure à 937 °C
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(Figure 1.21). Lors de ces synthèses, il peut y avoir des étapes supplémentaires telles
que du mécano-broyage [174, 175], du pressage à chaud [131, 174, 176–178], à froid
[179] ou du SPS (Spark Plasma Sintering) [180, 181] pour consolider le matériau.
Quelques auteurs [180, 182] nous montrent une exception à cette règle en réalisant la
synthèse, in situ, lors du frittage SPS :

α-Fe2Si5 + ε-FeSi SPS−→ 3 β-FeSi2

Ainsi il est possible de réduire drastiquement le temps de synthèse. D’après Han
et al. [180], pour obtenir β-FeSi2 il ne suffit pas que de former α-Fe2Si5 et ε-FeSi, il
faut qu’ils soient nanostructurés pour pouvoir promouvoir la phase β. C’est pour cette
raison qu’ils ont préparé α-Fe2Si5 + ε-FeSi par four à arc suivi d’une « trempe sur
roue » afin d’obtenir une nanostructuration des deux phases non désirées. Enfin, ils ont
procédé à l’élaboration de β-FeSi2 par SPS réactif à une température de 750 °C durant
5 min. Ainsi, ils ont obtenu la phase semi-conductrice, cependant elle n’était pas assez
dense. Par conséquent, ils ont dû procéder à un recuit à T = 650 °C (5 min), in situ,
du matériau.

Synthèse solide + recuit
La dernière méthode, similaire à la précédente, consiste à faire subir des traitements
thermiques à 1000 °C - 1100 °C (de 3 h à 48 h) au matériau puis faire suivre par des
étapes de frittage et de recuit à une température comprise entre 800 °C et 850 °C pen-
dant 24 h à 168 h [101, 183–185]. Le principal inconvénient de cette méthode est le
temps de synthèse de β-FeSi2.

Il existe bien entendu d’autres méthodes plus atypiques et bien moins répandues
dans la littérature tels que la synthèse de β-FeSi2 par magnésioréduction [25] ou encore
par cryo-broyage [186].

Mécano-synthèse
La mécano-synthèse est une méthode très répandue pour la préparation de β-FeSi2 car
elle a l’avantage de réduire la taille des grains et ainsi améliorer les propriétés thermo-
électriques du matériau. Et plus précisément, de diminuer la conductivité thermique de
réseau. Ceci dit, le matériau doit ensuite être fritté, étape durant laquelle la coalescence
des grains a lieu. Ainsi l’amélioration des propriétés thermiques due à une diminution
de la taille des grains peut être limitée voir annulée.
L’un des avantages de cette méthode est qu’elle peut être aisément transposable en pro-
cédé industriel. Cependant, l’un des principaux inconvénients de cette méthode est le
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temps de broyage qui peut être très long. D’après Umemoto [187], le temps de mécano-
synthèse pour obtenir la phase β à partir d’un mélange de poudre de Fe et de Si à la
composition Fe30Si70 est de 500 h. Ce temps peut être réduit à 200 h en poursuivant
par un traitement thermique sous une pression de 36 MPa à 1000 °C pendant environ
10 min puis un traitement thermique à 720 °C pendant 1 h.

Les couches minces

Il existe de très nombreuses manières de synthétiser sous forme de couches minces
telles que le dépôt en phase vapeur (Electron Beam Evaporation) [158, 188], le dépôt
chimique en phase vapeur à basse pression (Low Pression Chemical Vapor Deposition)
[152, 174], l’épitaxie par jet moléculaire (Molecular Beam Epitaxy) [142, 189–191],
l’épitaxie en phase vapeur aux organometalliques (MetalOrganic Chemical Vapor De-
position) [192–195], la synthèse par faisceau d’ions (Ion Beam Synthesis) [137, 156, 196–
199], ou encore l’épitaxie par déposition réactive (Reactive Deposition Epitaxy) [200].
Cette partie ne sera pas plus développée car le sujet d’étude porte sur β-FeSi2 massif.

1.6.4 Propriétés thermoélectriques de β-FeSi2
Résistivité électrique

Monocristaux
La Figure 1.28 nous présente les valeurs de résistivité électrique reportées sur mo-
nocristaux dans la littérature. Lors de la préparation des échantillons, les auteurs ont
travaillé avec du fer et du silicium à la stœchiométrie 1:2 ou ont directement utilisé FeSi2
(ε-FeSi + α-Fe2Si5) comme matériau de départ. La variation de résistivité électrique
dans la littérature est principalement due à un dopage non intentionnel de β-FeSi2
par le solvant utilisé lors de la croissance par flux (TGSG) ou encore par l’agent de
transport I2 lorsque la préparation est réalisée par transport chimique en phase vapeur.
Comme nous le montre Udono et al. [172], la pureté du solvant lors de la synthèse a une
grande importance. En effet, à 300 K et dans les mêmes conditions de synthèse, le fait
d’utiliser un solvant Sn 6N au lieu de 5N engendre une augmentation de la résistivité
électrique d’un facteur 17. De plus, la pureté des matériaux de départ est également
importante car, comme nous le montre Gotoh et al. [167], le fait d’utiliser du fer 5N
au lieu de 4N permet de diminuer d’un facteur 3 la résistivité électrique à température
ambiante.
Un autre facteur qui joue sur la résistivité électrique est l’écart à la stoechiométrie.
Toujours d’après Gotoh et al. [167], un excès de silicium ou de fer entraine une dimi-
nution de la résistivité électrique. L’écart à la stœchiométrie permet d’augmenter la
concentration en porteurs de charge, ce qui explique l’augmentation de la conductivité
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Figure 1.28 – Évolution de la résistivité électrique de β-FeSi2 mesurée sur monocristaux en
fonction de l’inverse de la température (CVT : Kloc et al. [165], Behr et al. [164], Brehme et
al. [201], Wang et al. [160] ; TGSG : Udono et al. [151, 166, 169], Kannou et al. [170], Gotoh
et al. [167]).

électrique.
Nous remarquons également que, bien que les valeurs soient différentes, il y a une di-
minution de la résistivité électrique lorsque la température augmente.
D’ailleurs, pour certains tracés [160, 165, 166, 169, 170, 201], cette diminution de la
résistivité électrique (avec la température) est très lente jusque une certaine tempé-
rature, Ta, à partir de laquelle la résistivité électrique va diminuer de façon bien plus
importante. Entre cette température Ta et T = 300 K, une différence de ≈ 2 ordres de
grandeurs au niveau de la résistivité électrique est observée alors que pour T < Ta, elle
varie lentement. En conséquence, une rupture de pente, plus ou moins prononcée, est
observée. D’après Wang et al. [160] ces épaulements sont caractéristiques d’une forte
concentration en impuretés qui vont être ionisées grâce à l’augmentation de la tempé-
rature.
D’après les tracés de la Figure 1.28, il n’existe pas de différence notable entre les deux
types de préparations de monocristaux (CVT et TGSG) sur la résistivité électrique.
Des mesures de résistivité électrique ont également été réalisées sur des monocristaux
de β-FeSi2 dopé Cr [130][202], Mn [202], Al, Ni [203][202] ou encore Co [204] (voir
Tableau 1.6).

Pour Udono et al., qui utilisent la croissance en solution avec gradient de tem-
pérature pour préparer β-FeSi2 dopé Ni la limite de dopage est inférieure à 1 % m,
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Tableau 1.6 – Tableau récapitulatif de la résistivité électrique et de l’énergie d’activation
de β-FeSi2 dopé à 300 K.
* signifie que la valeur a été estimée.

Dopant Teneur Teneur Type ρ EA Ref.(% at.) (% m) (Ω·cm) (meV)
Ni 0,1* 0,05 n 0,44 55 [203]

0,2* 0,1 n 0,18 60 [203]
1* 0,5 n 0,2 26 [203]
2 1* n 6,7 95 [202]
5 2,6* n 0,45 60 [202]

Co 0,6* 0,3 n 1,59 47 [204]
2* 1 n 0,64 52 [204]
6* 3 n 0,28 52 [204]
1 0,5* n 0,9 40 [202]
3 1,5* n 1,1 50 [202]

Cr 1 0,5* p 0,22 80 [202]
Mn 0,3 0,15* p 3,3 50 [202]

autrement la formation de NixSiy est privilégiée au détriment de celle de β-FeSi2 [203].
En utilisant la méthode CVT pour la croissance de β-FeSi2, Heinrich et al. ont réussi
à doper le matériau jusqu’à ≈ 2,6 % m. Ces données montrent également que, pour un
même auteur, lorsque la concentration en dopant augmente, la résistivité électrique du
matériau diminue. Ce comportement est dû à l’augmentation de la concentration en
porteurs de charge. Pour le dopage Co des travaux de Heinrich et al. [202], ce com-
portement n’est pas vraiment observé mais avec uniquement deux points et aucune
détermination de la concentration en porteurs, il est difficile de se prononcer.
Pour le Co, l’énergie d’activation (EA) soit la différence entre l’énergie de Fermi et
l’énergie de la bande de conduction dans le cas d’un semi-conducteur extrinsèque de
type-n, semble quasi-indépendante de la concentration en dopants et varie entre 40 meV
et 52 meV. Pour le Ni, c’est différent car la plage de variation est plus étendue entre
26 meV et 95 meV. Il est à noter que cette loi d’activation thermique n’est observée que
si la concentration en impuretés est suffisamment faible.

Polycristaux

Comme pour les monocristaux, dans la Figure 1.29 on remarque le caractère intrin-
sèque du semi-conducteur de par l’augmentation de la résistivité électrique en fonction
de la température. A faible température, la résistivité des matériaux est très élevée.
Ce qui est cohérent étant donné que à T = 0 K, un semi-conducteur n’est rien d’autre
qu’un isolant puis grâce à l’apport d’énergie dû à l’augmentation de la température,
les porteurs de charges peuvent franchir la bande interdite par activation thermique.
Cela a pour conséquence de conduire le courant électrique d’où la diminution de la
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Figure 1.29 – Évolution de la résistivité électrique de β-FeSi2 mesurée sur polycristaux en
fonction de 1000/T (Ref : Dabrowski et al. [134], Tani et al. [101, 184], Poddar et al. [205],
Isoda et al. [136], Kim et al. [131], Ito et al.[206]).

résistivité électrique. Cette diminution est drastique à faible température puis elle est
plus faible à partir de la température ambiante.
Cette diminution de la résistivité électrique en fonction de la température obéit, en
régime intrinsèque c’est-à-dire à haute température, à la loi d’Arrhénius :

ρ = ρ0.e
Ea
kBT (1.35)

avec :

ρ : Résistivité électrique
ρ0 : Facteur pré-exponentiel
Ea : Énergie d’activation (à T = 0K, Ea = Eg/2 pour semi-

conducteur intrinsèque)
kB : Constante de Boltzmann (1,38.10−23 J·K−1)
T : Température

Plusieurs auteurs ont caractérisé β-FeSi2 dopé. Les travaux de Kim et al. [131] ont
montré que pour Co comme pour Cr, lorsque la teneur en dopants augmente, la ré-
sistivité électrique diminue. Dans le cas de Fe0.95Co0.05Si2 la résistivité électrique est
de l’ordre de 10 mΩ·cm à 50 °C contre 17 mΩ·cm pour Fe0.85Cr0.15Si2. En augmentant
légèrement la concentration en Co, elle atteint 5 mΩ·cm pour Fe0.94Co0.06Si2 [207].
Concernant FeSi1.95P0.05, elle augmente à ≈ 500 mΩ·cm à la même température [134].
Pour un semi-conducteur de type-n, le dopage au Pt conduit à une résistivité électrique
légèrement plus faible, soit ≈ 8 mΩ·cm à la même température pour Fe0.95Pt0.05Si2.
Ainsi les dopages au Pt et Co présentent les résistivités électriques les plus faibles.
En ce qui concerne le dopage pour l’obtention d’un semi-conducteur de type-p, l’utilisa-
tion de Al permet d’obtenir une résistivité électrique de ≈ 20 mΩ·cm pour FeSi1.93Al0.07
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sur toute la gamme de températures (de 30 °C à 500 °C) [207].

Couches minces
Pour les couches minces, la résistivité électrique en fonction de la température, Figure
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Figure 1.30 – - Tracé de la résistivité électrique de β-FeSi2 mesurée sur couches-minces en
fonction de la température (Ref : Geserich et al. [208], Bost et al. [152], Dimitriadis et al.
[158], Olk et al. [209], Tassis et al. [210], Brehme et al. [201])

1.30, présente une décroissance exponentielle (excepté pour Olk et al. ainsi Bost et al.).

Conclusion
D’après les Figures 1.28, 1.29 et 1.30, quelle que soit la dimensionnalité, 3D ou 2D, nous
observons une diminution de la résistivité électrique en fonction de la température. Ce-
pendant, il est à noter que lorsque l’on passe du 3D au 2D, il y a une diminution de la
résistivité électrique. Ceci laisse à penser que la dimensionnalité d’un matériau à des
conséquences sur ses propriétés électroniques.

Coefficient de Seebeck

La Figure 1.31 nous montre que β-FeSi2 non dopé peut être un semi-conducteur de
type-n ou de type-p. Ce phénomène est dû à un dopage non intentionnel du matériau
ou encore à la pureté des matériaux de départ. Kojima et al. [212] nous montre que la
pureté du fer utilisé a une influence significative sur la valeur du coefficient de Seebeck
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mais pas forcément sur le type de conduction comme cela est montré par Behr et al.
[125] sur des monocristaux. Pour l’un, l’utilisation de fer de faible pureté engendre
une augmentation du coefficient de Seebeck (Figure 1.31) alors que pour l’autre, cela
engendre une conduction de type-p (et de type-n en utilisant du fer de haute pureté, 5
N).
Un autre point remarquable de la Figure 1.31, est la grande disparité des valeurs du

Figure 1.31 – Évolution du coefficient de Seebeck de β-FeSi2 mesurée sur polycristaux en
fonction de la température (Ref : Nishida et al. [211], Kojima et al. [212], Nagai et al. [213],
Behr et al. [164], Isoda et al. [136], Tani et al. [101], Pai et al. [214], Ito et al. [206, 215], Kim
et al. [131], Poddar et al. [205], Le Tonquesse et al. [25])

coefficient de Seebeck observées dans la littérature. Cependant, nous notons que, en
valeur absolue, le coefficient de Seebeck maximum est situé entre 400 K et 600 K. Ce
qui nous amène, à priori, à penser que la plage d’application de ce matériau est sur
cette gamme de températures là.
Il est à noter que pour Poddar et al. [205], en 2019, le coefficient de Seebeck maximum
de β-FeSi2 se situe plutôt aux environs de 1000 K.

Comme le montre la Figure 1.32, en dopant le matériau avec Mn, Al, Zr, Cr, Nb
ou Ti, un semi-conducteur de type-p sera obtenu. Mais si le dopant est Co, B, P ou
Pt, un semi-conducteur de type-n sera obtenu. Pour certains dopants, comme le pla-
tine, le chrome, le titane ou encore le cobalt, le fait de diminuer leurs teneurs implique
une augmentation du coefficient de Seebeck. Le dopage permet également de choisir le
type de conduction souhaité ainsi que d’améliorer le coefficient de Seebeck pour in fine
augmenter le facteur de mérite (voir section 1.6.2).

51



CHAPITRE 1. THERMOÉLECTRICITÉ ET ÉTAT DE L’ART

(a)

(b)

Figure 1.32 – Evolution du coefficient de Seebeck de (a) β-Fe1−xDopantxSi2 et β-
FeSi2−yDopanty avec Dopant = Pt [101], Zr [216], B [136], Cr [131], Nb[128], Ti [128] ou
P [134, 206] et (b) β-Fe1−xDopantxSi2 et β-FeSi2−yDopanty avec Dopant = Al [134, 177], Mn
[134] ou Co [25, 131, 134, 217, 218].
* : recuit à 700 °C - 10 h,
** : recuit à 800 °C - 10 h
*** : sous atmosphère d’azote.

Les Figures 1.32a et 1.32b montrent que plus la concentration en dopant augmente,
plus le coefficient de Seebeck est dégradé.
Ces travaux montrent qu’il n’y a pas seulement la teneur en dopant qui a une influence
sur le coefficient de Seebeck, mais également la température à laquelle le recuit est réa-
lisé [177] ou encore la température appliquée lors du pressage à chaud des échantillons
[217]. En effet, pour un même échantillon mais recuit à des températures différentes,
celui recuit à la température la plus basse présente un coefficient de Seebeck multiplié
par un facteur 1,5. Il est à noter que lors de cette étude une dispersion de Si est présente
afin d’améliorer la conductivité thermique.
On remarque également que le dopage au Co suscite un fort intérêt et présente un coef-
ficient de Seebeck variant entre −100 µV·K−1 et −300 µV·K−1 [25, 131, 134, 217, 218].
Le phosphore [134, 206] et le bore [136] semblent être des dopants intéressants car ils
permettent d’atteindre un coefficient de Seebeck ≈ −500 µV·K−1 et ≈ −600 µV·K−1,
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respectivement, aux alentours de 300 K. Néanmoins leur forte résistivité électrique dé-
grade le facteur de puissance malgré un fort coefficient de Seebeck.

Conductivité thermique

Figure 1.33 – Évolution de la conductivité thermique de β-FeSi2 mesurée sur polycristaux
en fonction de la température (Ref : Waldecker et al. [219] , Tani et al. [101], Ito et al. [206],
Kim et al. [131], Han et al. [180], Poddar et al. [205], Le Tonquesse et al. [25])

Pour β-FeSi2, la conductivité thermique électronique est négligeable face à la conduc-
tivité thermique du réseau [206, 216]. C’est donc en travaillant sur cette dernière que
la conductivité thermique pourra diminuer afin d’optimiser le facteur de mérite ZT.
La Figure 1.33 nous montre que sans nanostructuration la conductivité thermique de
β-FeSi2 est comprise entre 10–20 W·m−1·K−1 à température ambiante. Lorsque la tem-
pérature augmente, la conductivité thermique diminue. Les travaux de Han et al. [180]
montrent qu’en diminuant la taille des grains à 200–500 nm, il est possible de dimi-
nuer drastiquement la conductivité thermique. En effet, la nanostructuration permet
de diminuer le libre parcours moyen des phonons et donc de diminuer la conductivité
thermique de réseau.

Facteur de mérite

Comme nous le montre la Figure 1.34, le facteur de mérite et même le facteur de
mérite maximum de β-FeSi2 est très faible excepté pour Poddar et al. [205] qui pré-
sentent un ZTmax = 0,2 valeur usuellement atteinte seulement en présence de dopants
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Figure 1.34 – Tracé du facteur de mérite, ZT, de β-FeSi2 mesurée sur polycristaux en
fonction de la température (Ref : Tani et al. [101], Ito et al. [206], Kim et al. [131], Poddar
et al. [205], Le Tonquesse et al. [25])

comme l’aluminium. De plus, le facteur de mérite qu’ils présentent est très élevé pour
un matériau préparé à partir de poudre de fer et de silicium avec une pureté de 98,9
% et 98,5 % [220] respectivement. Ce matériau a été préparé par broyage mécanique
sous atmosphère d’argon durant 6 h. Le frittage de la poudre a été réalisé par pres-
sage à chaud de quelques minutes (de 2 min à 6 min). Enfin, pour promouvoir la phase
semi-conductrice, deux recuits consécutifs de 6 h à 800 °C sous vide ont été réalisés. Ce
qui peut expliquer une telle performance est la présence de Si dispersé dans la matrice.
En effet, si l’on observe le diffractogramme de ces échantillons, ils présentent la phase
β-FeSi2 mais également la phase α-Fe2Si5 et du Si. Cependant, Rajasekar et al. [221]
ont également travaillé sur la dispersion de Si au sein de la matrice semi-conductrice
sans atteindre ces résultats. C’était plutôt l’influence du dopant, l’aluminium, qui a
permis d’augmenter le ZT.

Au fil des années, Figure 1.35, les travaux sur β-FeSi2, ont permis d’améliorer ses
performances. Jusqu’à présent, le meilleur ZT de 0,54 est présenté en 2015 par Mo-
hebali et al. [68] pour un matériau composite (FeSi2)0,75(SiGe)0,25. En 2019, Du et al.
[207] ont montré des résultats encourageants (ZT ≈ 0,3) avec un matériau co-dopé
Ru et Co, ou encore en 2020 avec un dopage Al puis un alliage avec Os pour donner
Fe0,80Os0,20Si1,96Al0,04 dont le facteur de mérite maximum est de 0,35 [181]. Un ZT de
1,2 a été montré par Nozariasbmarz et al. [222], cependant β-FeSi2 ne constitue pas la
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part majoritaire de ce matériau.
Pour une lecture plus précise de la Figure 1.35, le Tableau 1.7 récapitule ces données.

Figure 1.35 – ZT atteint par β-FeSi2 dopé et composite en fonction des années.

55



CHAPITRE 1. THERMOÉLECTRICITÉ ET ÉTAT DE L’ART

Tableau 1.7 – ZT atteint par β-FeSi2 dopé et composite en fonction des années.

Auteurs [Ref] Années Composé ZTmax

Ware et al. [24] 1964 FeSi2-2% FeAl2 0,15
Ware et al. [24] 1964 FeSi2-5% CoSi2 0,18
Hesse et al. [133] 1969 FeSi2 type-p 0,20
Hesse et al. [133] 1969 FeSi2 type-n 0,40
Groβ et al. [223] 1995 Fe0.93Co0.07Si1.99Al0.01 0,12
Takizawa et al. [185] 1995 Fe0,92Ru0,05Cr0,03Si2 0,26
Tani et al. [101] 2000 Fe0,95Pt0,05Si2 0,14
Ito et al. [128] 2001 Fe0.94Zr0.06Si2 0,007
Ito et al. [215] 2001 Fe0,92Mn0,08Si2 0,13
Ito et al. [128] 2001 Fe0.96Ti0.04Si2 0,003
Ito et al. [215] 2001 Fe0,98Co0,02Si2 + 2% m Cu 0,05
Ito et al. [128] 2001 Fe0.96Nb0.04Si2 0,002
Ito et al. [216] 2002 Fe0.76Zr0.24Si2 0,035
Drasar et al. [224] 2002 Fe0,95Co0,05Si2 + 0,01 CoSi 0,19
Ito et al. [206] 2002 FeSi1,98P0,02 0,03
Yamashita et al. [225] 2003 Fe0.926Mn0.074Si2 0,16
Kim et al. [131] 2003 Fe0.95Co0.05Si1.958Ge0.042 0,11
Yamashita et al. [225] 2003 Fe0.98Co0.02Si2 0,18
Kim et al. [131] 2003 Fe0.95Co0.05Si2 0,04
Yamashita et al. [225] 2003 Fe0.93Mn0.07Si2 0,16
Kim et al. [131] 2003 Fe0.95Co0.05Si2 0,10
Kim et al. [131] 2003 Fe0.95Co0.05Si1.96Ge0.04 0,05
Zhao et al. [226] 2005 Fe0.92Mn0.08Si2 0,17
Chen et al. [227] 2005 FeAl0.05Si2 0,11
He et al. [228] 2007 Fe0.95Co0.05Si2 0,18
Chen et al. [217] 2007 Fe0.94Co0.06Si2 0,25
He et al. [228] 2007 FeSi1.94Al0.06 0,09
Qu et al. [229] 2011 8% m ZnO Fe0.98Co0.02Si2 0,12
Qu et al. [229] 2011 Fe0.98Co0.02Si2 0,15
Mohebali et al. [68] 2015 (FeSi2)0.75(Si0.8Ge0.2)0.25 0,54
Nozariasbmarz et al. [222] 2016 (Si0.88Ge0.12)0.925–(Fe0.34Si0.66)0.05–Ag0.025

+ 2 at. %P + 1 at. %Cu
1,2

Nozariasbmarz et al. [222] 2016 FeSi2 + 1 at. %Cu 0,2
Redzuan et al. [230] 2018 Fe28.49Co0.59Si70.5/Si 0,08
Le Tonquesse et al. [25] 2019 Fe0.93Co0.07Si2 0,18
Redzuan et al. [231] 2019 Fe28.91Co0.59Si67.68P2.82/Si 0,13
Dabrowski et al. [134] 2019 FeSi1.95P0.05 0,02
Du et al. [207] 2019 Fe0.89Ru0.05Co0.06Si2 0,33
Dabrowski et al. [134] 2019 FeSi2 0,01
Dabrowski et al. [134] 2019 Fe0.97Co0.03Si2 0,14
Dabrowski et al. [134] 2019 FeSi1.93Al0.07 0,06
Dabrowski et al. [134] 2019 Fe0.92Mn0.08Si2 0,06
Du et al. [181] 2020 FeSi1.96Al0.04 0,16
Du et al. [181] 2020 Fe0.80Os0.20Si1.96Al0.04 0,33
Sun et al. [218] 2021 Fe0.91Co0.09Si2 0,36
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1.7 Choix du matériau composite
Comme nous l’avons vu précédemment, le facteur de mérite de β-FeSi2 est peu

encourageant, cependant lorsque le matériau est nanostructuré, dopé ou encore com-
posite, il apparait un vrai potentiel d’optimisation car la conductivité thermique est
diminuée d’un facteur 3 [180]. C’est pour cette raison que nous avons choisi l’étude d’un
matériau possédant une nanostructuration grâce à sa méthode de préparation. En effet,
la diminution de la dimensionnalité au sein du système permet de modifier principa-
lement la conductivité thermique, et plus précisément la conductivité thermique de
réseau qui représente la plus forte contribution (environ 99 % de la conductivité ther-
mique totale), sans pour autant altérer les propriétés électroniques.
Un autre moyen de maximiser le facteur de mérite est d’optimiser la concentration en
porteurs de charge. Ayant choisi le disiliciure de fer, il est possible d’utiliser un substi-
tuant à cet effet. Il a été montré par différents auteurs que l’ajout d’une faible quantité
d’un ou plusieurs éléments chimiques mène à l’augmentation du facteur de puissance
dans un premier temps puis par ricochet augmente le ZT.

Enfin, nous avons décidé d’incorporer des nano-objets dans la matrice de β-FeSi2
afin d’obtenir un matériau multi-échelle. Notre choix s’est porté sur les nanotubes de
carbone qui ont montré des résultats prometteurs avec d’autres matériaux thermoélec-
triques tels que (Bi0,2Sb0,8)2Te3 [89], Zn0,98Al0,02O ou encore Cu2S [98].
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Chapitre 2

Techniques de synthèse et de
caractérisation

L’objectif de ce projet étant d’étudier les propriétés thermoélectriques de β-FeSi2
en utilisant une approche multi-échelles, le matériau a été étudié sous forme de massif
micro-cristallin, de massif nano-cristallin et de nanocomposite.
Différentes techniques issues de la métallurgie des poudres ont été utilisées comme le
mécano-broyage et le frittage flash SPS (Spark Plasma Sintering). Concernant l’élabo-
ration des composites, des techniques de sonication et de cryogénie ont été privilégiées.
Des caractérisations structurales (diffraction des rayons X), micro-structurales (mi-
croscopie), mécanique (micro-dureté) et spectroscopique (Raman) ont été réalisées.
L’étude des propriétés thermoélectriques a pu être menée grâce aux mesures électriques
(résistivité électrique et coefficient de Seebeck) et thermiques (conductivité thermique).
Enfin des caractérisations calorimétriques ont été réalisées pour étudier la stabilité de
cet alliage sous contrainte.

2.1 Synthèse
Lors de la préparation des échantillons différentes techniques issues de la métal-

lurgie ont été utilisées (fusion au four à arc, broyage mécanique, frittage par Spark
Plasma Sintering) associées dans certains cas a des étapes de recuit. Des nano-objets
ont également été incorporés et dispersés pour la conception de nanocomposites avant
consolidation du matériau.

2.1.1 Le four à arc

La technique de fusion par four à arc [232] est utilisée pour synthétiser des alliages
purs ou des préalliages. Un four à arc (Figure 2.1) est constitué d’une électrode négative
de tungstène et d’un creuset en cuivre qui joue le rôle de l’électrode positive et est
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refroidi par une circulation d’eau en son sein.
Avant de procéder à la fusion des matériaux, il est nécessaire de s’assurer qu’une qualité
suffisante de l’atmosphère dans l’enceinte soit atteinte. Pour y parvenir, au minimum
3 mises sous vide suivies d’une purge de l’enceinte à l’argon 5 N sont réalisées. Lors
de la fusion du matériau, l’enceinte est sous pression partielle d’argon (P = 0,4 bar).
Pour former l’alliage désiré, un arc électrique est créé entre la pointe en tungstène et
l’échantillon. Le matériau est chauffé par effet Joule jusqu’à atteindre son point de
fusion (T = 1212 °C pour β-FeSi2) et former un alliage. Il est à noter que les électrons
se déplacent de l’électrode positive à l’électrode négative ce qui signifie que les ions se
déplacent dans le sens contraire. De ce fait, la contamination par la pointe en tungstène
est limitée.
Une fois la fusion réalisée, tout échantillon dont la perte de masse est > à 0,3 % est
écarté. En effet, lors de la formation de l’arc, lorsqu’il entre en contact avec l’échantillon,
des projections de matériau peuvent avoir lieu. De plus, lors de la fusion, il est possible
de perdre de la matière par évaporation.

Figure 2.1 – Principe du four à arc.

2.1.2 Broyage des poudres

Le broyage à haute énergie a été choisi pour cette étude car il présente de nombreux
avantages tels que sa simplicité d’utilisation, son faible coût et sa capacité à passer
de l’échelle du laboratoire à l’échelle industrielle si nécessaire. Cependant, il présente
certains inconvénients. En effet, les bols mais surtout les billes de broyage sont des
consommables qu’il est nécessaire de renouveler une fois détériorées. De plus, un fort
risque de contamination existe [233]. Enfin, il peut exister une perte de rendement à
cause de la « soudure à froid » de la poudre avec les billes et le bol de broyage. En
conséquence, il peut y avoir perte de matière pour cette raison. Pour palier ce problème,
il est possible d’utiliser un liquide lors du broyage.

Lors de cette étude, le broyeur planétaire FRITSCH "Pulverisette 7" a été utilisé en
boite à gants, sous atmosphère d’argon, de façon à limiter les risques de contamination
par l’oxygène. Le broyeur planétaire est constitué de deux jarres qui tournent sur elles-
mêmes et qui sont fixées sur un plateau également en rotation (voir Figure 2.2). Ainsi,
lors de la mise en fonctionnement, le plateau tourne dans un sens et les jarres de broyage
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Figure 2.2 – Principe du broyeur planétaire.

dans le sens opposé. Ainsi, chacun de ces deux systèmes générant une force centrifuge,
lors de la mise en rotation, ces forces centrifuges vont agir alternativement dans des
directions similaires et opposées. En conséquence, les billes de broyage vont agir par
friction et par impact sur la poudre.

(a) (b)

Figure 2.3 – (a) Caractéristiques de la déformation des poudres de départ durant le broyage
mécanique [233], et (b) caractéristiques de la déformation de 2 poudres de départ A et B
durant la mécanosynthèse [234].

Lors du broyage haute énergie, les collisions à répétition des particules contre les
billes et/ou le bol de broyage ainsi qu’entre elles, entrainent des déformations plas-
tique, des fractures ou encore des soudures entre les grains. Ces différents mécanismes
conduisent à la réduction de la taille des cristallites, pouvant atteindre l’échelle nano-
métrique, ainsi qu’à un mélange des différents constituants, le cas échéant (Figure 2.3).
De plus, cela engendre de nombreux défauts ponctuels tels que des lacunes, interstitiels,
dislocations, défauts d’empilement, etc. au sein de la structure cristalline [60, 233, 235].

Le matériau que nous avons choisi pour les jarres et les billes de broyage est le
nitrure de silicium. Ce matériau a été sélectionné pour deux raisons. La première, est
sa bonne capacité d’abrasion (voir Tableau 3.1). La deuxième raison est que Si3N4 est
un matériau isolant électriquement [236]. En conséquence si il y a contamination de la
poudre par le bol ou les billes de broyage, cela n’influencera pas ou peu les propriétés
électriques du matériau. Néanmoins une contamination par Si3N4, même non visible
sur un diffractogramme, peut augmenter la résistivité électrique du matériau car le
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nombre d’interfaces augmente.
Lors de cette étude, la vitesse de rotation du plateau a été fixée à 1020 rpm, celle des
bols de broyage à 510 rpm ce qui équivaut à une accélération des billes aux alentours
de 80 m·s−2. Lors des différents broyages mécaniques réalisés, 5 billes de broyage avec
un diamètre ∅ = 15 mm sont introduites dans le bol de broyage dont la contenance est
de V = 45 mL. En conséquence, en considérant un rapport massique 1/10 c’est-à-dire,
1 g de poudre pour 10 g de billes, le taux de remplissage maximum atteint est de ≈
21 %.
Ici, les broyages à haute énergie sont réalisés à température ambiante, néanmoins, il
a été montré que la température du bol de broyage varie entre 50 °C et 180 °C (en
fonction de la vitesse et du nombre de billes dans le bol). Localement, la température
(estimée) peut atteindre 1000 °C dans certains cas [233]. En conséquence, le broyage est
périodiquement interrompu par un temps de repos dans le but d’éviter un échauffement
trop important. C’est pour cette raison que le broyage réalisé ici n’est pas continu, la
poudre est broyée durant 15 min suivies de 15 min de pause.

Dans le cadre de cette étude, nous nous sommes intéressés aux paramètres ci-dessous
qui peuvent être ajustés et optimisés en fonction du matériau étudié :

— Rapport masse de poudre / masse de billes

— Broyage en milieu liquide ou broyage à sec

— Durée de broyage

Une fois les paramètres déterminés, l’utilisation est simple, il suffit de placer le com-
posé, broyé grossièrement au mortier et au pilon (en agate), réparti équitablement dans
chacune des jarres.

Dans le cadre de cette étude, deux voies ont été explorées :

— Broyage mécanique (BM). Cette technique consiste à broyer l’alliage d’intérêt afin
de réduire la taille des grains et des agrégats. Schématiquement, cela signifie :

Phase A→ Phase A

— Mécanosynthèse (MS). Cette technique est similaire à la précédente à la différence
qu’elle consiste à réaliser une synthèse in-situ par apport d’énergie. Schématique-
ment, cela signifie :

Phase A + Phase B→ Phase C

Elle permet également de diminuer la taille des cristallites.

Selon le choix de la voie de synthèse le broyage mécanique ou la mécanosynthèse
sera privilégiée. Dans les deux cas les paramètres de broyage reste identiques, seul
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les poudres de départ changent. Dans le cas du BM, l’utilisation d’une poudre mono-
phasée a été privilégiée alors que dans le cas de la MS, une poudre multiphasée a été
utilisée.

Tableau 2.1 – Densité et abrasivité des différents matériaux des jarres et billes de broyage
- Tiré et traduit de [237].

Materiau Densité Abrasivité
(bols et billes) (g·cm3)
Agate (99,9 % SiO2) 2,6 bien
Corindon fritté (99,7% Al2O3) 3,7 potentiellement bien
Zircone (97% ZrO2) 5,7 très bien
Bols en polypropylène 1,4 acceptable
Billes en téflon avec noyau en acier 5,0 acceptable
Chrome nickel acier inoxydable 7,8 potentiellement bien
Chrome acier trempé 7,8 bien
Carbure de tungstène (93% WC + 6% Co) 4,7 très bien
"Syalon" Nitrure de silicium (90% Si3N4) 3,2 extrêmement bien

2.1.3 Dispersion de nano-objets

Des matériaux nanocomposites constitués d’un composé inorganique (β-FeSi2 et ses
alliages, CrSi2, CoSi et Bi2Te3) et de nanotubes de carbone ont également été élaborés
au cours de cette thèse.
Deux types de NTC ont été choisis, les NTC biparois (notés 2NTC) synthétisés par
l’équipe NNCED (CIRIMAT, Toulouse) et les NTC multiparois (notés 8NTC) com-
merciaux (Nanocyl, Belgique).
La synthèse des 2NTC est réalisée par dépôt chimique en phase vapeur catalytique
(CCVD) en utilisant Mg0,99Co0,0075Mo0,0025O en tant que catalyseur. Ce traitement est
réalisé sous atmosphère réductrice (H2-CH4, 18 % mol. CH4) à une température maxi-
mum de 1000 °C. A l’issue de ce procédé, la poudre composite obtenue est traitée à
l’acide chlorhydrique 37 %. Cette étape est nécessaire pour séparer les NTC et élimi-
ner tout oxyde ou particule métallique restante [238, 239]. Ensuite, plusieurs lavages
à l’eau déionisée sont réalisés jusqu’à obtenir un pH neutre. Enfin, la suspension de
2NTC dans l’eau est prête à être utilisée. Concernant les nanotubes commerciaux, ils
sont également préparés par CCVD mais nous n’avons pas plus de détails sur le proto-
cole de préparation. Les nanotubes de carbone 2NTC et 8NTC sont fonctionnalisés par
HNO3. Cette fonctionnalisation permet d’améliorer la dispersion des NTC dans l’eau
car la présence de groupes fonctionnels -COOH à la surface des NTC permet de les
rendre plus hydrophiles (Figure 2.4) [240]. Ainsi, lors de l’étape de sonication, réalisée
à l’aide d’une sonde à ultrasons « Sonics Materials 75042 », les NTC sont dispersés
en milieu aqueux et un ajout, gramme par gramme, de l’alliage inorganique est réalisé
selon le protocole élaboré par Claire Arnaud durant sa thèse [241]. Entre chaque ajout
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Figure 2.4 – Schéma NTC fonctionnalisé en milieu aqueux

de poudre, un cycle de sonication est lancé. Les caractéristiques de la sonotrode utilisée
(Figure 2.5) sont les suivantes : 13 mm de diamètre, amplitude maximale de 124 µm et
une longueur immergeable de 250 mm pour un volume à traiter de 10 ml à 250 ml.
Dans notre cas, nous avons utilisé des cycles de sonication dont la durée varie, entre
4 min et 30 min, avec 5 s ON puis 5 s OFF et une amplitude de 30 % de l’amplitude
maximale. Les échantillons ont été préparés dans des piluliers en plastique d’une hau-
teur d’environ 5 cm ainsi la sonde était immergée sur environ 4 cm soit 2 mm avant
de toucher le fond du flacon. Un bac de glace a été placé sous le flacon contenant la
suspension de la poudre composite pour réduire l’échauffement causé par la sonication
qui pourrait engendrer une dégradation des NTC.

Figure 2.5 – Dispersion des nanotubes de carbone à l’aide d’une sonotrode.

Une fois la sonication terminée, l’échantillon est rapidement cryogénisé en le plon-
geant dans l’azote liquide (77 K) (Figure 2.6). C’est l’étape de cryogénisation. Enfin une
étape de lyophilisation est nécessaire afin de sublimer l’eau dans le but de maintenir la
dispersion des NTC, l’utilisation d’un séchage classique (par évaporation) engendrerait
une agglomération de ces derniers. Ainsi les échantillons congelés sont mis sous vide
(P ≈ 0,1 mbar) à une température, T = −80 °C pendant 72 h. Cette étape est réalisée
avec un lyophilisateur Christ Alpha 2.4 LSC plus.
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Figure 2.6 – Préparation de la poudre composite.

2.2 Mise en forme par Spark Plasma Sintering

L’étape de frittage SPS a été réalisée sur la plateforme PNF2 (Plateforme Natio-
nale CNRS de Frittage Flash) localisée à l’Université Toulouse 3, Paul Sabatier avec
l’appareil Dr.Sinter 632Lx unit de Fuji Electronic Industrial CO., Japan.

Le frittage, également appelé consolidation, permet la densification des poudres.
Lors de cette étude, il a été réalisé par Spark Plasma Sintering (SPS ou frittage flash).
Cette technique est comparable au frittage sous charge en température à la différence
que la chaleur ne vient pas chauffer le moule par l’extérieur. Ici, un courant continu
pulsé de forte intensité est appliqué au niveau des électrodes ce qui permet de chauf-
fer, par effet Joule, le moule de pressage dont le matériau est conducteur ainsi que
l’échantillon (voir Figure 3.2). De ce fait, la vitesse de montée en température est très
rapide, elle peut atteindre plus de 600 K·min−1 [242]. La pression appliquée peut être
relativement élevée et atteindre 500 MPa.
Il est à noter que nous avons utilisé du papier carbone (Papyex®) entre la poudre et le
moule dans le but d’éviter toute contamination du moule (ici en graphite jusqu’à P =
100 MPa ou en carbure de tungstène dopé au Co quand P > 100 MPa) lors du frittage,
assurer un bon contact et faciliter l’étape de démoulage.
L’intérêt principal de cette technique de frittage est qu’elle permet d’obtenir des échan-
tillons avec une bonne densité relative (c’est-à-dire > 90%) dans des temps assez courts
(c’est-à-dire quelques minutes en général).
Différents paramètres doivent être optimisés durant le cycle de frittage SPS :

— la vitesse de chauffe, afin de s’assurer que le matériau chauffe à la même vitesse
que le moule et les pistons,

— la température de frittage, qui sera plus ou moins élevée pour contrôler, par
exemple, la coalescence des grains ou encore la formation des phases désirées,

— la durée du palier, plus il sera long, plus les grains vont croitre mais plus le
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matériau aura tendance à être dense,

— la pression appliquée,

— le moment d’application de la pression,

— la vitesse de refroidissement, plus elle sera lente, plus les contraintes seront rela-
chées lentement afin d’éviter le risque de fracture du matériau,

— La complexité du cycle (plusieurs paliers, différentes pressions appliquées à diffé-
rents moments etc...),

— le matériau constituant le moule et les pistons, choisi en fonction du matériau
à consolider afin d’éviter toute réactivité entre la poudre et l’appareillage. Mais
également en fonction de la gamme de températures et de pressions,

— l’atmosphère (vide, argon ...).

Pour limiter la coalescence des grains les paramètres les plus importants sont le temps,
la température et la pression appliquée lors du frittage. En effet, plus ces valeurs seront
faibles plus la croissance des grains sera limitée. Cependant, le matériau doit également
être dense. Et pour densifier au maximum, c’est l’inverse, cela nécessite une durée,
une température et une pression appliquée élevée. Par conséquent, pour obtenir un
matériau dense et nanostructuré, il va falloir trouver un compromis entre ces différents
paramètres.

Afin de déterminer les domaines (T, P) de frittage d’une poudre, un essai est réalisé
en appliquant une pression qui reste fixe au cours de l’expérience et en augmentant la
température progressivement. Ce frittage préliminaire permet de déterminer la gamme
de température sur laquelle le matériau peut être fritté à une pression donnée.
Pour cela, un capteur mesure le déplacement du piston, plus le matériau se densifie,
plus le piston va descendre. L’axe z étant dirigé vers le bas, le déplacement du piston
augmente jusqu’à atteindre sa limite. Ainsi, lorsque le piston ne se déplace plus alors
que la température augmente cela signifie qu’à la pression de travail P, le matériau a
atteint sa limite de densification.
Ce faisant, dans le cadre de cette étude nous nous sommes intéressés à cartographier
une large gamme de P-T de façon à obtenir des matériaux nanocristallins et de densité
relativement élevée.

De plus, nous nous sommes également intéressés au frittage SPS réactif [242] qu’il est
possible d’utiliser pour la synthèse de matériaux thermoélectriques. Ce procédé permet
de synthétiser et de densifier le matériau en simultané durant l’étape de frittage.
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Figure 2.7 – Principe du frittage par Spark Plasma Sintering.

2.3 Caractérisation structurale

2.3.1 Diffraction des rayons X

Principe

La Diffraction des Rayons X [243] (DRX) est une technique de caractérisation de
nombreux types de matériaux (massifs, poudres ou couches minces, cristallins). Elle
permet de déterminer les paramètres de maille, les positions atomiques d’une struc-
ture cristalline et d’identifier la composition d’un échantillon à l’aide de la position des
pics indexées dans des bases de données. L’intensité des pics permet de quantifier la
proportion de chaque phase ainsi que la présence d’orientation préférentielle. Enfin, la
largeur des pics à mi-hauteur donne des informations sur la taille des cristallites ainsi
que sur le taux de micro-contraintes.
Un faisceau de rayons X, qui est un ensemble d’ondes électromagnétiques, va interagir
avec l’échantillon. Ainsi, les photons des rayons X vont interagir avec la densité élec-
tronique du milieu. L’onde va être déviée, diffractée de manière élastique (c’est-à-dire
sans perte d’énergie) par les atomes puis détectée par un capteur de photons X.

La loi de Bragg permet de relier la longueur d’onde λ et l’angle de Bragg θ à la
périodicité entre les plans dhkl comme nous le montre l’équation 2.1 :

2× dhkl × sin(θ) = n× λ avec n ∈ Z+ (2.1)

Équipements et conditions expérimentales

Les diffractomètres utilisés, sur la plateforme d’Analyse et de Caractérisation (PAC)
du Pôle Chimie Balard, sont des diffractomètres utilisant un montage à focalisation ap-
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Figure 2.8 – Principe de la diffraction des rayons X.

prochée de Bragg-Brentano (voir Figure 2.9). Lors des travaux de cette thèse, différents
diffractomètres ont été utilisés :

— un diffractomètres Malvern Panalytical X-Pert PRO source Cu K-α (λ= 0,154 06 nm),
équipé d’un passeur. Les conditions d’utilisation sont les conditions standard soit
U = 45 kV et I = 30 mA,

— un diffractomètre Bruker D8 Discover équipé d’un monochromateur Johansson
pour la source Cu K-α1 (λ = 0,154 06 nm) et d’un détecteur rapide à haute
résolution en énergie. Les conditions d’utilisation sont les conditions standard
soit U = 40 kV et I = 40 mA,

— un diffractomètre Malvern Panalytical Empyrean, source Co K-α (λ= 0,178 901 nm)
équipé d’un passeur. Les conditions d’utilisation sont les conditions standard soit
U = 40 kV et I = 30 mA.

De plus, un diffractomètre Bruker D4 ENDEAVOR équipé d’un détecteur à scintillation
(θ-2θ) et de fentes variables avec une source au Cu K-α (λ = 0,154 18 nm) a été utilisé
au CIRIMAT (Toulouse) principalement afin de vérifier la formation ou le maintien de
la phase β-FeSi2 après frittage SPS.

Les logiciels Xpert Highscore (PANalytical) associé à la base de données PDF-
2(ICSS 2001) et EVA ont été utilisés pour l’identification des phases à Montpellier et
Toulouse, respectivement.

L’utilisation d’un diffractomètre équipé d’une radiation Co K-α, permet de palier le
problème de fluorescence du fer lors de l’utilisation d’une source au Cu. En effet, lorsque
l’énergie du rayonnement incident Ei est supérieure à l’énergie de liaison d’un électron
de la couche K, la fluorescence de l’élément est observée. Lors de l’utilisation du Cu
comme source de rayonnement, Ei(Cu) = EK1s − EL32p3/2 = 8046 eV. Or l’énergie de
liaison d’un électron de la couche K du fer est de EK1s(Fe) = 7112 eV. Ainsi Ei(Cu) >
EK1s(Fe), ce qui explique la fluorescence du fer en utilisant un diffractomètre source
Cu. Ce qui n’est pas le cas avec un diffractomètre source Co (Ei(Co) = 6931 eV <
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Figure 2.9 – Diffractomètre radiation Co de la PAC.

EK1s(Fe) = 7112 eV)[244].
Lorsque la diffraction est réalisée sur une poudre, il est possible de jouer sur différents
paramètres dans le but d’améliorer la qualité du diffractogramme. Pour améliorer la
statistique de comptage, il est possible d’augmenter la surface de l’échantillon afin
d’augmenter le nombre de photons X diffractés. La taille des particules doit être réduite
autant que possible afin d’éviter ou de minimiser les problèmes de micro-absorption
et d’extinction. Ainsi, les matériaux à analyser ont été broyés à l’aide d’un mortier et
d’un pilon en agate.
Enfin, des problèmes d’intensité peuvent apparaitre si l’orientation des grains n’est
pas aléatoire (cela donne lieu à des orientations préférentielles) d’où l’intérêt de faire
tourner sur lui-même l’échantillon à l’aide d’un support rotatif.

Affinement structural

Pour traiter et interpréter les données d’un diffractogramme, il est possible de pro-
céder à des affinements. Ceci consiste à simuler un diffractogramme à partir des don-
nées structurales d’un composé (groupe d’espace, nature et position des atomes dans
la maille, paramètre de maille). Puis différents paramètres vont être ajustés afin de
reproduire au mieux le diffractogramme expérimental.

La méthode Rietveld La méthode Rietveld [245] est une méthode d’affinement
très utilisée. Elle utilise le principe des moindres carrées. Cela signifie qu’elle tend
à minimiser la valeur résiduelle de la somme pondérée des différences au carré entre
yiobs et yicalc [246]

Sy =
∑
i

ωi(yiobs − yicalc)2 (2.2)

Avec ωi = 1
yiobs

soit l’inverse de l’intensité observée au point i.

La Figure 2.10 montre les yiobs (en rouge), c’est-à-dire le tracé expérimental du
diffractogramme de β-FeSi2, les yicalc (en noir) c’est-à-dire l’affinement, et enfin la dif-
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Figure 2.10 – Exemple d’un affinement de la structure β-FeSi2 avec le logiciel FullProf.

férence entre les deux (en bleu). Plus la différence tend vers 0, soit une ligne droite
horizontale, plus l’affinement est de qualité.

L’affinement des paramètres structuraux et de profils d’un diffractogramme per-
mettent d’accéder à plusieurs informations telles que les paramètres de maille, les po-
sitions atomique, l’agitation thermique mais encore la taille des cristallites, le pourcen-
tage de micro-contraintes de l’échantillon ou encore la quantification de la proportion
de différentes phases dans un matériau. Un affinement consiste à faire varier, de ma-
nière successive, un certain nombre de paramètres et à chaque itération, les coefficients
représentant la qualité de l’affinement sont calculés. Par conséquent, ce sont les valeurs
qui conduisent aux meilleurs coefficients de qualité qui sont retenues.

Stratégie de l’affinement :

Tableau 2.2 – Etalon utilisé pour chaque diffractomètre utilisés à la PAC pour créer le
fichier .IRF.

Diffractomètre Étalon
Malvern Panalytical X-Pert PRO Y2O3 (standard local au RRXG)
Malvern Panalytical Empyrean Y2O3 (standard local au RRXG)
Bruker D8 Discover Corindon sintered alumina disc NIST Standard

Reference Material 1976b

Lors de cette thèse, l’affinement des diffractogrammes a été réalisé, dans la plupart
des cas, par la méthode Rietveld à l’aide du logiciel FullProf. Pour la détermination
de la proportion de phase ou des paramètres de maille, la fonction pseudo-Voigt a été
utilisée, soit Npr = 5. Pour la détermination de la taille des crystallites et du taux de
microcontraintes, la fonction de profil Thompson-Cox-Hastings pseudo-Voigt convoluée
avec asymétrie de divergence axiale [247] a été choisie, soit Npr = 7.
Pour cette dernière, une fonction instrumentale, obtenue grâce à une mesure avec un
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étalon (voir Tableau 2.2), a été utilisée pour nous affranchir de la contribution de l’ap-
pareil de mesure.

La stratégie d’affinement a toujours été la même. Tout d’abord, le bruit de fond est
déterminé manuellement avec un nombre de points variant entre 20 et 30, généralement.
Ensuite, les différents paramètres sont affinés les uns après les autres dans l’ordre qui
suit :

— le décalage du zéro,

— l’intensité (si affinement Rietveld), elle permet de déterminer la proportion de
chaque phase (si plusieurs phases),

— les paramètres de maille (a, b et c), ils permettent d’ajuster la position les pics
de Bragg,

— les paramètres de largeur à mi-hauteur (w, puis v puis u), elle permet de déter-
miner la taille des cristallites,

— le paramètre de forme (η0),

— le paramètre X pour déterminer les micro-contraintes,

— si Npr = 7, le paramètre Y permettant de déterminer la taille des cristallites car
u = v = w = 0,

— l’élargissement de déformation anisotrope (si nécessaire),

— les positions atomiques,

— les facteurs d’agitation thermique.

Qualité de l’affinement :
La qualité d’un affinement peut être déterminée à l’aide de différents coefficients de
fiabilité, qui seront présentés ci-dessous.
Rp, dépend des positions atomiques, du facteur d’échelle et du facteur de température
[248]. Plus, il est proche de 0, plus le modèle simulé est proche des données expérimen-
tales.

Rp =

∑
i
|yiobs − yicalc |∑

i
yiobs

(2.3)

Ensuite, il existe le coefficient de fiabilité pondéré :

Rwp =


∑
i
ωi(yiobs − yicalc)

1
2∑

i
ωiy2

iobs


1
2

≤ 20 (2.4)
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Le facteur de Bragg, RB :

RBragg = RB =

∑
k
|Ikobs − Ikcalc |∑

k
Ikobs

≤ 10 (2.5)

Et enfin, le GoF (Goodness of Fit) très souvent appelé "Chi2" qui est une référence
pour juger de la qualité d’un affinement.

GoF =

∑
i
ωi(yiobs − yicalc)2

N − P + C
= χ2 < 5 (2.6)

Avec N, le nombre de points mesurés dans le difractogramme, P, le nombre de
paramètres libres lors de l’affinement, et C, le nombre de paramètres imposés lors de
l’affinement.
Néanmoins, ces valeurs sont à utiliser mais avec précaution. En effet, il est possible
d’avoir de très bon coefficients d’affinement mais cela n’est pas réellement représentatif
de l’affinement. En effet, si la gamme angulaire, lors de la diffraction des rayons X,
n’était pas suffisamment large ou encore si le pas est trop grand lors de l’acquisition
du diffractogramme, les facteurs de qualité peuvent sembler correct mais ne le sont pas
vraiment à cause de la faible qualité du diffractogramme à partir duquel l’affinement
a été réalisé. A l’inverse, un diffractogramme de qualité peut être très difficile à affiner
ainsi des coefficients de qualité artificiellement élevés peuvent être obtenus en raison
d’un mauvais affinement.
Aussi, il existe des structures qui sont plus difficiles à affiner que d’autres. Dans le
cas de β-FeSi2, il est compliqué d’affiner certaines intensités car il existe des défauts
d’empilements au sein de la structure qui ne sont pas pris en compte dans les affinements
de type Rietveld.

Affinement des défauts d’empilement

Pour améliorer la qualité d’affinement de certaines structures complexes contenant
des défauts d’empilement, il est possible d’utiliser le logiciel "FAULTS" [249]. Ce logiciel
est très similaire au programme d’affinement Rietveld néanmoins il ne fonctionne pas
uniquement avec un modèle qui prend en compte le profil d’intensité d’une structure
cristalline périodique. Le modèle de la fonction instrumentale utilisée est Thompson-
Cox-Hasting [250] avec la fonction pseudo-Voigt dans l’approximation de la fonction
Voigt.
Cette approche permet de déterminer la probabilité de défauts d’empilements dans la
structure cristalline. Elle est exprimée en pourcentage. Tout comme pour les affinements
de type Rietveld, il est possible de déterminer la qualité de l’affinement grâce au Chi2
(χ2).
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χ2 =
n∑
i=1

wi [yi − yc,i(α)]2 (2.7)

où, α est une probabilité. En effet, la structure cristalline étant définie comme une
superposition de couches i, j, k, l,m, ..., αi,j représente la probabilité que la couche i
soit suivi de la couche j. En conséquence, pour réaliser ce type d’affinement, une bonne
connaissance de la structure cristalline du matériau est nécessaire.

2.3.2 Analyse micro-structurale

La microstructure des échantillons a été étudiée à l’aide de différentes techniques de
microscopie. Que ce soit le microscope photonique (ou communément appelé optique
(MO)), électronique (ME) (les plus communs : à transmission ou à balayage), ils sont
tous constitués d’une source de rayonnement, d’un système optique permettant de fo-
caliser la source de rayonnement et ainsi assurer la fonction première du microscope,
agrandir l’image d’un objet et enfin, un détecteur. La principale différence entre le
MO et le ME est que le MO est constitué de lentilles en verre pour focaliser un fais-
ceau de lumière alors que le ME utilise des lentilles électromagnétiques et un faisceau
d’électrons.

Le microscope optique

Dans cette étude, un microscope optique Olympus BX51 a été utilisé. Les gran-
dissements disponibles sont x5, x10 et x50. Son utilisation s’est limitée à l’observation
de l’état de surface des échantillons lors des différentes étapes de polissage ainsi qu’à
l’observation de différentes phases lorsque la taille des grains ou agrégats le permettait.

La préparation des échantillons L’observation de la microstructure à l’aide des
microscopes électroniques nécessite une préparation de la surface de l’échantillon.
Deux approches ont été envisagées et testées :

— le polissage mécanique,

— l’attaque chimique.

Un polissage mécanique a été réalisé manuellement jusqu’à obtenir un polissage
miroir. Pour cela, deux protocoles de polissage ont été expérimentés.

Protocole 1 : Au début, un pré-polissage grossier est réalisé au papier abrasif SiC
800 (correspondant à 22 µm [251]). Ensuite, dans le but d’effacer les rayures réalisées
par le papier SiC 800, un papier abrasif SiC 1000 (soit 18 µm) est utilisé. Enfin, un
polissage fin avec un papier abrasif SiC 4000 (soit ≈ 4 µm). A l’issue de cette étape,
de l’alumine de granulométrie 1 µm en suspension dans l’eau sur un drap de polissage
« SUPRA » (PRESI) est utilisée jusqu’à effacer toutes les rayures de 4 µm et obtenir
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un fini miroir. Lors du polissage avec les papiers abrasifs de différentes granulométries,
de l’eau a été utilisée pour éviter un échauffement de la pastille lors du polissage et
évacuer les micro particules du matériau abrasé. De plus, avant de passer à un papier
avec une granulométrie plus faible, les échantillons sont observés au MO afin de s’as-
surer que toutes les rayures engendrées par le papier abrasif précédent sont effacées.
Néanmoins, pour certaines caractérisations, la qualité du polissage n’était pas suffi-
sante. En conséquence, le processus de polissage a été légèrement modifié.

Protocole 2 : Après l’étape de polissage fin au papier abrasif SiC 4000 (du proto-
cole 1), le polissage est poursuivi à l’aide d’une suspension diamantée ADS polycristal-
line de granulométrie 3 µm puis d’une suspension diamantée ADS monocristalline de
granulométrie 1 µm sur un drap de polissage « SUPRA » (PRESI). Enfin, une étape
de finition à la silice colloïdale à 0,25 µm est ajoutée.

L’attaque chimique a été utilisée dans le but de révéler les grains (sur les pastilles
après SPS) afin de les observer par MEB. Dans un premier temps, l’échantillon a tout
d’abord été poli miroir selon le protocole de polissage 1 cité ci-dessus. Dans un deuxième
temps, un mélange HNO3 (65 %) : HF (40 %) : H2O [217] dans les proportions 1 : 1 :
2 a été réalisé. Néanmoins, l’attaque est trop agressive. Le temps d’immersion dans la
solution a été réduit mais les essais n’étaient pas très concluants. En revanche pour
une observation au MO des phases α-Fe2Si5 et ε-FeSi, l’attaque chimique s’est révélée
efficace.

Microscope Électronique à Balayage

Le Microscope Électronique à Balayage (MEB) est couramment utilisé pour obser-
ver la microstructure des échantillons. Lors de son utilisation, il est possible de travailler
en électrons rétro-diffusés ou en électrons secondaires. De plus, il est possible de réaliser
des analyses chimiques de la composition du matériau à analyser (EDX).
Les observations MEB ont été réalisées sur plateforme de Microscopie Électronique et
Analytique (MEA) de l’Université de Montpellier ainsi qu’au centre de MicroCaracté-
risation Raimond Castaing situé à Toulouse. Ainsi, l’utilisation des MEB FEI Quanta
200 FEG couplé à un système d’analyse de la composition (voir section 2.3.2) EDS
et Hitachi S-2600N ainsi que CAMSCAN CRYSTAL PROBE X500FE ont été utilisés
pour déterminer la taille des grains (grâce à l’EBSD ou encore une observation en élec-
trons secondaires), la morphologie ou encore la composition des échantillons (grâce à
l’EDS). A Toulouse, le « MEB FEG JEOL JSM 6700F - EDS » a été utilisé afin de
caractériser les poudres avant frittage SPS.
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Électrons rétro-diffusés Grâce aux électrons rétro-diffusés, il est possible d’ob-
server les contrastes de phase et ainsi déterminer l’homogénéité d’un matériau. Plus
l’élément chimique sera lourd (numéro atomique, Z, élevé), plus il apparaitra de teinte
claire (blanc). A l’inverse, les éléments chimiques plus légers, apparaitront sombres.
L’interaction entre le faisceau d’électrons et le noyau des atomes s’opère de manière
quasi-élastique. Ainsi, les électrons rétro-diffusés sont, comme nous le montre la Figure
2.11, peu déviés et possèdent une énergie légèrement inférieure à l’énergie des électrons
du faisceau incident.
Il est à noter qu’avec ce mode d’observation, la vision du relief est mauvaise. Pour
observer la topographie, les électrons secondaires seront à privilégier.

Figure 2.11 – Interactions entre le faisceau d’électrons et l’échantillon.

Électrons secondaires En électrons secondaires, les reliefs peuvent être observés
grâce à une bonne profondeur de champ. La taille des grains peut être déterminée si la
résolution du microscope le permet. Cependant, en électrons secondaires, les contrastes
de phase sont moins visibles cette fois.

L’interaction entre le faisceau d’électrons incident et l’échantillon a lieu de façon
inélastique. En effet, l’électron incident va interagir avec un électron peu lié à la bande
de conduction (BC). En lui cédant une partie de son énergie, l’électron incident va
permettre à l’électron de la BC d’être éjecté. C’est un électron secondaire avec une
énergie plus faible que celle du faisceau d’électrons incident.

Spectroscopie à rayons X à dispersion d’énergie (EDS ou EDX) Au cours
de l’analyse de la microstructure d’un échantillon, sa composition chimique peut être
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déterminée par spectroscopie à rayons X à dispersion d’énergie. Pour cela, le MEB est
équipé d’un système de microanalyse X à sélection d’énergie. Ainsi, lors de l’interaction
électron-matière, les photons X générés vont pouvoir être détectés et leur intensité en
fonction de leur énergie va pouvoir être tracée. L’intensité des photons X étant propor-
tionnelle à la teneur de l’élément chimique analysé, une identification semi-quantitative
est possible.

Diffraction d’électrons rétro-diffusés (EBSD)

L’analyse d’un échantillon par diffraction d’électrons rétro-diffusés [252] (EBSD
pour « Electron BackScatter Diffraction » ) est une technique d’analyse de surface qui
permet de déterminer les orientations cristallines d’un grain et la phase qui le compose.
Ainsi, il est possible de déterminer les différentes phases présentes dans un échantillon
ainsi que la taille des grains et leurs orientations cristallines.
Pour réaliser de la diffraction d’électrons rétro-diffusés, le MEB est équipé d’un écran
au phosphore sur lequel le diagramme de diffraction va être produit ainsi que d’une ca-
méra à bas niveau de lumière dont la fonction est de récupérer l’image de ce diagramme
(Figure 2.12). Le placement de l’échantillon est non conventionnel avec cette technique
et nécessite un angle de 70° par rapport à l’incidence normale du faisceau d’électrons.
Cette particularité à pour but de maximiser l’émission d’électrons rétro-diffusés.
Le principe de cette méthode repose, de manière similaire à la diffraction des rayons
X, sur l’interaction de la matière avec non pas un rayonnement X mais avec les élec-
trons. Comme nous l’avons évoqué précédemment, cette diffusion est quasi-élastique.
Une partie des électrons rétro-diffusés va être diffractée par les plans cristallins de la
structure. Cette diffraction obéit à la loi de Bragg (Équation 2.1).
La diffraction de ces électrons va former sur un écran au phosphore des lignes que l’on
nomme les « lignes de Kikuchi », qui pourront être indexées, lorsque la surface analysée
possède une qualité cristalline élevée.
Dans notre cas, l’échantillon a été poli miroir à l’aide du protocole 2 de polissage de
du paragraphe 2.3.2. De plus, dans le but d’améliorer la résolution spatiale, une fine
couche de carbone (< 2 nm) a été déposée.

Figure 2.12 – Principe de l’EBSD.
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Microscope Électronique en Transmission

Lors de cette étude, l’observation d’une lame mince de β-FeSi2 a été réalisée à Tou-
louse au centre de MicroCaractérisation Raimond Castaing (UAR, Unité d’Appui à la
Recherche). Un microscope électronique en transmission à émission de champ JEOL
2100 F a été utilisé afin de déterminer la taille des grains d’un échantillon nanostruc-
turé.
Le Microscope Électronique en Transmission (MET) est souvent utilisé pour l’observa-
tion de la structure d’un échantillon à l’échelle atomique. Néanmoins, il nécessite une
préparation des échantillons massifs plus fastidieuse car les échantillons doivent être
amincis jusqu’à être transparents pour le flux d’électrons.
En effet, cette fois-ci, ce sont les électrons traversant l’échantillon (transmis) qui vont
être détectés afin d’analyser la composition, la structure ou encore la morphologie de
l’échantillon.

La préparation des échantillons. Elle a été réalisée au centre de MicroCaractéri-
sation Raimond Castaing. Les deux techniques suivantes ont été utilisées :

— la préparation classique. Elle consiste à découper l’échantillon en carré de 3 mm
de côté. Ensuite, il est aminci par polissage mécanique puis ionique pour obtenir
une cuvette transparente aux électrons.

— la préparation FIB (Faisceau d’Ions Focalisés). Les échantillons ont été préparés
à l’aide d’un FEI Helios NanoLab600i à double faisceau SEM FIB équipé d’un
micromanipulateur EasyLift pour un soulèvement in situ.
Dans un premier temps, une couche de carbone de 20 nm d’épaisseur sur une
surface de 20 µm × 2 µm a été déposée. Dans un second temps, le faisceau d’ions
a ensuite été utilisé pour déposer une couche de Pt de 3 µm d’épaisseur sur la
même zone.

2.4 Caractérisations thermoélectriques

2.4.1 Électriques

La résistivité électrique

La résistivité électrique (ρ) a été mesurée à l’aide d’un appareil conçu au laboratoire
(voir Figure 2.13). Il utilise la méthode Van der Pauw [253] qui consiste à injecter un
courant électrique, I, puis à mesurer la différence de potentiel, U, qui en découle. La
mesure a été réalisée grâce à quatre pointes en tungstène, montées sur ressort, en
contact avec l’échantillon par pression mécanique. Ainsi, les courants suivants ont été
injectés : IAB, IBC , ICD et IDA ; ce qui a généré les tensions suivantes : UCD, UDA, UAB
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et UBC , respectivement. Cela dans le but de calculer la résistance (loi d’Ohm, U = RI)
dans les 4 configurations selon la relation 2.8 puis de déterminer la résistance moyenne.

RAB,CD =

Mesurée︷ ︸︸ ︷
UCD
IAB︸︷︷︸
Injecté

(2.8)

Pour calculer la résistivité électrique, l’équation 2.9 est utilisée :

ρ = π × e×Rmoy

ln(2) × f et f = 1 si RAB,CD

RBC,DA

< 1, 5 (2.9)

avec :

ρ : Résistivité électrique (mΩ·cm)
e : Épaisseur de l’échantillon (mm)
f : Facteur de forme

Rmoy : Résistance électrique moyenne (Ω)

Pour réaliser ce type de mesure, certaines conditions doivent être respectées :

— Les deux faces de l’échantillon doivent être parallèles,

— Positionner les contact (pointes en W) au plus proche des bords de l’échantillon,

— La dimension des contacts doit être très faible devant la dimension de l’échan-
tillon.

— Les 4 contacts doivent former une croix comme le montre la Figure 2.13

Ainsi, cette technique de mesure est aussi bien adaptée aux matériaux massifs (pas-
tilles suffisamment fines) qu’aux couches minces.
Enfin, la température est mesurée au plus proche de l’échantillon à l’aide d’un thermo-
couple de type K.

Figure 2.13 – Principe de la mesure de résistivité électrique par la méthode Van der Pauw.

Lors des mesures de résistivité électrique, l’enceinte a été placée sous vide primaire
dynamique (P ≤ 0,1 mbar). Le type de cycle thermique utilisé est représenté sur la Fi-
gure 2.14. Ce cycle thermique a été utilisé pour la quasi-totalité des échantillons avec
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une variable, la température à atteindre. En effet, certains échantillons ont été caracté-
risés à une température plus faible, par exemple Bi2Te3 pour lequel les caractérisations
ont été réalisées jusqu’à maximum T = 350 °C.

Figure 2.14 – Cycle thermique pour les mesures de résistivité électrique.

Le coefficient de Seebeck

La mesure du coefficient de Seebeck a été réalisée à l’aide d’un dispositif conçu au
laboratoire (voir Figure 2.15). Il consiste à appliquer un gradient de température, par
chauffage d’une face de la pastille à l’aide d’une lampe halogène. Les thermocouples,
placés sur chacune des faces de la pastille (un du côté chaud, l’autre du côté froid)
vont mesurer la différence de température entre les deux faces ainsi que la différence
de potentiel (voir Figure 2.16).

Figure 2.15 – Dispositif de mesure du coefficient de Seebeck.

Le dispositif utilisé est constitué de :
— Une lampe halogène, qui va permettre de chauffer une face de l’échantillon pour

obtenir un gradient de température
— Un cylindre en quartz, pour assurer la propagation de la chaleur générée par la

lampe
— Deux thermocouples Alumel/Chromel pour mesurer la température du coté chaud

et froid
— Un four, pour réaliser les mesures en température
— Un nanovoltmètre pour mesurer la différence de potentiel (ddp) générée par le

gradient de température entre les deux faces du matériau c’est-à-dire aux bornes
des thermocouples
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— Un générateur de puissance avec un équipement de régulation pour délivrer la
puissance voulue par la lampe

Le fait d’imposer un gradient de température et de mesurer la ddp permet de calculer le
coefficient de Seebeck de l’échantillon. En réalité, c’est un peu plus complexe que cela,
car il n’est pas possible d’avoir directement accès au coefficient de Seebeck du matériau.
En pratique, c’est la ddp entre les fils de chromel de chacun des deux thermocouples qui
est mesurée (idem pour l’alumel). En conséquence, la différence de potentiel mesurée
permet de connaitre le coefficient de Seebeck du chromel et de l’échantillon ((Equation
2.10)). Ensuite, une correction est appliquée pour supprimer la contribution du chromel
[254, 255] ainsi le coefficient de Seebeck de l’échantillon peut être déterminé.

αS − αC = dV

dT
lorsque dT tend vers 0 (2.10)

avec :

αS : Coefficient de Seebeck de l’échantillon (µV·K−1)
αC : Coefficient de Seebeck du Chromel (µV·K−1)
dV : Ddp aux bornes du Chromel (µV)
dT : Gradient de température (K)

Figure 2.16 – Principe de mesure du coefficient de Seebeck.

Grâce à ce dispositif, les mesures de coefficient de Seebeck ont été réalisées avec un
gradient de ∆T = 5 °C. En effet, le gradient de température doit être faible devant la
température (∆T << T ).
Sur la Figure 2.15, il est à noter qu’une feuille de papier carbone (Papyex®) a été
insérée entre le thermocouple et l’échantillon. Le papier carbone étant noir, il permet
une bonne absorption des photons. Ainsi, il assure l’homogénéité de la température à la
surface de l’échantillon. De plus, il joue le rôle d’électrode en assurant un bon contact
entre le thermocouple de type K (c’est-à-dire Alumel/Chromel) et l’échantillon.
Les mesures ont été réalisées sous vide primaire dynamique (P=1.10−2 mbar).
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2.4.2 Thermiques

La conductivité thermique

La conductivité thermique a été mesurée au NIMS (Tsukuba, JP) et a été obtenue
indirectement à partir de la mesure de la diffusivité thermique, de la chaleur spécifique
et de la densité des matériaux à l’aide de la relation 2.11.

κ = D × %× Cp (2.11)

avec :

κ : Conductivité thermique (W·m−1·K−1)
D : Diffusivité thermique (m2·s−1)
% : Masse volumique du matériau (kg·m−3)
Cp : Capacité calorifique (J·kg−1·K−1)

La mesure de diffusivité thermique a été réalisée à l’aide de la technique Laser
Flash avec l’appareil LFA 467 HyperFlash® dont le principe est donné ci-dessous.
Les mesures de chaleur spécifique ont été réalisées à l’aide d’une référence NETZSCH
LFA-reference-sample Pyroceram 9606 (∅ = 8 mm et e = 2 mm). Enfin, la densité a
été mesurée par la méthode de la poussée d’Archimède (section 2.5.3).

Figure 2.17 – Principe de la mesure de la conductivité thermique. Inspiré de [256, 257].

La technique Laser Flash permet de mesurer la diffusivité thermique d’un matériau
qui caractérise la vitesse à laquelle se propage la chaleur.

Dans des conditions adiabatiques, c’est-à-dire sans perte de chaleur, il a été montré
par Parker et al. [258] en 1961 que :

D = 1, 38× e2

π2 × t1/2
(2.12)
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avec :

D : Diffusivité thermique (mm2·s−1)
e : Epaisseur de l’échantillon (mm)
t1/2 : Temps necessaire à l’échantillon pour atteindre 50 % de la tempé-

rature maximale (s)

Lorsqu’une face de l’échantillon est soumise à un pulse laser de forte intensité et
courte durée, l’échantillon va s’échauffer et grâce à la mesure de la température sur
l’autre face du matériau, comme le montre la Figure 2.17, la diffusivité thermique est
déterminée.
Cependant, expérimentalement, nous sommes rarement dans des conditions adiaba-
tiques. Ainsi, un dépôt de noir de carbone est réalisé à la surface de l’échantillon afin
de maximiser l’absorption de la chaleur au travers de l’échantillon.

ATG/DSC

La thermogravimétrie est une technique qui permet de mesurer la variation de
masse d’un échantillon en fonction de la température ou du temps. Dans notre cas, elle
nous a permis d’estimer la température à partir de laquelle une poudre de disiliciure
de fer s’oxyde. Cette étude a été réalisée sous atmosphère inerte (flux d’argon) dans
un premier temps puis sous air dans un deuxième temps.
Le principe de l’ATG repose sur la mesure de la masse de l’échantillon dans une en-
ceinte sous atmosphère contrôlée au cours d’un cycle de température. Lorsque il y a un
gain de masse, cela signifie soit qu’il y a adsorption de molécules de gaz, soit une oxy-
dation par exemple. A l’inverse, si une perte de masse est détectée, une désorption des
molécules de gaz s’est produite, soit une réduction ou une décomposition par exemple.
Lors de cette mesure, il est possible de contrôler le profil de température (chauffage,
refroidissement, isotherme, rampe) ainsi que l’atmosphère de l’enceinte (flux d’air, d’ar-
gon, débit du gaz).
La DSC, quant à elle, repose sur la différence de flux de chaleur entre l’échantillon et
une référence quand ils sont soumis à un même profil de température. Elle donne des
informations sur la chaleur de transformation ou encore la détermination de la capacité
calorifique (Cp).

Pour réaliser ces analyses, l’appareil Netzsch STA 449 F1 a été utilisé, Figure 2.18.
Cet instrument a permis de coupler l’ATG à des analyses de calorimétrie différentielle
à balayage (DSC). Ainsi l’ATG peut détecter certaines transformations, telles que
l’oxydation, la désorption, la sublimation ou encore l’évaporation, qui peuvent avoir
lieu dans une atmosphère et une température donnée, et le couplage DSC permet de
détecter la fusion ou encore la cristallisation qui, elles, n’impliquent pas de variation
de masse.
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Figure 2.18 – Appareil d’analyse thermogravimétrique couplé DSC. Netzsch STA 449 F1
[259].

2.5 Caractérisations complémentaires

2.5.1 Spectroscopie Raman

La spectroscopie Raman repose sur l’interaction entre la lumière et la matière. Elle
permet l’étude de la dynamique de réseau.
Une source lumineuse monochromatique rectiligne (laser) est utilisée. Lorsque les pho-
tons entrent en contact avec le composé, trois cas de figures peuvent se produire :

— Les photons peuvent être, en partie, réfléchis

— Les photons peuvent être, en partie, absorbés

— Les photons peuvent être, en partie, diffusés

Lorsqu’ils sont diffusés, ils peuvent, soit conserver leur énergie, on parle de diffusion
Rayleigh (diffusion élastique), soit être diffusés avec une longueur d’onde différente.
Ainsi, un échange d’énergie entre les photons et les électrons des atomes à lieu, c’est
une diffusion inélastique de la lumière (pas de conservation de l’énergie), aussi appelé
l’effet Raman.
Si les photons sont diffusés avec une énergie plus faible que l’énergie du photon incident,
la longueur d’onde des photons diffusés sera plus élevée (E = hc/λ) que la longueur
d’onde du laser. C’est le décalage de Stockes. A l’inverse, si l’énergie est plus élevée,
donc la longueur d’onde plus faible, le décalage sera dit anti-Stockes.
Cette technique d’analyse donne accès a différentes informations sur le composé tels que
les vibrations inter et intra-moléculaires au centre de la zone de Brillouin, c’est-à-dire
en Γ. En conséquence, seul les phonons optiques sont concernés. Néanmoins, tous les
modes optiques ne sont pas forcément observables par diffusion Raman. Ils obéissent
aux règles de sélection qui dépendent de la symétrie du système étudié [260].

Le spectromètre Raman utilisé est un Horiba Jobin Yvon - LabRAM ARAMIS. Son
détecteur C.C.D (Charge Coupled Device) refroidi par module à effet Peltier permet
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Figure 2.19 – Principe de la diffusion élastique (effet Rayleigh) et inélastique (effet Raman)
des photons - Tiré de [261].

de limiter le bruit sur les mesures.
Un spectre Raman est composé de bandes vibrationnelles dont la position permet
d’identifier le matériau. La largeur à mi-hauteur permet d’avoir des informations sur
le désordre structural au sein du matériau tel que la détermination du temps de vie
des différents modes vibrationnels qui va dépendre de l’anharmonicité, des interactions
phonons-électrons, du désordre et de la taille des grains.
Il est à noter qu’un décalage en fréquence peut-être le résultat d’un échauffement ou
encore de contraintes mécaniques.
Enfin, dans le cas de la caractérisation des NTC, cette technique est fréquemment
utilisée afin de déterminer la qualité structurale des échantillons mais également le
diamètre des NTC [262], en particulier grâce à l’analyse des modes de respiration
radiale (RBM), aux faibles nombres d’onde.

2.5.2 Micro-dureté Vickers

La micro-dureté Vickers a été calculée à partir des mesures réalisées à l’aide d’un
testeur de dureté Micro-Vickers Mitutoyo HM-220 (Figure 3.19).
Le principe de cette technique consiste à appliquer une charge en poussant un péné-
trateur en diamant dans l’échantillon dont la surface a préalablement été polie (dans
notre cas, mécaniquement en utilisant le protocole 1 section 2.3.2 sans aller jusqu’à la
finition miroir). Le diamant est maintenu dans le matériau pendant t = 10 s pour être
ensuite relâché. Le pénétrateur en diamant est en forme de pyramide de base carrée et
d’angle au sommet entre faces de 136° d’où une empreinte en forme de pyramide. Les
mesures des deux diagonales de l’empreinte sont déterminées par traitement d’images
(ces dernières étant réalisées à l’aide d’un microscope optique). Ensuite, la micro-dureté
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est calculée selon la formule 2.13 :

HV =
2F ∗ sin(136

2 )
d2 = 1.854 ∗ F

d2 (2.13)

avec :

F : Force appliquée (N)
d : Moyenne des diagonales (mm)

Ici, la masse appliquée est m = 0,2 kg et la micro-dureté est exprimée en GPa. A ce
propos, la différence entre les essais de dureté et de micro-dureté dépend de la charge
de la force appliquée.

Figure 2.20 – Principe des mesures de dureté Vickers.

2.5.3 Mesure de la masse volumique

Pour mesurer la masse volumique des échantillons, différentes techniques ont été
utilisées en fonction du type d’échantillon à analyser.

Le pycnomètre

Pour les poudres, un pycnomètre Micromeritics, AccuPyc II 1340 à He (Figure
2.21a) a été utilisé au sein de l’équipe NNCED de Toulouse. Le principe de la mesure
de densité à l’aide d’un pycnomètre est basé sur la mesure du volume de gaz déplacé
entre la cellule contenant l’échantillon et la cellule d’expansion.

Dans un premier temps un blanc est réalisé afin de calibrer l’instrument. Dans un
deuxième temps les mesures sont réalisées. Pour cela, une masse mech de l’échantillon
est introduite dans la cellule. Un cycle de 10 purges à l’hélium est réalisé, à Patm, dans
le but de chasser l’air. Ensuite, un cycle de 10 mesures avec de l’hélium est réalisé.
Ainsi, de l’hélium est injecté dans la cellule contenant l’échantillon, à P1 = 1,310 04 bar,
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(a) (b)

Figure 2.21 – (a) Pycnomètre Micromeritics, AccuPyc II 1340 à He ; (b) Schéma du principe
de fonctionnement du pycnomètre.

jusqu’à remplissage. Ensuite, la vanne située entre la cellule contenant l’échantillon et
la cellule d’expansion s’ouvre. Il y a donc expansion du gaz à la pression P2.
Ainsi, le volume de l’échantillon peut être calculé à partir de l’équation suivante [263] :

Vech = Vcel −
Vexp
P1
P2
− 1

(2.14)

Enfin, connaissant la masse de l’échantillon, la masse volumique peut être calculée :

%ech = mech

Vech
(2.15)

La méthode géométrique

Pour les échantillons massifs, après frittage SPS, leur masse volumique est détermi-
née par méthode géométrique dans un premier temps. Cette méthode permet d’avoir
une mesure approximative de la masse volumique de l’échantillon. En considérant que
les échantillons sont des cylindres parfaits de ∅ = 8 mm de diamètre et de e = 2 mm
de hauteur, il est possible de déterminer leur volume, la masse étant mesurée à l’aide
d’une balance de précision « Pioneer Ohaus », il est possible de déterminer la masse
volumique grâce aux équations suivantes :

% = m

Vcylindre
(2.16)

avec,
Vcylindre = π × e×∅2

4 (2.17)

Ainsi, pour chaque échantillon, 5 mesures de hauteur sont réalisées à l’aide d’un
micromètre « Mitutoyo » (résolution : 0,001 mm ; 1 mesure au centre et sur 4 bords
opposés de la pastille). Le diamètre est mesuré 4 fois au minimum. Pour la hauteur
et le diamètre, les valeurs mesurées sont ensuite moyennées pour obtenir une valeur
moyenne finale.
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Une fois la masse volumique déterminée, elle est comparée à la valeur de la littérature
[118]. Si la densité relative de l’échantillon est supérieure ou égale à 90 % alors il est
possible de déterminer la masse volumique de l’échantillon de manière plus précise en
utilisant la méthode de la poussée d’Archimède.

La méthode de la poussée d’Archimède

En utilisant la méthode de la poussée d’Archimède, la masse volumique obtenue est
bien plus précise que précédemment. En effet, les pastilles sont rarement des cylindres
parfaits, en conséquence cette méthode permet de prendre en considération toutes les
aspérités, tous les défauts de la pastille et d’avoir une mesure de qualité.

Figure 2.22 – Principe de la mesure de la masse volumique d’un corps solide par la méthode
d’Archimède.

Néanmoins cette méthode n’est utilisée que lorsque une densité géométrique ≥ 90 %.
La détermination d’un volume par la méthode de la poussée d’Archimède repose sur le
principe qu’un corps immergé dans un liquide possède un poids équivalent à celui du
liquide qu’il déplace.
La mesure de la masse de la pastille est tout d’abord réalisée dans l’air puis dans
un liquide (Figure 2.22), ici l’éthanol. L’éthanol a été choisi car, comparé à l’eau, il
permet de diminuer la formation de bulles d’air autour de la pastille (ce qui fausserait les
résultats obtenus). La température est constamment mesurée à l’aide d’un thermomètre
(car %liquide Eq. 2.18 varie avec la température).
Une fois les deux mesures réalisées, la pastille est séchée et les mesures sont réitérées
une dizaine de fois.

% = mair

mair −mliquide

× %liquide (2.18)

avec :

% : Masse volumique de l’échantillon (g·cm−3)
mair : Masse de l’échantillon dans l’air (g)
mliquide : Masse de l’échantillon dans le liquide choisi (g)
%liquide : Masse volumique du liquide choisi (g·cm−3)
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Chapitre 3

Voies de synthèse de β-FeSi2
nanostructuré et de ses alliages

Comme énoncé dans le Chapitre 1, un matériau nanostructuré présente une augmen-
tation du nombre d’interfaces ce qui favorise la diffusion des phonons. En conséquence,
la conductivité thermique peut être réduite. Dans notre étude, nous avons eu recours
à deux procédés de synthèse incluant le broyage mécanique (pour réduire la taille des
cristallites) et le frittage SPS à basse température et haute pression (pour mettre en
forme tout en maintenant la nanostructuration). Ce chapitre explore les voies d’optimi-
sation de ces deux procédés de synthèse pour former le composé β-FeSi2 et ses alliages,
il se divise en trois parties. La première partie traite de la synthèse conventionnelle
pour produire β-FeSi2 nanostructuré. La seconde partie est dédiée à la synthèse de β-
FeSi2 nanostructuré par frittage réactionnel à l’aide du SPS. Enfin, la troisième partie
est dédiée à la synthèse de β-FeSi2 substitué au Co et à Al dans le but d’augmenter le
facteur de puissance de β-FeSi2. Ces deux éléments chimiques ont été choisis comme
substituants car d’après les données de la littérature, ils permettent d’obtenir un ZT
de 0,3 et 0,2 (respectivement).

Dans la suite de ce chapitre, la nomenclature des échantillons se fera de la façon
suivante :
S/PX-C ou SX-IS ou SX-substituant-C ou SX-substituant-IS
« S » pour sample ou « P » dans le cas d’une poudre ;
« X » chiffre qui sera incrémenté ;
« substituant » par exemple Al lorsque l’aluminium est utilisé comme substituant ;
« C » pour synthèse Conventionnelle ;
« IS » pour synthèse In Situ SPS.

La synthèse d’échantillons dit de « référence » a été décidée afin de pouvoir comparer
et mieux comprendre les résultats obtenus.
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Ainsi, un échantillon similaire (même poudre de départ, masse volumique similaire, et
même méthode de synthèse) a été recuit, sous vide secondaire, à T = 850 °C pendant
t = 72 h dans le cas de β-FeSi2 pur (soit S6-C), l’échantillon de référence est noté
AS35-C, dans le cas des échantillons substitués Co (soit S23-Co-C et S24-Co-IS) les
échantillons de référence sont notés AS27-Co-C et AS26-Co-IS. Enfin, dans le cas de
l’échantillon substitué Al (soit S22-Al-IS) l’échantillon de référence est noté AS25-Al-
IS. La lettre « A » est ajoutée au début du code échantillon pour signaler que c’est un
échantillon « recuit (Annealed en anglais) ».

3.1 Synthèse conventionnelle et nanostructuration
de l’alliage β-FeSi2

Comme nous le montre la Figure 3.1, la synthèse de β-FeSi2 se décompose en 4
étapes.
L’observation du diagramme de phase de Fe-Si (sous-section 1.6.1 - Figure 1.21), montre
qu’il n’est pas possible d’obtenir la phase β-FeSi2 directement étant donné que ce
composé présente un point de fusion non congruent eutectique à 1212 °C. Ainsi, il est
nécessaire d’ajouter une étape de recuit après la fusion au four à arc, afin de promouvoir
la phase β-FeSi2. Ensuite, un broyage mécanique est réalisé afin de réduire la taille des
cristallites. Enfin, un frittage est réalisé afin d’obtenir un matériau massif et dense.

Figure 3.1 – Schéma des différentes étapes de la synthèse conventionnelle de β-FeSi2.
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3.1.1 Fusion au four à arc

La Figure 3.2a montre que le « bouton » formé est de couleur argentée. La Figure
3.2b, quant à elle, représente une coupe de ce bouton, observée par microscope optique
après une attaque chimique de 1,5 min dans un mélange HNO3(65 %) : HF(40 %) : H20
(1 : 1 : 2). On observe la présence d’une structure eutectique composée des phases α-
Fe2Si5 et ε-FeSi. Lorsque la composition est proche de la stœchiométrie et que la vitesse
de refroidissement est lente [115], la croissance de ε-FeSi est réalisée sous forme de
dendrites (observées ici) avec une matrice α-Fe2Si5 ou encore une structure eutectique
composée des deux phases.

(a) (b)

Figure 3.2 – (a) Image d’un bouton composé des phases α-Fe2Si5 et ε-FeSi après fusion au
four à arc ; (b) Image obtenue par microscopie optique sur une surface après attaque chimique
montrant les fissures et les différentes phases.

Pour confirmer la présence des phases α-Fe2Si5 et ε-FeSi, une analyse par diffraction
des rayons X est réalisée sur l’échantillon obtenu après four à arc. Pour cela, il est broyé
à l’aide d’un mortier et d’un pilon en agate. Ainsi, la diffraction est réalisée sur poudre.
Le diffractogramme présenté sur la Figure 3.3 est typique des échantillons obtenus après
four à arc et confirme la présence des phases α-Fe2Si5 et ε-FeSi.
La proportion massique de chaque phase a été déterminée par affinement de type
Rietveld (voir Annexe 1) et montre que l’échantillon est constitué de ≈ 80 % et ≈ 20
% de α-Fe2Si5 et ε-FeSi, respectivement.
Les paramètres cristallographiques de ces phases sont donnés dans le Tableau 3.1, nous
pouvons noter qu’ils sont en accord avec les données de la littérature [264, 265].

Tableau 3.1 – Tableau récapitulatif des paramètres de maille (a,b,c), du volume et de la
masse volumique de α-Fe2Si5, ε-FeSi et β-FeSi2 obtenus par affinement Rietveld. Ces valeurs
sont comparées aux données de la littérature.

α-Fe2Si5 (exp) α-Fe2Si5 [264] ε-FeSi (exp) ε-FeSi [265] β-FeSi2 (exp) β-FeSi2 [118]
a (Å) 2,68982 (25) 2,696 4,47730 (53) 4,495 9,87705 (102) 9,863 (7)
b (Å) 2,68982 (25) 2,696 4,47730 (53) 4,495 7,80096 (106) 7,791 (6)
c (Å) 5,13149 (76) 5,147 4,47730 (53) 4,495 7,83584 (129) 7,833 (6)
V (Å3) 37,127 (7) 37,14 89,753 (18) 90,82 603,755 (140) 602
% 5,010 4,972 6,212 6,21 4,93 4,93(g·cm−3)
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3.1.2 Recuit

Figure 3.3 – Diffractogrammes d’un échantillon avant recuit (α-Fe2Si5 et ε-FeSi) après
recuit (β-FeSi2).

Le « bouton » obtenu, Figure 3.2a, est ensuite scellé sous vide secondaire (P <

6.10−6 mbar) dans un tube en quartz préalablement lavé à l’acide fluorhydrique (voir
Annexe 2). Ceci, dans le but de procéder à un recuit dans un four à moufle Naber-
therm à 850 °C pendant 50 h afin de promouvoir la phase β-FeSi2. Le recuit est réalisé
à ≈ 130 °C en dessous de la température de transformation de la phase basse tempé-
rature. Après 50 h de recuit, la transformation est quasi-complète comme le montre le
diffractogramme des rayons X de la Figure 3.3. En effet, malgré un temps de recuit
plutôt long il est difficile d’obtenir un composé complètement pur, il reste toujours
quelques traces de la phase ε-FeSi malgré les précautions apportées lors de la synthèse
du composé. Il existe deux hypothèses à ce phénomène, il aurait fallu (1) être en légère
sur-stœchiométrie de Si (voir Chapitre 4), (2) effectuer un recuit plus long. Les données
cristallographiques de β-FeSi2 ainsi obtenues sont reportées dans le Tableau 3.1.

3.1.3 Broyage mécanique

Une fois le « bouton » recuit composé de la phase β-FeSi2 obtenu, une étape de
broyage mécanique est réalisée afin de réduire la taille des cristallites et ainsi nano-
structurer le matériau. Une étude sur les conditions de broyage a d’ailleurs été réalisée.

Impact du rapport massique bille/poudre sur la taille des cristallites

Comme évoqué dans le chapitre 2, un des paramètres pouvant influencer la réduc-
tion de la taille des cristallites est le rapport massique bille/poudre.
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Ici, la comparaison de deux rapports massiques bille/poudre (10/1 et 40/1) a été étu-
diée.
Il a été montré qu’en augmentant le rapport massique bille/poudre, une même taille de
cristallite peut être atteinte dans un temps plus court [266]. Les Figures 3.4a et 3.4b
montrent les diffractogrammes des rayons X des échantillons obtenus pour des rapports
massiques bille/poudre de, respectivement, 10/1 et 40/1. Un fort élargissement des pics
est observable dès 30 min de broyage mécanique.

(a) Diffractomètre source Cu (b) Diffractomètre source Co

Figure 3.4 – Diffractogrammes des rayons X des échantillons broyés avec un rapport masse
de bille/masse de poudre : (a) 10/1, (b) 40/1.

Les Figures 3.5a et 3.5b montrent la taille des cristallites en fonction du temps
de broyage pour les rapports 10/1 et 40/1, respectivement, déterminée par affinement
Rietveld, à partir des diffractogrammes des Figures 3.4a et 3.4b. Le changement du
rapport masse de bille sur masse de poudre de 10/1 à 40/1 conduit à une réduction
de la taille des cristallites beaucoup plus rapide. En effet, 30 min de broyage avec le
rapport 40/1 équivaut à ≈ 16 h de broyage avec le rapport 10/1. Néanmoins, il est à
noter que dès 2,5 h de broyage avec le rapport massique 40/1, la phase α-Fe2Si5 est
visible sur la Figure 3.4b.

La Figure 3.5a montre qu’après 32 h, la taille des cristallites peut atteindre jusqu’à
≈ 18 nm pour un broyage sans liquide. Dans le même temps, les micro-contraintes
induites par le broyage mécanique (sans heptane) augmentent.
Dans la suite du manuscrit, les échantillons synthétisés par la méthode conventionnelle,
seront issus de poudres broyées pendant 8 h avec un rapport 10/1. Ce choix nous
parait être un bon compromis entre une taille de cristallites convenable (c’est-à-dire
≤ à 100 nm), un maintien de la phase β-FeSi2, une durée de synthèse acceptable ainsi
qu’une quantité de poudre relativement élevée (en augmentant le rapport massique
bille/poudre par 4, la quantité de poudre récupérée est, elle, divisée par 4).
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(a) (b)

Figure 3.5 – Évolution de la taille des cristallites et des micro-contraintes en fonction du
temps de broyage : (a) 10/1, (b) 40/1.

Broyage mécanique en présence d’un liquide

Notre objectif étant de réduire la taille des grains, nous avons choisi de réaliser un
broyage mécanique en milieu liquide. En effet, dans la littérature, il a été montré que
l’utilisation d’un liquide permet de diminuer considérablement la taille des particules
[233, 267–269] et des cristallites [270]. De plus, l’ajout d’un liquide lors du broyage
mécanique permet également de faciliter l’étape de récupération des poudres [267, 270].
En conséquence, cette approche a été explorée. Dans une jarre de broyage (en nitrure
de silicium) contenant de la poudre β-FeSi2, avec un rapport bille/poudre de 10/1, un
volume V = 1,25 mL d’heptane a été ajouté.

(a) (b)

Figure 3.6 – Diffractogrammes des rayons X des échantillons broyés de 0,5 h à 32 h : (a)
avec heptane, (b) sans heptane.

La durée totale de broyage est de 32 h. Le broyage a été stoppé, à différents temps,
entre 0,5 h et 32 h de broyage, afin de caractériser la poudre. Un séchage de la poudre
broyée avec heptane a été réalisé à 80 °C durant minimum 2 h. La diffraction des rayons
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X a été utilisée dans le but de déterminer la présence d’une nouvelle phase ou encore
la taille des cristallites ; l’observation de la morphologie de la poudre a été réalisée par
microscopie. Ensuite le broyage est relancé en prenant soin d’ajouter à nouveau V =
1,25 mL d’heptane.

La Figure 3.6 montre que plus le temps de broyage augmente, plus la largeur à
mi-hauteur des pics augmente également. Cet élargissement est caractéristique de la
diminution de la taille des cristallites. Il est a remarquer que l’utilisation d’un liquide
de broyage permet d’atteindre une taille de cristallites de 6 nm contre 23 nm, pour les
mêmes conditions de broyage (Figure 3.5a), mais sans liquide, soit une diminution d’un
facteur 4.
De plus, nous remarquons que pour l’échantillon broyé avec heptane (Figure 3.6a),
après 8 h de broyage, les pics de ε-FeSi et Si sont de plus en plus visibles du fait de
la décomposition de β-FeSi2 (β-FeSi2 → ε-FeSi + Si ). Une contamination par Si3N4,
issue du matériau du bol et des billes de broyage est également observée, l’expérience
n’a donc pas été reproduite.
Sans liquide de broyage, Figure 3.6b, malgré les 32 h de broyage mécanique, la phase
β-FeSi2 est maintenue. Aucune trace de contamination par le bol ou par les billes de
broyage n’est visible dans ce cas.

Enfin, à l’aide d’un dosage « flash combustion (CHNS Elemental Analysers) » l’élé-
ment carbone a pu être dosé. Il est à remarquer, que pour un échantillon broyé pen-
dant 8 h avec V = 1,25 mL d’heptane, il est difficile de se débarrasser du solvant après
broyage. En effet, d’après les données obtenues, il reste environ 1,19 % m. de carbone
dans la poudre après avoir essayé différentes techniques, à savoir évaporation dans une
étuve à 80 °C, évaporation dans une étuve à 80 °C sous vide primaire (P = 2.10−1 mbar)
durant 2,5 h, lavage à l’acétone suivi de plusieurs centrifugations, pour éliminer le sol-
vant mais sans succès.

Tableau 3.2 – Tableau récapitulatif des avantages et des inconvénients lors du broyage
mécanique de β-FeSi2 en présence ou en l’absence de liquide.

Avec heptane Sans heptane
Diminution de la taille des grains + +
Diminution de la taille des agrégats + -
Facilité à récupérer la poudre + -
Stabilité chimique quand t ≤ 8 h + +
Stabilité chimique quand t ≥ 8 h - +
Élimination de l’heptane - non concerné

Nous pouvons donc conclure que bien que l’utilisation de solvant présente de nom-
breux avantages (Cf. Tableau 3.2), il est préférable de ne pas utiliser d’heptane lors du
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broyage mécanique car son utilisation conduit, dans notre cas, à la contamination, non
négligeable, par Si3N4. De plus, il est difficile à éliminer ce qui entraine une contami-
nation au carbone.

Etude de la résistance à l’oxydation de β-FeSi2

Pour déterminer la résistance à l’oxydation des échantillons, une analyse ATG/DSC
a été réalisée sur la poudre broyée pendant 8 h. Cette mesure a été effectuée de la
température ambiante à T = 1000 °C sous flux d’argon dans un premier temps puis
sous flux d’air (80 % air + 20 % argon) dans un second temps. Pour les mesures sous
air et sous argon, les masses d’échantillons introduites sont de mair = 35,2 mg et margon

= 39 mg, respectivement.

Figure 3.7 – Tracés ATG/DSC réalisés sous argon et sous air de la poudre β-FeSi2 broyée
8 h.

La Figure 3.7 montre la variation de la masse de l’échantillon en fonction de l’at-
mosphère et de la température.
Sous argon, la courbe commence à croître à partir de 250 °C environ. Cette augmenta-
tion est légère jusqu’à atteindre ∆m = 0,21 mg, soit 0,54 %, à T = 900 °C.
Sous air, une perte de masse est observée jusqu’à T = 100 °C. Cette dernière peut être
expliquée par le séchage de l’échantillon qui devait contenir un peu d’eau. Il est à noter
que la poudre utilisée pour les deux expériences est issue du même lot. Néanmoins,
pour l’expérience sous argon, ce comportement est moins visible. Ce qui est attendu
car l’argon a la propriété de sécher le matériau, de plus un rinçage à l’argon a été réalisé
préalablement. Sous air, le gain en masse est trois fois plus important que sous argon
jusqu’à atteindre ∆m = 0,70 mg à T = 900 °C.
Malgré tout, ces valeurs sont faibles, elles représentent au maximum 2 % (dans le cas
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sous air à T = 900 °C) de la masse de l’échantillon. De plus, il a été choisi de réaliser
l’expérience sur poudre qui plus est, est nanostructurée, et non sur matériau massif car
sa réactivité devrait être plus importante en raison de sa surface spécifique plus élevée.

3.1.4 Frittage

Une fois la poudre synthétisée, il faut la consolider afin de former un matériau mas-
sif nanostructuré qu’il sera possible de caractériser au niveau thermoélectrique.
Pour cela, nous avons choisi le frittage SPS qui permet de fritter les matériaux durant
des temps relativement courts (quelques minutes) et de limiter la coalescence des grains
et ainsi maintenir la nanostructuration.

Figure 3.8 – Courbe de déplacement de β-FeSi2.

Dans un premier temps, un essai a été réalisé à P = 50 MPa tout en augmentant
progressivement la température jusqu’à 900 °C avec une rampe de montée en tempé-
rature de 100 °C/min afin de déterminer la zone de densification du matériau, c’est ce
que l’on appelle la courbe de déplacement (Figure 3.8). Ici, le matériau commence à se
densifier à 315 °C jusqu’à atteindre sa limite de densification à 790 °C.

Ainsi, différentes conditions de température et de pression ont été testées. Seul le
palier de frittage n’a pas été modifié (fixé à 5 min). Comme évoqué dans le Chapitre
2 (section 2.5.3), lorsque la densité relative est < 90 % la méthode géométrique est
utilisée pour mesurer la densité alors que si la densité relative est > 90 %, c’est la
méthode d’Archimède qui est utilisée.
La densité relative présentée ici est calculée en utilisant la masse volumique obtenue par
affinement de type Rietveld ainsi que la masse volumique obtenue expérimentalement
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à l’aide du pycnomètre. Ces deux méthodes donnent des résultats différents %pycno =
4,8261 g·cm−3 et %Rietveld = 4,896 g·cm−3, respectivement. Ainsi, nous avons moyenné
les résultats d’où les barres d’incertitudes sur les graphiques de la Figure 3.9.

(a) T = 700 °C (b) P = 500 MPa

Figure 3.9 – Évolution de la densité relative, de la taille des cristallites et du taux de micro-
contraintes de β-FeSi2 en fonction de : (a) la pression de frittage , (b) la température de
frittage.

Comme attendu, lorsque la pression ou la température de frittage augmente, la
densité relative de l’échantillon augmente également jusqu’à atteindre un palier.

Figure 3.10 – Diffractogrammes des rayons X des pastilles après SPS dans différentes condi-
tions de broyage. A noter : le diffractogramme noir est issu du Bruker D4 source Cu ; le
diffractogramme violet est issu du Bruker D8 discovery source Cu, pour ces deux tracés, une
conversion vers une source Co a été réalisée.

Les diffractogrammes des rayons X des pastilles après SPS (Figure 3.10) montrent
un maintien de la phase β-FeSi2 jusqu’à T = 800 °C sous une charge de P = 100 MPa
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pendant 5 min. Les paramètres de maille ainsi que le volume de la structure cristalline
de ces échantillons sont donnés dans le Tableau 3.3.

Tableau 3.3 – Paramètres de maille et volume de la structure cristalline de β-FeSi2 déter-
minés par affinement Le Bail à l’aide des diffractogramme de la Figure 3.10. Excepté pour
S6-C : Affinement FAULTS sur diffractogramme source Cu Kα1. Les chiffres entre parenthèses
correspondent à l’incertitude sur la dernière décimale.

Code
échantillon

T P a b c V
χ2

(°C) (MPa) (Å) (Å) (Å) (Å3)
S1-C 750 100 9,8899 (5) 7,8134 (4) 7,8267 (4) 604,80 (5) 3,84
S2-C 700 500 9,8870 (5) 7,8184 (4) 7,8319 (6) 605,42 (7) 5,33
S3-C 700 300 9,8831 (6) 7,8133 (5) 7,8297 (4) 604,61 (6) 4,96
S4-C 700 200 9,8860 (5) 7,8159 (4) 7,8318 (5) 605,15 (6) 4,08
S5-C 700 100 9,8927 (6) 7,8142 (4) 7,8292 (4) 605,23 (6) 3,46
S6-C 600 500 9,879 (2) 7,814 (20) 7,834 (20) 604,82 6,12
S7-C 550 500 9,8930 (6) 7,8160 (4) 7,8336 (6) 605,73 (7) 3,59
S8-C 500 500 9,8936 (7) 7,8171 (5) 7,8418 (8) 606,49 (8) 2,04

Sachant que les conditions de température, de durée et de pression appliquées lors
du frittage SPS peuvent mener à un fort grossissement des grains, il a fallu trouver
un compromis entre des conditions pour maintenir la nanostructuration et une densité
relative acceptable (soit à minima > 90 %).
La Figure 3.9 montre également la taille des cristallites ainsi que le taux de micro-
contraintes obtenus par affinement Le Bail des diffractogrammes des rayons X des
pastilles. A température constante, T = 700 °C, l’augmentation de la pression appli-
quée lors du frittage de 100 MPa à 500 MPa, engendre une augmentation de la taille des
cristallites de ≈ 94 nm à ≈ 368 nm, respectivement (Figure 3.9a). A pression constante,
P = 500 MPa, l’augmentation de la température de 500 °C à 700 °C entraine une aug-
mentation de la taille des cristallites de ≈ 34 nm à ≈ 368 nm, respectivement (Figure
3.9b). Néanmoins à T = 600 °C une diminution de la taille des cristallites est observée
comparé à l’échantillon fritté à T = 550 °C. Ce comportement pourrait être expliqué
par des fluctuations de la puissance injectée lors du frittage SPS à T = 550 °C (voir
Annexe 3). Ces deux graphiques montrent également que pour maintenir la nanostruc-
turation, il est préférable de travailler à haute pression - basse température plutôt que
haute température - basse pression.
Il est également à observer que le taux de micro-contraintes reste à peu près constant
quelles que soient les conditions de frittage.
Les résultats obtenus nous ont ainsi poussés à privilégier un frittage basse tempéra-
ture et haute pression soit T = 600 °C et P = 500 MPa. La diffraction des rayons
X nous a permis d’estimer la taille des cristallites à une cinquantaine de nanomètres
sur l’échantillon fritté dans ces conditions, à l’aide d’un affinement de type Rietveld.
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Pour confirmer ce résultat, la microscopie électronique en transmission haute résolu-
tion (MET-HR) a été utilisée (voir Figure 3.11). L’analyse des images obtenues par
MET-HR a permis de déterminer la distribution en taille des cristallites ainsi que la
fréquence cumulée correspondant à la taille des grains (varie de 0 à 1). Ainsi, la fré-
quence cumulée montre que plus de 50 % des grains présentent une taille de grains ≤
50 nm et 100 % des grains présentent une taille de grains ≤ 180 nm. Les mesures ont
été réalisées à l’aide du logiciel « Particule2 » [271] qui permet de traiter les images
pour le comptage des grains. Ainsi, près de 500 grains ont été mesurés dans le sens
de la longueur et de la largeur. La taille des grains varie de 2 nm à 173 nm avec une
valeur moyenne de 54 nm. Cette dernière confirme les résultats obtenus par affinement
Rietveld.

Figure 3.11 – Distribution en taille des cristallites de β-FeSi2 (S6-C) ainsi que la fréquence
cumulée. Image de β-FeSi2 obtenue par MET.

Comme évoqué en introduction, un échantillon a été recuit sous vide secondaire, à
T = 850 °C pendant t = 72 h pour servir de référence.

La Figure 3.12a montre le diagramme de Kikuchi de l’échantillon AS35-C, l’indexa-
tion des lignes de Kikuchi (Figure 3.12b) confirme la présence de la phase β-FeSi2.
L’observation de ces 2 figures montre que la diffraction des électrons se révèle difficile
à certains endroits car les lignes de Kikuchi ne sont pas toujours très nettes.
D’ailleurs, l’analyse des Figures 3.12c et 3.12d, montre la présence d’un « fond continu »
noir assez surprenant. Ce type d’observation peut être la conséquence d’une porosité
importante au sein de l’échantillon. Or, ici, la densité relative de AS35-C atteint 93,2 %.
En conséquence, l’explication n’est pas due à la porosité de l’échantillon. La deuxième
hypothèse avancée est la qualité de la préparation de la surface de l’échantillon. De
fait, la préparation de l’échantillon est une étape déterminante dans l’observation du
diagramme de diffraction des électrons. Dans notre étude, deux méthodes de prépara-
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(a) (b)

(c) (d)

Figure 3.12 – Observations (a) du diagramme de diffraction (lignes de Kikuchi) de β-FeSi2,
(b) du diagramme de diffraction indexé de β-FeSi2, (c) de l’échantillon recuit pendant 3 jours
à 850 °C par EBSD sur la zone la plus représentative de l’échantillon et, (d) une autre zone
présentant des grains plus grand.

tion ont été expérimentées. Dans un premier temps, l’utilisation d’un « cross-polisher »
a été privilégiée mais sans résultat probant. Dans un deuxième temps, un polissage
miroir avec finition à la silice colloïdale donne les résultats présentés ici, c’est-à-dire,
une diffraction des électrons correcte et exploitable dans une certaine limite, la limite
de résolution de l’instrument. Enfin, la dernière hypothèse est donc une taille de grains
inférieure à la limite de détection de l’instrument.
C’est d’ailleurs pour cette raison que β-FeSi2 nanostructuré a dû être caractérisé à
l’aide d’un microscope à transmission dont une des images réalisées est présentée sur
la Figure 3.11.
D’après les données obtenues par EBSD sur l’échantillon de référence(AS35-C), une
taille moyenne des grains de ≈ 200 nm a été déterminée. Sur d’autres clichés (Figure
3.12d), la présence de gros grains dont la taille peut atteindre 2,4 µm est également
observée.

3.2 Synthèse in situ SPS

Nous avons vu dans la section 3.1 qu’un recuit est nécessaire pour promouvoir
la phase basse température β-FeSi2 à cause de son point de fusion non congruent.
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Néanmoins, ce temps de recuit est relativement long, 50 h dans notre cas et jusqu’à
200 h dans la littérature [177, 185, 272]).
Pour nous affranchir de cette étape de recuit, qui implique également le scellage des
échantillons sous vide secondaire, nous avons exploré le frittage réactif. Cela signifie
que la synthèse de β-FeSi2 aura lieu lors de l’étape de frittage, soit in situ pendant le
frittage SPS selon la procédure décrite à la Figure 3.13.

Figure 3.13 – Synthèse in situ SPS de β-FeSi2.

3.2.1 Influence de la poudre de départ

Dans le but d’obtenir β-FeSi2 nanostructuré, un échantillon (obtenu juste après
four à arc) a été broyé pendant, 10 min, 30 min et 10 h afin d’étudier l’impact du temps
de broyage sur la réactivité in situ. Ces poudres sont respectivement nommées P9-IS,
P10-IS et P11-IS. La Figure 3.14a présente les diffractogrammes de ces poudres après
broyage mécanique. Il est à remarquer qu’elles sont toutes les 3 composées de α-Fe2Si5
et ε-FeSi et que P11-IS présente également la phase β-FeSi2 après 10 h de broyage
mécanique.
Ces poudres ont été frittées dans les conditions déterminées précédemment, soit 600 °C
- 500 MPa - 5 min.
Notons que le code échantillon change. En effet, étant donné que les échantillons ne
sont plus sous forme de poudre mais sous forme d’échantillon massif, le « P » du code
échantillon s’est transformé en « S ». Néanmoins, le numéro reste inchangé, ce qui si-
gnifie que c’est le même échantillon mais sous une autre forme.

L’observation des diffractogrammes des rayons X de la Figure 3.14b et des données
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(a) (b)

Figure 3.14 – Diffractogrammes des rayons X (a) des poudres broyées durant 10 min (P09-
IS), 30 min (P10-IS) ou 10 h (P11-IS), (b) après frittage SPS.

du Tableau 3.4 montre que la synthèse n’est pas complète pour l’échantillon P9-IS
et l’échantillon P10-IS. Ceci dit, entre ces deux échantillons, nous observons une forte
diminution de la phase α-Fe2Si5, une diminution de la phase ε-FeSi et une augmentation
de la phase β-FeSi2. La réduction de la taille des grains, permettant d’augmenter la
surface de contact et ainsi d’obtenir une meilleure réactivité entre les phases α-Fe2Si5
et ε-FeSi, peut expliquer l’augmentation de la proportion, de 77 % à 90 %, de la phase
β-FeSi2.

Tableau 3.4 – Évolution de la proportion des phases β-FeSi2, α-Fe2Si5, ε-FeSi, Si et taille des
cristallites des échantillons obtenus après SPS à partir des poudres broyées pendant 10 min,
30 min ou 10 h et frittées à 600 °C - 500 MPa - 5 min.
nd : non déterminable par affinement Rietveld et/ou Le Bail.

Échantillon Durée de broyage β-FeSi2 α-Fe2Si5 ε-FeSi Si Cristallites
(% m) (% m) (% m) (% m) (nm)

S9-IS 10 min (P9-IS) 77 11 10 2 nd
S10-IS 30 min (P10-IS) 90 1 7 2 nd
S11-IS 10 h (P11-IS) > 99 <1 <1 <1 ≈ 134

La Figure 3.15 montre des images réalisées grâce au MEB en mode électron rétro-
diffusés afin de bien observer les contrastes de phase des échantillons S9-IS, S10-IS et
S11-IS dont les conditions de frittage sont identiques (600 °C - 500 MPa - 5 min).
L’observation des Figures 3.15a et 3.15b montre clairement la présence des trois phases,
à savoir ε-FeSi (gris clair), α-Fe2Si5 (gris foncé) et β-FeSi2 (gris), ce qui a été confirmé
par EDX. La réaction péritectoïde entre α-Fe2Si5 et ε-FeSi engendre la formation de la
phase β-FeSi2. En effet, il semble qu’il y ait une matrice composée de la phase α-Fe2Si5
avec des inclusions de la phase ε-FeSi. Ainsi, β-FeSi2 se forme à l’interface entre les
phases α-Fe2Si5 et ε-FeSi. Des fissures (zones noires) sont observables au niveau de la
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(a) (b) (c)

Figure 3.15 – Observation MEB des échantillons (a) S09-IS (surface polie miroir), (b) S10-IS
(surface polie miroir), et (c) S11-IS (surface polie miroir).

zone de formation de β-FeSi2, cela est certainement lié aux contraintes engendrées lors
de la formation de la maille orthorhombique.
Nous pouvons également remarquer la diminution de la taille des agrégats. La micro-
structure de S10-IS est plus fine que celle de S9-IS.
Enfin, si l’on compare S9-IS et S10-IS à S11-IS, la différence majeure est que S11-IS
est composé uniquement de la phase β-FeSi2 dans les limites de détection des instru-
ments. Ainsi, il a été montré que pour obtenir, après frittage SPS, un échantillon dont
la composition est β-FeSi2, il est nécessaire de broyer la poudre pendant un temps
suffisamment long, ici 10 h. C’est pourquoi l’optimisation des conditions de frittage a
été réalisée sur les poudres broyées pendant 10 h.

3.2.2 Conditions de température et de pression

A l’issue de ces premiers essais, différentes conditions de frittage ont été envisagées
et listées dans le Tableau 3.5. Dans ce tableau, la taille des cristallites et le taux de
micro-contraintes ont été déterminés par affinement Le Bail. Ce type d’affinement a été
privilégié, ici, car en raison des défauts d’empilement au sein de la structure β-FeSi2,
il est difficile d’affiner les intensités. De plus, pour une analyse microstructurale, un
affinement de type Le Bail est suffisant.

Les Figures 3.16a et 3.16b montrent que la synthèse de β-FeSi2 est envisageable
par SPS sur une large gamme de températures et de pressions avec un temps de palier
de 5 min uniquement. Pour les échantillons S11-IS à S19-IS β-FeSi2 est obtenue, soit
sur une gamme de températures et de pressions allant de 500 °C à 800 °C et de 25 MPa
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Tableau 3.5 – Code échantillon, conditions de frittage (Température - Pression - temps),
densité relative, et taille des cristallites et taux de micro-contrainte déterminés par affinement
Le Bail.
nd : non déterminable par affinement Rietveld et/ou Le Bail.

Lot poudre Échantillon T P t drel Taille cristallites Micro-contraintes
(°C) (MPa) (min) (%) (nm) (%)

B S12-IS 500 25 5 63,5 63 (1) 0,246 (137)
A S13-IS 500 100 5 67,8 76 (1) 0,253 (122)
A S14-IS 600 100 5 78,0 78 (1) 0,184 (1)
A S11-IS 600 500 5 91,6 139 (1) 0,201 (56)
A S15-IS 700 100 5 86,0 159 (1) 0,145 (1)
B S16-IS 800 25 5 92,3 663 (3) 0,097 (1)
A S17-IS 800 50 5 92,4 nd 0,131 (1)
B S18-IS 800 100 5 93,9 nd 0,121 (1)
A S19-IS 800 500 5 95,1 nd 0,145 (95)
A S20-IS 900 100 5 90,7 - -

(a) (b)

Figure 3.16 – (a) Densité relative en fonction des conditions de température et de pression.
Etoile bleue : obtention de β-FeSi2 après SPS, triangle rouge : obtention de α-Fe2Si5 et ε-FeSi
après SPS, (b) Diffractogrammes des échantillons S11-IS à S20-IS dont la poudre a été broyée
10 h.

à 500 MPa, respectivement. Ainsi, même à basse pression et basse température il est
possible de transformer α-Fe2Si5 et ε-FeSi en β-FeSi2 en seulement 5 min. Comme at-
tendu, plus la pression et/ou la température de frittage augmente, plus le matériau
obtenu est dense. Une augmentation de la taille des cristallites est également observée
lorsque la température ou la pression augmente. Notons qu’à haute pression (500 MPa)
- basse température (500–700 °C), la taille des cristallites est ≤ 200 nm. A haute tem-
pérature (800 °C) - basse pression (25–100 MPa), la taille des cristallites augmente
rapidement avec une taille minimum de 663 nm. Ainsi, la température semble avoir
un rôle préponderant sur la coalescence des grains. Concernant l’échantillon S20-IS,
bien que sa température de frittage soit inférieure à la température de transformation
de β-FeSi2, les phases ε-FeSi et α-Fe2Si5 sont observées. Ce résultat peut s’expliquer
par l’existence d’un gradient de température, de quelques dizaines de degrés, entre la
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température mesurée et la température ressentie par la poudre pendant le procédé de
frittage SPS [273, 274].

(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

Figure 3.17 – Micrographies, réalisées à l’aide d’un MEB, des fractures de (a)S12-IS, (b)S13-
C, (c)S14-IS, (d)S11-IS, (e)S15-IS, (f)S16-IS.

Les Figures 3.17 et 3.18 permettent d’observer la microstructure des échantillons
S11-IS à S19-IS qui montrent une taille de grains allant de quelques dizaines de nano-
mètres à ≈ 600 nm. Ainsi, il est possible d’observer l’évolution de la taille des cristallites
et donc l’influence des conditions de frittage SPS. Les Figures 3.17a et 3.17b ne per-
mettent pas de déterminer la taille des grains car ils sont assez difficiles à observer. Ce
qui est observé est plutôt la taille des agrégats qui sont de l’ordre de la centaine de
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(a) (b)

(c)

Figure 3.18 – Micrographies, réalisées à l’aide d’un MEB, des fractures de (a)S17-IS, (b)S18-
IS et (c)S19-IS.

nanomètres. Ensuite, les Figures 3.17b, 3.17c, 3.17e et 3.18b montrent l’évolution de la
taille des grains en fonction de la température de frittage. A P = 100 MPa, on observe
une augmentation de la taille des grains en fonction de la température, elle débute
à quelques dizaines de nanomètres (difficile de déterminer la taille des particules ici,
Figure 3.17a) jusqu’à atteindre une taille variant de 100 nm à 600 nm pour l’échantillon
S18-IS. Cette augmentation est en accord avec les résultats obtenus par affinement des
diffractogrammes des rayons X (Tableau 3.5) bien que l’on observe une différence en
terme de valeurs. La tendance est la même mais les valeurs obtenues sont différentes.
En effet, lorsqu’il y a croissance des grains, les pics du diffractogramme des rayons X
deviennent de plus en plus fins. Or la taille les cristallites est déterminée à partir de
la largeur à mi-hauteur des pics. Ainsi, plus les pics sont fins, plus il est difficile (en
raison de la qualité de l’affinement et du diffractogramme des rayons X) de déterminer
la taille des grains de manière précise par cette méthode.

La micro-dureté Vickers (HV) des échantillons produits par frittage réactif est pré-
sentée sur la Figure 3.19 1.
La micro-dureté Vickers n’a pas pu être mesurée pour les échantillons S12-IS et S13-IS,

1. Chaque valeur de la Figure 3.19b représente la moyenne d’une dizaine de mesures
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c’est-à-dire les échantillons frittés à basse température et basse pression, à cause de
leur faible densité relative (< 70 %).

(a) (b)

Figure 3.19 – (a) Observation de l’empreinte, au microscope optique, après un essai de
micro-dureté Vickers sur l’échantillon S18-IS, (b) Évolution de la dureté Vickers des échan-
tillons en fonction de leur densité relative.

Comme attendu, pour les échantillons S11-IS et S14-IS à S19-IS, une augmentation
de leur micro-dureté Vickers de 3,7± 0,4 GPa jusqu’à un plateau de 14± 1 GPa est
observée lorsque leur densité relative augmente de 78 % à 95 %, respectivement.
Dans la littérature, la micro-dureté est de 12,6 GPa pour β-FeSi2 [275]. Malheureuse-
ment, les auteurs ne donnent pas d’informations supplémentaires sur la méthode de
synthèse du matériau ou encore sur sa densité. Comparée aux résultats obtenus lors de
notre étude, la valeur de la littérature est équivalente aux échantillons dont la densité
relative est > 90 - 92 %. Cette différence entre la littérature et nos résultats peut être
expliquée de deux façons différentes.
La première explication à cette différence peut être une densité relative autour de 90 %
pour β-FeSi2 de la littérature. Étant donné que nous n’en savons pas plus sur le maté-
riau décrit dans la littérature, nous ne pouvons pas le confirmer.
La deuxième explication à cette différence est que la diminution de la taille de cristal-
lites entraîne une augmentation de la micro-dureté des échantillons suivant la relation
de Hall-Petch [276] qui permet de relier la dépendance de la taille des grains à la limite
d’élasticité σs dans un polycristal :

σs = σ0 + kd−1/2 (3.1)

où σ0 et k sont des constantes et d la taille des grains. Sachant que σs est proportionnel
à HV, le modèle de Hall-Petch permet de montrer que si la taille des grains diminue,
la micro-dureté Vickers augmente [277, 278].

Concernant l’échantillon S20-IS, il présente une valeur de micro-dureté plus faible de
8,7± 0,3 GPa alors que sa densité relative est ≈ 90 %. Néanmoins, sa valeur de HV n’est
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pas surprenante car il est constitué des phases α-Fe2Si5 et ε-FeSi, dont leurs valeurs
de micro-dureté dans la littérature sont de 5,6 GPa et 9,3 GPa [279] respectivement.

3.3 Substitution par Al ou Co
Non substitué, β-FeSi2 ne présente que peu d’intérêt en thermoélectricité à cause

de son faible facteur de mérite. Néanmoins, une fois substitué par différents éléments
chimiques, son facteur de mérite devient intéressant. Il est de l’ordre de 0,35 [218] (à
T = 627 °C) avec une substitution au Co pour un semi-conducteur de type-n ; et de
l’ordre de 0,2 [133] (à T = 577 °C) avec une substitution à Al pour un semi-conducteur
de type-p.

Ainsi, les échantillons substitués avec les meilleurs dopants de la littérature (à savoir
le cobalt et l’aluminium) ont été réalisés.
Les échantillons substitués ont été réalisés selon les deux procédés de synthèse présentés
dans les sections précédentes 3.1 et 3.2.

3.3.1 Substitution par Al

Pour la substitution par Al, ce sont les atomes de silicium qui ont été substitués a
hauteur de 4 % par les atomes d’aluminium, afin de produire le composé β-FeAl0,08Si1,92.
Ce taux de substitution par Al a été choisi en raison des données de la littérature sur
ce composé [133].
Un échantillon, noté P21-Al-C, est synthétisé selon le processus conventionnel (Section
3.1). Un échantillon, noté P22-Al-IS, est synthétisé selon le processus de frittage réactif
(Section 3.2).

Figure 3.20 – Tracés DRX des échantillons P21-Al-C et P22-Al-IS après l’étape de broyage
mécanique de 8 h et 10 h, respectivement.

La figure 3.20 montre les tracés DRX de ces deux échantillons après l’étape de
broyage mécanique.
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Contrairement à ce qui a été observé par la méthode conventionnelle pour β-FeSi2 pur,
3 phases sont observées pour l’alliage β-FeAl0,08Si1,92 (P21-Al-C) : α-Fe2Si5 (≈ 31 %),
ε-FeSi (≈ 22 %) et β-FeSi2 (≈ 47 %). Cela signifie que l’étape de recuit à 850 °C durant
50 h n’a pas permis de promouvoir entièrement la phase basse température, β-FeSi2.
Concernant l’échantillon P22-Al-IS, il présente également les 3 phases, cependant étant
donné la méthode de synthèse utilisée, cela était attendu.

Pour les deux échantillons, la transformation en β-FeSi2 est incomplète.

(a) (b)

(c) (d)

Figure 3.21 – (a) Diffractogramme des rayons X de l’échantillon massif S22-Al-IS (après
frittage SPS) selon le procédé de synthèse in situ SPS et, (b) Image MEB de la microstructure
et (c) et (d) les spectres EDX de la composition de l’échantillon S22-Al-IS.

Pour conclure, d’après les résultats obtenus pour la synthèse de β-FeAl0,08Si1,92, il
semble que la meilleure méthode de synthèse soit par frittage réactif à partir de poudres
constituées des phases α-Fe2Si5, ε-FeSi et β-FeSi2 car il permet de s’affranchir du temps
de recuit. Comme le montre la Figure 3.21a, après SPS, β-FeAl0,08Si1,92 est bien obte-
nue. Il est à noter qu’il est très probablement possible d’obtenir β-FeAl0,08Si1,92 à partir
de la poudre P21-Al-C. En effet, elle est elle aussi constituée des 3 phases α-Fe2Si5,
ε-FeSi et β-FeSi2. Cependant, le procédé n’est pas optimisé car l’étape de recuit n’a
pas joué son rôle c’est-à-dire promouvoir la phase β-FeSi2.
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Les observations EDX (Figures 3.21b, 3.21c et 3.21d) montrent, que l’échantillon
S22-Al-IS présente majoritairement la phase β-FeSi2 (zone foncée) mais qu’il reste
quelques traces de la phase ε-FeSi (zone claire).

3.3.2 Substitution par Co

Pour la substitution par le Co, cette fois-ci, ce sont les atomes de fer qui ont été
substitués par les atomes de cobalt, afin de produire le composé β-Fe0.95Co0.05Si2. Ce
taux de substitution par Co a été choisi en raison des données de la littérature sur ce
composé [133]. Pour produire cet alliage, le protocole suivant a été utilisé :

— pré-alliage de CoSi au four à arc,

— pesée du fer, silicium et CoSi,

— synthèse conventionnelle ou synthèse in situ SPS.

Comme précédemment pour la substitution avec Al, l’échantillon noté P23-Co-C
a été synthétisé par synthèse conventionnelle et l’échantillon noté P24-Co-IS par le
procédé de frittage réactif.

La Figure 3.22a montre les tracés DRX des deux échantillons, avant et après l’étape
de frittage qui a été réalisée à 600 °C - 500 MPa - 5 min. La densité relative (comparée
à la densité de la poudre frittée) est de 93,7 % et 93,8 % pour S23-Co-C et S24-Co-IS,
respectivement.

L’alliage β-Fe0.95Co0.05Si2 a pu être synthétisé avec succès par les deux procédés de
synthèse. Bien que les conditions de frittage soient les mêmes, les pastilles présentent
des tailles de cristallites différentes. Pour la synthèse conventionnelle, une taille de
cristallites de 50 nm a été déterminée par affinement de type Le Bail. Cette valeur est
en accord avec la valeur déterminée pour β-FeSi2 non substitué (sous section 3.1.4).
Pour l’échantillon réalisé par procédé in situ SPS, la taille des cristallites est plus élevée,
soit 113 nm.
Les Figures 3.22b et 3.22c ne permettent pas de confirmer la taille des cristallites
mais montrent uniquement les agrégats, allant de quelques micromètres à la centaine
de nanomètres. Il est également à remarquer que les spectres EDX (Figures 3.22d et
3.22e) confirment les résultats obtenus par diffraction des rayons X c’est-à-dire que les
échantillons sont composés de la phase β (zone foncée). Néanmoins, des impuretés sont
également présentes (zone claire) sous forme de traces uniquement.
Un frittage, pour le procédé de synthèse SPS, à plus haute température (800 °C) et plus
basse pression (100 MPa) a également été réalisé mais sans succès, les phases ε-FeSi et
α-Fe2Si5 ayant été obtenues.
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(a)

(b) (c)

(d) (e)

Figure 3.22 – (a) Diffractogrammes des rayons X des échantillons P23-Co-C et P24-Co-IS
(avant) et S23-Co-C et S24-Co-IS (après) frittage SPS. Images MEB des microstructures et
des spectres EDX de la composition des échantillons (b), (d) S23-Co-C et (c), (e) S24-Co-IS.

Conclusion

Pour conclure, deux voies de synthèses de β-FeSi2 nanostructuré ont été explorées
tout en optimisant certains paramètres tels que les conditions de frittage. Il est à noter
que leur quasi-totalité les échantillons synthétisés sont denses et présentent la phase
désirée, β-FeSi2.
La synthèse par frittage réactionnel permet l’obtention de β-FeSi2 sur une large gamme
de températures et de pressions. De plus, elle facilite le procédé en supprimant des
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étapes (recuit, scellage, mise sous vide...) et permet d’obtenir des alliages de β-FeSi2
facilement (β-FeAl0,08Si1,92) alors que par le procédé conventionnel ils sont difficiles à
préparer.
Grâce à cela, les alliages β-FeSi2, β-FeAl0,08Si1,92 et β-Fe0.95Co0.05Si2 ont pu être syn-
thétisés et caractérisés (Chapitre 4). Les résultats montrent également que le procédé
de synthèse SPS entraine des tailles de cristallites plus grandes (environ le double)
comparé au procédé de synthèse conventionnel.
Dans le chapitre suivant, l’effet de la nanostructuration de ces alliages sur les propriétés
thermoélectriques sera discuté.
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Chapitre 4

Propriétés thermoélectriques de
β-FeSi2 et ses alliages

Ce chapitre se divise en trois parties. La première partie traite de l’influence de
l’écart à la stœchiométrie sur les propriétés thermoélectriques de β-FeSi2. Cette partie
vise à mieux comprendre et analyser nos résultats ainsi que ceux de la littérature.
La deuxième partie est consacrée à l’étude des propriétés thermoélectriques afin de
mieux comprendre l’impact des conditions de frittage et du procédé de synthèse (conven-
tionel/in situ SPS).
La dernière partie est dédiée à l’étude de l’impact de la nanostructuration des ma-
tériaux β-FeSi2 massifs sur les propriétés thermoélectriques. Dans un premier temps,
l’étude a été réalisée sur β-FeSi2 non substitué. Dans un deuxième temps, la même
étude a été menée sur des matériaux substitués Co ou Al.

4.1 Écart à la stœchiométrie de β-FeSi2

4.1.1 Détermination de la composition

Comme cela a été montré dans le chapitre 1, les propriétés thermoélectriques de
β-FeSi2 dépendent grandement de la composition du matériau et un léger écart à la
stœchiométrie ou une pureté insuffisante des matériaux de départ peuvent impacter le
coefficient de Seebeck ou encore la résistivité électrique [25, 101, 131, 136, 164, 205, 211–
214, 280]
Par conséquent, dans le cadre de cette étude, nous nous sommes intéressés à l’impact
de l’écart à la stœchiométrie sur les propriétés électriques.
A cette fin, les échantillons énumérés dans le Tableau 4.1 ont été synthétisés. La com-
position cible de FeSix varie entre x = 1,8 et x = 2,2.

Ces sept échantillons ont été synthétisés par le procédé de synthèse conventionnel
(voir Chapitre 3). Ici, le temps de broyage mécanique a été réduit à 1 h (au lieu de 8 h)
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Tableau 4.1 – Code échantillon final (après frittage SPS et recuit), composition ciblée des
échantillons hors stœchiométrie et leur masse volumique déterminée par méthode géomé-
trique.

Numéro Composition cible de FeSix Masse volumique (g·cm−3)
AS28-C FeSi1,80 4,43
AS29-C FeSi1,90 3,93
AS30-C FeSi1,95 4,26
AS31-C FeSi2,00 4,37
AS32-C FeSi2,05 4,05
AS33-C FeSi2,10 4,24
AS34-C FeSi2,20 4,29

tout simplement car l’objectif n’est pas de nanostructurer le matériau.
Comme dans le Chapitre 3, il est à noter que le code échantillon change au fil des étapes.
Après l’étape de broyage mécanique la poudre obtenue est noté PX-C avec X qui varie
en fonction de la composition (voir Tableau 4.1) et « C » signifie que l’échantillon a été
synthétisé par la voie de synthèse conventionnelle ; après frittage uniquement le « P »
devient « S » (pour « Sample »), enfin après un recuit sur les pastilles « S » devient
« AS » (pour « Annealed Sample ») soit ASX-C.

Les Figures 4.1, 4.2 et 4.3 montrent les diffractogrammes des rayons X des échan-
tillons de différentes stœchiométries de la poudre, du massif et du massif recuit, res-
pectivement.

(a) (b) (c)

Figure 4.1 – Diffractogrammes des échantillons (a) P28-C à P34-C sur les poudres, (b) avec
un zoom sur la partie 30 à 40°2θ et (c) avec un zoom sur la partie 50 à 65°2θ.

La Figure 4.1 donne les diffractogrammes des rayons X des échantillons P28-C à
P34-C qui ont été réalisés sur les poudres après l’étape de broyage mécanique. Comme
attendu, les échantillons présentant un excès de Si exhibent les phases β-FeSi2 et Si ;
ceux présentant un déficit de Si affichent la présence des phases β-FeSi2 et ε-FeSi. P31-
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C quant à lui présente la phase β-FeSi2. Néanmoins, l’échantillon P33-C bien qu’en
excès de Si révèle non seulement les phases β-FeSi2 et Si mais également ε-FeSi. Cette
dernière est probablement engendrée par une inhomogénéité locale du matériau.

(a) (b) (c)

Figure 4.2 – Diffractogrammes des rayons X des échantillons (a) S28-C à S34-C sur les
pastilles après SPS, (b) avec un zoom sur la partie 30 à 40°2θ et (c) avec un zoom sur la
partie 50 à 65°2θ.

Une fois les poudres P28-C à P34-C frittées par SPS (600 °C - 500 MPa - 5 min),
les phases présentent au sein des pastilles (voir Figure 4.2) correspondent aux phases
attendues d’après le diagramme de phases de Fe-Si. L’échantillon (P33-C) qui présen-
tait la phase ε-FeSi, présente, après frittage, principalement les phases β-FeSi2 et Si.
Néanmoins, comme le montre la Figure 4.2c, il reste encore un petit peu de ε-FeSi
après SPS (pic à ≈ 52,9 °2θ) bien que le pic de ε-FeSi à ≈ 32,9 °2θ ne soit plus visible
(Figure 4.2b).

Ensuite, pour diminuer le taux de micro-contraintes des échantillons et obtenir une
meilleure homogénéité du matériau, les pastilles SPS ont été scellées sous vide secon-
daire dans un tube en quartz, et recuites dans un four à moufle Nabertherm pendant
178 h à 850 °C. Les diffractogrammes des rayons X des échantillons sont montrés dans la
Figure 4.3. Une diminution de la largeur à mi-hauteur et une augmentation de l’inten-
sité des pics sont observées. Cela est dû à une diminution du taux de micro-contraintes
engendrées par le frittage ainsi qu’à la coalescence des grains lors du recuit. Ainsi, le
composé présente une cristallinité plus élevée. En conséquence, les pics sont plus fins et
l’identification des phases est facilitée. L’analyse de la Figure 4.3 montre que le com-
posé stœchiométrique (AS31-C) présente des traces de la phase ε-FeSi comme phase
secondaire. En revanche, l’échantillon AS32-C (FeSi2.05) qui présentait un pic de Si, de
faible intensité, n’est composé que de la phase β-FeSi2 après recuit. En conséquence,
la transformation ε-FeSi + Si → β-FeSi2 a du avoir lieu. Cela signifie qu’il restait
probablement une quantité suffisante de ε-FeSi pour réagir avec le silicium mais non
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(a) (b) (c)

Figure 4.3 – Diffractogrammes des échantillons (a) AS28-C à AS34-C sur les pastilles près
recuit de 178 h à 850 °C, (b) avec un zoom sur la partie 30 à 40°2θ et (c) avec un zoom sur
la partie 50 à 65°2θ.

détectable sur le diffractogramme des rayons X en raison de l’élargissement des pics et
de sa faible quantité. Une autre explication à ce phénomène est la présence d’un grand
nombre de lacunes de Si, VSi au sein de la structure cristalline après frittage SPS. Le
recuit de 168 h permettrait au Si restant de former β-FeSi2. Cette dernière hypothèse
est appuyée par la mesure du coefficient de Seebeck de cet échantillon. En effet, avant
recuit, le coefficient de Seebeck est positif, ce qui est cohérent avec les calculs de Chai
et al. [110] qui montrent que les lacunes de Si sont des défauts de type accepteur qui
peuvent engendrer un dopage de type-p. Après recuit, le coefficient de Seebeck est né-
gatif (Figure 4.5b) ce qui laisse à penser que les lacunes de Si ont pu être comblées par
le silicium restant.

Après avoir déterminé les phases présentes dans chaque échantillon après recuit,
un affinement Le Bail a été réalisé afin de déterminer les variations des paramètres de
maille de la structure en fonction de la composition (Figure 4.4). La Figure 4.4a montre
une augmentation du volume de la maille de β-FeSi2 lorsque x (dans FeSix) augmente.
Ce comportement est attendu pour les défauts de type lacune de Si, ce qui semble être
confirmé par les mesures de coefficient de Seebeck (Figure 4.5b) qui présentent, pour
x < 2, une valeur positive.
Il est à remarquer que pour x compris entre 1,9 et 2,05 le volume de la maille n’évolue
que très peu et plus on s’éloigne, de part et d’autre, de la composition stœchiométrique,
plus le volume varie. A l’image de β-FeSi2, ε-FeSi présente également une augmentation
du volume de sa maille. Le Si, quant à lui, n’est pas affecté par la composition, son
paramètre de maille reste similaire.

118



CHAPITRE 4. PROPRIÉTÉS THERMOÉLECTRIQUES DE β-FESI2 ET SES
ALLIAGES

(a)

(b) (c)

Figure 4.4 – Évolution des paramètres de maille et du volume de (a) β-FeSi2, (b) ε-FeSi et
(c) Si en fonction de la composition des échantillons après recuit.

4.1.2 Les propriétés thermoélectriques

D’après la Figure 4.5a, la résistivité électrique de FeSix décroit lorsque la tempé-
rature augmente. Ce comportement est typique d’un semi-conducteur. Malgré l’écart
à la stœchiométrie, les échantillons sont très majoritairement composés de β-FeSi2 ce
qui explique le résultat observé.

A basse température, la répartition en deux groupes se fait remarquer :

— Les échantillons contenant un déficit de silicium, soit FeSix avec 1, 8 ≤ x ≤ 2 pré-
sentent les résistivités électriques les plus faibles. Cette résistivité électrique varie
entre ρ ≈ 500 mΩ·cm et ρ ≈ 2200 mΩ·cm. L’observation des diffractogrammes
(Figures 4.2 et 4.3) a montré que ces échantillons contiennent majoritairement
β-FeSi2 mais également ε-FeSi. En effet, plus la proportion de ε-FeSi augmente,
plus la résistivité électrique de l’échantillon diminue. Or, ε-FeSi est un semicon-
ducteur avec une bande interdite très faible (Eg ≈ 0,08–0,1 eV) [281] avec une
résistivité électrique de l’ordre de ρ ≈ 0,3 mΩ·cm. En conséquence, ces faibles
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valeurs de ρ (comparé aux autres échantillons) peuvent donc être expliquées par
la présence de la phase ε-FeSi.

— Les échantillons contenant un excès de silicium, soit FeSix avec 2, 05 ≤ x ≤
2, 2 présentent les résistivités électriques les plus élevées comprises entre ρ ≈
3400 mΩ·cm et ρ ≈ 4300 mΩ·cm. L’analyse des diffractogrammes a cette fois-ci
montrée que ces échantillons sont principalement formés de β-FeSi2 mais aussi
de Si dispersé dans la matrice. Le silicium est un semi-conducteur pouvant at-
teindre une résistivité électrique de ρSi ≈ 1.106 mΩ·cm à température ambiante.
Ce qui peut expliquer cette augmentation de la résistivité électrique. L’échantillon
AS32-C ne présente, d’après l’analyse du diffractogramme que la phase β-FeSi2.
Néanmoins, sa forte résistivité électrique n’est pas inhabituelle pour ce matériau
[101].

(a) (b)

(c)

(d)

Figure 4.5 – Évolution (a) de la résistivité électrique, (b) du coefficient de Seebeck et (c)
du facteur de puissance des échantillons AS28-C à AS34-C (soit après recuit) en fonction de
la température et (d) la légende.

La mesure du coefficient de Seebeck (Figure 4.5b) montre une valeur positive com-
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prise entre 0 µV·K−1 et 30 µV·K−1 pour FeSix lorsque x < 2. Cela indique une conduc-
tion par les trous. Ainsi, les échantillons sont de type-p, probablement, à cause des
lacunes de Si. Pour ces trois échantillons, contenant les phases β-FeSi2 et ε-FeSi, le
coefficient de Seebeck présente exactement le même comportement. Tout d’abord il
diminue jusqu’à 0 µV·K−1 à T = 150 °C, puis augmente jusqu’à atteindre un maximum
puis diminue de nouveau. Le coefficient de Seebeck de ces matériaux est détérioré par
la présence de la phase ε-FeSi, étant un semiconducteur à faible bande interdite, avec
un coefficient de Seebeck faible (proche de 0 à 27 °C) [281]. Il est à noter que la quantité
de ε-FeSi n’a pas vraiment d’impact sur la valeur du coefficient de Seebeck.

En revanche, pour FeSix avec x > 2, le signe du coefficient de Seebeck est négatif
avec un maximum de −212 µV·K−1 pour FeSi2,05 à T = 200 °C qui, d’après son diffrac-
togramme des rayons X, ne présente que la phase β-FeSi2.
La présence de la phase Si tend à diminuer le coefficient de Seebeck du matériau AS33-
C (FeSi2.10). Néanmoins, la conduction reste assurée par les électrons.

Ainsi le facteur de puissance le plus élevé se trouve être pour l’échantillon AS32-
C (FeSi2.05) grâce à son coefficient de Seebeck élevé. En revanche, pour AS28-C, qui
présente un déficit en silicium, son facteur de puissance représente, à minima, 50 % de
AS32-C mais à plus haute température. Il peut donc être intéressant de l’utiliser mais
pour une gamme de températures plus élevée et en utilisant un dopant pour améliorer
les propriétés thermoélectriques.

(a) (b)

Figure 4.6 – Évolution (a) de la conductivité thermique et (b) du facteur de mérite des
échantillons AS28-C à AS34-C (soit après recuit) en fonction de la température.

Concernant les propriétés thermiques, la Figure 4.6a montre la conductivité ther-
mique des échantillons en fonction de la température. Quelle que soit la composition
du matériau, une décroissance est observée.
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Les échantillons AS33-C (FeSi2.10) et AS34-C (FeSi2.20) présentent les conductivités
thermiques les plus élevées, jusqu’à 16,5 W·m−1·K−1 à T = 50 °C. Plus la quantité de
Si au sein du matériau augmente, plus sa conductivité thermique est élevée. Le sili-
cium seul présentant une forte conductivité thermique, 150 W·m−1·K−1 à température
ambiante [282, 283] peut expliquer ce phénomène.
Les échantillons présentant un déficit de Si ainsi que AS32-C (FeSi2.05) présentent une
conductivité thermique « usuelle » pour β-FeSi2 [25, 101, 205] c’est-à-dire autour de la
douzaine de W·m−1·K−1 (à T = 50 °C).
Il est à remarquer que AS31-C (FeSi2.00), qui présente les phases β-FeSi2 et ε-FeSi,
possède la même conductivité thermique que les échantillons en excès de Si. Cepen-
dant, l’observation des mesures de diffusivité thermique montre que celle-ci diminue
en passant d’un échantillon riche en Si à un échantillon riche en Fe. Cette différence
de comportement pourrait s’expliquer par l’incertitude associée aux mesures de masse
volumique (Tableau 4.1) et de chaleur spécifique.
La Figure 4.6b montre l’évolution du facteur de mérite en fonction de la température.
Pour les échantillons AS32-C ((FeSi2.05) et AS33-C (FeSi2.10), leur maximum est atteint
pour une température de 300 °C. AS33-C possède un ZT plus faible que AS32-C car
il contient la phase Si qui a réduit la valeur absolue de son coefficient de Seebeck et
augmenté sa conductivité thermique. Pour les échantillons AS28-C (FeSi1.80), AS29-C
(FeSi1.90) et AS30-C (FeSi1.95), leur comportement semble indiquer que leur ZT maxi-
mal se trouve à une température plus élevée. Néanmoins, il est à remarquer que la
présence de la phase ε-FeSi n’est pas forcement une mauvaise chose car ici elle per-
met d’atteindre un ZT équivalent à celui d’un matériau pur β-FeSi2 (soit l’échantillon
nommé AS32-C) mais à une température plus élevée (à T = 500 °C au lieu de T =
300 °C).
D’une part, cette étude a permis de déterminer, pour notre procédé de synthèse, la stœ-
chiométrie des éléments de départ à respecter pour obtenir le composé stœchiométrique
β-FeSi2. La diffraction des rayons X a montré que c’est l’échantillon à la composition
FeSix avec x = 2,05 qui permet l’obtention de la phase basse température β-FeSi2 pure.
D’autre part, l’influence des phases ε-FeSi et Si sur les propriétés thermoélectriques a
pu être observée. Ainsi, la présence de ces deux phases influe de manière négative sur
le coefficient de Seebeck car elles le réduisent. Il a également été remarqué que le type
de conduction électrique est modifié suivant la valeur de x. Lorsque FeSix présente un
déficit de silicium (donc la présence de la phase ε-FeSi), une conduction électrique de
type-p est observée en raison, probablement, des lacunes de Si qui sont présentes dans
la structure cristalline. Lorsque FeSix présente un excès de silicium (donc la présence
de Si en phase secondaire) ou présente uniquement la phase β, c’est un semiconducteur
de type-n.
En revanche, la phase ε-FeSi conduit à une diminution de la résistivité électrique du
matériau ce qui lui permet, avec une conductivité thermique équivalente à β-FeSi2, de
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présenter un ZT identique à celui de β-FeSi2 mais à plus haute température.
Enfin, cette étude a également permis de mieux comprendre les différences observées
dans la littérature et plus particulièrement sur le coefficient de Seebeck.

4.2 Étude des propriétés thermoélectriques selon
les conditions de synthèse

4.2.1 Impact des conditions de frittage pour la synthèse de
β-FeSi2 in situ

(a) (b)

(c)

(d)

Figure 4.7 – (a) Résistivité électrique, (b) Coefficient de Seebeck et (c) Facteur de puissance
des échantillons S11-IS à S19-IS en fonction de la température et (d) la légende.
Symboles pleins : poudre lot A, symboles vides : poudre lot B.

Les caractérisations des propriétés thermoélectriques, à savoir la résistivité élec-
trique et le coefficient de Seebeck, ont été réalisées sur les échantillons S11-IS à S19-IS
sur une gamme allant de la température ambiante à la température maximum de
550 °C. Cette valeur de température maximale a été choisie dans le but de limiter la
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coalescence des grains. Il est à noter que les tracés de résistivité électrique présentés
correspondent à la seconde montée en température de l’échantillon. En effet, pour la
résistivité électrique un minimum de 2 cycles de montée-descente en température ont
été réalisés.
Sur la Figure 4.7, deux types de symboles sont utilisés. Les symboles pleins et les sym-
boles vides représentent les échantillons réalisés avec la poudre nommée « lot A » et la
poudre nommée « lot B », respectivement (référencés dans le Tableau 3.5).
L’observation de ces tracés montre qu’il est difficile de comparer les résultats obtenus
avec 2 lots de poudre différents. Bien que les deux lots aient été préparés dans les mêmes
conditions, au niveau des propriétés électriques, il est difficile de tirer des tendances
claires.
En effet, pour la résistivité électrique, au global, lorsque P = cte et que la température
augmente, ρ diminue ou reste identique (sauf pour l’échantillon S19-IS qui présente
des résultats surprenants en raison de sa résistivité électrique plus élevée alors que sa
densité est plus élevée et qu’il est composé de β-FeSi2 comme les autres échantillons).
A présent, si la T = cte alors la résistivité électrique diminue lorsque la pression aug-
mente. Excepté pour T = 800 °C, les échantillons issus des lots A et B sont mélangés et
il n’est pas possible de conclure sur ces résultats. En outre, il est important de prendre
en considération la densité des échantillons concernant la résistivité électrique. Or l’ob-
servation du Tableau 3.5(Chapitre 3), montre une augmentation de la densité relative
des échantillons lorsque P et T augmentent.
Concernant le coefficient de Seebeck, les observations sont similaires : lorsque P = cte
alors α augmente lorsque la température augmente également (sauf à P = 500 MPa
pour l’échantillon S19-IS). Puis, si T = cte et que la pression augmente, une augmen-
tation du coefficient de Seebeck est observée sauf pour les échantillons où les deux lots
sont mélangés.
Ceci indique, que les propriétés thermoélectriques de β-FeSi2 sont extrêmement sen-
sibles aux faibles variations de composition. Néanmoins, ils présentent tous un coef-
ficient de Seebeck positif ce qui signifie que le transport est assuré par les trous. Ce
sont des semi-conducteurs de type-p. Pour la suite, la comparaison a été réalisée entre
échantillons du même lot.

La Figure 4.8a montre une variation de la valeur maximale du coefficient de Seebeck
observable en fonction des conditions de frittage. Cette dernière varie de 45 µV·K−1

à 85 µV·K−1. De plus, un déplacement du maximum du coefficient de Seebeck vers
les basses températures est observable notamment pour S11-IS, S17-IS. Ce phénomène
pourrait être expliqué par un changement du type de conduction, passant d’une conduc-
tion extrinsèque à intrinsèque ce qui est caractéristique d’un semi-conducteur fortement
dopé à légèrement dopé [216]. Ce comportement peut être induit par une diminution
des défauts dans les échantillons frittés à haute température. Néanmoins, l’échantillon
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(a) (b)

Figure 4.8 – Évolution du coefficient de Seebeck en fonction de la température pour les lots
(a) A et (b) B dont les caractéristiques sont répertoriées dans le Tableau 3.5.

S19-IS déroge à cette logique. Bien qu’étant fritté à haute température (T = 800 °C)
et haute pression (P = 500 MPa), il présente le plus faible coefficient de Seebeck, ce
qui peut indiquer une concentration en porteurs de charges plus élevée et donc plus
de défauts. C’est pourquoi il déroge aux observations faites sur les autres échantillons
provenant du même lot de poudre. En effet, si les échantillons S13-IS et S19-IS, qui
ont tous deux été soumis à la même pression lors du frittage mais à des températures
différentes, sont comparés, il est à noter qu’il n’y a pas de déplacement en température
du maximum du coefficient de Seebeck. Ainsi, la différence en terme de valeurs peut
être attribuée aux types de défauts dans le matériau [25].
Concernant le lot B (Figure 4.8b), pour une même pression de frittage (P =25 MPa),
lorsque la température de frittage diminue, le maximum du Seebeck est déplacé vers les
hautes températures. A contrario, lorsque la pression augmente et que la température
est fixée, le maximum du coefficient de Seebeck a lieu à la même température. Ainsi,
pour les deux lots de poudre, le comportement est le même mais les valeurs atteintes
sont différentes.

La Figure 4.9 montre une diminution de la résistivité électrique lorsque la tem-
pérature augmente. Ce comportement est typique d’un semi-conducteur. Les échan-
tillons S13-IS, S14-IS et S15-IS (Figure 4.9a) révèlent une résistivité de l’ordre de
≈ 1000 mΩ·cm à température ambiante alors que les échantillons S11-IS et S17-IS
exhibent une résistivité électrique environ divisée par deux à la même température.
Cette différence est due aux taux de porosité des échantillons qui est une conséquence
de leur température (et également pression) de frittage. En effet, plus la température
de frittage augmente plus la coalescence des grains est accentuée [284]. En conséquence,
plus le matériau est poreux, plus sa résistivité électrique sera élevée en comparaison
avec un matériau plus dense. De nouveau, l’échantillon S19-IS ne suit pas le même
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(a) (b)

Figure 4.9 – Évolution de la résistivité électrique en fonction de la température pour les
lots (a) A et (b) B.

comportement.
Concernant le lot B (Figure 4.9b), le comportement est le même que pour la poudre
du lot A.
Enfin, la Figure 4.7c montre le facteur de puissance, soit FP = σ × α2, en fonction de
la température. Les échantillons présentant une forte porosité (soit S13-IS, S14-IS et
S15-IS) possèdent un facteur de puissance plus faible que les échantillons plus denses
(S11-IS et S17-IS) à cause de leur résistivité électrique élevée et un faible coefficient de
Seebeck. Ainsi, tout comme pour la synthèse conventionnelle de β-FeSi2, les conditions
de frittage optimales pour obtenir les meilleures propriétés thermoélectriques sont les
suivantes : 600 °C - 500 MPa - 5 min.

4.2.2 Influence de la méthode de synthèse sur les échantillons
substitués

L’influence de la méthode de synthèse (conventionnelle ou in situ SPS) des échan-
tillons dopé Co sur les propriétés thermoélectriques a également été étudiée. Cette
comparaison ne peut être faite avec la substitution Al car β-FeAl0,08Si1,92 n’a pas pu
être synthétisé par le procédé de synthèse conventionnelle. C’est pour cette raison que
seules les données concernant la substitution au Co sont présentées ici.
Comme attendu, la Figure 4.10 montre que les deux échantillons présentent des pro-
priétés thermoélectriques similaires. Néanmoins, une légère différence est observable.
S23-Co-C exhibe une résistivité électrique plus importante que celle de S24-Co-IS ainsi
qu’une conductivité thermique légèrement plus faible. Or, lorsque la taille des grains
diminue, cela engendre plus d’interfaces et donc la diffusion des phonons aux interfaces
est exacerbée ce qui entraine une diminution de la conductivité thermique. Ce compor-
tement pourrait s’expliquer par une taille de grains plus faible pour S23-Co-C (50 nm
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< 113 nm) favorable à une augmentation de la diffusion des phonons aux interfaces.
Cette observation est en accord avec l’augmentation de la résistivité électrique observée
sur cet échantillon (pour rappel, drel(S23-Co-C) = 93,7 % et drel(S24-Co-IS) = 93,8 %).
Elle peut s’expliquer par la difficulté des électrons à se déplacer au sein de l’échantillon
à cause des différents défauts engendrés (interfaces incluses).
Comme cela a pu être observé dans le cas de β-FeSi2 pur, il n’est pas étonnant que la
taille des grains après SPS soit différente car dans un cas, il n’y a que du frittage de la
poudre nanostructurée alors que dans l’autre cas, il s’agit de frittage réactif mettant
en jeu des mécanismes de diffusion et donc de coalescence de grains. La formation de
β-FeSi2 se faisant par diffusion il est donc possible que pour des mêmes conditions de
frittage la taille des grains soit plus grande. Ce qui explique la différence de résistivité
électrique et de conductivité thermique entre les deux.
Concernant le coefficient de Seebeck, il est un peu plus difficile de trouver une ex-
plication à son comportement. En effet, ce n’est pas uniquement un changement des
valeurs qui est observé mais un déplacement du maximum vers les hautes températures
(pour S24-Co-IS) également. La poudre de départ n’étant pas la même, la quantité de
substituant peu légèrement varier ce qui pourrait expliquer ce phénomène ainsi que la
faible résistivité de S24-Co-IS. Il semble donc plus probable que les différences entre
ces deux échantillons proviennent d’une différence de teneur en Co que du procédé de
synthèse utilisé.

(a) (b)

Figure 4.10 – Propriétés thermoélectriques de β-Fe0.95Co0.05Si2 par synthèse (a) Conven-
tionnelle et (b) in situ SPS.

4.3 Effets de la nanostructuration de β-FeSi2 et β-
FeSi2 allié sur les propriétés thermoélectriques

Cette section a pour objectif de comprendre l’effet de la nanostructuration sur les
propriétés thermoélectriques de β-FeSi2, β-Fe0.95Co0.05Si2 et β-FeAl0,08Si1,92.
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β-FeSi2 et β-Fe0.95Co0.05Si2 ont été synthétisé par les méthodes conventionelle et in
situ SPS, alors que β-FeAl0,08Si1,92 a été synthétisé uniquement par la méthode in situ
SPS. Ici, le cas β-FeSi2 pur par synthèse in situ SPS ne sera pas traité. Afin d’avoir un
échantillon dit de « référence », un échantillon similaire (même poudre de départ, masse
volumique similaire, et même méthode de synthèse) a été recuit, sous vide secondaire,
à T = 850 °C pendant t = 72 h dans chacun des cas.

4.3.1 La dynamique des réseaux

Dans un premier temps, nous allons examiner l’effet de la nanostructuration sur les
phonons et leur temps de vie à l’aide de la spectroscopie Raman. β-FeSi2 possède une
structure cristalline orthorhombique de groupe d’espace D18

2h (Cmce, n°64 ) et possède,
dans sa maille primitive, 24 atomes [118, 174]. De ce fait, il possède 3N-3 = 69 modes
optiques (N=24) et donc 3 modes acoustiques. La théorie des groupes prévoit, pour
chacun de ces modes au centre de la zone de Brillouin, les représentations irréductibles
suivantes [285] :

Γacoustique = B1u ⊕B2u ⊕B3u (4.1)

et,
Γoptique = 9Ag ⊕ 9B1g ⊕ 9B2g ⊕ 9B3g ⊕ 9B1u ⊕ 9B2u ⊕ 7B3u ⊕ 8Au (4.2)

Selon les règles de sélection, seuls les modes 9Ag, 9B1g, 9B2g et 9B3g sont actifs
en spectroscopie Raman. Les modes 9B1u, 9B2u et 7B3u, sont quant à eux, actifs en
spectroscopie infra-rouge (IR). Enfin, le mode Au est silencieux autant pour la spec-
troscopie Raman que IR.

La Figure 4.11 montre les tracés des spectres expérimentaux de β-FeSi2 nano-
structuré et β-FeSi2 de « référence » à température ambiante. Le Tableau 4.2 montre
que, théoriquement, les modes optiques actifs en Raman se situent entre 179 cm−1 et
517 cm−1. Sur cette gamme de fréquences, les spectres Raman de β-FeSi2 nanostructuré
et de référence exhibent 4 et 16 pics, respectivement. Pour β-FeSi2 nanostructuré, la
diminution du nombre de pics s’explique par l’élargissement de ces derniers. Les pics
étant relativement proches les uns des autres et/ou peu intenses, ils se confondent.
Cet élargissement, dû à la taille nanométrique des cristallites [287, 288] et aux défauts
au sein de la structure cristalline [198], est visible sur le pic le plus intense à environ
249 cm−1. Pour estimer cet élargissement, le profil de Voigt a été utilisé. Cette fonction
a été choisie car elle permet de coupler la contribution de la fonction Lorentzienne
et de la fonction Gaussienne afin d’être au plus proche des données expérimentales.
Ainsi, des largeurs à mi-hauteur de ≈ 2 cm−1 et ≈ 6 cm−1 pour l’échantillon de réfé-
rence et nanostructuré, respectivement, ont été déterminées. Connaissant la largeur à
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Figure 4.11 – Spectres Raman de β-FeSi2 nanostructuré et β-FeSi2 de « référence » (réalisés
sur pastille). Les positions expérimentales des pics sont tirées de [286].

mi-hauteur (noté Γ), il est possible de déterminer le temps de vie des phonons (noté
τ), à partir de la formule de Heisenberg τ = ~/Γ, avec ~ = 5,3.10−12 cm−1·s [289–291].
Ainsi, les temps de vie des phonons sont de τNano = 0,87 ps et τRef. = 2,56 ps pour
l’échantillon nanostructuré et de référence, respectivement. Ainsi, cette augmentation
de la largeur à mi-hauteur d’un facteur 3, pour l’échantillon nanostructuré, est due à
l’augmentation des défauts qui engendre une augmentation de la diffusion des phonons
optiques (d’où la diminution de leur temps de vie) entrainant certainement une dimi-
nution de la conductivité thermique (ce qui sera confirmé Figure 4.12).

Il est à noter que la position des pics pour les deux échantillons ne présente pas de
changement significatif. Cela peut être expliqué par des paramètres de maille proches
(Tableau 4.3).
En comparant les données de la littérature et nos travaux (Tableau 4.2), les résultats
sont concordants. La plupart des 9 pics associés aux modes de vibration des phonons
Ag ont été détectés et 5 pics ont pu être identifiés comme B1g grâce à la comparaison
avec les données de Arushanov et al. [286] qui avaient travaillé sur monocristal de β-
FeSi2.

4.3.2 Les propriétés thermoélectriques

Les résultats de l’étude sur l’oxydation de β-FeSi2 nous ont poussés à réaliser les
caractérisations thermoélectriques sous vide primaire avec peu de risque d’oxydation
du matériau. De plus les caractérisations sont limitées à T = 550 °C pour limiter le
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Tableau 4.2 – Comparaison des fréquences (en cm−1) des différents pics calculés ou mesurés
pour le composé β-FeSi2. L’attribution des modes actifs en Raman est également indiquée.
Mesures réalisées sur couche mince (**) ou sur monocristal (*).

Calcul [285] Expérimentation Nos travaux
Ag B3g B2g B1g [174]** [286]* [150]** [292]* [293]* [294] ** Ref Nano
208 212 179 185 179 180 (B2g, B3g) 171 190,6 197 177 195 195
210 236 254 198 197 (Ag) 195,5 (Ag) 199 194,0 253 194 200,5 249,0
257 297 295 240 206 200,5 (Ag) 247 199,6 346 200 244,1 285,5
264 341 326 285 253 (Ag) 201,5 (B1g) 227,1 248 249,0 341,6
352 386 345 317 346 (Ag) 248,5 (Ag) 231,6 275 255,5
398 401 350 324 498 256 (Ag) 247,3 282 283,9
415 431 383 366 279 (B2g, B3g) 254,5 339 304,5
517 466 420 428 305 (B2g, B3g) 281,2 385 328,0

317 (B2g, B3g) 301,5 398 336,7
329 (B1g) 311,8 411 341,1
342 (Ag) 325,8 444 355,3
387 (B1g) 339,5 490 387,4
388 (Ag) 370,7 413,6
402 (Ag) 386,2 437,6

412,5 (B1g) 388,2 447,9
445 (Ag) 400,4 494,8
445 (B1g) 442,6
497 (Ag) 446,3

risque de coalescence des grains à cette température. Pour rappel, les densités relatives
des échantillons β-FeSi2 nano (S6-C) et β-FeSi2 recuit (AS35-C) sont de 93 % et 93,2 %,
respectivement.

β-FeSi2

Comme évoqué dans le Chapitre 1, β-FeSi2 est un matériau thermoélectrique dont la
conductivité thermique est relativement élevée, entre≈ 10 W·m−1·K−1 et≈ 18 W·m−1·K−1

aux alentours de 30 °C jusqu’à atteindre ≈ 5 W·m−1·K−1 à 850 °C [25, 101, 206]. Ainsi
c’est un paramètre qui possède un fort potentiel d’optimisation. La nanostructuration
est l’une des voies pour réduire la conductivité thermique de réseau qui représente plus
de 99 % de la conductivité thermique totale.

La Figure 4.12 montre l’évolution de la conductivité thermique totale, de réseau et
électronique en fonction de la température. La contribution électronique a été calculée à
partir de la loi de Wiedemann–Franz, soit κe = σ×L×T avec L = 2,44.10−8 W·Ω·K−2 ;
ce qui permet d’en déduire la contribution du réseau (κr = κT − κe).
L’échantillon dit de référence montre une conductivité thermique similaire aux don-
nées de la littérature [206]. L’échantillon nanostructuré présente quant à lui une di-
minution de la conductivité thermique totale de ≈ 40 % et ≈ 30 % à 50 °C et 400 °C,
respectivement. Néanmoins cette diminution est principalement due à la réduction de
la conductivité thermique de réseau. La superposition des courbes de κT et κr est
remarquable. Une légère augmentation de la conductivité thermique électronique est
observable à cause de l’élévation en température. Néanmoins, dans le plus défavorable
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Figure 4.12 – Conductivité thermique totale, de réseau et électronique de β-FeSi2 en fonc-
tion de la température.

des cas (c’est-à dire à haute température et pour le matériau non nanostructuré), κe
= 0,0232 W·m−1·K−1, ce qui représente 0,40 % de κT .

Figure 4.13 – Diffractogramme de l’échantillon nanostructuré et de référence. Affinement
utilisant le logiciel FAULTS.

Bien que la réduction de κT peut être expliquée par la diminution de la taille
moyenne des grains à 50 nm, cela n’est peut être pas la seule explication. En effet, la
structure β-FeSi2 présente des défauts d’empilements (ou « Stacking Faults » en an-
glais, SF). La quantité de ces défauts est dépendante du procédé de synthèse comme
cela a été expliqué par Le Tonquesse et al. [25]. La détermination de la probabilité de
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SF dans la structure, est réalisée à l’aide des diffractogrammes des échantillons mas-
sifs. Puis, le logiciel FAULTS est utilisé pour les affinements. La Figure 4.13 montre les
diffractogrammes des deux échantillons réalisés à l’aide d’un diffractomètre de source
Cu-Kα1. Le Tableau 4.3, montre les résultats de l’affinement de la structure.

Tableau 4.3 – Paramètres de maille, probabilité de SF, phases secondaires et conductivité
thermique totale à 50 °C dans les échantillons Nano β-FeSi2 et Ref. β-FeSi2 comparés aux
données de la littérature [25].

Échantillons Nano β-FeSi2 Ref. β-FeSi2 [25] [25]
(S6-C) (AS35-C)

Taille cristallites (µm) ≈ 0,050 ≈ 0,20 0,5 à 1 1 à 10
a (Å) 9,879(2) 9,8800(4) 9,89104(6) 9,87518(4)
b (Å) 7,814(20) 7,8155(1) 7,81612(3) 7,79980(3)
c (Å) 7,834(20) 7,8292(1) 7,84209(3) 7,83727(2)
SF (%) 12,5 (0,1) 19,7 (0,2) 10,7 3,7
FeSi (% m.) 1,75 1,39 1 1
Si (% m.) - - - 2,5
R-factor 10,5 14,8 - -
χ2 6,1 3,6 - -
κT (W·m−1·K−1) 5,8 10,2 ≈ 11,4 ≈ 17,6

L’augmentation de la taille des cristallites des échantillons réalisés, de 0,050 µm à
0,200 µm, entraine une augmentation du pourcentage de SF. Ce résultat est en contra-
diction avec les données de la littérature. En effet, Le Tonquesse et al. ont montré que
lorsque la taille des cristallites diminue, de 10 µm à 0,5 µm, la probabilité de SF au
sein de la structure augmente alors que la conductivité thermique totale est réduite.
D’ailleurs, il est à noter que plus la taille des cristallites diminue, plus la conductivité
thermique totale décroît et plus la probabilité de SF augmente. Néanmoins, cette aug-
mentation n’est plus vérifiée pour les matériaux nanostructurés.
Pour conclure, il est évident que la nanostructuration, par le biais de la diffusion des
phonons, permet la diminution de la conductivité thermique totale. Les défauts d’em-
pilement ou tout autre défaut dans la structure peuvent également y contribuer. Néan-
moins, il faudrait faire une étude où seul le pourcentage de défauts d’empilement varie
(pour une même taille de cristallites) afin de déterminer le réel impact des SF sur la
conductivité thermique. Ici, nous avons pu observer qu’à partir d’une certaine taille,
(a minima pour 50 nm) la contribution des SF sur la diminution de la conductivité
thermique semble être limitée.

Concernant, les autres propriétés thermoélectriques (Figure 4.14), le coefficient de
Seebeck possède le même comportement pour les deux échantillons. Cependant un
déplacement du maximum du coefficient de Seebeck vers les hautes températures est
remarqué pour l’échantillon nanostructuré. Ce décalage pourrait être expliqué par une
quantité de ε-FeSi un peu plus importante (Tableau 4.3). Ainsi, l’explication à pri-
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(a) (b)

(c)

Figure 4.14 – Comparaison des propriétés thermoélectriques de β-FeSi2 nanostructuré et
recuit. (a) Coefficient de Seebeck, (b) résistivité électrique et (c) facteur de mérite.

vilégier serait plutôt une augmentation du nombre de défauts au sein de la structure
cristalline, un changement de la densité d’état électronique.
Comme attendu, la résistivité électrique augmente avec la nanostructuration. Cette
détérioration est causée par le grand nombre d’interfaces présentes dans le matériau
qui sont des « obstacles » au passage des électrons.
Enfin, le facteur de mérite, ZT, indique une augmentation, à T > 350 °C, en nano-
structurant le matériau. Cette amélioration est due au déplacement vers les hautes
températures du maximum du coefficient de Seebeck et à la diminution de la conduc-
tivité thermique de réseau. Cependant, il a été remarqué que cette dernière est, en
partie, contrebalancée par la dégradation de la résistivité électrique.
En conséquence, la nanostructuration a permis d’augmenter le facteur de mérite de ≈
65 % à T = 400 °C. Cependant, malgré cette amélioration, la valeur du ZT de β-FeSi2
pur n’en reste pas moins limitée.
C’est pour cette raison que l’étude de l’effet de la nanostructuration est également
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effectuée sur des matériaux substitués Co ou Al.

β-Fe0.95Co0.05Si2 et β-FeAl0,08Si1,92

La substitution par le cobalt ou l’aluminium permet d’augmenter le facteur de
puissance en jouant sur la concentration en porteurs de charge. Précédemment, la na-
nostructuration de β-FeSi2 non substitué a engendré une augmentation du facteur de
mérite de ≈ 65 %. Ici, l’augmentation sera probablement plus faible car le facteur de
puissance a déjà été augmenté. De plus, la nanostructuration joue principalement sur
la conductivité thermique de réseau. Or dans un matériau substitué, la conductivité
thermique électronique prend une place plus importante que pour le matériau pur.

Ici, sont présentés les résultats obtenus sur les échantillons obtenus par synthèse
in situ SPS nommés S22-Al-IS, AS25-Al-IS, S24-Co-IS et AS26-Co-IS pour les échan-
tillons Al-nano, Al-ref, Co-nano et Co-ref respectivement (Figure 4.15), ainsi que les
résultats de l’échantillon substitué Co réalisés par synthèse conventionnelle et sa réfé-
rence, soit S23-Co-C et AS27-Co-C, respectivement (Figure 4.17).

Comme attendu, la substitution par des atomes de cobalt montre un coefficient de
Seebeck négatif, ce qui signifie que le transport électrique est réalisé par les électrons.
En conséquence, c’est un semi-conducteur de type-n. De plus, son coefficient de Seebeck
ne passe pas vraiment par un maximum (dans la gamme de températures étudiée) mais
décroît lentement jusqu’à ≈ −195 µV·K−1. Ce phénomène est dû à la création d’un ni-
veau d’énergie donneur au niveau de la bande interdite. Ce qui en général conduit,
comme le montrent les données de la littérature [207, 295], à une augmentation de la
concentration en porteurs de charge de l’ordre de 1.1020–1.1021 cm−3. Concernant la na-
nostructuration, le comportement général est le même pour les deux échantillons bien
qu’une augmentation, en valeur absolue, du coefficient de Seebeck pour l’échantillon
nano est remarquée. La résistivité électrique décroît en fonction de la température et
est de l’ordre de la dizaine de mΩ·cm à T = 50 °C. Le fait de nanostructurer l’alliage
subtitué Co entraîne, tout comme pour le matériau pur, une augmentation de la résis-
tivité électrique. Ce phénomène pourrait être expliqué par la résistance du matériau à
laisser circuler les électrons en raison d’une densité d’interfaces plus élevée. Néanmoins,
couplé à l’augmentation du coefficient de Seebeck, l’explication se trouve probablement
dans une diminution de la concentration en porteurs de charge. Comme attendu, bien
qu’elle soit plus faible que pour β-FeSi2 pur, une réduction de la conductivité thermique
de ≈ 8,2 % et ≈ 4,5 % à 50 °C et 450 °C, respectivement, est observée.

Dans le cas de la substitution par des atomes d’aluminium, le coefficient de Seebeck
est positif, ce qui signifie que le transport électrique est assuré par les trous. Ainsi, c’est
un semi-conducteur de type-p (Figure 4.15a). La comparaison entre l’échantillon nano-
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(a) (b)

(c) (d)

Figure 4.15 – Comparaison des propriétés thermoélectriques de β-FeAl0,08Si1,92 et β-
Fe0.95Co0.05Si2 nanostructurés et recuits synthétisés par le procédé « in situ » SPS. (a) Co-
efficient de Seebeck, (b) résistivité électrique, (c) facteur de puissance et (d) conductivité
thermique.

structuré et l’échantillon recuit montre un coefficient de Seebeck quasi-identique jus-
qu’à atteindre un maximum de 244 µV·K−1 à T = 300 °C. Ensuite, pour β-FeAl0,08Si1,92

nano, α semble devenir indépendant de la température. Cependant, les mesures étant
arrêtées à T = 450 °C, cette impression de plateau peut être due à un élargissement
du maximum combiné à un déplacement de ce dernier vers les hautes températures
comme cela a été observé pour β-FeSi2 non substitué. En ce qui concerne la résistivité
électrique (Figure 4.15b), un résultat surprenant semble être obtenu. Cette dernière est
plus importante pour le matériau recuit que pour β-FeAl0,08Si1,92 nano. Ce phénomène
peut s’expliquer car l’échantillon qui a été recuit n’était pas exactement le même que
celui auquel nous le comparons. La pression de frittage était différente bien que la den-
sité finale de l’échantillon soit la même. Ainsi, comme le montre He et al. [228], lorsque
la pression de frittage augmente, une augmentation de la conductivité électronique est
observée. De plus, une autre explication possible à un tel comportement peut être une
évaporation de Al lors du frittage SPS à plus haute pression. Chen et al. [227] ont mon-
tré que lorsque la proportion d’aluminium au sein du matériau diminue, une diminution
de la conductivité électrique est observée. La perte d’Al lors du frittage entrainerait
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une augmentation de la résistivité électrique. Ainsi, grâce à un coefficient de Seebeck
maintenu constant à haute température et à une conductivité électrique relativement
élevée, β-FeAl0,08Si1,92 présente un facteur de puissance maximum de 1,4 mW·m−1·K−2

(Figure 4.15c). La conductivité thermique est, comme attendu, réduite grâce à la na-
nostructuration. Cette diminution est de 10,6 % et 5,8 % à des températures de 50 °C
et 500 °C, respectivement.

Enfin, les deux matériaux β-Fe0.95Co0.05Si2 et β-FeAl0,08Si1,92 présentent une aug-
mentation du facteur de mérite grâce à la nanostructuration (Figure 4.16). Cette
dernière à permis une augmentation du facteur de puissance avec un maximum de
0,6 mW·m−1·K−2 (soit une augmentation de ≈ 23 %) et 1,4 mW·m−1·K−2 (soit une
augmentation de ≈ 38 %) pour β-FeSi2 substitué Co et Al, respectivement (Figure
4.15c), ainsi qu’une diminution de la conductivité thermique de l’ordre de ≈ 10 % et
≈ 5 % à basses et hautes températures, respectivement, pour β-Fe0.95Co0.05Si2.
β-Fe0.95Co0.05Si2 présente au mieux une augmentation du ZT de ≈ 29 % avec un ZTmax

= 0,13 à T = 440 °C. β-FeAl0,08Si1,92 est difficilement comparable au matériau dit de
référence car nous avons vu que le fait que les deux matériaux ne soient pas frittés dans
les mêmes conditions peut entrainer des différences au niveau des propriétés électriques.
Néanmoins, il est possible de comparer nos travaux à ceux de la littérature.

Figure 4.16 – Comparaison du facteur de mérite de β-FeAl0,08Si1,92 et β-Fe0.95Co0.05Si2
nanostructuré et recuit en fonction de la température. Ref[1] : [126, 133].

Ainsi, la nanostructuration de β-FeAl0,08Si1,92 montre une augmentation du ZT com-
paré au meilleur ZT de la littérature pour une substitution simple avec une conduction
de type-p, avec un ZTmax = 0,2 à T = 439 °C.

Pour compléter l’étude, nous avons également analysé les propriétés de β-Fe0.95Co0.05Si2
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(a) (b)

(c) (d)

Figure 4.17 – Comparaison des propriétés thermoélectriques β-Fe0.95Co0.05Si2 nanostruc-
turés et recuits synthétisés par le procédé conventionnel. (a) Coefficient de Seebeck, (b)
résistivité électrique, (c) conductivité thermique et (d) facteur de mérite.

nano (S23-Co-C) et recuit (AS27-Co-C) élaborés par synthèse conventionnelle. L’ana-
lyse est la même que pour les échantillons préparés par synthèse SPS (S24-Co-IS et
AS26-CO-IS), à savoir une augmentation, en valeur absolue, du coefficient de Seebeck
et de la résistivité électrique ainsi qu’une diminution de la conductivité thermique d’en-
viron 1 W·m−1·K−1 sur toute la gamme de températures soit une réduction d’environ
20 %. Malgré tout, cette diminution n’est pas suffisante pour contre-balancer la hausse
de la résistivité électrique.
Ainsi, le facteur de mérite est sensiblement le même pour les deux échantillons.

Conclusion

Pour conclure sur ce chapitre, il a été montré qu’une légère sur-stœchiométrie
((FeSi2.05) permet de synthétiser β-FeSi2 pur sans traces de la phase FeSi. Forts de
ces expérimentations, nous observons de nets changements des propriétés thermoélec-
triques en fonction de la stœchiométrie, ce qui explique la grande disparité des valeurs,
notamment sur le coefficient de Seebeck.
De plus, nous avons également montré que deux poudres préparées dans les mêmes
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conditions ne sont pas forcément comparables entre elles. Ceci renforce l’idée que les
propriétés électriques de β-FeSi2 dépendent grandement du procédé de synthèse qui
va, par exemple, engendrer plus ou moins de lacunes de Si ou d’autres défauts au sein
de la structure cristalline.
En conséquence il est nécessaire de valider la stœchiométrie des échantillons par ana-
lyses chimiques.
Lors de la comparaison des propriétés thermoélectriques de β-Fe0.95Co0.05Si2 préparé
par synthèse conventionnelle et in situ, des différences ont pu être observées. Elles pren-
draient leurs origines dans une différence de teneur en Co entre les deux échantillons.
Enfin, nous avons observé les effets de la nanostructuration sur β-FeSi2, β-Fe0.95Co0.05Si2
et β-FeAl0,08Si1,92. Une nette diminution, d’un facteur 1,8 de la conductivité thermique,
due à la nanostructuration et aux défauts d’empilement dans la structure cristalline,
est observée ce qui entraine une augmentation du facteur de mérite d’un facteur 1,6.
Ce comportement est reproduit lorsque β-Fe0.95Co0.05Si2 et β-FeAl0,08Si1,92 sont nano-
structurés. D’ailleurs, cela a permis à β-FeAl0,08Si1,92 d’atteindre un ZT = 0,2 à T =
450 °C.
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Chapitre 5

Études de nano-composites
thermoélectriques contenant des
NTC

Ce dernier chapitre est dédié aux matériaux nanocomposites à base de poudres
thermoélectriques et de nanotubes de carbone. Il est divisé en trois parties.
Tout d’abord, la première partie présente les nanotubes de carbone qui seront utilisés
pour la fabrication de nanocomposites avec des poudres de matériaux thermoélec-
triques. La deuxième partie traite de l’impact des NTC sur l’alliage thermoélectrique
étudié jusqu’ici, β-FeSi2. Pour cela, 2 types de NTC ont été utilisés. Enfin, la troisième
partie traite de nanocomposites avec d’autres matériaux thermoélectriques tels que
CoSi, CrSi2, ou encore Bi2Te3.

5.1 Les nanotubes de carbone

Lors de cette étude, deux types de nanotubes de carbone ont été utilisés :

— les nanotubes biparois (noté 2NTC)

— les nanotubes 8 parois (noté 8NTC)

Dans le cas des biparois, ils ont été synthétisés au CIRIMAT par l’équipe NNCED
[296]. Concernant les 8NTC, ils sont commerciaux. Ils proviennent de chez Nanocyl
(Belgique). La fonctionnalisation des NTC a également été réalisée par l’équipe NN-
CED.

5.1.1 Caractéristiques des NTC

La Figure 5.1a permet d’observer distinctement la double paroi des nanotubes de
carbone (2NTC).
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(a) (b)

Figure 5.1 – Images de (a) 2NTC - Tiré de [296] et de (b) 8NTC - Tiré de [297] réalisées à
l’aide d’un MET haute résolution.

Figure 5.2 – Distribution du nombre de parois des nanotubes de carbone 2NTC et du
diamètre interne (barre vide) et externe (barre pleine) du NTC [241].

La méthode développée au CIRIMAT par Flahaut et al. permet d’obtenir des NTC
avec une très haute sélectivité en nombre de parois : ainsi 77 % des NTC sont des
2NTC, 18 % des monoparois et 5 % d’entre eux possèdent 3 parois, soit en moyenne
1,9 parois (Figure 5.2) [241]. Leurs diamètres internes et externes ont également été
déterminés. Ainsi, il apparait que le diamètre interne et externe varie entre 0,53 nm et
2,53 nm, et 1,23 nm et 3,23 nm, respectivement [296], soit en moyenne dint = 1,53 nm et
dext = 2,23 nm. La masse volumique des 2NTC est de 1,87 g·cm−3 [298] et leur surface
spécifique est de 1000± 100 m2·g−1 [299].

Les 8NTC présentent, compte tenu d’un plus grand nombre de parois, un diamètre
interne et externe plus grand (Figure 5.1b).

Laurent et al. [300] ont montré que les 8NTC produit par Nanocyl possèdent des
diamètres interne et externe moyen de 5,1 nm et 10,2 nm, respectivement. La Figure
5.3 montre également que le nombre de parois varie entre 3 et 22 dont 30 % de NTC
possèdent 8 parois. Le nombre moyen de parois est de 8,5. La masse volumique des
8NTC est de 1,83 g·cm−3 [300] et leur surface spécifique est de 242± 8 m2·g−1 [297].
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Figure 5.3 – Distribution du nombre de parois des nanotubes de carbone 8NTC (Nanocyl)
et du diamètre interne (barre vide) et externe (barre pleine) du NTC [300].

Le Tableau 5.1 répertorie les principales caractéristiques des NTC utilisés durant
cette étude (2NTC et 8NTC). Il est à remarquer que la surface spécifique des 2NTC
est 4 fois plus grande que celle des 8NTC. Cela signifie que pour une même surface
de carbone, il faudra une teneur en carbone 4 fois plus élevée dans les échantillons
contenant des 8NTC que dans ceux contenant des 2NTC.
Dans les travaux de Laurent et al. [298], il a été montré (par un raisonnement géomé-
trique) qu’un 2NTC, avec un diamètre interne de 2 nm, possède une masse 12,5 fois
plus faible qu’un 8NTC, dont le diamètre interne est de 5 nm (pour des NTC de lon-
gueur identique). En d’autres termes, pour une même masse de carbone, le nombre de
2NTC sera 12,5 fois plus grand que le nombre de 8NTC (pour des NTC de longueur
identique).

Tableau 5.1 – Densité, diamètres internes et externes moyens, longueur (L), nombre de
parois moyen (N) et surface spécifique mesurée [297] des 2NTC et 8NTC.

Type NTC Densité dmoy
int dmoy

ext L N Sspé σ
(g·cm−3) (nm) (nm) (µm) (m2·g−1) (S·cm−1)

2NTC [241, 296, 297, 299] 1,87 1,53 2,23 5-50 1,9 1000 ± 100 1650
8NTC [297, 300] 1,83 5,1 10,2 1,5 8,5 242 ± 8

Lors de cette étude, les 2NTC ont été choisis car ils sont un bon compromis entre
les nanotubes de carbone mono-parois et les multi-parois. En effet, ils permettent
d’améliorer les propriétés mécaniques du matériau mais également ses propriétés élec-
triques. Les NTC monoparoi sont statistiquement constitués de 2/3 et 1/3 de parois
semi-conductrice et conductrice respectivement [301]. Les 2NTC étant constitués de 2
parois concentriques, leur nature métallique ou semi-conductrice est dépendante des
différentes combinaisons entre les tubes internes et externes. Du fait de la communica-
tion électrique entre les deux parois, la présence d’une seule paroi métallique confère
cette caractéristique à l’ensemble du NTC. La proportion de NTC métalliques dans un
échantillon de 2NTC est donc plus élevée que dans le cas des monoparois. En pratique,
les NTC n’étant pas individuels mais regroupés en faisceaux, l’essentiel des faisceaux
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est de type métallique [302–305] (≈ 80 %, données internes CIRIMAT/NNCED). Plus
généralement, les NTC constitués de plusieurs parois ont principalement un comporte-
ment métallique [302]. Ceci pourrait engendrer une augmentation ou un maintien de la
conductivité électrique du nanocomposite. Néanmoins, la longueur des 2NTC peut les
rendre plus difficile à disperser au sein de la matrice thermoélectrique. Ceci-dit, ayant
une grande surface spécifique, il n’est pas nécessaire d’ajouter beaucoup de 2NTC. Les
8NTC, quant à eux, sont plus courts. De ce fait, une meilleure dispersion est, à priori,
possible.

5.2 Les nanocomposites : NTC - β-FeSi2
A titre de rappel, dans la nomenclature des échantillons, le « P » ou « S » au début

du code échantillon indique si l’échantillon est sous forme de poudre ou de massif,
respectivement. Le « C » ou « IS » correspond au procédé de synthèse utilisé, à savoir
conventionnel ou in situ, respectivement. S’il y a la présence d’un élément chimique
dans le code échantillon, cela indique la présence d’une substitution par cet élément
chimique. Enfin, le « A » au début du code échantillon signifie que ce dernier a été
recuit pour servir d’échantillon de référence.

5.2.1 Élaboration des nanocomposites

Après avoir synthétisé la matrice thermoélectrique (β-FeSi2) à l’ICGM (Montpel-
lier), l’incorporation de NTC, préalablement fonctionnalisés HNO3 a été réalisée au
CIRIMAT (Toulouse).

Le Tableau 6 liste les échantillons nanocomposites de β-FeSi2 pur et allié (Co) en
fonction du type de NTC utilisés. Les teneurs massiques en carbone sont issues de
données expérimentales (dosage du carbone par « flash combustion (CHNS Elemental
Analysers) »). Les teneurs volumiques en carbone ont été calculées à partir de la teneur
massique en carbone et des masses volumiques de la matrice inorganique (déterminée
par pycnométrie) et organique (1,87 g·cm−3 et 1,83 g·cm−3 pour 2NTC et 8NTC, res-
pectivement). Les teneurs en carbone varient entre 0,13–2,02 % vol. en fonction du type
de NTC, cela, dans le but d’observer et de mieux comprendre l’évolution des propriétés
thermoélectriques en fonction de la teneur en carbone et du type de NTC. De plus, une
différence entre les valeurs cibles et les valeurs mesurées est observée. Ces différences
peuvent être la conséquence d’une inhomogénéité de la poudre nanocomposite par en-
droit comme cela sera montré ultérieurement. Les faibles teneurs en carbone ont été
privilégiées pour 2 raisons, la première est issue des données de la littérature, comme
le montre Dreβler et al. [28], il suffit de 0,1 % m. de NTC pour augmenter d’un facteur
4 le ZT dans le cas de Zn0.98Al0.02O. La deuxième raison est le coût des NTC, plus la
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Tableau 5.2 – Teneur massique et volumique de carbone dans les matériaux nanocomposites
NTC-β-FeSi2 et NTC-β-Fe0.95Co0.05Si2 obtenues expérimentalement ainsi que les teneurs
volumiques de carbone cibles.

Échantillon Type de NTC teneur en C cible teneur en C teneur en C
% vol. % vol. % m

P36-C 8NTC 0,1 0,25 0,10
P37-C 8NTC 1 1,15 0,44
P38-C 2NTC 0,1 0,16 0,06
P39-C 2NTC 1 0,48 0,19
P40-C 2NTC 5 2,02 0,78
P41-IS 8NTC 0,1 0,25 0,10
P42-IS 8NTC 1 1,22 0,46
P43-IS 2NTC 0,1 0,16 0,06
P44-IS 2NTC 1 0,53 0,21
P45-Co-C 8NTC 0,1 0,19 0,07
P46-Co-C 8NTC 1 1,34 0,51
P47-Co-C 2NTC 0,1 0,13 0,05
P48-Co-C 2NTC 1 0,51 0,20

sélectivité et la pureté sont élevées, plus le coût est élevé, les prix pouvant varier de
195e/g jusqu’à atteindre 1050e/g pour les 2NTC [306–309]. Néanmoins, en utilisant
des 8NTC, le coût n’est plus un inconvénient car il est de l’ordre de 5e/g.

La Figure 5.4 montre la morphologie de la poudre thermoélectrique et des poudres
nanocomposites dans le cas des 8NTC. Les Figures 5.4a et 5.4b montrent des agglo-
mérats allant de la centaine de nanomètres à quelques micro-mètres pour β-FeSi2.
Néanmoins, la taille des cristallites est plus faible et est de l’ordre de la cinquantaine
de nanomètres (voir Chapitre 3). Les Figures 5.4c et 5.4d montrent la poudre nano-
composite P36-C (soit 8NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.)). Quelques NTC sont observables à
différents endroits mais c’est l’absence d’agglomérats qui permet de dénoter la bonne
dispersion des NTC au sein de la matrice. Enfin, les Figures 5.4e et 5.4f montrent la
dispersion des NTC au sein de la poudre nanocomposite P37-C (soit 8NTC - β-FeSi2
(1,0 % vol.)). Contrairement à la poudre P36-C, ici, l’observation de « toile » de NTC
indique une dispersion inhomogène de ces derniers. Ce phénomène est probablement
la conséquence d’une durée de sonication trop courte et est accentué par une teneur
volumique plus élevée de NTC. En conséquence, la durée de sonication a été rallongée,
passant de 4 min à 30 min (pour les échantillons P38-C à P57 ; les échantillons P49 à
P57 seront présentés ultérieurement).

Ensuite, a titre de comparaison, des NTC biparois ont été incorporés dans la matrice
thermoélectrique de β-FeSi2. L’ajout de 0,1 %, 1,0 % et 5,0 % vol. 2NTC a été réalisée
au CIRIMAT.

La Figure 5.5 montre les images obtenues par MEB des poudres nanocomposites à
base de 2NTC. Il est à noter que la poudre de β-FeSi2 utilisée pour le mélange avec les
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

Figure 5.4 – Images MEB de (a) et (b) la poudre thermoélectrique β-FeSi2 broyée 8 h, (c)
et (d) la poudre nanocomposite P36-C, (e) et (f) la poudre nanocomposite P37-C, à différents
grandissements.

2NTC est la même pour les 3 échantillons.
L’observation des Figures 5.5a, 5.5b et 5.5c montrent que plus la teneur en C augmente,
plus les 2NTC sont détectables par microscopie. Leur détection est ainsi facilité par
la présence d’amas, ce qui signifie que la dispersion des NTC devient de plus en plus
inhomogène.
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(a) P38-C soit 2NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.)

(b) P39-C soit 2NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.)

(c) P40-C soit 2NTC - β-FeSi2 (5,0 % vol.)

Figure 5.5 – Images MEB des poudres nanocomposites à base de 2NTC (a) 2NTC - β-FeSi2
(0,1 % vol.) (soit P38-C), (b) 2NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.) (soit P39-C) et (c) 2NTC - β-FeSi2
(5,0 % vol.) (soit P40-C).

Tout comme pour 8NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.), 2NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.) ne présente
que quelques NTC détectables, ce qui signifie que quel que soit le type de NTC, pour
une teneur (en C) de 0,1 % vol., la dispersion des NTC est plutôt acceptable. A présent,
l’observation de l’échantillon2NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.) montre que malgré quelques
toiles de 2NTC par endroit, la dispersion des 2NTC est assez homogène. Ce qui signifie
que l’augmentation de la durée de sonication a permis d’améliorer la dispersion des
NTC comparé à S37-C (8NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.), Figure 5.4e). Enfin, concernant

145



CHAPITRE 5. ÉTUDES DE NANO-COMPOSITES THERMOÉLECTRIQUES
CONTENANT DES NTC

2NTC - β-FeSi2 (5,0 % vol.), certains endroits sont complètement dépourvus de NTC
alors que d’autres zones (Figure 5.5c) sont tellement recouvertes de NTC que l’on a
l’impression d’avoir une dispersion de poudre au sein d’une toile de NTC. La dispersion
des NTC a complètement échoué pour une teneur en carbone aussi importante (teneur
expérimentale de 2,02 % vol. de 2NTC).

En comparaison avec les images obtenues pour les nanocomposites à base de 8NTC
(Figures 5.4 et 5.11), il est remarquable que, les 2NTC ou plus précisément les faiceaux
de 2NTC semblent plus longs que les 8NTC. Les 2NTC étant plus résistants que les
8NTC, il est probable qu’ils aient mieux résisté à l’étape de sonication contrairement
aux 8NTC qui se sont probablement un peu plus cassés.

(a) P41-IS soit 8NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.)

(b) P42-IS soit 8NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.)

Figure 5.6 – Images MEB des poudres nanocomposites à base de 8NTC et de β-FeSi2
préparé par synthèse in situ SPS. (a) 8NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.) et (b) 8NTC - β-FeSi2
(1,0 % vol.).

Ensuite, l’étude des poudres nanocomposites à base de β-FeSi2 synthétisé par frit-
tage réactif a été réalisée. La Figure 5.6 montre que la morphologie des poudres de
8NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.) (soit P41-IS) et 8NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.) (soit P42-IS)
est similaire à celle de 8NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.) (soit P36-C) et 8NTC - β-FeSi2
(1,0 % vol.) (soit P37-C). Néanmoins, malgré une durée de sonication plus longue, la
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présence d’amas est détectée par endroit pour P42-IS. La Figure 5.6b témoigne de
la présence d’agglomérats de poudre thermoélectrique dont la taille est supérieure à
100 µm et où il ne semble pas y avoir de NTC à l’intérieur. Cette caractéristique semble
plus marquée sur les poudres destinées à un frittage réactionnel.

(a) P43-IS soit 2NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.)

(b) P44-IS soit 2NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.)

Figure 5.7 – Images MEB des poudres nanocomposites à base de 2NTC et de β-FeSi2
préparées par synthèse in situ SPS. (a) 2NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.) et (b) 2NTC - β-FeSi2
(1,0 % vol.).

D’ailleurs, la Figure 5.7 confirme ces propos avec un énorme agrégat de ≈ 250 µm.
Heureusement, cela n’est pas représentatif de la globalité de l’échantillon. Hormis ces
agrégats, la répartition des 2NTC est plutôt homogène et correcte à l’image des échan-
tillons synthétisés par synthèse conventionnelle avec 2NTC (Figure 5.5).

Par la suite, des poudres nanocomposites ont été réalisées avec une matrice ther-
moélectrique substituée Co, β-Fe0.95Co0.05Si2.
La Figure 5.8 montre la microstructure des poudres 8NTC - β-Fe0.95Co0.05Si2 (0,1 %
vol.) et 8NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.). Les observations sont les mêmes que pour les
autres poudres nanocomposites, à savoir, plus il y a de NTC, plus ils sont facilement
détectables. La présence de toile est visible mais ponctuelle et donc non représentative
de l’ensemble des échantillons. La dispersion est donc assez homogène. Notons que cette

147



CHAPITRE 5. ÉTUDES DE NANO-COMPOSITES THERMOÉLECTRIQUES
CONTENANT DES NTC

(a) P45-Co-C soit 8NTC - β-Fe0.95Co0.05Si2 (0,1 % vol.)

(b) P46-Co-C soit 8NTC - β-Fe0.95Co0.05Si2 (1,0 % vol.)

Figure 5.8 – Images MEB des poudres nanocomposites (a) 8NTC - β-Fe0.95Co0.05Si2 (0,1 %
vol.) (soit P45-Co-C) et (b) 8NTC - β-Fe0.95Co0.05Si2 (1,0 % vol.) (P46-Co-C).

poudre semble présenter quelques agrégats de β-Fe0.95Co0.05Si2 mais donc la taille est
relativement restreinte (< 100 µm).

Comparant ces résultats avec ceux de la Figure 5.9, qui présente la microstructure
où des 2NTC ont été incorporés à la place des 8NTC (la même poudre β-Fe0.95Co0.05Si2
a été utilisée), la présence de faisceaux de NTC plus longs et moins enchevêtrés les uns
aux autres est observée. Ce résultat s’explique par les propriétés des NTC (Tableau
5.1) étant donné que les 2NTC sont plus longs et plus résistants que les 8NTC, il est
probable qu’ils aient mieux résisté à l’étape de sonication contrairement aux 8NTC
qui se sont probablement un peu plus cassés (mais ne semble pas endommagés). La
dispersion des NTC est correcte et relativement homogène quelle que soit la teneur en
C.

Globalement, il a pu être observé que lorsque la teneur en carbone augmente, les
NTC sont de plus en plus visibles. De plus, tous les nanocomposites contenant 0,1 %
vol. 8NTC ou 2NTC ne présentent que peu de NTC détectables (généralement des
faisceaux solitaires sauf P45-Co-C), ce qui signifie que la dispersion est correcte car
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(a) P47-Co-C soit 2NTC - β-Fe0.95Co0.05Si2 (0,1 % vol.)

(b) P48-Co-C soit 2NTC - β-Fe0.95Co0.05Si2 (1,0 % vol.)

Figure 5.9 – Images MEB des poudres nanocomposites (a) 2NTC - β-Fe0.95Co0.05Si2 (0,1 %
vol.) (soit P47-Co-C) et (b) 2NTC - β-Fe0.95Co0.05Si2 (1,0 % vol.) (P48-Co-C).

aucun amas de NTC n’est observé.
La durée de sonication de 30 min ne semble pas avoir endommagé, de manière signifi-
cative, les NTC.
Concernant la matrice thermoélectrique, les agglomérats de cette dernière jouent un
rôle prédominant dans la dispersion des NTC. Force est de constater que dans la plu-
part des poudres thermoélectriques, des agglomérats (plus ou moins gros et plus ou
moins nombreux) sont présents. Ces agglomérats de β-FeSi2 sont non désirables et
contraignants car, à priori, les NTC ne peuvent pas y être dispersés ce qui engendre
des hétérogénéités plus ou moins étendues en fonction de la taille et de la quantité
d’agglomérats.

A présent, après avoir observé les poudres nanocomposites, les Figures 5.10, 5.11,
5.12a, 5.12c et 5.12e montrent la microstructure des échantillons 8NTC - β-FeSi2 (0,1 %
vol.) (S36-C), 8NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.) (S37-C), 2NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.) (S38-
C), 2NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.) (S39-C) et 2NTC - β-FeSi2 (5,0 % vol.) (S40-C) issues
des poudres portant le même code échantillon mais dont le P remplace le S.
Afin de limiter la coalescence des grains, les poudres présentées ci-dessus ont toutes
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été frittées à une température de 600 °C sous une pression de 500 MPa durant 5 min.
Autrement dit, dans les conditions de frittage optimisées déterminées au Chapitre 3.

(a) (b)

Figure 5.10 – (a) et (b) : Images MEB de 2 zones d’une fracture de S36-C soit 8NTC -
β-FeSi2 (0,1 % vol.). La durée de sonication lors de l’incorporation des 8NTC est de 4 min
pour S36-C.

La microstructure de la fracture de l’échantillon 8NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.), dont
la densité relative est de 91,2 %, a été observée au MEB (Figure 5.10). Ces microgra-
phies montrent que malgré la présence de particules de l’ordre du micromètre où les
grains se sont agglomérés, la taille des grains est, elle, bien inférieure à la centaine
de nanomètres. Au global les NTC sont dispersés dans la matrice thermoélectrique.
Cependant, comme cela est observé sur la Figure 5.10b, la présence d’amas de NTC a
été détectée à quelques endroits.
Ainsi l’observation de l’échantillon après frittage SPS semble avoir maintenu une dis-
persion relativement correcte des NTC malgré quelques petits amas (déjà visibles dans
la poudre nanocomposite avant frittage, Figures 5.4c et 5.4d).

La microstructure du matériau massif S37-C (soit 8NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.)),
dont la densité relative est de 95 %, est présentée sur la Figure 5.11. L’observation de
ces images montre que les nanotubes de carbone se situent autour des particules de
β-FeSi2 et également au niveau de quelques joints de grains. Comme attendu (après
l’observation de la Figure 5.4f), les 8NTC ne sont pas parfaitement dispersés au sein de
la matrice β-FeSi2. Des amas de plusieurs dizaines de nanomètres sont observés entre
les particules de β-FeSi2. La formation de ces amas conduit à une diminution de la
surface d’interaction entre les NTC et la matrice inorganique, entrainant la formation
d’un réseau inter-connecté de NTC pouvant certes augmenter la conductivité électrique
mais augmentant la conductivité thermique dans le même temps.
Néanmoins, les 8NTC ne sont pas tous alignés dans le même sens. Ainsi, bien que la
présence d’amas est constatée, leur orientation est aléatoire.
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(a) (b)

Figure 5.11 – (a) et (b) : Images MET-HR de S37-C soit 8NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.). La
durée de sonication lors de l’incorporation des 8NTC est de 4 min pour S37-C.

D’après les images obtenues par MEB des poudres P38-C, P39-C et P40-C (Figure
5.5) et des fractures des nanocomposites à base de 2NTC (Figure 5.12), l’augmentation
de la durée de sonication, passant de 4 min à 30 min, ainsi que l’étape de frittage SPS
ne semblent pas endommager les 2NTC de manière significative.
Après le frittage SPS, les pastilles présentent toutes une densité relative > 90 % ce qui
signifie que 2NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.), 2NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.) et 2NTC - β-FeSi2
(5,0 % vol.) avec drel(S38-C) = 93,8 %, drel(S39-C) = 92,6 %, et drel(S40-C) = 92,2 %,
respectivement, sont denses. Une légère diminution de la densité relative est observée
lorsque la teneur en NTC augmente. Ce phénomène est connu mais reste ici limité.
Tout comme nous l’avions observé sur les poudres, plus il y a de NTC, plus ils sont dé-
tectables. Ces images MEB permettent de confirmer la nanostructuration de la matrice
β-FeSi2 (qui à été préparé dans les mêmes conditions que la poudre S6-C dont la taille
des grains moyenne est de 50 nm). Il est à noter que ces 3 échantillons sont composés
de la même poudre thermoélectrique β-FeSi2. La Figure 5.12c montre que les faisceaux
de 2NTC permettent de « relier » des particules qui sont distantes de quelques µm. De
plus, tout comme cela a été montré par MET pour 8NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.), les
NTC se placent parfois aux joints de grain mais préférentiellement dans les zones entre
plusieurs particules (Figure 5.12f).

D’ailleurs, l’échantillon massif 2NTC - β-FeSi2 (5,0 % vol.) ne semble pas présenter
les mêmes caractéristiques que la poudre (P40-C) dont il est issu (Figure 5.5c). Sur la
poudre, l’impression était d’avoir plus de NTC que de poudre. Ici, dans l’échantillon
après frittage SPS, les NTC sont certes nombreux et des petits amas sont donc obser-
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

Figure 5.12 – Images MEB des fractures de (a)S38-C, (b) S39-C, (c) et (d) S40-C soit
2NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.), 2NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.) et 2NTC - β-FeSi2 (5,0 % vol.),
respectivement. La durée de sonication lors de l’incorporation des 2NTC est de 30 min.

vables cependant il n’y a pas de recouvrement total par les NTC comme cela a pu être
observé sur la poudre nanocomposite 2NTC - β-FeSi2 (5,0 % vol.). Il est possible que
l’échantillon soit tellement hétérogène que les différentes zones observées de la fracture
ne soient pas représentatives de ce dernier. Ceci-dit cet échantillon nous permet de bien
observer les 2NTC (car il y en a beaucoup) et l’étape de frittage ne semble pas les avoir
endommagés.
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5.2.2 Caractérisation TE des nanocomposites

Le Tableau 5.3 montre les propriétés thermoélectriques des nanocomposites AS35-C
à S44-IS et S6-C, ainsi que leur masse volumique calculée. Ces calculs ont été réalisés
en utilisant la masse volumique de la littérature des 2NTC, 8NTC et de β-FeSi2, soit
1,87 g·cm−3 [298], 1,83 g·cm−3 [300] et 4,93 g·cm−3 [118], respectivement. Ensuite, la
densité relative des nanocomposites a pu être calculée à l’aide de la masse volumique
calculée et de la masse volumique expérimentale de l’échantillon déterminée par la
méthode de la poussée d’Archimède. Il est à remarquer que l’incorporation de 8NTC
dans la matrice β-FeSi2 engendre une augmentation de la densité relative du matériau,
passant de 93 % pour S6-C à 95 % pour S37-C. Ce résultat est assez surprenant car
de nombreux auteurs [310–312] expliquent qu’une augmentation de la teneur en NTC
engendre une diminution de la densité relative. De plus, dans notre cas S37-C exhibe
une dispersion non-homogène des 8NTC au sein de la matrice, ce qui, d’après Schmitz
et al. [313] avec des nanocomposites à base de skutterudites-NTC, conduit également
à une diminution de la densité relative et une dégradation des propriétés mécaniques
à cause de la porosité et des agglomérats qui agissent comme des plans de glissement
lors de contraintes mécaniques.

Comme indiqué dans le Chapitre 4, les tailles des cristallites de S6-C (soit β-FeSi2
nanostructuré réalisé par synthèse conventionnelle) et AS35-C (soit β-FeSi2 recuit pen-
dant 3 jours à 850 °C) sont de l’ordre de 50 nm et 200 nm, respectivement. Les échan-
tillons S36-C et S37-C présentent tous deux une taille de cristallites équivalente à celle
de S6-C, soit une cinquantaine de nanomètre (déterminée par affinement Le Bail).
Ainsi, contrairement à ce qui peut être observé dans la littérature [314], la taille des cris-
tallites ne diminue pas en fonction de la teneur en carbone. Contrairement au broyage
mécanique, la méthode de mélange choisie (sonication-cryogénisation-lyophilisation)
n’endommage pas la matrice thermoélectrique (et a un impact limité sur les NTC).
C’est pourquoi, il n’y a pas de modification de la taille de grains β-FeSi2.
La Figure 5.13 montre les différentes propriétés thermoélectriques des échantillons β-
FeSi2 nano (S6-C), β-FeSi2 recuit (AS35-C) et les nanocomposites à base de β-FeSi2
(S36-C et S37-C contenant des 8NTC). Le tracé du matériau recuit n’est là qu’à titre
de référence. Les 3 échantillons (S6-C, S36-C et S37-C) présentent des comportements
similaires concernant les propriétés électriques et thermiques.
Une faible addition de 8NTC (S36-C) ne modifie quasiment pas le coefficient de See-
beck, et entraine une légère amélioration de ce dernier à T > 350 °C (Figure 5.13a).
Néanmoins une forte (S37-C) addition engendre une détérioration du coefficient de
Seebeck. Une explication à ce comportement pourrait être une augmentation de la
concentration en porteurs de charge (en accord avec la formule de Mott).
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Tableau 5.3 – Coefficient de Seebeck (α), résistivité électrique (ρ), facteur de puissance
(FP), conductivité thermique (κ) à T = 50 °C et ZTmax des différents échantillons dont le
type de NTC et la teneur cible en C sont précisées. La masse volumique théorique calculée
des échantillons et la densité relative en fonction de cette dernière sont également présentées.
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Concernant la résistivité électrique, elle passe de 627 mΩ·cm à 321 mΩ·cm lorsque
la teneur volumique en 8NTC varie entre 0,0 % vol. 8NTC à 1,0 % vol. 8NTC, respec-
tivement (Tableau 5.3). Ce comportement a été décrit par plusieurs auteurs [28, 93].
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(a) (b)

(c) (d)

Figure 5.13 – Comparaison des propriétés thermoélectriques de S6-C, AS35-C (soit β-FeSi2
recuit pendant 3 jours à 850 °C ainsi que les nanocomposites S36-C et S37-C (soit 8NTC - β-
FeSi2 (0,1 % vol.) et 8NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.), respectivement). (a) Coefficient de Seebeck,
(b) résistivité électrique, (c) conductivité thermique totale et (d) Conductivité thermique des
phonons (symbole plein) et conductivité thermique électronique (symbole vide) en fonction
de la température pour S6-C, S36-C et S37-C.

Néanmoins, il n’est pas forcement linéaire. L’ajout d’une « quantité élevée » de NTC
peut inverser la tendance et mener à une augmentation de la résistivité électrique
[27, 29, 90, 315].
Ce changement de comportement peut être dû à la diminution de la concentration en
porteurs de charge et/ou à la diminution de leur mobilité.
Bien que n’ayant pu mesurer la concentration en porteurs de charge de ces échantillons,
les résultats des propriétés électriques obtenus et la comparaison avec les données de la
littérature convergent vers la même direction c’est-à-dire, à considérer que la concen-
tration en porteurs de charge des échantillons synthétisés augmente avec la teneur
volumique de 8NTC.

La conductivité thermique, quand à elle, est peu impactée par l’ajout de NTC au
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sein de la matrice thermoélectrique. En effet, les valeurs sont très proches les unes des
autres et si l’on considère une erreur de 5 % sur la mesure [316], il n’y a pas d’impact
des 8NTC. En conséquence, cela signifie que la nanostructuration de la matrice est
l’effet prédominant concernant la diffusion des phonons aux interfaces. Bien que les
nanotubes de carbone puissent avoir un effet sur la conductivité thermique, cela dépend
de leurs propriétés thermiques. Or, il est connu que selon la direction le long du NTC,
la conductivité thermique est très élevée (de l’ordre de 3000 W·m−1·K−1 [317] pour un
NTC multi-parois mesuré isolément à T = 300 K) mais dans les autres directions elle
est beaucoup plus faible. Ainsi l’impact des NTC sur la conductivité thermique dépend
de la dispersion de ces derniers ainsi que leur arrangement au sein de la matrice.
Il est à remarquer, sur la Figure 5.13d, que l’ajout de 8NTC augmente légèrement
la contribution électronique de la conductivité thermique totale. A T = 400 °C, κe
représente 0,35 %, 0,49 % et 0,54 % de la conductivité thermique totale pour β-FeSi2,
S36-C et S37-C, respectivement.

Figure 5.14 – Évolution du facteur de mérite en fonction de la température pour les échan-
tillons AS35-C (β-FeSi2 référence), S6-C (8NTC - β-FeSi2 (0,0 % vol.)), S36-C (8NTC -
β-FeSi2 (0,1 % vol.)) et S37-C (8NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.)).

La Figure 5.14 et le Tableau 5.3 montrent dans un premier temps que la nanostruc-
turation permet de passer d’un ZT = 5,4.10−4 à un ZT = 8,9.10−4 soit une augmenta-
tion d’un facteur 1,6. Dans un deuxième temps l’ajout de 0,25 % vol. de 8NTC permet
de passer d’un ZT = 8,9.10−4 à un ZT = 13,9.10−4 soit une augmentation d’un facteur
1,6. Et si l’on compare au matériau de référence, cela représente une augmentation
d’un facteur 2,6. Néanmoins, lorsque la teneur volumique en 8NTC augmente à 1,15 %,
la valeur du facteur de mérite chute à 9,5.10−4 soit quasi équivalent à un matériau non
nanocomposite mais uniquement nanostructuré. En conséquence, l’utilisation de 8NTC
permet d’augmenter le facteur de mérite mais à partir d’une certaine, les propriétés
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thermoélectriques sont détériorées.

En somme, le facteur de mérite est amélioré grâce à la nanostructuration de la
matrice et à l’ajout de 8NTC qui permet de réduire la résistivité électrique tout en
maintenant le coefficient de Seebeck et la conductivité thermique totale de l’échan-
tillon S36-C (soit 8NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.)).

(a) (b)

Figure 5.15 – Propriétés thermoélectriques de (a) S40-C (soit, 2NTC - β-FeSi2 (5,0 % vol.))
et (b) S44-IS (soit, 2NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.)).

Les Figures 5.15a et 5.15b montrent les propriétés thermoélectriques des nano-
composites 2NTC - β-FeSi2 (5,0 % vol.) réalisé par synthèse conventionnelle et 2NTC -
β-FeSi2 (1,0 % vol.) réalisé par synthèse in situ SPS. Les observations sont relativement
les mêmes que pour les 8NTC, c’est-à-dire, une diminution de la résistivité électrique
lorsque la teneur volumique en 2NTC augmente et un maintien de la conductivité ther-
mique. Néanmoins, il est à remarquer, qu’ici, le coefficient de Seebeck augmente légère-
ment avec une augmentation de la teneur volumique en 2NTC, passant de 68,7 µV·K−1

à 76,6 µV·K−1 à T = 343 °C. Or c’était l’inverse avec les 8NTC.
Au final, comme le montre le Tableau 5.3, l’utilisation de 2NTC ne semble pas, avec
les teneurs volumiques explorées, être la meilleure solution pour améliorer le facteur
de mérite. En effet, ils ont tendance à augmenter la résistivité électrique du maté-
riau nanocomposite par rapport aux 8NCT (voir Annexe 5). Cette différence peut-être
expliquée par le fait que la surface spécifique est plus importante, pour une même te-
neur volumique en NTC, dans les nanocomposites 8NTC que dans les nanocomposites
2NTC.

L’échantillon 8NTC - β-Fe0.95Co0.05Si2 (1,0 % vol.) (soit S46-Co-C) a été synthétisé
et caractérisé (Figure 5.16). Pour rappel, la Figure 5.8b montre une dispersion correcte
des NTC au sein de la matrice 8NTC - β-Fe0.95Co0.05Si2 (1,0 % vol.) .
A présent, si nous comparons cet échantillon à son équivalent sans NTC, S23-Co-C
(dont les propriétés thermoélectriques sont présentées à la Figure 4.10b sous-section
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Figure 5.16 – Propriétés thermoélectriques de S46-Co-C (soit, 8NTC - β-Fe0.95Co0.05Si2
(1,0 % vol.)).

4.2.2 du Chapitre 4), nous observons que l’incorporation de 1,0 % vol. de 8NTC en-
traine une dégradation de tous les paramètres thermoélectriques. De manière similaire à
8NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.), le coefficient de Seebeck maximum passe de −205 µV·K−1

à −180 µV·K−1 pour β-Fe0.95Co0.05Si2 et 8NTC - β-Fe0.95Co0.05Si2 (1,0 % vol.), respec-
tivement en raison de la teneur en 8NTC. Bien que la densité relative de S46-Co-C
soit de 93,1 %, soit similaire à celle de β-Fe0.95Co0.05Si2, sa résistivité électrique est plus
élevée. Enfin, il en est de même pour la conductivité thermique. En conséquence, le
facteur de mérite est divisé par 2, passant de 0,12 à 0,06 à T = 450 °C, par rapport au
même échantillon (composé de la même poudre thermoélectrique) mais sans ajout de
NTC.
Par conséquent, la quantité de NTC est bien trop élevée. Ainsi il est probablement
possible d’améliorer le ZT des β-FeSi2 substitué Co mais en ajustant (diminuant) la
teneur en C.

5.3 Les autres nanocomposites thermoélectriques
Dans cette partie, les nanocomposites ont été réalisés à partir de poudre de CrSi2,

CoSi ou de Bi2Te3 auxquelles ont été ajoutés des nanotubes de carbone 8 parois préa-
lablement fonctionnalisés HNO3 afin d’améliorer leur dispersion. La quantité de nano-
tubes incorporée choisie est de 0,1 % et 0,5 % volumique de 8NTC.
Pour chacun des nanocomposites présentés ci-dessous, les conditions de frittage ont été
choisies dans le but d’obtenir un matériau dense après SPS (5.4).
Les échantillons constitués d’une même matrice sont tous frittés dans les mêmes condi-
tions. Ainsi, il est à remarquer que lorsque des 8NTC sont ajoutés, une augmentation
de la densité relative est observée. Cette tendance permet d’émettre l’hypothèse que
les 8NTC sont plutôt bien dispersés au sein de la matrice thermoélectrique. En effet,
une mauvaise dispersion des NTC entraine des agglomérats qui peuvent, durant le pro-
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cessus de frittage, créer de la porosité au sein du matériau et ainsi réduire sa densité
relative [318].

Tableau 5.4 – teneur en carbone, conditions de frittage et densité relative de différents
matériaux (de l’échantillon S49 à S57).

Échantillon
teneur en C teneur en C Conditions de frittage Densité relativesouhaitée mesurée T P t
(% vol.) (% vol.) (°C) (MPa) (min) (%)

8NTC-CrSi2
S49 0,0 - 900 100 20 95,0
S50 0,1 0,37 900 100 20 94,0
S51 0,5 0,92 900 100 20 94,4
8NTC-CoSi
S52 0,0 - 1000 100 20 94,6
S53 0,1 0,36 1000 100 20 94,6
S54 0,5 0,23 1000 100 20 95,5
8NTC-Bi2Te3
S55 0,0 - 400 100 20 93,2
S56 0,1 - 400 100 20 94,8
S57 0,5 0,84 400 100 20 96,1

Le Tableau 5.4 montre qu’il existe une différence entre les teneurs en C souhaitées
et les teneurs en C mesurées. Il est à noter que la mesure a été répétée une deuxième
fois sur un autre prélèvement de poudre. Les résultats présentés ici sont issus de la
moyenne des deux prélèvements. Au maximum, les valeurs des deux mesures diffèrent
de 0,01 %, cela signifie que la précision de l’instrument est bonne. Pour 0,1 % vol.,
il semblerait que la teneur en C soit multipliée par un facteur 4 alors que pour une
teneur en C souhaitée de 0,5 % vol., cette fois-ci, la teneur en C semble multipliée par
un facteur 2 (sauf pour S54). Ainsi, ces différences entre les valeurs théoriques et les
valeurs mesurées peuvent être expliquées par 2 hypothèses.
— la dispersion est inhomogène et les mesures ont été réalisées sur une quantité de

poudre contenant des toiles de NTC ou au contraire, uniquement quelques NTC,
donc la mesure n’est pas représentative de l’ensemble de l’échantillon,

— la justesse de l’instrument de mesure est de 0,3 % alors que la quantité de carbone
introduite est comprise entre 0,1 % et 0,5 % soit inférieur ou légèrement supérieure
à la limite de détection de l’appareil.

La deuxième hypothèse parait légèrement plus plausible car pour CrSi2 et CoSi, la
tendance est la même. Malgré tout, une inhomogénéité des échantillons ne peut être
exclue.
Tout comme β-FeSi2, CrSi2 et CoSi sont des siliciures qui sont largement étudiés, no-
tamment en thermoélectricité [126, 288, 319–323]. Ainsi que Bi2Te3 connu pour ses
bonnes propriétés thermoélectriques à basses températures [91, 324–326].
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Tableau 5.5 – Tableau récapitulatif des propriétés thermoélectriques, à T = 300 K, de CrSi2,
CoSi et Bi2Te3.
* 300 K < T ≤ 373 K

Matériau κ σ α ZTmax Tmax Réf.(W·m−1·K−1) (S·cm−1) (µV·K−1) (K)
CrSi2 12,8 1100 110 0,11 700 [322]
CrSi2 9,5 1280 88 0,2 600 [327]
CrSi2 10,2 1111 98 0,17 800 [328]
CrSi2* 12,5 800 112 0,09 620 [329]
CrSi2 9,3 1370 104 0,19 720 [330]
CrSi2* 10,0 1300 97 0,12 773 [331]
CrSi2 10,2 750 140 0,16 600 [332]
CrSi2* 9,3 860 123 0,12 622 [333]
CoSi 14,7 5555 -79 0,13 465 [334]
CoSi 17,0 6178 -81 0,18 950 [335]
CoSi 15,0 4166 -93 0,06 300 [336]
CoSi 12,5 460 -65 0,05 300 [337]
CoSi 14,8 4400 -70 0,12 750 [323]
Bi2Te3* 1,0 1141 125 0,78 450 [29]
Bi2Te3 1,2 1050 -104 0,38 425 [338]
Bi2Te3 1,6 250 -275 0,09 520 [339]
Bi2Te3 1,4 440 -128 0,20 475 [340]
Bi2Te3 1,0 1388 -83 0,52 450 [91]

Le Tableau 5.5 montre les propriétés thermoélectriques de CrSi2, CoSi et Bi2Te3.

5.3.1 Composites à base de CrSi2
CrSi2 est un semi-conducteur de type-p qui présente une anisotropie selon l’axe c,

ce qui signifie que les mesures seront différentes en fonction de l’orientation (parallèle
ou perpendiculaire à l’axe c). CrSi2 cristallise dans une structure hexagonale dont le
groupe d’espace est P6222 [322]. La structure de bande de ce matériau présente une
bande interdite indirecte de l’ordre de 0,35 eV [60].
Une goutte de CrSi2 a été préparé par Adrien Moll lors de sa thèse [341] par fusion
au four à arc de morceaux de Cr (4N) et Si (6N) sous atmosphère d’argon. Dans un
premier temps, un pré-broyage a été réalisé au mortier et au pilon. Dans un deuxième
temps la poudre a été broyée mécaniquement à l’aide d’un broyeur planétaire Fritsch
« Pulverisette 7 » pendant 40 min. Des jarres et des billes (15 mm de diamètre) en ni-
trure de silicium sont utilisées. Le rapport massique bille sur poudre utilisé est de 10/1
avec une vitesse des bols de broyage de 1150 rpm [341, 342].
Ensuite, l’incorporation de 8NTC a été réalisée dans les mêmes conditions que pour
β-FeSi2 excepté la durée de sonication qui a été augmentée à 30 min.

La Figure 5.17a montre les diffractogrammes des rayons X de CrSi2 et ses nano-
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(a) (b)

Figure 5.17 – Diffractogrammes des rayons X de (a) la poudre de CrSi2 (soit P49) et des
poudres nanocomposites 8NTC - CrSi2 (0,1 % vol.)(soit P50) et 8NTC - CrSi2 (0,5 % vol.)
(soit P51) et (b) des pastilles de CrSi2 (soit S49) et des poudres nanocomposites 8NTC -
CrSi2 (0,1 % vol.)(soit S50) et 8NTC - CrSi2 (0,5 % vol.) (soit S51).

composites à base de 8NTC. Les 3 diffractogrammes des rayons X présentent la phase
CrSi2 avec des pics de Bragg plutôt bien définis mais relativement larges. Cet élargis-
sement est dû à la diminution de la taille des cristallites via le broyage mécanique lors
de la préparation de la poudre. D’ailleurs, pour CrSi2 Moll et al. ont pu déterminer
une taille de cristallite de 64 nm [342].
Pour CrSi2, les poudres nanocomposite et non composite ont été frittées dans les mêmes
conditions, à savoir à T = 900 °C, sous une pression uniaxiale de P = 100 MPa pendant
une durée de t = 20 min. Ces conditions de frittage ont été choisies afin d’obtenir un
matériau dense (voir Tableau 5.4).
La Figure 5.17b présente les diffractogrammes des rayons X de ces échantillons (soit
après l’étape de frittage SPS). Les données expérimentales obtenues montrent la pré-
sence de la phase CrSi2 dans les 3 échantillons. Pour 8NTC - CrSi2 (0,92 % vol.), la
présence d’une phase secondaire (CrSi) est observée ainsi qu’un pic très intense à envi-
ron 26,6°. Ce dernier correspond à un pic du carbone. Sa présence s’explique non pas
par la présence de 8NTC dans l’échantillon (trop peu nombreux pour être détectés en
DRX) mais comme un résidu de Papyex ® (utilisé lors du frittage SPS) à la surface de
l’échantillon. On remarque également la présence d’un pic peu intense à environ 30°
pour les échantillons S49 et S51 soit CrSi2 et 8NTC - CrSi2 (0,5 % vol.), respectivement,
qui n’a pu être identifié à ce jour (probablement une impureté). Comme attendu, les
échantillons S49, S50 et S51 présentent des pics de Bragg très fins et bien définis, signe
d’une plus haute cristallinité et de la coalescence des grains après frittage SPS.

Les propriétés thermoélectriques de CrSi2 et des nanocomposites à base de CrSi2
ont été mesurées et sont présentées sur la Figure 5.18. Elles sont également compa-
rées aux travaux de Nakasawa et al. [322]. Le maximum du coefficient de Seebeck de
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(a) (b)

(c) (d)

Figure 5.18 – Comparaison des propriétés thermoélectriques de CrSi2 et des nanocomposites
à base de CrSi2. (a) Coefficient de Seebeck, (b) résistivité électrique (structure cristalline tirée
de [332]), (c) conductivité thermique et (d) facteur de puissance des échantillons S49 (soit
CrSi2), S50 (soit 8NTC - CrSi2 (0,1 % vol.)), S51 (soit 8NTC - CrSi2 (0,5 % vol.)) et CrSi2
tiré de la littérature [322].

CrSi2 correspond à la limite entre la conduction extrinsèque à basse températures et
la conduction intrinsèque à haute températures [319, 341, 343, 344]. Le coefficient de
Seebeck et la résistivité électrique sont plus faibles que dans la plupart des autres tra-
vaux sur CrSi2 [322, 329, 331] mais la conductivité thermique est similaire. Cependant
le facteur de puissance dans ces derniers cas étant similaires, le ZT que nous obtenons
est comparable à ceux de ces travaux [322, 329, 331] (Figure 5.19).
Le ZT de notre échantillon référence est inférieur à ceux obtenus par Dasgupta et al.
notamment en raison de leur plus faible conductivité thermique [327, 328].
Pour CrSi2, le coefficient de Seebeck est positif, ce qui signifie que la conduction est
assurée par les trous. L’ajout de NTC diminue le coefficient de Seebeck néanmoins,
à T = 500 °C, S51 montre un coefficient de Seebeck identique à CrSi2. Ainsi, l’ajout
de NTC permet de réduire, à partir de T = 300 °C, l’effet de la conduction bipolaire
de CrSi2. Une autre explication à cette diminution du coefficient de Seebeck peut être
l’augmentation du dopage des trous et que le maximum du Seebeck se déplace vers les
hautes températures en raison de l’accroissement de la gamme de températures due à
la conduction extrinsèque. L’augmentation du dopage va aussi diminuer la conduction
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bipolaire.
Concernant la résistivité électrique, elle ne varie pas beaucoup avec l’ajout de NTC.
Une légère diminution semble se profiler avec l’augmentation de la teneur en NTC, de
1,60 mΩ·cm à 1,45 mΩ·cm pour CrSi2 et S51, respectivement, à T = 500 °C.
En conséquence, il n’y a pas d’amélioration du facteur de puissance grâce à l’ajout de
NTC pour les nanocomposites à base de CrSi2.
Concernant les propriétés thermiques de ces matériaux, bien que la matrice thermo-
électrique ne soit pas nanostructurée, la présence de 8NTC ne favorise pas, de manière
non négligeable, la diffusion des phonons aux interfaces pour mener à la baisse de la
conductivité thermique totale.

Figure 5.19 – Facteur de mérite des nanocomposites 8NTC-CrSi2 et de CrSi2.

En somme, le facteur de mérite de CrSi2 nanocomposite (Figure 5.19) ne présente
pas d’amélioration par rapport au composé pur et même une légère détérioration.
Cependant, pour S51 (soit 8NTC - CrSi2 (0,5 % vol.)) on observe un déplacement
du ZTmax vers les hautes températures associé principalement à un déplacement du
maximum du coefficient de Seebeck (Figure 5.18a).

5.3.2 Composites à base de CoSi

CoSi, quant à lui, est un semi-métal de type-n qui cristallise dans une maille cu-
bique et dont le groupe d’espace est P213 [345]. Ce matériau a connu un regain d’intérêt
récemment en raison des propriétés topologiques exotiques de sa structure électronique
[346, 347].
Ce matériau a été précédemment préparé à l’ICGM par fusion au four à arc de lingots
de Co (3,5N) et de morceaux de Si (6N) suivi d’un pré-broyage au mortier et au pilon
de l’alliage obtenu. Ensuite, CoSi a été broyé pendant 45 min à l’aide d’un broyeur pla-
nétaire Fritsch « Pulverisette 7 » avec une vitesse des bols de broyage de 1150rpm. Les
jarres de broyage et les billes (15 mm de diamètre) utilisées sont en nitrure de silicium.
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(a) (b)

Figure 5.20 – Diffractogrammes des rayons X de (a) la poudre de CoSi (soit P52) et des
poudres nanocomposites 8NTC - CoSi (0,1 % vol.)(soit P53) et 8NTC - CoSi (0,5 % vol.)
(soit P54) et (b) les pastilles de CoSi (soit S52) et des poudres nanocomposites 8NTC - CoSi
(0,1 % vol.)(soit S53) et 8NTC - CoSi (0,5 % vol.) (soit S54).

Comme pour CrSi2, les diffractogrammes des rayons X des poudres de CoSi et
ses nanocomposites, montrent des pics bien définis mais relativement larges (taille de
grains relativement faible). La poudre de CoSi présente une taille de grains de 73 nm.
On remarque également la présence de la phase souhaitée uniquement soit, CoSi (Fi-
gure 5.20a). Ce matériau a été fritté à T = 1000 °C, sous une pression uniaxiale de P
= 100 MPa pendant une durée de t = 20 min (Tableau 5.4).

La Figure 5.20b montre les diffractogrammes de rayons X des pastilles de CoSi,
8NTC - CoSi (0,1 % vol.) et 8NTC - CoSi (0,5 % vol.) après frittage SPS. Les remarques
sont les mêmes que pour CrSi2 soit une diminution de la largeur à mi-hauteur, la pré-
sence de graphite à la surface de l’échantillon (à cause du Papyex ®) et la présence
d’un pic inconnu à environ 30° pour S52.
Pour CoSi, le coefficient de Seebeck est négatif. En conséquence, c’est un matériau de
type n. Notre échantillon de référence CoSi possède un coefficient de Seebeck plus faible
que ceux rapportés par la littérature [323, 334–337]. Cela devrait être dû à une non
stœchiométrie de notre échantillon. En effet, ses propriétés thermoélectriques sont très
similaires à celle de CoSi0.95 de Yu et al. [323]. Ici, l’ajout de NTC diminue la valeur
absolue du coefficient de Seebeck comparé à la référence CoSi soit S52. Cette variation,
pour S54 peut être expliquée par une diffusion plus importante des porteurs de charge
aux interfaces [29].
Concernant la résistivité électrique, elle passe de 0,24 mΩ·cm à 0,28 mΩ·cm, à T =
500 °C, pour CoSi et 8NTC - CoSi (0,1 % vol.), respectivement.
En conséquence, il n’y a pas d’amélioration du facteur de puissance grâce à l’ajout de
NTC pour les nanocomposites à base de CoSi.
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(c) (d)

Figure 5.21 – Comparaison des propriétés thermoélectriques de CoSi et des nanocomposites
à base de CoSi. (a) Coefficient de Seebeck, (b) résistivité électrique (structure cristalline tirée
de [348]), (c) conductivité thermique et (d) facteur de puissance des échantillons S52 (soit
CoSi), S53 (soit 8NTC - CoSi (0,1 % vol.)), S54 (soit 8NTC - CoSi (0,5 % vol.)).

Tout comme pour CrSi2 nanocomposite, la présence de 8NTC ne favorise pas, de ma-
nière significative, la diffusion des phonons aux interfaces pour mener à la baisse de la
conductivité thermique totale permettant de compenser la détérioration du facteur de
puissance.

Figure 5.22 – Facteur de mérite des nanocomposites 8NTC-CoSi et de CoSi.
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En somme, tout comme pour CrSi2, le facteur de mérite de CoSi nanocomposite
(Figure 5.22) ne présente pas d’amélioration par rapport au composé pur.

5.3.3 Composites à base de Bi2Te3

Bi2Te3 cristallise dans une structure rhomboédrique dont le groupe d’espace est
R3̄m (n°166). La maille élémentaire de Bi2Te3 est constituée de 2 atomes de Bi et 3
atomes de Te. Néanmoins, Bi2Te3 peut également être représenté comme une maille
hexagonale constituée d’un empilement de couches perpendiculaires à l’axe c [349].
C’est un semi-conducteur intrinsèque de type-n et extrinsèque de type-p qui présente
une bande interdite de ≈ 0,15 eV [350].

(a) (b)

Figure 5.23 – Diffractogrammes des rayons X de (a) la poudre de Bi2Te3 (soit P55) et des
poudres nanocomposites 8NTC - Bi2Te3 (0,1 % vol.)(soit P56) et 8NTC - Bi2Te3 (0,5 % vol.)
(soit P57) et (b) les pastilles de Bi2Te3 (soit S55) et des poudres nanocomposites 8NTC -
Bi2Te3 (0,1 % vol.)(soit S56) et 8NTC - Bi2Te3 (0,5 % vol.) (soit S57).

Comme évoqué dans le Chapitre 1, le nanocomposite Bi2Te3 + NTC a déjà été
étudié dans la littérature.
Pour comparer les résultats obtenus à ceux de la littérature, le choix a été fait d’utiliser
Bi2Te3 commercial.
Pour réaliser les échantillons, dont les caractérisations sont présentées sur la Figure 5.24,
des morceaux de Bi2Te3 (5N) du fabricant Alfa Aesar ont été préalablement broyés au
mortier et au pilon puis à l’aide du broyeur planétaire pendant 30 min. Le broyage a
été réalisé avec des bols et des billes en acier inoxydable. Le rapport massique bille sur
poudre utilisé est de 20:1 avec une vitesse des bols de broyage de 1020 rpm. La mise en
forme de poudre obtenue a été réalisée par SPS à 400 °C sous une pression de 100 MPa
pendant 20 min (Tableau 5.4).
La Figure 5.23 montre les diffractogrammes des rayons X avant et après frittage SPS.
Après frittage, comme attendu, les pics sont beaucoup mieux définis et plus fins en
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raison de la coalescence des grains lors de l’étape de mise en forme. Toutes les poudres,
soit P55, P56 et P57 présentent la phase Bi2Te3 pure, aucune contamination n’est
détectable (dans la limite de détection de l’instrument). La Figure 5.23b montre la
présence d’impuretés de surface (le graphite du Papyex ®) ainsi que comme pour CrSi2
et CoSi une impureté non déterminée.

(a) (b)

(c) (d)

Figure 5.24 – Comparaison des propriétés thermoélectriques de Bi2Te3 et des nanocompo-
sites à base de Bi2Te3. (a) Coefficient de Seebeck, (b) résistivité électrique, (c) conductivité
thermique et (d) facteur de puissance des échantillons S55 (soit Bi2Te3), S56 (soit 8NTC -
Bi2Te3 (0,1 % vol.)), S57 (soit 8NTC - Bi2Te3 (0,5 % vol.)).

La Figure 5.24a montre un coefficient de Seebeck négatif pour l’échantillon pur
Bi2Te3 et pour le nanocomposite. Cela signifie que ce sont des semi-conducteurs de
type-n et que le transport est assuré par les électrons. La variation du coefficient de
Seebeck en fonction de la température peut s’expliquer par un mécanisme de conduction
bipolaire en raison de la faible bande interdite de Bi2Te3. D’ailleurs, le comportement
observé en conductivité thermique, à savoir une augmentation de cette dernière à partir
de 150 °C est un élément supplémentaire pouvant corroborer le caractère bipolaire de
la conduction électrique [351, 352]. L’ajout de 0,5 % vol. 8NTC entraine une augmen-
tation, en valeur absolue, de 16 %, en moyenne, du coefficient de Seebeck sur toute la
gamme de températures. La résistivité électrique, Figure 5.24b, augmente lorsque la
teneur en NTC augmente. Pour Bi2Te3 à T = 50 °C, ρ = 0,39 mΩ·cm alors qu’elle at-
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teint 1,44 mΩ·cm pour S57. Ces comportements sont similaires à ceux de la littérature
lorsque des NTC sont ajoutés à une matrice de Bi2Te3 [91]. En conséquence, bien que
la concentration en porteurs de charge n’ait pu être déterminée ici, l’augmentation du
coefficient de Seebeck cumulée à la diminution de la conductivité électrique peut être
expliquée par une diminution de la concentration en porteurs de charge comme cela a
été montré par Kim et al. [91].
Néanmoins, le facteur de puissance est impacté de manière négative à cause de la
forte augmentation de la résistivité électrique. Ce résultat peut être contre-intuitif car
l’ajout d’une phase conductrice devrait conduire à une augmentation de la conductivité
électrique ce qui n’est pas le cas ici. Ce comportement peut être expliqué par l’aug-
mentation du nombre d’interfaces qui va augmenter la diffusion des porteurs de charge
ce qui entraine une augmentation de la résistivité électrique.
La Figure 5.24c montre une diminution de la conductivité thermique totale grâce à
l’incorporation de NTC. Ces derniers ont engendré une augmentation de la diffusion
des phonons. La teneur optimale, semble être ici, 0,1 % vol. 8NTC. Au-delà, la conduc-
tivité thermique augmente à nouveau.

Figure 5.25 – Tracés du facteur de mérite en fonction de la température des matériaux
nanocomposites à base de Bi2Te3.

Enfin, le facteur de mérite de S57 (soit 8NTC - Bi2Te3 (0,5 % vol.)) ne montre pas
d’amélioration comparé au pur Bi2Te3 (S55). En effet, l’incorporation de NTC a réduit
d’un facteur 2, le ZT de Bi2Te3, passant de 1 à 0,46 pour Bi2Te3 et S57, respectivement.
Néanmoins, la comparaison avec les données de la littérature [29, 91, 338–340] (voir
Tableau 5.5) montre que le facteur de mérite (à savoir ZT = 1 à T = 200 °C) est
relativement élevé pour un matériau non dopé.
S55 présente un coefficient de Seebeck et une résistivité électrique plus faible que dans
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les travaux de la littérature [338–340] en raison de son dopage plus élevé.
Comparant S55 avec Bi2Te3 étudié par Kim et al. [91], le coefficient de Seebeck est
similaire. La conductivité thermique est plus élevée dans le matériau S55 en raison
de la méthode de synthèse utilisée. Dans la littérature, Bi2Te3 a été synthétisé en
solution et mis en forme à plus basse pression et température que celles utilisées dans
notre étude. La différence majeure entre ces travaux et nos travaux est sa conductivité
électrique élevée, de l’ordre de 2500 S·cm−1 contre, par exemple, ≈ 1400 S·cm−1 pour
Kim et al. [91].

Conclusion
Pour conclure, les résultats obtenus montrent tout d’abord qu’il est possible de

préparer des nanocomposites denses (drel > 90 %) par frittage SPS avec une teneur en
C cible variant de 0,1 % vol. à 5,0 % vol. (jusqu’à 2,02 % vol. d’après les résultats du
dosage C) avec différentes matrices thermoélectriques.
De plus, nous avons pu observer que les 2NTC, pour une teneur en C plus faible que
les 8NTC, permettent d’atteindre une densité relative plus élevée.
Ensuite, en matière de dispersion des NTC, il n’y a pas de différence significative entre
les 2NTC et les 8NTC. Au global, la dispersion des NTC est correcte malgré la pré-
sence de quelques amas. Néanmoins, nous avons constaté la présence d’agrégats de la
matrice thermoélectrique, ce qui entraine la création de zones complètement dépeu-
plées de NTC et donc une hétérogénéité de la poudre dans un premier temps, puis
du nanocomposite après la mise en forme. Pour pallier à ce problème et améliorer la
dispersion des NTC, l’utilisation d’un solvant lors de l’étape de broyage aurait pu être
la solution.
Malheureusement pour ce qui est des propriétés thermoélectriques, l’incorporation de
8NTC avec des teneurs cibles en carbone de 0,1 % vol. et 0,5 % vol. n’engendre pas for-
cément d’amélioration permettant d’augmenter le facteur de mérite pour les matériaux
nanocomposites à base de CrSi2, CoSi et Bi2Te3. Généralement, le facteur de puissance
est détérioré et la légère réduction de la conductivité thermique n’est pas suffisante
pour le compenser.
Néanmoins, nous avons montré que l’incorporation de 0,1 % vol. 8NTC au sein d’une
matrice β-FeSi2 nanostructurée a permis d’améliorer le facteur de mérite d’un fac-
teur 1,6 par rapport à un échantillon dit de référence. Ici, l’incorporation de NTC n’a
pas engendré une augmentation de la taille des cristallites de la matrice inorganique
(de l’ordre de 50 nm pour S6-C, S36-C et S37-C) en raison de la méthode utilisée
(sonication-cryogénisation-lyophilisation).
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Parmi la diversité des matériaux thermoélectriques existants, β-FeSi2 a été choisi
comme le matériau phare de ces travaux de thèse. Une fois substitué, ce matériau est
capable de concurrencer, en terme de facteur de puissance, l’un des meilleurs matériaux
thermoélectriques déjà commercialisé, à savoir PbTe. Malgré ce fort potentiel, β-FeSi2
présente une conductivité thermique relativement élevée (de l’ordre de la dizaine de
W·m−1·K−1 à température ambiante). L’objectif de cette thèse a été de synthétiser et
d’étudier les propriétés thermoélectriques de β-FeSi2 en utilisant une approche multi-
échelle avec une nanostructuration de la matrice thermoélectrique, l’incorporation de
nanotubes de carbone et de défauts ponctuels via la substitution.

Durant ces travaux, des efforts ont été faits pour réaliser des matériaux nanostruc-
turés et nanocomposites de type-n et de type-p. Ces matériaux ont été obtenus par des
voies « top-down » et « bottom-up » consistant à la réduction de la taille des grains par
broyage mécanique ou à la formation de nano-grains par frittage réactionnel à partir
des phases hautes températures de β-FeSi2. L’incorporation des NTC a été réalisée
par des méthodes de dispersion au sein de la matrice thermoélectrique. La mise en
forme a été réalisée par frittage flash (SPS) dans les deux voies. Dans le cas de la voie
« bottom-up », la mise en forme et la synthèse sont simultanées.

Une première étude a porté sur la synthèse du matériau. Dans un premier temps, la
synthèse de β-FeSi2 dopé ou non a été réalisée par une voie de synthèse dite « conven-
tionnelle » en utilisant différentes techniques de métallurgie comme la fusion au four à
arc, le recuit et le broyage mécanique. D’ailleurs, une étude sur la durée et les condi-
tions de broyage a été menée dans le but de rechercher un optimum de la taille de
grains en prenant soin de limiter la durée de broyage tout en obtenant un rendement
de poudre convenable. La mise en forme par frittage SPS a, comme attendu, entrainé
un grossissement de la taille des grains. Néanmoins, il a été montré qu’en contrôlant
les conditions du frittage (à savoir, température, pression et durée du palier), il est
possible de maitriser le processus de coalescence des grains et de le limiter de manière
significative.

Dans un deuxième temps, la synthèse de β-FeSi2 dopé ou non a été réalisée par
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une voie de synthèse dite « in situ » en utilisant le frittage SPS réactionnel, combinant
ainsi les étapes de mise en forme et de synthèse. Une étude a porté sur les conditions
de synthèse afin d’optimiser le procédé pour obtenir un matériau dense (> 90 %), na-
nostructuré et composé par la phase basses températures (β-FeSi2). In fine, la taille
des grains est un peu plus élevée que par la méthode précédente mais le protocole de
synthèse est moins lourd et la durée de synthèse réduite d’une cinquantaine d’heures.
Bien que le procédé de synthèse ait pu être amélioré lors de ces travaux, il reste en-
core des moyens de l’optimiser comme par exemple, travailler sur la durée du broyage
mécanique. En effet, 30 min de broyage mécanique ne suffisent pas à former plus de
99 % de β-FeSi2 mais 90 %. Bien qu’à 10 h β-FeSi2 est obtenu à plus de 99 %, des du-
rées intermédiaires pourraient permettre d’optimiser la durée de synthèse lors de cette
étape. Une autre proposition serait de réessayer, dans différentes conditions, le broyage
en présence d’un liquide afin de diminuer plus rapidement la taille des grains.

Ensuite, les résultats des analyses structurales et des caractérisations thermoélec-
triques des matériaux massifs ont montré que, dans les deux cas, la diminution de la
taille des grains et les défauts au sein de la structure cristalline, permettent de modifier
les propriétés de transport électrique et thermique. La conductivité thermique dimi-
nue de 10 W·m−1·K−1 à 6 W·m−1·K−1 à < 4 W·m−1·K−1 grâce à la nanostructuration
puis à la nanostructuration combinée à la substitution par Co, respectivement. D’après
nos résultats, c’est l’échantillon élaboré par synthèse in situ avec une substitution par
Al qui présente les meilleures performances, soit un ZT de 0,2 à 450 °C. Ce qui, à
notre connaissance, pour une substitution simple de type-p, est inégalé. D’après les
résultats obtenus pour une substitution simple, une substitution double combinée à la
nanostructuration pourrait être envisagée afin d’améliorer les performance du matériau.

Une deuxième étude a porté sur la synthèse de nanocomposites.
En premier lieu, l’étude a porté sur β-FeSi2. Ensuite, elle a été étendue à CrSi2, CoSi
et Bi2Te3. Les points critiques sont la détermination de la teneur optimale en NTC
ainsi que leur dispersion, ici réalisée par sonication, cryogénisation puis lyophilisation.
Malgré ces techniques qui permettent de réaliser une bonne dispersion et de limiter
l’agglomération des NTC, il est difficile de maintenir une bonne dispersion lorsque la
teneur en carbone augmente. Nous nous sommes également rendu-compte que la bonne
dispersion de la matrice thermoélectrique est tout aussi importante que la dispersion
des NTC. L’amélioration du protocole de mélange de la phase thermoélectrique et des
NTC permettrait d’avoir un matériau complètement homogène. Les paramètres sur
lesquels il est possible de travailler sont donc la durée et l’amplitude de sonication,
l’utilisation d’un autre milieu que l’eau ou encore en amont de l’étape de mélange, uti-
liser un liquide lors du broyage mécanique afin de limiter la soudure à froid et d’obtenir
une poudre sans agglomérat après broyage mécanique ou dans un premier temps sim-
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plement tamiser la poudre thermoélectrique pour éliminer les plus gros agglomérats.
Concernant les deux types de NTC qui ont été utilisés, il est encore très difficile de
conclure quant à une préférence entre les deux. Pour β-FeSi2, les 8NTC ont fait leurs
preuves mais d’après les résultats sur les propriétés électriques, les 2NTC (avec une
teneur cible en C faible) semblent prometteurs. Malheureusement, les caractérisations
thermiques n’ont pu être réalisées pour pouvoir le confirmer.
Ces travaux ont mis en évidence qu’une teneur en NTC trop élevé détériore fortement
le facteur de puissance. Cependant, l’ajout de 0,25 % vol. de 8NTC au sein d’une ma-
trice β-FeSi2 nanostructuré permet d’améliorer les propriétés de transport électrique
et d’augmenter le ZT d’un facteur 2,6 à 400 °C par rapport à β-FeSi2 de référence.
Malgré ces résultats prometteurs, les essais entrepris sur les autres matériaux thermo-
électriques sont plus contrastés.
Les verrous à lever pour obtenir un matériau multi-échelle performant sont une bonne
dispersion des NTC, de la poudre thermoélectrique (cela passe par le diminution de
taille des agrégats) ainsi qu’un travail sur la détermination de la quantité de NTC à
incorporer.

Il est vrai que de nombreuses études portent sur la synthèse et l’étude des pro-
priétés de β-FeSi2, néanmoins la compréhension des défauts d’empilement et de leur
contribution est encore un des défis à relever. De plus, la difficulté à caractériser sa
microstructure par MEB a été un frein supplémentaire en raison de la difficulté à pré-
parer la surface de l’échantillon.
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Annexes

Annexe 1

Figure 26 – Affinement Rietveld et facteurs de qualité des diffractogrammes de la Figure
3.3 de la sous-section 3.1.2 avant recuit.

Figure 27 – Affinement Rietveld et facteurs de qualité des diffractogrammes de la Figure
3.3 de la sous-section 3.1.2 après recuit (soit β-FeSi2).
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Annexe 2

Protocole de nettoyage des tubes en quartz avec HF

Pour le recuit des échantillons, des tubes en quartz ont été utilisés. Ci-dessous, le
protocole de nettoyage de ces tubes à l’aide d’acide fluorhydrique.

1. laver les tubes à l’eau distillée avec un agent dégraissant,

2. rincer 6 fois à l’eau distillée,

3. décaper avec de l’acide fluorhydrique 10 % vol. maximum à température ambiante
pendant 5 min,

4. rincer 6 fois à l’eau distillée,

5. rincer 2 fois à l’éthanol,

6. séchage dans une étuve pour verrerie uniquement à T = 70 °C pendant quelques
heures.

II



ANNEXES

Annexe 3

Figure 28 – Évolution de la tension et de l’intensité délivrées lors du frittage SPS en fonction
du temps.
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Annexe 4

(a) (b)

(c) (d)

Figure 29 – Affinements LeBail des diffractogrammes des rayons X des pastilles (a) S23-
Co-C et (b) S24-Co-IS ainsi que des poudres utilisées pour le frittage de ces pastilles (c)
P23-Co-C et (d) P24-Co-IS.
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Annexe 5

(a) (b)

Figure 30 – Évolution de la résistivité électrique en température des nanocomposites à base
de (a) 2NTC et (b) 8NTC + β-FeSi2 pur (S6-C).

Rappel :

Tableau 6 – Teneur massique et volumique de carbone dans les matériaux nanocomposites
NTC-β-FeSi2 et NTC-β-Fe0.95Co0.05Si2 obtenues expérimentalement ainsi que les teneurs
volumiques de carbone cibles.

Échantillon Type de NTC Teneur de C cible Teneur de C Teneur de C
% vol. % vol. % m

P36-C 8NTC 0,1 0,25 0,10
P37-C 8NTC 1 1,15 0,44
P38-C 2NTC 0,1 0,16 0,06
P39-C 2NTC 1 0,48 0,19
P40-C 2NTC 5 2,02 0,78
P41-IS 8NTC 0,1 0,25 0,10
P42-IS 8NTC 1 1,22 0,46
P43-IS 2NTC 0,1 0,16 0,06
P44-IS 2NTC 1 0,53 0,21
P45-Co-C 8NTC 0,1 0,19 0,07
P46-Co-C 8NTC 1 1,34 0,51
P47-Co-C 2NTC 0,1 0,13 0,05
P48-Co-C 2NTC 1 0,51 0,20
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Annexe 6

Liste des échantillons

Tableau 7 – Liste des échantillons avec les conditions de frittage (Température - Pression -
durée) et la composition avec les teneurs volumiques de carbone cibles, le cas échéant. Dans
le code échantillon : "S" pour "Sample", puis un "A" est ajouté au code échantillon pour les
échantillons hors stoechiométrie après recuit pour "Annealed".

Code échantillon Conditions SPS Composition
S1-C 750 °C - 100 MPa - 5 min β-FeSi2
S2-C 700 °C - 500 MPa - 5 min β-FeSi2
S3-C 700 °C - 300 MPa - 5 min β-FeSi2
S4-C 700 °C - 200 MPa - 5 min β-FeSi2
S5-C 700 °C - 100 MPa - 5 min β-FeSi2
S6-C 600 °C - 500 MPa - 5 min β-FeSi2
S7-C 550 °C - 500 MPa - 5 min β-FeSi2
S8-C 500 °C - 500 MPa - 5 min β-FeSi2
S9-IS 600 °C - 500 MPa - 5 min β-FeSi2
S10-IS 600 °C - 500 MPa - 5 min β-FeSi2 + α-Fe2Si5 + ε-FeSi
S11-IS 600 °C - 500 MPa - 5 min β-FeSi2 + α-Fe2Si5 + ε-FeSi
S12-IS 500 °C - 25 MPa - 5 min β-FeSi2
S13-IS 500 °C - 100 MPa - 5 min β-FeSi2
S14-IS 600 °C - 100 MPa - 5 min β-FeSi2
S15-IS 700 °C - 100 MPa - 5 min β-FeSi2
S16-IS 800 °C - 25 MPa - 5 min β-FeSi2
S17-IS 800 °C - 50 MPa - 5 min β-FeSi2
S18-IS 800 °C - 100 MPa - 5 min β-FeSi2
S19-IS 800 °C - 500 MPa - 5 min β-FeSi2
S20-IS 900 °C - 100 MPa - 5 min β-FeSi2
S22-Al-IS 600 °C - 100 MPa - 5 min β-FeAl0,08Si1,92
S23-Co-C 600 °C - 500 MPa - 5 min β-Fe0.95Co0.05Si2
S24-Co-IS 600 °C - 500 MPa - 5 min β-Fe0.95Co0.05Si2
S25-Al-IS 600 °C - 500 MPa - 5 min + recuit 850 °C - 72 h β-FeAl0,08Si1,92
S26-Co-IS 600 °C - 500 MPa - 5 min + recuit 850 °C - 72 h β-Fe0.95Co0.05Si2
S27-Co-C 600 °C - 500 MPa - 5 min + recuit 850 °C - 72 h β-Fe0.95Co0.05Si2
(A)S28-C 600 °C - 500 MPa - 5 min ( + recuit 850 °C - 168 h) FeSi1,80
(A)S29-C 600 °C - 500 MPa - 5 min ( + recuit 850 °C - 168 h) FeSi1,90
(A)S30-C 600 °C - 500 MPa - 5 min ( + recuit 850 °C - 168 h) FeSi1,95
(A)S31-C 600 °C - 500 MPa - 5 min ( + recuit 850 °C - 168 h) FeSi2,00
(A)S32-C 600 °C - 500 MPa - 5 min ( + recuit 850 °C - 168 h) FeSi2,05
(A)S33-C 600 °C - 500 MPa - 5 min ( + recuit 850 °C - 168 h) FeSi2,10
(A)S34-C 600 °C - 500 MPa - 5 min ( + recuit 850 °C - 168 h) FeSi2,20
S35-C 800 °C - 100 MPa - 5 min + recuit 850 °C - 72 h β-FeSi2
S36-C 600 °C - 500 MPa - 5 min 8NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.)
S37-C 600 °C - 500 MPa - 5 min 8NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.)
S38-C 600 °C - 500 MPa - 5 min 2NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.)
S39-C 600 °C - 500 MPa - 5 min 2NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.)
S40-C 600 °C - 500 MPa - 5 min 2NTC - β-FeSi2 (5,0 % vol.)
S41-IS 600 °C - 500 MPa - 5 min 8NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.)
S42-IS 600 °C - 500 MPa - 5 min 8NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.)
S43-IS 600 °C - 500 MPa - 5 min 2NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.)
S44-IS 600 °C - 500 MPa - 5 min 2NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.)
S45-Co-C 600 °C - 500 MPa - 5 min 8NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.)
S46-Co-C 600 °C - 500 MPa - 5 min 8NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.)
S47-Co-C 600 °C - 500 MPa - 5 min 2NTC - β-FeSi2 (0,1 % vol.)
S48-Co-C 600 °C - 500 MPa - 5 min 2NTC - β-FeSi2 (1,0 % vol.)
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Tableau 8 – Liste des échantillons avec les conditions de frittage (Température - Pression -
durée) et la composition avec les teneurs volumiques de carbone cibles, le cas échéant. Dans
le code échantillon : "S" pour "Sample", puis un "A" est ajouté au code échantillon pour les
échantillons hors stoechiométrie après recuit pour "Annealed".

Code échantillon Conditions SPS Composition
S49 900 °C - 100 MPa - 20 min CrSi2
S50 900 °C - 100 MPa - 20 min 8NTC - CrSi2 (0,1 % vol.)
S51 900 °C - 100 MPa - 20 min 8NTC - CrSi2 (1,0 % vol.)
S52 1000 °C - 100 MPa - 20 min CoSi
S53 1000 °C - 100 MPa - 20 min 8NTC - CoSi (0,1 % vol.)
S54 1000 °C - 100 MPa - 20 min 8NTC - CoSi (1,0 % vol.)
S55 400 °C - 100 MPa - 20 min Bi2Te3
S56 400 °C - 100 MPa - 20 min 8NTC - Bi2Te3 (0,1 % vol.)
S57 400 °C - 100 MPa - 20 min 8NTC - Bi2Te3 (1,0 % vol.)
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Résumé
Ces dernières années, l’Europe a débuté un changement dans son rapport à l’énergie. Le but étant de favori-

ser les énergies renouvelables et de limiter l’utilisation d’énergie fossile/fissile ou à défaut, de mieux les utiliser
car environ 60% de l’énergie est perdue sous forme de chaleur. Or, grâce à l’effet Seebeck, un générateur ther-
moélectrique est capable de convertir cette énergie thermique perdue en énergie électrique. Néanmoins, cette
technologie fait face à plusieurs défis étant donné que les propriétés électroniques et thermiques des matériaux
varient de manière antagoniste.

Le disiliciure de fer β-FeSi2 dopé par Al ou Co peut répondre à cette problématique car il présente un
facteur de puissance aussi élevée que celui des matériaux thermoélectriques conventionnels, mais sa conduc-
tivité thermique est élevée et limite son rendement. Une des voies d’optimisation est l’utilisation de systèmes
multi-échelles qui permettent de diffuser un large spectre de phonons et ainsi diminuer la conductivité thermique.

Cette approche a été appliquée dans le cadre de cette thèse en étudiant diverses voies de synthèses de β-FeSi2
pur et dopé par Al ou Co. Une approche top-down et bottom-up a été explorée par frittage flash pour contrôler
la nanostructuration et par conséquent la taille des cristallites. Des nanocomposites à base de nanotubes de
carbone ont également été synthétisés en utilisant des techniques de dispersion par ultrasons et de cryogénie
suivies de frittage Spark Plasma Sintering. Il a été montré que des échantillons massifs avec une taille de cris-
tallites de 50 à 100 nm pouvait être obtenus. Les propriétés thermoélectriques et thermiques ont été étudiées
en température et ont montré que la nanostructuration permet de diminuer la conductivité thermique et d’aug-
menter la quantité de défauts, ce qui conduit à un déplacement du maximum du coefficient de Seebeck. En
conséquence, le facteur de mérite est amélioré. Des comportements similaires ont été observés sur les composites
et les matériaux substitués.

Mots clés : Nanostructuration, Thermoélectricité, Multi-échelle, Frittage flash (SPS),Nanotubes de car-
bone, Siliciure.

Abstract
In recent years, Europe has started a change in its relationship to energy. The goal is to promote renewable

energies and limit the use of fossil/fissile energy or at least, to make better use of them because about 60% of
the energy is lost in the form of heat. However, thanks to the Seebeck effect, a thermoelectric generator can
convert this lost thermal energy into electrical energy. However, this technology faces several challenges as the
electronic and thermal properties of materials are interdependent and vary in opposite ways.

Al- or Co-doped iron disilicide can solve this issue because they have a power factor as high as that of
conventional thermoelectric materials, but their thermal conductivity is still high and limits their efficiency.
One of the ways of optimization is the use of a multiscale system which leads to scattering a wide spectrum of
phonons and thus reduce thermal conductivity.

This approach has been applied within the framework of this thesis by studying various synthetic pathways
of pure β-FeSi2 and β-FeSi2 substituted by Al or Co. A top-down and bottom-up approach has been explored
by flash sintering to control nanostructuring and therefore the size of the crystallites. Nanocomposites made of
thermoelectric matrix and carbon nanotubes have also been synthesized using ultrasonic dispersion and cryo-
genic techniques followed by Spark Plasma Sintering. It has been shown that bulk samples with a crystallite
size of 50 to 100 nm can be obtained. The thermoelectric and thermal properties were studied in temperature
and showed that the nanostructuring makes it possible to decrease the thermal conductivity and increases the
number of defects which leads to a displacement of the maximum of the Seebeck coefficient. As a result, the
figure of merit is improved. Similar behaviors have been observed on nanocomposites and substituted materials.

Keywords : Nanostructuring, Thermoelectricity, Multi-scale, Spark Plasma Sintering (SPS), Carbon nano-
tubes, Silicide.
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