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Résumé

Les matériaux thermogélectriques permettent de convertir directement un flux de chaleur
en courant électrique et vice-versa. lls permettent le développement d’applications de
réfrigération ou de génération thermoélectriques tout-solide, compactes et fiables.
L’augmentation du rendement des modules thermoélectriques passe cependant par
I'optimisation de trois parameétres interdépendants : optimiser les propriétés électroniques du
matériau afin d'obtenir un coefficient Seebeck élevé et une résistivité électrique faible, tout en
minimisant la conductivité thermique. Le tellurure de bismuth (Bi2Tes) est actuellement le
matériau de référence pour des applications thermoélectriques a 300 K. Cependant, le codt, la
rareté et la toxicité du tellure empéchent son utilisation dans un marché de masse. L'alliage de
composition Fe2VVAI pourrait devenir un substitut a Bi2Tes pour les applications
thermoélectriques & 300 K. En effet, ses éléments sont abondants et peu colteux et la
combinaison de son coefficient Seebeck (type n ou p) et de sa conductivité électrique est
meilleure que celle de Bi2Tes. Cependant, sa conductivité thermique est défavorable aux
applications thermoélectriques. En effet, elle est dix fois plus grande que celle de Bi2Tes. Pour
résoudre ce probleme, une approche multi-échelles est mise en ceuvre au cours de cette thése.
Cette approche permet la diffusion d'une grande part du spectre des phonons qui transportent la
chaleur. Pour intensifier la diffusion des phonons a une échelle atomique, des solutions solides
sont synthétisées. L'auto-substitution ainsi que des substitutions par des atomes de plus grandes
masses (Ta, Sn) sont explorées, conduisant a une conductivité thermique de 10 W/(m K) dans
Fe2VoesTao07Alog7 a 300 K. En plus de la diffusion efficace des phonons, I'optimisation des
propriétés de transport électronique est également recherchée : un facteur de puissance
thermoélectrique de 6,7 mW / (m K?) est ainsi atteint dans la composition précédemment
mentionnée. A I'échelle nanométrique, des nanoprécipités constituent des centres de diffusion
des phonons de moyenne énergie. Pour cette échelle, le diagramme de phases Fe-Al-V a été
exploré autour de la composition Fe2VAI, a la recherche de domaines diphasés. Des
nanoprécipités d’une seconde phase tres riche en fer ont ainsi été obtenus dans une matrice de
composition Fe2+xAl1xVix. Mais le coefficient Seebeck de ce nanocomposite est trop faible
pour combiner 1’effet obtenu sur la conductivité thermique a cette échelle avec ceux des autres
échelles. Enfin, a 1’échelle mésoscopique, c’est la multiplication des joints de grains qui

diffusent efficacement les phonons de basse énergie. Pour ce faire, la taille des grains est réduite

vii



par des techniques de métallurgie des poudres. A cette échelle, I'ajout de nanoinclusions dans
la matrice a grains fins a été également exploré. En combinant tous ces effets, la conductivité
thermique est fortement réduite et les performances thermoélectriques de Fe2VAI sont
améliorées : un facteur de mérite thermoélectrique de 0,3 est obtenu a 300 K. L’ensemble de
ces résultats ouvre des perspectives intéressantes pour I’amélioration des propriétés

thermoélectriques de Fe2VAL
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Introduction générale

L’amélioration et le maintien des conditions de vie des Hommes requiert I'utilisation
d’une force de travail. Au fil des révolutions industrielles, le travail manuel, peu productif et
pénible est progressivement remplacé par un travail productif, moins colteux et moins pénible.
Cette transformation est menée par [’utilisation d’appareils et de machines toujours plus
puissantes. Pour répondre a ces nouveaux enjeux énergétiques, une conversion de 1’énergie
d’origine naturelle a été entreprise. En passant par 1’utilisation essentielle du charbon et autres
sources d’énergies fossiles aux nucléaires, les ressources naturelles ont permis de répondre aux
besoins ¢énergétiques des ménages et des entreprises. Cependant, 1’amenuisement des
ressources naturelles, la dépendance de matiéres premiéres vis-a-vis de certains Etats ainsi que
les questions liées aux enjeux environnementaux ont conduit a réfléchir a de nouvelles sources
d’énergies. Pour répondre aux enjeux actuels, ces sources d’énergie se doivent d’étre
renouvelables, moins polluantes et présenter des rendements comparables a ceux obtenus par

I’utilisation des énergies fossiles.

Parmi les technologies utilisant les énergies renouvelables, le photovoltaique ainsi que
I’éolien sont les plus avancées. Une autre technologie, moins avancée et moins présente, est
I’utilisation de la thermoélectricité. Un module thermoélectrique permet la conversion de
I’énergie thermique en énergie électrique utile. Cette technologie est moins présente dans le
cadre des énergies renouvelables du fait des faibles rendements des matériaux développés
jusqu’a présent. Les modules thermoélectriques présentent cependant des caractéristiques
intéressantes : libres de piéces mobiles, silencieux et ne requierent pas d’entretien. Pour ces
raisons, 1’utilisation de cette technologie est idéale pour des conditions extrémes. Ils sont
notamment utilisés pour les missions de la NASA. Pour ces missions, les modules
thermoélectriques sont associés a une source radioactive dans des RTG (Radioisotope
Thermoelectric Generators) et permettent d’alimenter des sondes spatiales. Aussi, ces derniers
sont cantonnés a des applications de niches, dans lesquelles les avantages surpassent les

inconvénients.

La chaleur est partout et est perdue dans toutes les activités quotidiennes au sein des
ménages et des industries. Pour ces milieux, les matériaux thermoélectriques peuvent étre

utilisés afin de récupérer une partie de cette energie perdue pour alimenter des objets connectés



ou des capteurs autonomes. Pour ces derniers, la puissance utile requise est faible (quelques
microWatt) et ne nécessite pas des rendements élevés pour étre générée.

Pour améliorer les propriétés des matériaux thermoélectriques actuels, de nouvelles
voies de synthéses ainsi que de nouveaux matériaux sont recherchés. Les alliages & base de
tellurure de bismuth Biz2Tes constituent actuellement 1’état de I’art pour les matériaux
thermoélectriques a température ambiante. Cependant, la toxicité du tellure limite 1’utilisation
de Bi2Tes pour des applications a grande échelle. L’alliage d’Heusler Fe2VVAI est candidat pour
en étre un substitut. Il est composé a la fois d’éléments peu onéreux et peu toxiques pour
I’environnement. Lorsqu’il est substitué, des propriétés électriques comparables a Bi2Tes sont
obtenues. Cependant, Fe2VAI présente une conductivité thermique d’un ordre de grandeur
supérieur a celle de Bi2Tes. Ainsi, cet alliage présente des performances d’un ordre de grandeur
inférieur. Au cours de ces dernieres années, plusieurs compositions et voies de syntheses ont

permis d’abaisser cette conductivité thermique.

Ce manuscrit décrit le travail d’optimisation et de nanostructuration de I’alliage Fe2VA.
Ce travail est financé par I’Agence Nationale de la Recherche (ANR) dans le cadre du projet
LoCoThermH (Projet-ANR-18-CE05-0013). L’objectif de cette thése est la recherche de
compositions permettant d’optimiser les propriétés électroniques et de diminuer la conductivité
thermique. Pour I’optimisation les propriétés électroniques, des dopages sont realisés. Pour
diffuser efficacement les phonons et réduire la conductivité thermique, une approche multi-
échelle (atomique, nanométrique et mésoscopique) est mise en ceuvre. Cette étude s’articule
autour de la synthése de compositions par plusieurs méthodes métallurgiques. Dans un second
temps, ces compositions sont analysées par différentes techniques de caractérisation de
matériaux massifs et de poudres. Dans un troisieme temps, cette étude traite de la mesure des
propriétés de transport electronique et thermique. Pour une présentation explicite, le présent

manuscrit est diviseé en cing chapitres.

Le premier chapitre est consacré a une présentation des concepts et principes
fondamentaux de la thermoélectricite. En particulier, les mécanismes régissant la
thermodynamique des processus irréversibles seront présentés. Cette partie sera egalement
utilisée pour présenter les équations générales utilisées pour la thermoélectricité ainsi que les
critéres de sélection des matériaux thermoélectriques. En fin de chapitre, un bref état de I’art
des matériaux actuels, des nouveaux matériaux ainsi que les voies de synthese pour réaliser une

nanostructuration sont exposés.



Le second chapitre présente une description des techniques expérimentales utilisées
pour réaliser cette étude : les protocoles de synthéses, de mise en forme, les appareils utilisés
pour réaliser les caractérisations structurales et chimiques ainsi que les mesures des propriétés

thermoélectriques.

Le troisieme chapitre traite en détail de I’effet des substitutions sur les propriétés
thermoélectriques de Fe2VVAL. Dans ce chapitre, les influences de 1’auto-substitution et de la
substitution par d’autres ¢léments du tableau périodique sont présentées. Un exemple
d’optimisation des propriétés thermoélectriques par modification de la concentration des
porteurs est également présenté. En ce qui concerne la réduction de la conductivité thermique,

ce chapitre traite de la diffusion des phonons a I’échelle atomique.

Le quatriéme chapitre concerne le domaine d’existence de la phase de structure L2i,
celle de Fe2VAI, dans le diagramme ternaire Fe-Al-V. L’intérét de cette étude est la recherche
de compositions et traitements thermiques permettant la précipitation d’une seconde phase de
taille nanométrique dans la matrice Fe2VVAL. Dans ce chapitre, les expériences de vieillissements
et la combinaison des techniques d’analyses sont exposées. En fin de chapitre, une
représentation des équilibres de phases a proximité de FexVVAI sera présentée. En ce qui
concerne la réduction de la conductivité thermique, ce chapitre traite ainsi de la diffusion des

phonons a 1’échelle nanométrique.

Le cinquiéme chapitre présente les résultats de la réduction de la taille des grains pour
des compositions ayant les meilleures propriétés de transport électronique et thermique. Ces
compositions sont tirées des études de substitutions du troisieme chapitre. L’objectif de ce
chapitre est I’augmentation du nombre de joints de grains pour diffuser efficacement les
phonons. Pour y parvenir, des expériences de métallurgie de poudres et de caracterisation des
alliages densifiés sont mises en ceuvre. Pour ces échantillons, présentant des tailles de grains
réduites, des nanoinclusions sont ajoutées. Leur influence sur la microstructure et les propriétés
de transport sont également abordées. Pour les propriétés de conductivité thermique, ce chapitre

traite de la diffusion des phonons a 1’échelle mésoscopique.
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1.1 Vue d’ensemble

La thermoélectricité ou les effets thermoélectriques (TE) s’expliquent par le fait que
dans un solide conducteur, les porteurs de charges électriques transportent aussi de la chaleur.
IIs donnent lieu a la conversion de 1’électricité en un flux de chaleur ou inversement a la
conversion de la chaleur en énergie électrique. Dans cette partie introductive a la
thermoélectricité, nous verrons les concepts nécessaires a sa compréhension et ses applications.
Nous partirons des aspects historiques pour aller a 1’état de 1’art, tout en présentant les équations
gouvernant la thermoélectricité et les criteres de sélection des matériaux. En fin de chapitre, les
nouvelles voies de recherche des matériaux thermoélectriques seront présentées. Il sera
principalement question de présenter les nouvelles méthodes de synthése employées, les
structures cristallines rencontrées, ainsi que les microstructures donnant de « bonnes

propriétés » thermoélectriques.

1.2 Effets thermoélectriques

1.2.1 Aspects historiques

La conversion de I’énergie thermique ou ¢électrique par effets thermoélectriques repose
sur des phénomeénes découverts au cours du XIXe siecle : ’effet Seebeck, I’effet Peltier et

I’effet Thomson.

Le premier effet porte le nom du physicien allemand Thomas Johann Seebeck. C’est en
1823 [1] que ce dernier observe la déviation d’une aiguille aimantée lorsqu’elle est placée a
proximité d’un circuit fermé. La particularité de ce circuit est qu’il est formé a partir de deux
matériaux de nature différente, joints en deux extrémités et qu’une différence de température
est appliquée aux deux jonctions. Il attribua ce phénoméne a I’apparition d’un champ
magnétique externe di a la différence de température des deux jonctions et pensa ainsi expliquer
I’origine du champ magnétique terrestre par la différence de température entre les poles et
I’équateur. Cependant, I’origine de cet effet et de 1’observation de T. J. Seebeck provient de la
création d’une différence de potentiel entre les deux jonctions lorsqu’elles sont soumises a une

différence de température. Il est important de mentionner que 1I’observation de ce que 1’on



appelle aujourd’hui I’effet Seebeck, a également été faite par Alessandro Volta, 28 ans avant T.
J. Seebeck [2]. Au cours de son expérience, ou il utilisa une grenouille, il observa la création
d’une force électromotrice (FEM) provenant de la différence de température entre deux
matériaux hétérogenes et aucune création de FEM dans le cas d’un matériau homogéne.
Malheureusement, 1’histoire n’a pas gardé cette découverte de la thermoélectricité au compte

de Volta, sans doute a cause de I’usage d’une grenouille.

Le second effet porte le nom de I’horloger frangais Jean Charles Peltier. C’est en 1834
[3] que ce dernier a découvert I’effet inverse de ’effet Seebeck : lorsqu’un circuit fermé
constitué de deux matériaux de nature différente est parcouru par un courant électrique, un flux
de chaleur est observé aux jonctions des deux matériaux. Le circuit se comporte ainsi comme
une pompe a chaleur, en ’absorbant a une jonction et en 1’évacuant a ’autre. Quatre années
plus tard, Lenz démontra qu’a partir d’un couple bismuth-antimoine, I’on peut faire geler 1’eau

par application de I’effet Peltier.

Le troisieme effet porte le nom du physicien britannique William Thomson (également
connu sous le nom de Lord Kelvin). Un matériau unique, soumis & un gradient thermique et
parcouru par un courant électrique échange de la chaleur avec le milieu extérieur. L’intensité
des échanges de chaleur entre le matériau et le milieu extérieur dépend de la nature du matériau
et du courant appliqué ou géneré. Par ailleurs, Thomson postula aussi en 1851 qu’il devait
exister une relation entre les effets Seebeck et Peltier. Nous la détaillerons et la justifierons dans

la partie suivante.

1.2.2 Thermodynamique des processus irréversibles

Afin de quantifier les courants électriques et les flux de chaleur liés aux effets
thermoélectriques, la thermodynamique des processus irréversibles (TPI) a été développée au
20°M siécle et appliquée a ces effets. Dans la suite de cette partie, nous présenterons
succinctement ses concepts et relations fondamentales. Le lecteur souhaitant approfondir ces
notions et intéressé par les aspects théoriques pourra se referrer a des ouvrages spécialisés tels

que celui de Domenicali [4] et de De Groot [5].

Lorsque des effets thermoélectriques sont mis en ceuvre, des échanges de chaleur se

produisent entre les matériaux et le milieu extérieur. Ces échanges de chaleur, conduisent a une



perte de 1’équilibre thermodynamique dans le systeme. En 1854, W. Thomson fut le premier a
avoir tenté une explication thermodynamique des effets thermoélectriques [6]. En 1930, Lars
Onsager proposa une description théorique des processus thermodynamiques linaires hors-
équilibre ou de maniere générale, les forces (champ électrique, gradient de température) et les
flux (de chaleur et de charge) sont couplés [7-9]. Dans les milieux isotropes, la théorie
thermodynamique des effets thermoélectriques a ensuite été élaborée par H. B. Callen [9, 10]

et est présentée en détail dans la monographie de De Groot [5, 9].

Un systeme thermodynamique est un ensemble statistique de particules. A 1’équilibre
thermodynamique, les fluctuations de parameétres intensifs (tels que la température ou la
pression) sont négligeables par rapport a leurs valeurs moyennes. Par exemple, a I'échelle
microscopique, un état d'équilibre pour la température correspond a une gamme de valeurs de
vitesse de particules indépendantes du temps. Ceci implique que les temps de relaxation
microscopique des particules vers 1’état d’équilibre soient trés courts par rapport aux temps
caractéristiques d’évolution des paramétres intensifs macroscopiques. Dans un systéeme
hors-équilibre, les temps de relaxation microscopiques sont considérés comme restant proches
des temps de relaxation du systéme a 1’équilibre. Cette hypothése permet d’étendre, & un
systéeme hors-équilibre, la définition de parametres intensifs dans un état d’équilibre local pour
lesquels la condition de fluctuations « négligeables » est satisfaite localement. Dans cette
description, le systéeme thermodynamique présente des variations spatiales de grandeurs
intensives qui peuvent aussi varier au cours du temps. Dans la suite, on restreint les processus
hors-équilibres considéres au cas des processus stationnaires. En d'autres termes, I'on considere

que les variations spatiales des grandeurs intensives sont constantes et indépendantes du temps.

Comme énoncé plus haut, des variations spatiales des grandeurs intensives sont
présentes dans le systéme. En réponse a leurs gradients, des flux de particules s'établissent afin
de permettre un retour a I'équilibre. Dans un systéme complexe, pour rendre compte de ces flux
de particules, plusieurs grandeurs thermodynamiques ainsi que leurs gradients doivent étre

considérés. Dans le cas de faibles écarts a I'équilibre, une dépendance linéaire entre les forces

généralisées X et les flux engendrés J peut étre considéreée :

J. = Z LiX, (1.1)

J=1



avec Lij la matrice de coefficients cinétiques. Dans cette matrice, les coefficients diagonaux (i
= j) et non diagonaux (i # ) correspondent respectivement aux effets directs et aux effets croisés.
Dans un systeme stationnaire, les évolutions des grandeurs intensives respectent la
minimisation du taux de production de I'entropie. Ainsi, le retour vers un état d'équilibre d'une
grandeur intensive s'explique par les effets des autres grandeurs intensives qui lui sont
symétriques. La matrice cinétique est alors simplifiée en appliquant le principe de réciprocité
d'Onsager. Ce principe stipule que la matrice cinétique est symeétrique (Lji = Lij) et permet ainsi

de réduire le nombre d'équations nécessaires pour la détermination des grandeurs intensives.

Dans un matériau thermoélectrique, les flux de chaleur et de charges sont couplés. En
considérant le flux d’énergie totale ], le flux de chaleur J,, et le flux de particules Jy, le premier

principe de la thermodynamique s’écrit :

Je =Jq *+ Heln (1.2)
avec e le potentiel électrochimique. Les forces généralisées, correspondantes au gradient
s’écrivent :

Fy=V(-%) et Fy=7(3) (1.3)

Et la relation linéaire de I'équation (I.1) s'écrit :

; &
R
T

Une réécriture du systeme d’équations (1.4), pour faire apparaitre le flux de chaleur donne :
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avec L, = L, et les coefficients cinétiques deviennent :

Li; = Lyn, L1z = Lyg — peLlyn, Loz = Lgg — pe(Lgy + Lyg) + .ug(LNN) (1.6)

En fonction des conditions thermodynamiques, les coefficients thermoélectriques

peuvent étre obtenus. En effet, si les conditions expérimentales sont telles que le systeme est

isotherme (VT = 0) et parcouru par un courant électrique f = eE (trous porteurs de charge) le

systéme d’équations (1.5) se réduit alors a :

(1.7)

avec —— =E le champ électrique. La premiere équation du systeme (1.7) correspond a la loi

2
d’Ohm sous sa forme locale, avec ¢ = %Ln la conductivité électrique, I’inverse de la

résistivité électriqgue p. La seconde équation permet de rendre compte de I’effet Peltier :
lorsqu’un matériau isotherme est parcouru par un courant électrique, un flux de chaleur
proportionnel au courant est obtenu. Le coefficient de proportionnalité porte le nom de

coefficient Peltier TT.

En revanche, lorsque ’on applique un gradient thermique (VT # 0) en circuit ouvert

(E = 0), le systeme d’équations (1.5) se réduit a :
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La premiére équation permet de rendre compte de 1’effet Seebeck : dans un matériau,
un gradient de température engendre un champ électrique. La seconde équation représente la
loi de Fourier, avec A la conductivité thermique, comprenant uniquement les effets
¢lectroniques. La premiére équation suggere qu’il est possible de mesurer expérimentalement
le coefficient & d’un matériau par simple application d’un gradient thermique aux bornes de ce
dernier. Dans la pratique, un couple de matériaux A et B est utilisé, en portant une soudure a la
température T et I’autre a la température T + AT (Figure 1). En notant aa et as, le pouvoir
thermoélectrique ou le coefficient Seebeck des matériaux A et B, la différence de potentiel AV

s’écrit :

AV = (a,— ag)AT (1.10)
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Métal A

T, @ ® T.+AT

Métal B L@_T

AV

Figure 1: Schéma de fonctionnement d'un thermocouple. La jonction bleue est a la température T; et
constitue la jonction froide et la jonction rouge est a la température T; + AT et constitue la jonction

chaude.

Les systéemes d’équations (1.7) et (1.9) permettent d’observer que :

nm=--"2etag =—-2 (1.11)

En appliquant le principe de réciprocité d’Onsager (L1, = L,4), On obtient la deuxiéme

relation de Kelvin :

n = al (1.12)

En considérant les expressions des coefficients de transport, le systeme d’équations (1.4)

devient :

LE = alT + pJ (1.13)

Ces relations constituent les équations fondamentales de la thermoélectricité. Les effets
directs correspondent aux lois d’Ohm et de Fourier et les effets croisés correspondent aux effets

thermoélectriques (Seebeck et Peltier).

Dans un matériau soumis a un gradient thermique et parcouru par un courant électrique
le coefficient de Thomson détermine la vitesse d’absorption ou de dégagement de la chaleur.

La premiére relation de Kelvin permet de 1’obtenir a partir du pouvoir thermoélectrique « :
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T=T— (1.14)

1.3 Modules thermoelectriques

Les effets thermoélectriques sont utiles pour les applications de conversion de chaleur
perdue en électricité ou inversement. Pour ces applications, des modules de génération

thermoélectrique ou de réfrigération thermoélectriques (pompes a chaleur) sont utilisés.

L'architecture de base de ces modules est présentée a la Figure 2: deux branches de
matériaux semi-conducteurs, I'un de type n (les électrons sont les porteurs majoritaires) et I'autre
de type p (les trous sont les porteurs majoritaires) sont joints, électriquement en série et
thermiquement en paralléle par un matériau conducteur métallique, possédant un faible
coefficient Seebeck. Le méme « unicouple » thermoélectrique peut étre a la fois utilisé pour des

applications de réfrigération et de génération.

Dans le cas de la réfrigération (application de I'effet Peltier) un courant électrique est
imposé a partir d'une source extérieure. Ce courant est imposé de telle sorte que dans chaque
branche, les porteurs de charges se déplacent de la source froide a la source chaude. Ce transfert
de charges conduit a la création d'un flux de particules qui s'oppose a celui établi par le gradient
thermique et contribue a une baisse de I'entropie de la source froide. Dans le cas de la génération
électrique (application de I'effet Seebeck), le module est mis en contact avec une source chaude
et une source froide. Le gradient thermique aux bornes du module entraine le déplacement des
porteurs de charge majoritaires dans chaque branche n et p, de la source chaude a la source
froide. Le transfert d'entropie permet la génération d'électricité.
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Figure 2: Diagramme représentatif d'un thermocouple pour (a) la génération et (b) la réfrigération.
Chague thermocouple est constitué d'une jambe de type n et une jambe de type p. Les lettres ¢ et f en

indice indiquent « chaud » et « froid ».

1.4 Performance d’un module thermoelectrique

1.4.1 Efficacité thermoélectrique

Pour obtenir un matériau TE performant, il faut maximiser les effets thermoélectriques
tout en limitant les pertes d'entropie liées aux effets parasites. De maniére qualitative, un « bon
matériau » TE doit combiner de fortes valeurs de « et =z pour maximiser les effets
thermoélectriques. La résistivité électrique p et la conductivité thermique 4 doivent étre aussi
faibles que possible, pour limiter les pertes liées a I'effet Joule et maintenir la différence de
température aux bornes de 1’unicouple respectivement. Bien que ces paramétres jouent un role
important dans l'efficacité TE, la relation les liant a cette derniére n'est pas triviale. Pour
I'obtenir, des hypotheses de travail, telles que I'absence de résistance électrique autre que celle
des branches, I'absence de résistance thermique entre les jonctions du module et les puits
thermiques, I'absence d'échange de chaleur entre puits thermiques par les effets de convections,
de radiations et ambiante sont faites, ainsi que 1’indépendance des paramétres par rapport a la
température. Les premieres dérivations de cette relation ont été faite par Altenkirch dans le cas

d'une thermopile pour la génération d'électricité [11] et sur I'efficacité pour la réfrigération [12].
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Dans le cas d'un réfrigérateur thermoélectrique, la performance ou coefficient de
performance (COP) est défini comme le rapport du flux de chaleur pompé au c6té froid @ sur

la puissance électrique dissipée P :

@
cop = =L (1.15)

La chaleur pompée @r par le module s’exprime par :

@ = ( )ITc — KAT L 2R
=(a,— «a c— - =
F pom 2 (1.16)

avec le premier terme, la contribution de 1’effet Peltier, le second terme de Fourier, la chaleur
diffusant du cété chaud vers le c6té froid et le dernier la chaleur perdue par I’effet Joule dans
les branches. Les coefficients K et R, correspondant respectivement a la conductance thermique
et a la résistance électrique, dans un montage électriquement en série et thermiquement en
parallele s’expriment par :

ApAy N Ay Lypy  Lyppn
L L, A A,

K =

(1.17)
14

avec A la surface de contact, L la longueur et 4 la conductivité thermique de la branche. La

puissance électrique dissipée par la source externe prend la forme suivante :

P = (a, — a,)IAT +I?R (1.18)

ou le premier terme est le travail produit contre le courant de Seebeck et le second terme
correspond a la puissance Joule liée a la résistance électrique des branches. Dans I’optique

d’optimiser I’efficacité thermoélectrique au travers de K et R, une attention particuliere doit étre
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portée sur la geométrie des branches. L’optimisation de K et R pour un couple de matériaux,

conduit & un critere géométrique donné par :

= |22 (1.19)
AnL, ApPn

Cette relation indique que les matériaux thermoélectriques choisis pour constituer les
modules doivent présenter des propriétés électriques et thermiques proches, pour éviter une
différence importante de géomeétrie des branches. Dans le cas contraire, cela pourrait entrainer

des contraintes mécaniques, affectant ainsi la durée de vie des modules. L’équation (I.15) se

réécrit :
o, (a,— a,)IT, — KAT ~1pp T+ ZnpTm —%
cop = L =27 2. _ o, ¢ (1.20)
P (ap — a,)IAT + I?R 1+ ZyyTy + 1

avec @, = T./AT, la limite de Carnot, obtenue dans le cas ou les processus sont réversibles,
Tm la température moyenne et Znp le facteur de mérite thermoeélectrique du couple défini lorsque

I’équation (1.19) est satisfaite par :

(ap — “n)z

Znp = 1/2 2
[(APPP) ! + (Anpn)]

p (1.21)

En reprenant les mémes hypotheses de départ, nous pouvons définir 1’efficacité d’un
générateur thermoélectrique. Dans le cas d'un générateur thermoélectrique, le rendement
maximum 7max est défini comme le rapport du travail électrique généré W dans la charge externe

sur la quantité de chaleur fournie au c6té chaud Qc:
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w (ap — a,)IAT — IR JT+ ZppTy — 1
Nmax = Q_ = 1 = Tc T. (1.22)
¢ KAT + (ap, — ap)IT, —51?R 1+ ZyyTh + T—;

avec ng = (TC —Tf)/TC, la limite de Carnot, obtenue dans le cas ou les processus sont
reversibles, T, et Ty, les tempeératures des cotés chaud et froid respectivement. Comme dans
I’¢quation (1.20), les meilleures performances sont obtenues lorsque Z,,,T,, et AT sont aussi

grands que possibles.

1.4.2 Facteur de mérite adimensionnel

Pour optimiser les propriétés thermoélectriques d’un module, & la fois pour la
refrigération que pour la génération, I’expression Z,T,appelée facteur de mérite
adimensionnel, doit étre maximisée. Dans la pratique, 1’optimisation se fait généralement sur
une branche du module tandis que Z,,,, a éte défini pour un couple. Il est néanmoins possible
d’introduire un facteur de mérite adimensionnel pour une seule branche, défini par

I’expression :

a’ T
/T = —T = PF— 1.23
PP 1 (1.23)

avec PF = a?/p le facteur de puissance (power factor en anglais). Lorsque deux branches n
et p présentent des Z similaires, le Znp du couple est approximativement égal a la moyenne

des branches.

a, p et Asont les 3 parameétres clés pour optimiser un matériau TE. La difficulté de cette
optimisation réside dans le fait que ces parametres sont interdépendants. Dans les parties qui
suivent, nous discuterons de chaque parameétre et de son influence sur le ZT. Dans la pratique,
pour optimiser le ZT d’un matériau, deux voies principales sont utilisées : la diminution de la

conductivité thermique (A1) et I’optimisation des propriétés électriques ( et p).
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1.4.3 Conductivité thermique

La conductivité thermique désigne le transport d’entropie li¢ aux mouvements aléatoires
de particules en réponse a un gradient thermique. Les particules ou quasi-particules
responsables de ce transport sont les phonons (vibrations du réseau), les électrons/trous libres,
les paires électrons-phonons, les excitons, etc [13]. Dans un matériau, la conduction de la
chaleur est limitée par les phénomeénes de diffusions liés aux défauts ponctuels tels que les
défauts d’antisite, les insertions ou par la présence de joints de grains. Dans un matériau non-

magnétique, la conductivité thermique A est la somme de deux termes :

A= Ao+ Ay, (1.24)

avec Ae et Aph les conductivités thermiques d’origine électronique et phononique respectivement.
Aph est aussi noté Ar pour « conductivité du réseau » cristallin. La composante électronique Ae
peut étre obtenue a partir de la résistiviteé électrique en utilisant la loi de Wiedemann-Franz
[14]:

R = — (1.25)

avec L le nombre de Lorenz. Cette constante varie en fonction du potentiel chimique () et des
mécanismes de diffusion. Dans la majorité des métaux, ou les porteurs se comportent comme

un gaz d’électrons degénéres, sa valeur converge vers :

w2 <kB

2
— e) = 2,44 x 1078 V2/K? (1.26)

3

Cependant, pour les semi-conducteurs généralement étudiés en thermoélectricité, le gaz
d’électrons n’est pas dégénéré et la valeur de L s’écarte de cette valeur théorique. Dans la

pratique, cette valeur est prise pour faire une premiere approximation de Ae. Dans leur étude
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Kim et al. [15] indiquent que dans le cas de matériaux thermoélectriques, cette valeur peut étre
obtenue a partir de «. L’incertitude sur la valeur augmente néanmoins avec la complexité de la

structure cristalline :

L =15 + e /116 (1.27)

ou L est en 108 V?/K? et o en uV/K.

La conductivité thermique de réseau Aph dépend uniquement de I’organisation
structurale du matériau (structure cristalline, masse des atomes, liaisons chimiques, joints de
grains). Elle est usuellement traitée par I’approximation d’Einstein dans laquelle Aph converge,

dans le cas d’un cristal diélectrique parfait, vers :

1
Apn = §CuVl (1.28)

avec v la vitesse du son, [ le libre parcours moyen des phonons, et C, la chaleur spécifique a
volume constante. Dans le cas des solides, C,, est déterminé en utilisant la loi de Dulong-Petit,
qui stipule qu’a haute température, chaque atome contribue a hauteur de 3ks a la chaleur
spécifique [16]. A basse température C, est déterminée par la théorie de Debye [17, 18] avec

une évolution ~ T3.

Au regard des équations préalablement présentées, plusieurs idées pour diminuer la
conductivité thermique peuvent étre envisagées. Une premiére piste est la sélection de
matériaux constitués d’atome de masses atomiques élevées. En effet, comme indiqué dans
1’équation (1.28) la présence d’atomes lourds conduit a une diminution de la vitesse du son dans

le matériau et in-fine de celle de la conductivité thermique de réseau.

Dans le méme ordre d’idée, 1’utilisation d’atomes plus lourds au moyen de substitution
peut étre envisagée. En effet, une substitution par ces atomes conduirait a ’augmentation du
nombre de mécanismes de diffusion des phonons, a la diminution de A,,, et donc a la diminution
de A. Dans la pratique, en fonction du matériau, le choix se porte vers des atomes isoélectriques

a I’atome substitué. L’idée sous-jacente dans ce cas est de se servir de la différence de libre
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parcours moyen entre les phonons et les électrons. En effet, le libre parcours moyen des
électrons est bien plus faible que celui des phonons, ils sont ainsi moins affectés par

I’augmentation du désordre dans la structure cristalline.

Dans le cas de matériaux présentant des structures cristallines complexes, telles que des
structures dans lesquelles les atomes présentent de grands nombres de coordination, les

expériences montrent que A est fortement diminué.

De la méme maniére, il est préférable de s’orienter vers les matériaux présentant une
faible température de Debye 6b. En effet, dans la théorie de Debye, ce parametre est lié a la
vitesse du son et intervient également dans les processus de diffusion phonon-phonon

(processus Umklapp), un processus résistif diminuant 4.

1.4.4 Propriétes électroniques

Le pouvoir thermoélectrique ou coefficient Seebeck « et la résistivité électrique p
dépendent des propriétés électriques du matériau. Ces grandeurs sont interdépendantes et
varient en fonction de la concentration des porteurs de charges. La capacité d’un matériau a
transporter les porteurs de charges est représentée par la conductivité électrique o ou son inverse
p. Dans le cas de n porteurs, de charge élémentaire e et de masse me, ces grandeurs peuvent étre
exprimées a partir du temps entre deux collisions de porteurs de charges ou temps de relaxation
7 [19] par :

p m, (1.29)

En définissant la mobilité g, comme étant la vitesse moyenne des porteurs de charges

de masse effective m* dans le champ électrique unitaire (v, = pE)ona:

o = ; = nepu et n= (1.30)
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Dans le cas particulier d’un semi-conducteur dans lequel les électrons (n) et les trous
(p) participent a la conduction, 1’équation (1.30) peut étre généralisée en notant p et n les

densités de trous et d’électrons respectivement :

1
o= ; = e(nun + pup) (1.31)

La formule de Mott [20] permet d’exprimer « en fonction de la densité d’état

électronique et s’applique dans tout type de conducteurs [21-23] :

n? kg®T d(loga(E))
3 e oE E=Ep (1.32)

a =

avec E I’énergie et EF 1’énergie du niveau de Fermi. On voit clairement que « est directement
proportionnelle & la conductivité généralisée au niveau de Fermi. En utilisant 1’équation (1.30)
sur I’expression de o(E) en fonction n(E) et en considérant que n(E) est proportionnelle & la
densité d’états électroniques (DOS pour Density Of States) g(E) on peut réécrire 1’équation
(1.32) comme :

w2 kg?T (dlog(g(E)) dlog(u@)))
a = — +

e dE dE

(1.33)

Cette expression indique que I’optimisation de « passe par une DOS élevée au niveau
de Fermi. Pour ce faire, des dopages avec des donneurs d’électrons peuvent étre réalisés au
travers de substitutions. Dans un matériau, I’énergie et donc le mouvement des électrons dépend
de la structure de bande. Pour les hautes énergies de la bande de valence et les faibles énergies
de la bande de conduction dans certains semiconducteur, la structure de bande peut étre

exprimée par une bande parabolique [24]. Dans cette approximation, I’électron se comporte

22



comme dans le vide (aucune interaction avec I’extérieur) et ’action combinée des interactions
est contenue dans sa nouvelle masse, appelée masse effective m*. En considérant un modele
parabolique pour le transport des électrons dans un matériau isotrope et un temps de relaxation
constant (¢ =e#m®), on montre que « est proportionnel a la pente de la DOS. En considérant
que les mécanismes de diffusion sont indépendants de 1’énergie, 1’équation (1.33) peut étre

simplifiée sous la forme :

2 ks2T (dlog(g(E 8% kT 23
LTk 9(g(E)) = 5 et (&) (1.34)
3 o dE ~ 3 eh? 3n
E=Ep
872 kT w23 om?
_ 8 (T .35
a 3 g ™ T(Bn) 23 (1.3)

Les équations (1.30) et (1.35) presentent les difficultés de 1’optimisation des propriétés
électriques dans un matériau thermoélectrique. En effet, pour une méme concentration de
porteurs (masse effective), lorsque la masse effective augmente (la concentration de porteurs
diminue), le coefficient Seebeck augmente. Par contre, cela a également pour effet de diminuer
la mobilit¢ des porteurs de charges et d’augmenter la résistivité. Dans le cas inverse, une
augmentation de la mobilité par le biais de la diminution de la masse effective conduit a une
baisse du coefficient Seebeck également. En considérant que le coefficient Seebeck compte au
carré dans I’expression du facteur de puissance, un compromis entre la résistivité et le
coefficient Seebeck est nécessaire pour 1’optimisation des propriétés TE. Dans la pratique, pour
un matériau de masse effective constante, 1’optimisation des propriétés TE passe par
I’optimisation de la concentration de porteurs. Ainsi, les matériaux d’intérét pour la
thermoélectricité sont les semiconducteurs a faible gap et présentant une grande masse
effective. La Figure 3 présente de maniére schématique la dépendance de la conductivité

électrique, du coefficient Seebeck et du facteur de puissance a la concentration des porteurs.
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Figure 3: Dépendance schématique de la conductivité électrique, du coefficient Seebeck et du facteur
de puissance a la concentration de porteurs libres [25].

1.5 Etat de ’art des matériaux thermoélectriques

La recherche en thermoélectricité a connu des périodes de fortes activités entrecoupées
par des périodes de faibles avancées. Depuis les années 1950, de nombreuses familles sont
étudiées pour leurs valeurs de ZT autour de 1 a température ambiante ou a haute température.
Ces familles d'alliages qualifiées de "matériaux conventionnels" constituent la majorité des
alliages utilisés dans les applications de thermoélectricité. Afin d'obtenir des ZT > 1, de
nouvelles voies de recherches qualifiées de "non-conventionnelles™ ont émergées au cours de
la fin du XXe siecle. Elles ont permis, par I'utilisation de nouveaux paradigmes, de donner un
élan a la thermoélectricité. La recherche actuelle s'intéresse a la diminution de la conductivité
thermique par l'utilisation de substituant, & la diminution de la dimensionnalité et a des
structures cristallines possedant intrinsequement une faible conductivité thermique.
L'augmentation du facteur de puissance inclut les substitutions afin de modifier la concentration
de porteurs, modifier la masse effective des porteurs de charges, atteindre la convergence de
bandes, le dopage résonant, la recherche de nouvelles familles d'alliage, etc .... Dans la suite de
cette section, une présentation breve des principales familles les plus étudiées ainsi que leurs
mécanismes sous-jacents seront abordés. Pour une description plus détaillée, le lecteur est invité

a consulter plusieurs articles de revues [26-30].
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1.5.1 Les matériaux conventionnels

Les matériaux qualifiés de conventionnels ou de classiques sont les matériaux qui sont
utilisés dans les dispositifs actuels, aussi bien en génération qu'en réfrigération. Bien que
découverts depuis plusieurs décennies, l'optimisation de leurs propriétés de transport est
toujours en développement pour certains d’entre eux. Parmi ces matériaux, on peut citer les
alliages Bi-Sh, les solutions solides (Bi, Sb)2(Te, Se)s, les alliages basés sur Pb-Te et ceux basés
sur Si-Ge. Ces matériaux peuvent étre classes en fonction de leur température de

fonctionnement (Figure 4)

1.4
L TAGS n
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Figure 4: Facteur de mérite adimensionnel des alliages de type n et de type p conventionnels de 0 K a
1200 K [31].

A basse température (150 - 200 K), les solutions solides Bi-Sb sont les plus utilisées.
De type n, elles sont notamment utilisées dans des applications cryogéniques pour leurs
« bonnes performances » aux températures proches de l'azote liquide. Dans cette famille
d'alliages, la valeur optimale de ZT d'environ 0,4 peut étre doublée par I'application d'un champ
magnétique faible [32, 33]. Cependant, le manque d'alliage de type p dans cette famille a
entrainé une perte d’intérét pour de potentielles applications thermoélectriques.
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Autour de la température ambiante (250 — 350 K), les alliages de la solution solide
(Bi, Sh)2(Te, Se)s sont les plus utilisés. Bien qu'ils fassent partie des premiers alliages a avoir
été découverts pour la thermoélectricité [34], les alliages a base de tellure et de bismuth
demeurent encore étudiés actuellement. Pouvant étre dopés en type n ou en type p [35], ils sont
commercialisés depuis des décennies pour des applications de génération et de réfrigération.
En effet, des valeurs de ZT proches de I’unité a I'ambiante sont obtenues a la fois pour le type
n et pour le type p [36, 37]. Bien que d'autres alliages présentent des propriétés électroniques
proches, ces valeurs de ZT s'expliquent par de faibles valeurs de leur conductivité thermique
(A ~1WI/(m K)), liées a la masse atomique de Bi et Te. Cependant, a plus haute température (a
partir de 450 K), les performances thermoélectriques de ces alliages sont affectées par
I’activation a travers le gap de porteurs minoritaires et leur durabilité est dégradeée par leur

instabilité chimique.

Pour ces gammes de température, de nouveaux alliages tels que ceux basés sur PbTe
sont utilisés. En effet, leur stabilité chimique permet une utilisation entre 500 — 800 K. Comme
dans le cas precédent, I’obtention de matériaux de type n et de type p est possible par le contrdle
des types des défauts [38-40]. De performances comparables, les matériaux de type n et de type
p sont notamment utilises pour des applications dans le domaine spatial (satellites, sondes
spatiales). Développés a partir de 1950, les générateurs thermoélectriques radioisotopiques
(RTGs for Radioisotope Thermoelectric Generators) sont constitués de modules
thermoélectriques alimentés d'une source chaude provenant de la fission d'un noyau radioactif.
Entre 1965 et 1972, les alliages a base de PbTe rentrent dans la composition des RTG [41].
Cependant, I'oxydation et la sublimation du tellure empéche leur utilisation au-dela de 800 K.
Dans la méme gamme de température, des composés communément appelés TAGS (Tellure-
Antimoine-Germanium-Argent) [42] sont également utilisés. 1ls découlent de la réaction entre
GeTe et AgShTez et s’écrivent sous la forme (AgSbTez)1-x(GeTe)x ou TAGSm, avec m le
pourcentage atomique de GeTe [43]. Ces alliages développés pour lutter contre I'instabilité
chimique du Te présentent de plus grandes performances que les alliages a base de PbTe. En
effet a 750 K, TAGS-80 et TAGS-85 atteignent respectivement ZT = 1,4 et ZT = 1,5 [44]. De
ce fait, TAGS-85 est utilisé pour les missions de la NASA depuis le début des années 1970 pour
les dispositifs RTGs.

A température plus haute, les composeés a base de Si-Ge sont les plus performants [45,
46]. Les degradations en termes de stabilité et de performances sont moindres dans le cadre des

alliages a base de Si-Ge et les rendent meilleurs candidats pour des températures au-dela de
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1000 K. SiGe peut également étre dopé en type n et de type p par l'utilisation du bore ou du
phosphore [47]. De ce fait, SiGe massifs présentant un ZT = 0,5, est utilisé par la NASA dans
la conception des RTGs depuis 1976. Les valeurs maximales de ZT rapportées pour SisoGezo de

type n et le type p sont respectivement 1,0 [48] et 0,7 [29].

Il est important de souligner qu'a I'neure actuelle, les matériaux conventionnels
permettent de couvrir une large gamme de températures. En revanche, les rendements obtenus
par leur utilisation sont inférieurs aux autres sources de conversion d’énergie. En plus de ces
rendements limités, s'ajoutent des contraintes environnementales et économiques avec
notamment la toxicité et le colt de certains éléments chimiques employés. Ces contraintes
conduisent a limiter l'utilisation des modules thermoélectriques aux applications de niche. De
ce fait, il est primordial de penser a I'optimisation de matériaux conventionnels par I'exploration

de nouvelles voies de synthése et a la recherche de nouveaux matériaux.

1.5.2 Les nouvelles voies de recherche

Autour des années 1990, une combinaison de facteurs, tels que les inquiétudes
environnementales et le développement de nouvelles sources d’énergie, a conduit a un nouvel
intérét pour la thermoélectricité. Pour dépasser les performances obtenues dans le cadre de
matériaux conventionnels, la recherche est principalement basée sur deux axes : i) I'exploration
de systémes déja connus mais avec une dimensionalité réduite ou nanostructurée ii) la recherche

de nouveaux matériaux massifs, présentant généralement des structures cristallines complexes.

1.5.2.1 Structures de basse dimensionnalité

Le premier axe de recherche se concentre donc sur la réduction de la dimensionnalité
des alliages conventionnels. En 1993, le travail précurseur de Hicks et Dresselhaus a montré
que l'utilisation de structures de basse dimensionnalité (2D, 1D et OD) permet un gain de
performance substantiel pour les matériaux conventionnels [49, 50]. Cette augmentation
s'explique par deux effets principaux : un confinement des porteurs de charges et la présence
d'interfaces telles que des macles, des joints d’interphase ou de grains. Le confinement des
porteurs de charges permet une augmentation de la densité d'état au niveau de Fermi pour le
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méme nombre de porteurs de charges et se traduit par une augmentation du coefficient Seebeck
(1.33). L'augmentation du nombre d'interfaces permet entre autres, une diffusion des phonons

et se traduit par une diminution de la conductivité thermique de réseau.

L'intérét suscité par ces travaux a conduit a de nombreuses études sur la
nanostructuration des matériaux. Des résultats prometteurs par rapport a I'état de l'art des
matériaux conventionnels ont été obtenus. Entre autres, citons les travaux de Harman et al. sur
les super-réseaux de plots quantiques de type n et p a base de PbTe/PbEuTe [51] et
PbTe/PbSeTe [52, 53]. Dans le premier systeme, un facteur de puissance 5 fois supérieur au
PbTe massif est obtenu. Dans le cadre du type n, un ZT variant de 1,5 a 3 est obtenu entre 300 K
et 550 K [54]. En plus d'une augmentation du facteur de puissance, une diminution de la
conductivité thermique liée aux effets d'interfaces est possible. Ainsi, citons I'étude de
Venkatasubramanian et al. [55] dans le cadre de super-réseaux de BizTes/Sh2Tes. Cette derniére
montre une augmentation de ZT a 2,5, soit 150 % supérieure par rapport au matériau massif. Il
faut cependant noter que ces résultats prometteurs n’ont jamais été reproduits dans d’autres
laboratoires. Dans le cas du silicium, une réduction d'un facteur 100 de la conductivité
thermique en passant du matériau massif a des nanofils permet I'obtention d'un ZT avoisinant
I'unité & 200 K [56, 57]. Dans le cas de composés présentant une structure multicouches tels
que Bi2Tes, des valeurs tres elevées de facteur de mérite ont été annoncées. Cependant, en raison
de leur faible stabilité en conditions réelles d'utilisation, et de leur codt de fabrication élevé, ce

type de structure demeure pour le moment cantonné au domaine de la recherche.

1.5.2.2 Nouveaux matériaux et concept de PGEC

En parallele a la réduction de la dimensionnalité des matériaux conventionnels, le
second axe de recherche se concentre sur 1’exploration de nouveaux matériaux massifs,
comportant généralement des structures cristallographiques complexes (Figure 5).
L'identification de ces nouveaux matériaux est basée en grande partie sur le concept de PGEC
(pour Phonon-Glass and Electron-Crystals). Le concept de PGEC découle des travaux
précurseurs de Slack [58] et consiste a fabriquer des matériaux dans lesquels seront favorisés a
la fois la diffusion des phonons (abaissement de la conductivité thermique de réseau) et la
mobilité des porteurs de charges (abaissement de la résistivité électrique). En d'autres termes,

une conduction de la chaleur typique d'un verre et une conduction électrique similaire a une
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structure cristalline ordonnée sont recherchées. Dans ce contexte, des structures contenant des
atomes faiblement liés ont été pressenties pour répondre au cahier des charges « PGEC ». Cela
a conduit a I'étude de composés possédant une structure complexe de type “cage”, avec les
skuttérudites et les clathrates comme exemples les plus connus. Au sein de ces structures, les
atomes “invités”, contenus dans les “cages” d’atomes “hdtes” peuvent étre faiblement liés a ces
derniers en fonction de la taille des “cages” et donner lieu a un mode de vibration d’énergie
suffisamment faible pour interférer avec les phonons acoustiques, et donc conduire a une
diminution significative de la conductivité thermique de réseau. Il est a noter que le travail de
Koza et al. [59] sur les skuttérudites confirme la présence de phonons a basse énergie sans
dispersion, mais remet en cause son caractere « incohérent », caractéristique d’un « verre de
phonon » et donc I’appartenance des skuttérudites a la famille « PGEC ». De plus, ces effets ne
peuvent étre décorrélés des effets liés a la distorsion du réseau et a la présence de défauts
d'antisites [60]. En ce qui concerne les propriétées électriques, il est possible de les moduler en

jouant sur la nature des éléments “invités” ou remplisseurs ou par des substitutions.
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Figure 5: Evolution du ZT en fonction de la température pour les alliages non conventionnels de (a) type

n et (b) type p [61].

Les skuttérudites binaires ont une formule chimique de type MXs avec M un atome de
transition du groupe 9 tels que Co, Rh ou Ir et X un pnictogene, a savoir P, As ou Sbh. Elles

cristallisent dans la structure type CoAss de groupe d’espace Im-3. La particularité de cette

29



structure cristalline est la présence de deux espaces par maille de méme symeétrie (site 2a). Dans
ces espaces, des atomes communément appelés “rattlers”, peuvent étre insérés (Figure 6). Afin
de rendre compte de la présence de ces atomes, la formule chimique peut-étre réécrite RxMaX12
avec R lI'atome inséré et x (x < 1) la concentration de remplissage. L'atome remplisseur peut étre
un alcalin, un alcalino-terreux ou une terre rare. La structure cristalline devient celle de
LaFesP12, qui est aussi celle adoptée par d’autres skuttérudites remplies de formules RxTaX12
avec T = Fe, Ru, Os. Seules les skuttérudites a base d’antimoine (X = Sbh) sont intéressantes
pour les applications thermoélectriques : grace a de sa masse plus élevée que celle des autres
pnictogénes, la conductivité thermique des antimoniures est plus faible que celle des
phosphures et arséniures [62].

Figure 6: Structure cristalline d'une skuttérudite remplie. Les petites sphéres en vert représentent les
métaux de transition, les sphéres moyennes en orange représentent les pnictogénes et les grandes en

rouge représentent les atomes remplisseurs [63].

Grace a leur flexibilité de compositions chimiques (multiples combinaisons chimiques
possibles), les skuttérudites peuvent étre de type n (a base de CoShs) ou de type p (RxFesShi2)
et présenter de fortes valeurs de ZT a haute température. Aussi, leur stabilité mécanique fait de
ces composés, des candidats pour les applications de génération d’énergie dans la gamme
500 — 800 K [64, 65]. Il y a une dizaine d’années, de fortes améliorations ont été reportées, par
exemple dans Bao,osL.ao,05Ybo,04C04Sh12 avec ZT = 1,7 a 850 K [66] et (Sr,Ba,Yb,In)yCosSb12
multi-remplie et nanostructuree avec ZT =1,8 a 800 K [67]. Pour les alliages de type p, le
meilleur ZT obtenu vaut 1,25 a 800 K pour (Sr, Ba, Pr, Nd)yFe3CoSh12 [68]. Bien qu'inferieure
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a ses analogues de type n, cette valeur est suffisante pour développer des modules
thermoélectriques viables.

Les clathrates sont des structures ouvertes composées de tétraédres des métalloides C,
Si, Ge, Sn. Ces structures possédent aussi des “cages” pouvant accueillir des atomes
électropositifs tels les métaux alcalins, les alcalino-terreux et les terres rares divalentes (Figure
7). Il existe deux types structuraux principaux de clathrates, a savoir les clathrates de type I, les
plus étudiés et les clathrates de type 1. Les clathrates de type | peuvent étre représentés par la
formule générale X2YesE4s avec X et Y les atomes encapsulés dans deux cages polyédriques E2o
et E24 avec E représentant les atomes “hotes”. Dans les clathrates de type 11, les deux cages
polyédriques sont Ezo et E2s. Dans ces cages, les atomes encapsulés participent activement a la
réduction de la conductivité thermique [60, 69] en diffusant les phonons. En plus de cette
diffusion efficace de phonons, la structure ouverte du polyédre contribue a la diminution de la
conductivité thermique [60, 70]. De plus, une optimisation des propriétés électroniques de ces
composés est obtenue en substituant le métalloide par des métaux tels que M = Ni, Cu, Zn, Pd,
Ag, Cd, Pt, Au, Al, Ga, In conduisant a une formule X2YsMxEass-x pour ceux de type I. Ceci
permet d'obtenir des grandes performances a haute température. Ainsi, pour les alliages de type

n, un ZT maximal de 1,2 est obtenu a 1000 K pour BasNio,31Zno,52Ga13,06Gesz,2 [71].

Pour le type p, un ZT maximal de 0,61 est obtenu a 760 K dans BasGaisAlzGez27. Ces
faibles valeurs de ZT par rapport aux skuttérudites, en plus de leur faible tenue mécanique ont

fortement limités I'utilisation de ces composés dans les modules thermoélectriques [72, 73].

Figure 7: (a) Structure cristalline des clathrates de type | avec I'environnement atomique (liaisons
tétraédriques) dans différents sites (b) 6¢, (c) 16i ; et (d) 24k [74].
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La recherche de nouveaux matériaux présentant des structures complexes a conduit a
I'étude de composés de formule chimique de type A1aMPn11, avec A un alcalin ou une terre rare,
M un metal de transition ou de groupe principal et Pn un pnictogene. lls appartiennent a la
famille plus large des composés de type Zintl a cause de la forte différence d’électronégativité
des atomes A et Pn. lls présentent des propriétés thermoélectriques intéressantes de type p a
haute température, avec notamment un ZT ~ 1,0 a 1200 K dans Yb14sMnSbi1 [75]. Bien que
présentant un facteur de puissance de I'ordre de 0,6 mW/(m K?2), soit prét de 10 fois inférieur a
celui de Bi2Tes, cette valeur élevée de ZT provient d'une conductivité thermique tres faible
(0,7 - 0,9 W/(m K)), comparable a celle d’un verre [75]. Pour expliquer ces faibles valeurs de
conductivité thermique, les auteurs indiquent la complexité de la structure (limitant le libre
parcours moyen des phonons) et les masses atomiques importantes (réduisant la fraction des
modes vibrationnels atomiques transportant efficacement la chaleur du cristal). Yb14MnShbi1
présente ainsi, presque le double du ZT des alliages Si-Ge de type p (ZTmax = 0,6 4 873 K) [48]
dans la gamme de température 975 — 1275 K [46, 76]. Dans cette gamme de température, étant
donné que seul l'alliage a base de Si-Ge utilisé dans les RTG présente un ZT proche, il est
possible que les alliages a base de Ybi4MnShi1 remplacent les Si-Ge de type p dans les futures
missions de la NASA [60, 75].

Figure 8: Structure cristalline d'un composé de Zintl. Les sphéres vertes et violettes représentent Yb et

Sh, respectivement. Le tétraedre MnSbh4 est représenté par un polyédre rouge rempli [75].

Les half-Heuslers sont une autre famille de composés particulierement intéressante pour
des applications a moyenne et a haute température (ZT ~ 1,0 a la fois pour le type n et le type
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p), [77, 78]. De formule générale XYZ avec X et Y des métaux de transition et Z un metalloide
sp ou un métal, les half-Heusler cristallisent dans une structure cubique face centrée [79]
(Figure 9). Cette famille de composés présente des propriétés semiconductrices lorsque le
nombre total d'électrons de valence est égal a 18 par unité formulaire [79]. Cela permet
I'obtention de facteurs de puissance relativement élevés a haute et moyenne températures, a la
fois pour le type n et type p. Cependant, en raison de leur faible complexité cristalline, ces
composés présentent intrinsequement de grandes valeurs de conductivité thermique.
Récemment, des améliorations du processus de synthése de ces composes ont permis de
dépasser cette limitation [77], faisant des alliages half-Heusler des candidats sérieux pour le

développement d'applications thermoélectriques.

Figure 9: Structure cristalline d'un half-Heusler. Les sphéres en violet, bleu et orange représentent

respectivement Ni, Zr, et Sn [80].

Le travail précurseur de Slack avec le concept de PGEC [58] a permis de guider la
recherche de nouvelles familles de composés intéressants pour des applications en
thermoélectricité. Cependant, ces criteres empiriques de sélection ne sont pas un guide exclusif
de recherche de nouveaux matériaux thermoélectriques et n’interdisent pas de trouver de

« bonnes performances » dans d'autres familles d'alliages.

La famille des oxydes métalliques constitue un exemple de nouveaux matériaux étudieés.

Bien que ne respectant pas le concept de PGEC, ils présentent des propriétés intéressantes.
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Malgré le fait que plusieurs oxydes métalliques aient longtemps été étudiés, le développement
de cette famille d'alliage a été limité en raison de son faible facteur de puissance. L'intérét de
I'étude de ces alliages pour les applications TE vient de leur tenue a haute température. En effet,
ils sont a priori thermiquement et chimiquement stables a I'air. En général, la majorité des
oxydes est connue pour avoir des valeurs de mobilités de porteurs de charges faibles. Dans les
années 90, I'étude de cobaltites ternaires et quaternaires présentant des valeurs élevées de
facteur de puissance couplées a des valeurs faibles de conductivité thermique a permis de
donner un renouveau a cette famille de composés sur le plan thermoélectrique. En effet, le
monocristal de type p NaCo204 présente a I'ambiante un facteur de puissance
PF=5mW/(mK? (a=100puV/K et p=0,2mQ.cm), comparable a celle du matériau
thermoélectrique de référence Bi2Tes [81]. Il est également important de souligner la valeur de
mobilité assez faible de NaC0204 (1 = 13 cm?/(V s)), qui va a I'encontre de I'idée que seul un
conducteur de forte mobilité peut étre un « bon matériau » thermoélectrique [81]. En ce qui
concerne le ZT, une valeur de ZT ~ 0,8 a 1000 K pour un échantillon polycristallin [82, 83] et
un ZT >1 a 800 K pour un monocristal ont été rapportés [84]. Des efforts ont également été
réalisés pour obtenir des matériaux de type n aux performances équivalentes. On peut citer
notamment ZnO et In203, des conducteurs transparents, les meilleurs oxydes de type n avec
ZT ~ 0,65 a 1247 K pour (Zn, Al, Ga)O [85] et ZT ~ 0,45 a 1273 K pour In1,8Geo 303 [86].
Soulignons également que ces derniers présentent un grand gap (ZnoesAlo02Gao020 avec
Eg~3,3 eV et Ini8Geo203 avec Eg~ 3,6 eV), contrairement a la majorité des matériaux

thermoélectriques qui sont a faible gap (Eq ~ 5 — 10 keT < 1 eV).

1.5.3 Matériaux massifs nanostructurés

Afin d'améliorer leurs propriétés thermoélectriques, une orientation nouvelle de
recherche est donnee pour les matériaux massifs. Cette orientation consiste a nanostructurer ces
matériaux afin de bénéficier des effets de la diminution de la dimensionalité, observée dans les
matériaux 2D et 1D. En plus d'une facilité a mettre en place a grande échelle, ces procédés
d'élaboration sont beaucoup moins onéreux. Comme le montre la Figure 10, cette orientation
de recherche a permis dans certains cas, d'améliorer considérablement les propriétés

thermoélectriques des matériaux conventionnels.

34



1.6

BiSbTe nano FbTe/FbS

1ar Pb“,Sh,TE rSite nana |

12t

P Si%e nano

L e e 1

BishTe '
08t

ZT

oG+

0.4+

0z r

0.0 : ' : ' -
20 4m f00 200 1000 1200 1400

Temparature (k)

Figure 10: Evolution du facteur de mérite adimensionnel ZT des materiaux massifs conventionnels
(courbes en pointillés), et I'impact de la nanostructuration sur leurs performances (courbes continues).
Les materiaux présentés : BiSbTe [87], PbTe/PbS [88], Pb1.xSbyTe [89], n-SiGe [90]; p-SiGe [91, 92].

1.5.3.1 Effet de la nanostructuration sur les propriétés thermoélectriques

Pour la thermoelectricité, I’intérét de la nanostructuration est I'augmentation du nombre
d'interfaces dans le matériau, bien que les propriétés eélectriques et thermiques soient
interdépendantes. Afin de diminuer la conductivité thermique sans trop affecter les propriétés
électroniques, l'optimisation des propriétés est portée sur la composante phononique de la
conductivité thermique. Pour un matériau massif, la diffusion phonon — phonon inhérente a la
structure cristalline et la diffusion des phonons de type Rayleigh provenant des fluctuations de
masse, sont particulierement efficaces pour la diffusion des phonons a haute fréquence. En
revanche, cette diffusion est inefficace pour les phonons a basse fréquence. Pour ces derniers,
dominant le transport de chaleur autour de la température de Debye, la diffusion par les
interfaces est plus efficace. Ainsi, une augmentation du nombre d'interfaces par la
nanostructuration permet une diffusion accrue par les interfaces. Dans le cas de PbTe-SrTe et
AgPbmSbTez+m, il est montré que des valeurs de conductivités thermiques plus faibles que la
« limite de I'alliage » ("alloy limit" en anglais) sont obtenues par la nanostructuration [93, 94].
Les matériaux massifs nanostructurés présentent aussi I'avantage de pouvoir étre synthétises

pour correspondre aux méthodes de mesures actuelles. L'augmentation du nombre des
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interfaces dans le matériau, conduit en général a une diminution de la mobilité des porteurs et
donc a une augmentation de la résistivité. Ainsi, pour ameliorer le ZT d'un matériau
thermoélectrique, I'effet de la diffusion des phonons sur les propriétés thermiques doit étre plus

grand que celui sur les propriétés électroniques.

Dans certaines conditions, une nanostructuration peut aussi permettre d'augmenter le
coefficient Seebeck et le facteur de puissance. Cela serait notamment le cas du SiGe [90, 91] et
de PbTe [95]. Ce comportement peut s'expliquer par le filtrage en énergies des porteurs de
charges. En effet, selon la formule (1.34) de ce chapitre, en plus des contributions de la structure
de bande et de la position du niveau de Fermi, la valeur du coefficient Seebeck dépend de la
dérivée du temps de relaxation électronique par rapport a 1’énergie des porteurs. L’introduction
dans une matrice thermoélectrique de nanoparticules ou nanoprécipités d’une seconde phase
peut jouer le role d’un filtre « passe-haut» des porteurs [96] et accentuer fortement la

dépendance (&) [97], conduisant a une augmentation de a.

1.5.3.2 Types de microstructures et effet sur les propriétés thermoélectriques

Pour comprendre I'influence des interfaces sur les propriétés de transport, une étude de
leur mode de formation, de leur morphologie ainsi que de leur nature est nécessaire. Dans la
suite de cette partie, nous présenterons succinctement des microstructures possibles ainsi que
leur mode de synthése. Le lecteur intéressé par une étude plus approfondie pourra se référer au
travail de Heinz et al. [98] et Gangjian et al. [99].
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Figure 11: Exemples de différents types de microstructures dans les matériaux thermoélectriques. (a)
réduction de la taille des grains, (b) phases aux joints des grains, (c) structures lamellaires, (d) formation

de dendrites, et (e, f) microstructure basée sur la précipitation [98].

La méthode de nanostructuration (microstructure Figure 11.a) généralement employée
consiste a synthétiser des matériaux polycristallins monophasés. Pour y parvenir, plusieurs
méthodes expérimentales peuvent étre mises en jeu. On distingue notamment le broyage
mécanique, la synthése par voie hydrothermale ou solvothermale pour I'obtention de poudres
nanométriques. Le broyage mécanique permet sous I'action des collisions des billes de broyage
a haute énergie, de partir des précurseurs sous forme de poudres ou de massifs, de réduire la
taille des cristallites. En plus de cette réduction, I'étape de broyage permet une homogénéisation
lorsque plusieurs précurseurs sont employés. Les voies solvothermale et hydrothermale
permettent sous l'action conjuguée de la température et de la pression de diminuer la taille des
cristallites des précurseurs sous forme de poudres. D'autres méthodes telles que la synthése par
plasma a arc, ou la fragmentation laser en milieu liquide peuvent également étre employées,
mais présentent des rendements plus faibles. Une fois qu'une poudre de taille satisfaisante est
obtenue, 1’étape suivante consiste a la densifier, tout en limitant la croissance de la taille des
grains. Pour ce faire, la méthode généralement employée consiste a utiliser le frittage flash ou
SPS (pour Spark Plasma Sintering en anglais) [100]. D'autres méthodes telles que le pressage a
chaud uniaxial ou le frittage a micro-onde [101], sont dans une moindre mesure, également

utilisées. Pour limiter la croissance de grains pendant le processus de densification, des études
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suggerent I'ajout de nanoparticules pendant le processus de broyage [102, 103]. En effet, la
force motrice de croissance de grain est limitée par la présence d'une particule de taille plus
faible. Dans la pratique, la composition, la teneur ainsi que la dispersion des nanoparticules
peuvent jouer un réle sur la taille de grains. Des lors, pour certaines nanoparticules, il est
possible de n'obtenir aucun effet ou méme un effet inverse sur la taille des grains. Nous

présenterons des exemples de cette problématique dans le Chapitre V.

Les matériaux polycristallins monophasés ne constituent pas le seul type de
microstructures rencontrées. Comme présenté sur la Figure 11 [98], il existe des matériaux
combinant plusieurs phases. Ces matériaux, également appelés nanocomposites, présentent
généralement deux phases (que nous noterons A et B pour faciliter la compréhension) dont
I’une est de taille nanométrique. Nous pouvons distinguer: les nanocomposites dont les grains
de la phase A sont enrobés par une couche de la phase B, qui constitue une couche de quelques
nanometres aux joints de grains (Figure 11.b), les nanocomposites présentant, au sein de chaque
grain, une alternance de phase A et de phase B (Figure 11.c), les nanocomposites dont les grains
de la phase A contiennent des dendrites de la phase B (Figure 11.d), et des nanocomposites dont
les grains de la phase A contiennent des précipités ou des nanoinclusions de la phase B (Figure
11.e et Figure 11.1).

Le contrble de la phase présente aux joints de grains est une nouvelle méthode dans la
synthése de composites thermoeélectriques. Pour synthétiser ce type de composite, I'enrobage
de grains de poudres par une phase secondaire, suivi d'une densification peuvent étre employés.
Cette méthode est notamment employée pour NioosMo03Shs4Te16 a I'aide d'enrobage de NiSb
[104] et sur PbSnTe par enrobage par PbSnSe en utilisant la voie solvothermale [105]. Dans
une moindre mesure, lorsque le diagramme de phases du systéme est connu et qu'il présente
une réaction péritectique, il est possible de faire précipiter une phase secondaire aux joints de
grains. Cette méthode est notamment employée pour Mg2Si1-xySnxGey a l'aide d'un dopage de
Bi. Un ZT d'environ 1,4 est obtenu pour Mg2Sio ss-2Sno4Geo,0sBiz & 800 K avec z = 0,02 contre
ZT =0,1 pour z = 0 [106].
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Certains matériaux thermoélectriques présentent des microstructures lamellaires,
alternées en composition, comme illustré sur la Figure 11.c. Elles ressemblent aux structures
obtenues par des techniques de dépdts de couches minces. Dans la pratique, il est possible
d'obtenir des domaines distincts en composition ou des domaines aléatoires au sein des grains.
Pour obtenir ce type de microstructures, une densification et des réactions eutectiques ou par
réaction a I'état solide telles que les réactions eutectoides peuvent étre mise en ceuvre [107].
Cette microstructure est notamment observée dans le composite formé a partir des poudres de
Bi2Tes et Sh2Tes préparées par voie hydrothermale, puis densifiées a chaud [108, 109] et dans
le composite formé par solidification eutectoide dans le systeme PbTe—Sh2Tes avec un exces
de Sh>Tes [110, 111].

De manieére similaire, il est possible d’observer des microstructures dans lesquelles, une
phase présente une structure dendritique (Figure 11.d). Ce type de microstructures est obtenu
par séparation de phases dans le matériau et est lié a une différence de température de
solidification. Ainsi, elles peuvent étre générées pendant une solidification contrblée et se
distinguent ainsi des structures lamellaires. On rencontre ce type de structure dans le composite
formé par la solidification eutectoide dans le systéme PbTe-Sh2Tes avec un excés de PbTe
[110, 111].

Un autre type de microstructures rencontré dans les matériaux thermoélectriques est
illustré dans les figures 11.e et 11.f. Dans ce dernier, des inclusions nanométriques d'une phase
B sont présentes dans une matrice de la phase A. Une maniere générale d'introduire une seconde
phase dans une matrice est l'utilisation de la nucléation puis croissance, ou au travers de la
décomposition spinodale. Dans ces dernieres, les phases A et B doivent étre solubles I'une dans
I'autre en tout point dans I'état liquide (& haute température) et peu ou pas dans I'état solide (a
basse température). En partant de I'état liquide, et en refroidissant, la phase présentant la
température de fusion la plus élevée commencera une démixtion. Cela s'explique par le fait que
la limité de solubilité d'une phase dans l'autre varie en fonction de la température. En
considérant que la phase B présente une température de fusion plus faible, elle sera présente
sous forme nanomeétrique dans la matrice de la phase A. De maniére pratique, pour s‘assurer de
la dispersion des nanoparticules, contréler leur taille et leur densité, le matériau est

généralement rapidement refroidi (afin de conserver la structure homogene de I'état liquide),
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puis recuit pour permettre la précipitation des nanoparticules. Le contr6le de la densité des
nanoprécipités peut également se faire par un ajustement de la proportion relative B/A. Ce type
de structure a été observé pour la premiére fois dans le systeme PbTe-AgSbTe2 (AgPbmSbTez+m
également appelé LAST [112]) et est responsable d'une diminution significative de la
conductivité thermique. Dans ce type de composés, des inhomogénéités nanométriques sont
générées de maniére spontanée au cours de la synthese. Il est ainsi possible d'observer des
fluctuations locales de compositions et des interfaces cohérentes ou semi-cohérente entre les
nanoinclusions et la matrice [112]. La cohérence des interfaces est déterminée par la variation
continue du parameétre de maille entre la matrice et les nanoinclusions. Cette caractéristique est
pressentie comme importante pour le transport de charges a travers le matériau et pour créer
des contraintes pour diffuser les phonons [112-114]. A [linstar des procédes décrit
précédemment, il est également possible d'obtenir des nanoinclusions dans la matiére en les
ajoutant au moment de la densification. Cette méthode est largement utilisée en
thermoélectricité, pour son intérét sur la diffusion des phonons, et pour la facilité du controle
de la taille des nanoinclusions. Afin de favoriser la dispersion des nanoinclusions, dans la
pratique, le mélange entre les poudres se fait par broyage ou, dans une moindre mesure a l'aide
de la dispersion en milieu liquide. A I'exception de nanoinclusions de méme nature que la
matrice, les interfaces observées sont toujours incohérentes. En fonction de I'affinité entre la
poudre principale et les nanoinclusions introduites, ces derniéres peuvent jouer le role

d'inhibiteur de croissance.
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1.6 Conclusion

Dans cette partie nous venons de décrire les origines et les concepts fondamentaux pour
la compréhension de la thermoélectricité. Nous avons précisé que les performances des modules
thermoélectriques dépendent des facteurs de mérite adimensionnel ZT des jambes qui le
constituent. En outre, nous avons également indiqué que la difficulté dans I'optimisation des
propriétés thermoélectriques réside dans l'interdépendance de la conductivité électronique, du
coefficient Seebeck et de la conductivité thermique. Une augmentation de la concentration des
porteurs afin d'augmenter la conductivité électrique conduit a une diminution du coefficient
Seebeck, a une augmentation de la conductivité thermique électronique et donc a la conductivité
thermique totale. Pour répondre a cette problématique, des avancées du point de vue théorique
et expérimental ont été réalisees. Plusieurs familles de matériaux, plus ou moins prometteuses
en fonction de la gamme de température d’usage ont émergés et ont été décrites dans un bref
état de l'art. Si le ZT des matériaux dits “conventionnels” ne dépasse que trés rarement l'unite,
celui de certains matériaux dit “non-conventionnels”, dépasse cette valeur. Dés lors, des études
de stabilités thermique et chimique sont nécessaires pour leurs intégrations dans des modules

thermoélectriques.
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11.1 Vue d’ensemble

Avant de présenter les résultats obtenus au cours de cette thése, nous passerons en revue
les principales techniques expérimentales mises en ccuvre. Pour cela, nous allons tout d’abord
nous attarder sur les méthodes de synthése et de mise en forme des alliages de composition
générique Fe2VAI. Nous passerons ensuite a la présentation des techniques de caractérisations
structurales et chimiques (diffraction des rayons X, diffraction des neutrons, microsonde de
Castaing, ...). Dans cette partie, nous décrirons les instruments utilisés et discuterons
brievement des principes sous-jacents pour chaque mesure. Nous terminerons cette partie en
présentant les techniques de caractérisations de propriétés de transports électroniques et
thermiques. Pour chaque analyse ou mesure, les méthodes de préparations des échantillons

employées au cours de cette thése seront également abordées

1.2 Synthése et mise en forme

11.2.1 Synthése par fusion-solidification

Les alliages auto-substitués et dopés FezsxsyVisxeyAliexey Ty (T = Ta, Ti, Sn, Mg, In, Zn)
sont préparés a partir des quantités adéquates des éléments chimiques (fer 99,97 %, vanadium
99,99 % aluminium 99,99 %), afin de respecter la composition. Ces quantités sont pesees avec
une preécision du dixieme du mg afin de fondre 2,5 g d’alliage. Les éléments chimiques sont
ensuite introduits dans un four a arc (Figure 12.a) et un vide secondaire est réalisé
(p ~ 2 x 10® mbar). Dans ce dernier, 1’échauffement provenant de I’arc électrique, créée entre
la pointe de I’¢électrode et les métaux, permet la fusion des éléments. Les métaux sont fondus,
sous atmosphére d’argon (p ~ 1 bar), par ordre décroissant de température de fusion. En effet,
pour éviter d’avoir des infondus en fin de fusion, les éléments tels que le vanadium
(Tf=2183 K) [1] et le tantale (T+= 3290 K) [1] sont fondus avant le fer (Tr= 1811 K) [1] et
I’aluminium (Tf =933 K) [1]. Pour assurer une homogénéisation de 1’alliage, des fusions

suivies de retournements sont répétées au moins 5 fois.

Lorsqu’une synthése par four a arc conduit a 1’évaporation d’un élément (faible
temperature de vaporisation Ty par rapport aux autres éléments), un four & induction (Figure

12.b et Figure 12.c) est utilisé. Cela s’est produit notamment avec I’indium (Tr=429 K,
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Tv=2345K) [1] et le zinc (Tfr=692 K, Tv= 1180 K) [1]. L’intérét de ce four est le contrdle
précis de 1’¢lévation de température dans I’enceinte. Cela permet d’atteindre les points de
fusions des éléments réfractaires et d’éviter une évaporation trop importante des éléments
volatils. Dans ce four également, un vide secondaire ainsi qu’un remplissage a 1’argon de
I’enceinte sont réalisés avant les fusions. En fin de fusion, la masse de 1’alliage préparé
(communément appelé « bouton ») est contrdlée et la perte de masse est déterminée. Pour
chaque échantillon préparé a 1’aide du four a arc, la perte de masse pendant la fusion est
surveillée. L’échantillon est conservé pour les analyses suivantes lorsque cette perte de masse

est inférieure a 0,3 %, autrement, il est laissé de coté.
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Figure 12: Images (a) du four a arc [2] et (b) et (c) du four a induction [3] utilisés pour la préparation
d’alliages.

Le « bouton » obtenu en fin de fusion est ensuite mis dans un tube en silice pour réaliser
un scellage sous vide. Un vide secondaire (p ~2 x 10 mbar) est requis afin d’éviter tout
phénoméne d’oxydation pendant le recuit a haute température. L’intérét de ce recuit est une
homogénéisation par diffusion en phase solide des atomes dans le « bouton » et une mise en
ordre cristalline. Le cycle thermique suivi est présenté sur la Figure 13. Dans ces alliages, des
transitions ordre-désordre existent (T = 1353 K pour L21 <» B2 et T = 1463 K pour B2 <« A2
dans Fe2VAI — [4]). Ainsi, un palier de recuit est réalisé a une température maximale de 1173 K

pour éviter une transition vers une structure désordonnée de type B2.
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Figure 13: Cycle thermique subi par les échantillons préparés par fusion a I'arc. Un refroidissement au
four est réalisé pour chaque échantillon.

Lorsque nous travaillons pour réaliser des alliages non-nanostructurés, la masse
homogéne obtenue est ensuite découpée a I’aide d’une scie Buehler a disque c-BN (pour cubic
boron nitride). Nous discuterons plus bas de la mise en forme dans le cas des alliages
nanostructurés. Ces découpes permettent d’obtenir un disque de diamétre 10 mm et un barreau
de 10 mm de long. Nous présenterons en détail I’intérét de ces dimensions dans la partie

consacrée a la caractérisation des propriétés de transport.

11.2.2 Broyage de FezV103yTayAlog7 + X% vol. d’additifs

Le broyage mécanique a haute énergie consiste a mettre dans une jarre, des précurseurs
(sous forme de poudres ou de massifs) et des billes de broyages et d’agiter ’ensemble a haute
vitesse. Au cours de ce processus, des chocs répétés entre les précurseurs et les billes dans leurs
mouvements ont lieu. Lors de ces chocs, I’énergie cinétique transmise des billes aux précurseurs
conduit a des déformations plastiques, a des fractures de grains et a des collages de grains. Dans
le cas ou plusieurs précurseurs sont utilisés, le broyage permet de réaliser une homogénéisation
de ’ensemble. La Figure 14 présente de maniere schématique les collisions entre la jarre et les
billes de broyage au cours de mouvements de rotation. En fin de broyage, la poudre récoltée

présente dans notre cas, une microstructure nanometrique.
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Pour nanostructurer les alliages, deux voies de préparation ont été explorées :
I’utilisation de pré-alliages de binaires Fe-Al et Fe-V et I"utilisation d’un précurseur homogéne
de Fe-V-Al. La premiére constitue une mécanosynthése dans laquelle les chocs répétes des
billes de broyage permettent de faire réagir les précurseurs. En considérant une réaction totale
des précurseurs, la poudre en fin de broyage présente la composition souhaitée. L’utilisation de
pré-alliages permet une diminution de la ductilité de certains alliages utilisés pendant la
synthese : I’aluminium, le tantale et le vanadium sont mélangés au fer avant le broyage. En
effet, des études antérieures réalisées au laboratoire [5] indiquent que le vanadium et
I’aluminium enrobent les billes de broyage et ne sont pas broyés lorsqu’introduits purs. Cela
conduit ainsi a une perte de matiére et la composition de poudre récoltée en fin de réaction est
différente de la composition souhaitée. Dans les expériences de broyage réalisées au cours de
cette these, 3 g de précurseurs concasses sont introduits dans les jarres sous forme de poudre
ou de morceaux présentant une taille ~ 1 mm. Le rapport massique entre les billes et la poudre
est soit 16 ou 17. Ce rapport est communément appelé bpr, pour ball-to-powder ratio. C’est un
parametre qui, au méme titre que la vitesse et le temps de broyage, permet d’optimiser la taille
finale des grains et d’éviter d’éventuelles contaminations. En effet, il détermine aussi la
fréquence des chocs entre les billes et entre les billes et la poudre. Nous reviendrons dans le
Chapitre V. sur I’optimisation du bpr, de la vitesse ainsi que le temps de broyage. Pour éviter
I’échauffement des jarres pendant le broyage a haute énergie, des pauses répétées de 1 minute

sont réalisées toutes les 10 minutes.

Au cours de nos broyages, deux types de broyeurs et trois compositions de billes et de
jarres sont utilises. Le premier broyeur est un broyeur de la marque Fristch, de modele P7 et
possede des jarres de volume ~ 50 ml et des billes en acier de diametre ~ 7 mm. Le deuxiéme
broyeur est un broyeur de marque Retsch, modéle Emax, et possede des jarres de volume
125 ml. Avec ce dernier, deux compositions de billes sont utilisées : des billes en zircone ZrO:
de diametre ~12 mm et des billes en carbure de tungstéene WC de diametre ~8 mm. Ces
matériaux ont été choisis pour leur dureté par rapport a nos pré-alliages. En effet, pour éviter
des contaminations provenant des jarres ou des billes lors des impacts, des matériaux de grande
dureté sont préférés. Le premier broyeur était placé a 1’air, avec une manipulation des billes et
des précurseurs en boite a gant. Le travail avec le second broyeur, placé en boite a gant, a eté
réalisé entierement dans une atmosphere contrélée. En effet, pour éviter des contaminations a

I’oxygene, une fois les précurseurs concassés et introduits dans la jarre, I’ensemble est mis sous
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vide et des purges répétées a 1’argon sont réalisées. Ensuite, la fermeture de la jarre avant le
broyage est faite en boite a gants, sous atmosphere controlée.

Pour I’étude de I’effet de 1’ajout d’additifs (C, TiN, CeO2, SiOz, TiO2), nous avons
introduit 1 % volumique de nano-inclusions 1 heure avant la fin des broyages ; cela pour
permettre une dispersion des nano-inclusions introduites sous forme poudre (agglomérée) et
ainsi un mélange avec la poudre de 1’alliage. Dans le Chapitre V. , nous reviendrons sur 1’effet
de la composition des jarres et des billes, ainsi que celui des additifs sur les propriétés de

transport électronique et thermique.

Horizontal section

Movement of the
supporting disc

Centrifugal
force

Rotation of the milling bowl

Figure 14: Représentation schématique du mouvement de rotation d'une jarre et des collisions répétées
des billes de broyage sur la jarre.

11.2.3 Densification de poudres broyées

Afin d’obtenir des matériaux densifiés, le frittage des poudres est indispensable. La
méthode désormais répandue pour le faire est le frittage SPS (pour Spark Plasma Sintering).
Cette méthode permet, par chauffage direct de la poudre par effet Joule, d’obtenir un matériau
dense. L’intérét de cette méthode par rapport a I’utilisation d’une presse a chaud par exemple,
est la rapidité a laquelle se produit la densification. En effet, par 1’action conjointe d’une

pression uniaxiale et d’un courant pulsé, le processus se déroule en quelques minutes contre
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quelques heures pour la pression a chaud pour obtenir une densité similaire. Ces temps de
réaction trés courts permettent une conservation de microstructures fines et d’obtenir des tailles
moyennes de grains nanometriques. Bien que cette technique présente une avancée par rapport
a d’autres méthodes, les premiéres études de ’action combinée de la pression et de la chaleur
datent des années 1930 [6, 7]. En revanche, le procédé de SPS tel que nous 1’utilisons date des
années 1960, grace au travail du groupe de Inoue [8]. Il demeure un procédé incontournable

pour la réalisation de matériaux massifs nanostructurés ou mesostructures.

La poudre est placée a I’intérieur d’un moule en graphite ou en carbure de tungsténe et
subit une pression et un courant pulsé par I’intermédiaire de deux pistons situés de part et
d’autre du moule. Les pionniers de cette méthode ont décrit le processus comme formation d’un
arc plasma autour des particules de la poudre. La Figure 15 montre une représentation
schématique des étapes dans le processus. Selon cette théorie, par création d’un plasma, la
surface des grains est nettoyée des impuretés adsorbées ou absorbées, la rendant fortement
active et favorisant la densification [9, 10]. D’autres études indiquent que la formation de ce
plasma conduit a I’augmentation des températures de surface, ce qui provoque des fusions
locales des surfaces intergranulaires. Ces fusions conduiraient ainsi a la formation de ponts et
favoriseraient les phénomenes de diffusion. En revanche, bien que cette théorie soit élaborée,
il subsiste de nombreux débats dans la communauté sur 1’existence de ce plasma au cours du

frittage.
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Figure 15: Représentation schématique de la formation de plasma entre deux particules de poudre au
moment du frittage SPS.

L’appareil utilisé (Figure 16) pour les densifications est un Dr Sinter 515S
commercialisé par la société SPS Synthex Inc. Il permet I’obtention d’un courant maximum de
1500 A et une force maximale de 50 kN. Lorsque cela est nécessaire, les expériences peuvent

étre menées sous vide primaire (p ~ 2 x 102 mbar) ou sous atmosphére d’argon.
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Figure 16: Dr Sinter 515S utilisé pour le frittage des poudres broyées manuellement et mécaniquement
[11].

Les poudres sont introduites dans des moules de graphite, de diamétre @ =10 mm, a
I’intérieur desquels une feuille de papyex (graphite) et une feuille de tantale sont intercalées.
Ces feuilles sont également intercalées sur les faces internes des pistons. La feuille de papyex
permet d’assurer le passage d’un courant et la feuille de tantale permet d’éviter des réactions
chimiques & haute température entre la poudre et le moule en graphite. Dans une étude
antérieure réalisée au laboratoire [5], I’absence de feuille de tantale avait conduit a la formation

de carbures de vanadium (VCx). Il s’ensuit aussi un démoulage facile aprés le frittage.

Pour les échantillons présentant une taille de grains nanométriques, et préparés en boite
a gant, une étape de pré-pressage est réalisée. Elle est réalisée a 300 K en boite a gants, sous
atmosphére d’argon. A 1’aide d’une presse hydraulique, une force de 8 kN (100 MPa) est
appliguée entre les pistons du moule de diametre @ = 10 mm. Le moule est ensuite transporté
dans une enceinte fermée en boite & gants pour éviter tout contact avec 1’oxygene. Les moules
sont ensuite sortis de I’enceinte fermée et introduits dans la chambre du SPS. Bien que le moule
a cette étape soit en contact quelques secondes avec I’air, le pré-pressage de la poudre permet

de minimiser le contact avec la poudre. La chambre SPS est ensuite mise sous un vide primaire.

La Figure 17 présente les profils de température et de pression subis par les poudres.
Une pression maximale de 8 kN est atteinte au bout de 2 minutes et est maintenue pendant tout
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le processus de frittage. La température est augmentée a raison de 100 K/min pour atteindre un
maximum de 1273 K pendant un palier de 5 minutes et diminuée a la méme vitesse. Sur le profil
de température, on peut remarquer un bref ralentissement avant la température maximale. Ce
ralentissement permet d’éviter de dépasser abruptement la température maximale programmeée

par un saut abrupt.
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Figure 17: Profils de température et de pression au cours d'un frittage SPS.

La Figure 18 présente un profil caractéristique de la vitesse de déplacement des pistons
en fonction de la température au cours du frittage. Nous pouvons également observer autour de
500 K un déplacement important des pistons. Ce déplacement résulte de la compaction de la
poudre suite a la montée de la pression a la valeur maximale atteinte au bout de 2 minutes. On
constate que le processus de frittage s’effectue entre 900 K et 1200 K. Cette valeur varie en
fonction des paramétres utilises au cours du broyage et de la composition de la poudre préparée.

I1 s’agit donc d’un paramétre pouvant étre optimisé au cours des frittages.
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Figure 18: Profil caractéristique de la vitesse de déplacement des pistons pendant le frittage.

Comme annoncé précédemment, nous avons également procédé a 1’ajout de nano-
inclusions au cours de broyage. D’aprés la théorie présentée par Zener [12], ’ajout de ces nano-
inclusions contribue a inhiber la croissance des grains au cours du frittage. En effet, d’apres
cette théorie, dans une poudre contenant des inclusions insolubles et immaobiles, la force motrice
nette de diffusion dépend de la taille des inclusions. La taille maximale atteinte par les grains
de la poudre étant proportionnelle & celle des inclusions, des additifs contenant des grains
nanomeétriques sont préférées. La Figure 19 présente de maniéere schématique, 1’influence
d’inclusions de faible taille sur une taille moyenne de grains en fin de frittage ainsi que les

forces mises en ceuvre.

Grain Yoo
boundary

O —

Particle

Figure 19: Représentation schématique de I’interaction entre une particule de faible taille et un joint de
grain [12]. La particule de faible taille conduit a une force de retardement de croissance du grain.
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Les équations (I1.1) et (11.2) reprennent ces interactions et présentent les conclusions
de cette théorie. L’interaction entre les particules et le joint de grain conduit a une force

retardant le joint de grain Frf et une force motrice Fq du joint de grain telles que :

Frp=3f,"2 (1n.1)
ng

= — 1.2

Fo = F (11.2)

avec, fv est la fraction volumique des inclusions dans le solide, ygb I’énergie de surface entre le
joint de grain et 1’inclusion, r le rayon de la nanoinclusion, D la taille des grains. Lorsque ces

derniéres sont égales, on déduit :

(11.3)

W

D _ r
équilibre — E
Ce modele phénoménologique est en accord avec des modeles plus élaborés [13, 14].

Par contre, dans la pratique, la composition et la taille des agglomérats de nano-inclusions en
plus de leur taille influencent les effets observés sur la taille de grains en fin de frittage. Dans
le Chapitre V. , nous présenterons les résultats obtenus a partir de différentes compositions de

nano-inclusions.
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11.3 Caracteérisations chimique et structurale

11.3.1 Diffraction des rayons X

Les caractérisations structurales (structure cristallographique et paramétre de maille) de
tous les échantillons préparés ont été réalisées par diffraction des rayons X sur poudre
(échantillons préparés au four a arc et poudres broyées mecaniquement) et sur massifs apres
polissage (échantillons frittés). Cette technique permet, dans la limite de détection, de
déterminer la présence d’éventuelles phases secondaires et leurs paramétres de maille. Elle
permet ainsi d’ajuster les paramétres de préparation et d’obtenir la phase souhaitée. Elle
consiste a envoyer a différents angles, sur un échantillon mis sous forme de poudre ou de massif
polycristallin, un faisceau de rayons X et d’observer la diffraction du rayonnement par les plans

du réseau cristallin suivant la loi de Bragg :

nil = Zdhkl Sm(H) (”4)

avec dn la distance interréticulaire, 6 1’angle de diffraction et A la longueur d’onde du faisceau

incident.

Comme énoncé plus haut, la diffraction des rayons X est utilisée pour déterminer les
structures cristallographiques des phases présentes, leurs parametres de maille ainsi que leurs
compositions lorsqu’elles existent dans la base de données PDF-4 (PDF pour Powder
Diffraction File). La position des pics de diffraction permet de remonter aux valeurs des
parameétres de maille tandis que leurs intensités permettent la détermination de la position des
atomes dans la maille. La largeur des pics quant a elle, permet de remonter a la taille des
cristallites ainsi qu’au taux de micro-contraintes présentes dans 1’échantillon. Ces différentes
déterminations structurales sont facilitées par I’utilisation de programmes tels que EVA

(Brucker) et Fullprof [15].

Le programme EVA, commercialisé par la société Bruker, est utilisé pour déterminer les
phases présentes dans 1’échantillon. Afin de trouver ces phases, nous fournissons en entrée au

programme les différents éléments chimiques présents et ce dernier compare les combinaisons

62



de ces éléments chimiques & une base de données de structure cristallographiques. Cela permet
d’identifier les phases présentes lorsqu’elles existent dans la base de données et d’obtenir leurs

parameétres de mailles.

Le programme Fullprof [15] permet d’affiner les paramétres de maille et les positions
des atomes en utilisant la méthode d’affinement Rietveld [16]. La diffraction des rayons X
donne un diagramme caractérisé par des réflexions (pics d’intensité) a certaines positions. La
méthode de Rietveld utilise la méthode des moindres carrés pour affiner un profil de diagramme
théorique complet et le faire correspondre au profil mesuré. Elle est la méthode utilisée par
défaut pour les déterminations structurales (parametre de maille, position des atomes, ...). Pour
la détermination des tailles moyennes des cristallites D ainsi que les taux de micro-contraintes
¢, le tracé de Williamson-Hall [17] est utilisé. Cette méthode considére que 1’élargissement des
pics en fonction de I’angle de diffraction 26 est la résultante d’un élargissement induit par la

taille des grains, et d’un élargissement induit par les microdéformations. Ce tracé, de formule

BecosO 1 n 4esin6
A D p)

, représente fe cos(6) /4 en fonction de 2 sin(6)/4, avec Se la largeur intégrale

et A longueur d’onde du faisceau incident. Il permet ainsi de déconvoluer les contributions de
la taille des grains de celles du taux de micro-contraintes sur la largeur intégrale des pics de
diffraction. L’interpolation linéaire donne a I’origine la taille moyenne des cristallites ou « taille

de Scherrer » et une pente égale a 2.

Dans notre travail, nous avons utilisé un diffractomeétre a focalisation Bragg-Brentano
en configuration « 6-0 ». Les poudres analysees proviennent soit de matériaux massifs broyés
manuellement puis recuits ou de matériaux massifs broyés mécaniquement et non recuits. Les
massifs analysés proviennent des poudres broyées puis frittées. Le diffractométre D8 Advance
Da Vinci de la marque Bruker est équipé d’un détecteur Lynxeye (multicanal 3°), d’une
radiation CuKa (Akar = 1,54059 A, Aka2 = 1,54433 A) est utilisé de maniére systématique entre
20° a 120° avec un pas d’enregistrement de 0,009° et une durée par pas de 2 secondes.

11.3.2 Diffraction des neutrons

La diffraction des neutrons est une méthode de caractérisation complémentaire de la
diffraction des rayons X. Dans cette analyse, les particules utilisées pour sonder la matiére sont
les neutrons, qui contrairement aux rayons X possédent une masse (~1,6749 x 102" Kg ;
1839 x me) et un moment magnétique (~ -1,913 pn).
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Dans le cas des rayons X, qui sont une forme de radiation électromagnétique, des
interactions ont lieu avec le nuage électronique des atomes. Les neutrons sont de charge
électronique neutre et n’interagissent pas avec le nuage électronique des atomes : les neutrons
interagissent directement avec les nucléons de I’atome. Dans le cas particulier de la diffusion
magnétique, des interactions entre les neutrons et le nuage électronique des atomes est possible.
En effet, le neutron de spin %2 est sensible aux champs magnétiques créés par les électrons non

appariés présents dans le matériau étudie.

Les interactions, entre les neutrons et les nucléons, sont déterminées par les niveaux
d’énergie nucléaire et la structure du noyau. Cela conduit a des longueurs de diffraction des
neutrons qui semblent aléatoires dans le tableau périodique. Dans le cas des rayons X a
contrario, puisqu’ils interagissent avec le nuage électronique des atomes, leurs interactions
évoluent avec le nombre d’électrons Z. Pour les neutrons, deux voisins du tableau ou deux
isotopes peuvent présenter des longueurs de diffraction des neutrons trés différentes. Dans le
cas de Fe (Z=26), V (Z = 23) et Al (Z=13) les interactions des rayons X avec le Fe ou le V
donne des signaux proches, tandis qu’aux neutrons, Fe (b =9,45), V (b=-0,382) et Al
(b = 3,45) [18] présentent des sections efficaces de diffusion cohérente ceon (Geoh = 4m X |b[?)
différentes.

Dans cette these, des expériences de diffraction de neutrons ont été réalisées sur certains
échantillons. Ces derniéres ont été faites a I’Institut Laue-Langevin (ILL) sur la ligne D1B (de
0,8° & 128,8°par pas de 0,1° et une longueur d’onde A = 1,28 A) & température ambiante ou en
fonction de la température [19] par L. Laversenne et V. Nassif. La mesure a température
ambiante est utilisée pour des échantillons du binaire Fe-V et des mesures de diffraction in-situ
pour une poudre broyée mécaniquement. Pour la mesure in-situ, la température est variée de
25°C a 550°C en montée et en descente, avec 1°C/min. Les acquisitions des diffractogrammes
sont réalisées toute les 5 minutes. L’intérét de la diffraction des neutrons pour les alliages
analysés Fe2VVAl est double : pour les échantillons du binaire Fe-V, elle permet la détermination
de la structure cristalline et des taux d’occupation des sites ; pour la poudre broyée, elle permet

d’observer en fonction de la température les transitions de mise en ordre A2 — B2 — L21 [4].

La Figure 20 présente de maniere schématique la ligne D1B. Dans une expérience de
diffraction, le faisceau polychromatique provenant du guide thermique est diffracté par les
monochromateurs avec un angle d’attaque de 44,22° vers les positions de I’échantillon se
trouvant a 3000 mm en aval. L'échantillon, une poudre polycristalline, chargée a l'intérieur
d'une bofte cylindrique en vanadium, diffracte le faisceau incident monochromatique. Les
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réflexions de Bragg sont mesurées par un multi-détecteur (PSD) avec 1280 cellules avec une
séparation de 0,1°, couvrant la gamme angulaire de 0,8 a 128,8°. Un diagramme de diffraction
complet est ainsi collecté alors que le détecteur reste immobile. Le collimateur oscillant radial
(ROC) élimine les faisceaux de diffraction parasites des dispositifs de I'environnement de

I'échantillon [19].

Neutron Guide
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Figure 20: Représentation schématique de la ligne D1B avec un détecteur sensible a la position (PSD
pour Position Sensitive Detector) avec 1280 cellules couvrant un total de 128°, et le collimateur oscillant
radial (ROC pour Radial Oscillating Collimator) [19].
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11.3.3 Microscope électronique a balayage

Le microscope électronique a balayage (MEB) permet une analyse basée sur les
interactions électrons-matiére sur un volume de I’ordre de 1 pm?®. Par ces différentes
interactions, il permet I’analyse de la topographie de surface ainsi que I’analyse de la
composition de 1’échantillon. Un faisceau d’¢électrons provenant d’un canon a électrons
(€lectrons primaires) balaie la surface de I’échantillon. Les rayonnements émis de cette
interaction entre les électrons et la matiére peuvent ensuite étre enregistrés par différents
détecteurs. Parmi les rayonnements les plus couramment enregistrés, on note les électrons
secondaires (SE pour Secondary Electron) pour le contraste topographique de la surface, les
électrons rétrodiffusés (BSE pour Back-Scattered Electron) pour le contraste chimique et les
rayons X pour les analyses de composition. La Figure 21 donne les rayonnements qui peuvent
étre obtenus lors d’une analyse au MEB ainsi que les « poires d’interaction » correspondantes
avec 1’échantillon examiné. De par la nature des rayonnements émis au cours des interactions
électrons-maticére, les profondeurs d’études varient et sont conditionnées par les tensions et

intensités du faisceau incident utilisé.
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Figure 21: Interaction d'un faisceau d'électrons incident avec un échantillon solide [20].

Les électrons secondaires (SE pour Secondary Electrons) proviennent de la diffusion
inélastique des électrons primaires et des atomes de la maticre. Etant donné qu’une partie de
leur énergie est perdue au cours de I’interaction, ils sont de faible énergie. Ainsi, seuls ceux
émis pres de la surface sont détectés. Leur profondeur d’interaction étant de quelques
nanometres, elle permet de sonder la topographie de 1’échantillon étudié. Pour leur détection,
les detecteurs LEI (Lower secondary Electron) et SEI (Upper secondary electron in-lens) situés
respectivement dans la chambre et dans la lentille « objectif » du microscope sont utilisés. Les
détecteurs LEI et SEI sont communément appelés détecteurs SE et In-Lens ou InLens. Le
détecteur In-Lens étant situé dans la colonne du microscope, il est préféré au détecteur SE
lorsque 1’on désire travailler a faible intensité afin d’améliorer la résolution en profondeur. En
effet, la diminution de I’intensité conduit a diminuer le diamétre du faisceau incident et la

profondeur de pénétration des électrons. Une observation plus nette de la surface de

I’échantillon est ainsi faite.
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Les électrons rétrodiffusés proviennent de la diffusion élastique des électrons primaires
et des atomes de la matiére. En fonction de 1’énergie des électrons du faisceau incident et des
matériaux étudiés, ils peuvent pénétrer et sonder la matiére sur 0,1 a 2 um de profondeur. Les
interactions avec la matiere ne dépendent pas de la morphologie de I’échantillon, elles sont
proportionnelles au nombre atomique moyen Z de la zone analysée. Ainsi, plus le Z moyen est
¢éleve et donc les atomes lourds, plus le nombre d’électrons rétrodiffusés sera grand. Les zones
a Z moyen élevé sont plus claires que les zones a Z moyen faible : 1’image obtenue permet
d’avoir une idée du contraste de la composition chimique de I’échantillon. Pour leurs détections,
un détecteur YAG (Yttrium aluminium garnet, Y3AlsO12) situé dans la chambre du microscope
est utilisé. Ce détecteur est communément appelé détecteur BSE.

L’énergie perdue par les €lectrons secondaires est absorbée par 1’échantillon. Cette
absorption donne lieu & des transitions électroniques au sein des atomes constitutifs de
I’échantillon. On peut notamment observer des transitions dans les couches atomiques (K, L,
M) et I’émission de rayons X. Ces rayons X, caractéristiques des atomes qui les émettent,
permet de déterminer les éléments constitutifs de I’échantillon et de maniére quantitative ou
semi-quantitative leurs proportions. En effet, I’analyse de la décomposition de ces rayons X sur
une échelle d’énergie, ou spectroscopie des rayons X en dispersion d’énergie (EDS pour
Energy-Dispersive X-ray Spectroscopy), permet de faire une analyse qualitative rapide, ou en
employant des échantillons standards de référence (ou témoins) de faire des analyses

quantitatives.

L’analyse EDS permet de déterminer la distribution des éléments chimiques dans
I’échantillon. Selon le mode de mesure utilisé, il est possible de déterminer la composition
élémentaire en un point précis, de constituer un profil de concentrations sur une distance donnée
ou de realiser la cartographie chimique d’une surface. De par la nature de I’interaction, cette
analyse est toutefois plus ou moins précise en fonction de la nature chimique des éléments. Pour
les éléments chimiques « légers », typiquement ayant des Z inférieurs au Z du sodium Na,

I’analyse peut manquer de fiabilité.

Dans notre travail, nous avons utilisé un microscope électronique a balayage MERLIN
commercialisé par la société Carl Zeiss. En plus des détecteurs classiques BSE et SE, il est
équipé d’un systéme permettant de faire des analyses EDS. Pour I’observation des poudres
broyées, nous les disposons sur un ruban double faces carbonées et conductrices. Pour les
échantillons frittés, des observations des facies de rupture frais sont réalisées. Pour 1’étude des
échantillons a grains micrométriques (obtenus par fusion au four-a-arc), les observations sont
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faites sur des surfaces finement polies et enrobées dans des résines en carbone conductrices.
L’utilisation de résines ou de rubans carbonés conducteurs permet 1’évacuation des charges qui
s’accumulent sur la surface de I’échantillon. Au cours des expérimentations, les électrons sont
accélérés a I’aide d’une tension de 15 kV et d’une intensité¢ de 1,2 nA (pour les massifs) ou
180 pA (pour les poudres) et les détecteurs SE, In-Lens et BSE sont utilisés. Une distance entre
I’échantillon et la derniére picce polaire de la lentille, ou distance de travail (WD pour Working

Distance) d’environ 10 mm est maintenue au cours des analyses.

11.3.4 Microsonde de Castaing

La microsonde de Castaing ou EPMA (pour Electron Probe Micro-Analysis) permet
une analyse basée sur les interactions électrons-matiére. Elle consiste a bombarder un
¢chantillon d’électrons et d’analyser les rayonnements X issus de ces interactions. En effet,
lorsque le faisceau d’¢lectrons est envoyé sur 1’échantillon, des collisions inélastiques se
produisent et une partie de 1’énergie perdue par les €lectrons est absorbée par les atomes ; ces
atomes sont dits « excités ». Lorsque 1’énergie absorbée est égale ou supérieure au travail de
sortie, un €lectron est ¢jecté de I’atome. Dans le cas ou I’¢électron éjecté est proche du cceur, un
¢électron d’une couche externe se déplace vers une couche de plus faible énergie et I’atome émet
un photon. L’énergie du photon émis, appartenant aux rayons X, est caractéristique de la
transition observée et de la nature chimique de I’atome. La Figure 22 et la Figure 23 présentent
une représentation schématique d’une microsonde et la microsonde utilisée au laboratoire

respectivement.

L’analyse de la décomposition de ces rayons X peut se faire soit sur une échelle
d’énergie (EDS) ou sur une échelle de longueur d’onde (WDS pour Wavelength dispersive
spectroscopy). Dans le premier cas, le détecteur produit des pics de tension proportionnels a
1’énergie des rayons X et dans le second, les rayons X sont séparés par diffraction sur un cristal.
Afin d’obtenir des compositions quantitatives, la microsonde requiert I’utilisation des témoins

chimiques et compare 1’intensité émise par ces derniers a celles issues de 1’échantillon.

Pour ce travail, nous avons utilisé la microsonde CAMECA SX-100 commercialisée par
la société CAMECA. Elle est composée d’un canon a électron qui utilise une cathode de
tungstene et délivre une tension de 15 keV. Cette tension permet de sonder la matiere a une

profondeur d’un micrométre environ. Pour I’analyse, les échantillons sont tout d’abord enrobés
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dans I’alliage de Wood (ou alliage de Lipowitz) qui présente un point de fusion autour de 350 K.
Une série de polissage au papier abrasif SiC, conclue par un polissage sur un disque feutré a
I’aide d’une solution diamantée de Y4 de microns permet d’obtenir une surface plane et poli

« miroir » pour la microsonde.
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Figure 22: Représentation schématique d'une microsonde de Castaing [21].
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Figure 23: Microsonde de Castaing utilisée pour 1’analyse de composition des échantillons [22].

11.3.5 Microscope électronique en transmission

La microscopie électronique en transmission MET (TEM pour Transmission Electron
Microscope) permet une analyse basée sur les interactions électrons-matiere traversant
I’échantillon. Elle consiste a projeter sur un échantillon de faible épaisseur (< 100 nm), un
faisceau d’électrons de haute énergie (plusieurs centaines de keV) et d’analyser les €lectrons
transmis et diffractés. Elle permet ainsi une observation de la taille des particules & une échelle

nanomeétrique, I’analyse de leur morphologie ainsi que I’analyse de leur composition.

Pour ce travail, nous avons utilisé le microscope Tecnai F20 (Figure 24). Il est composé
d’un canon a effet champ (FEG), d’un dispositif de balayage (STEM) et d’un détecteur EDX
pour I’analyse qualitative. Les analyses sont faites sur des poudres et sur des echantillons
massifs. Pour les poudres nanométriques, elles sont tout d’abord diluées dans un pilulier avec
de I’éthanol et dispersées a 1’aide des ultrasons. Une partie de la solution dispersée est ensuite
projetée sur une grille de cuivre contenant des fibres de carbone a I’aide d’une seringue a usage
unique. La grille de cuivre est ensuite séchée a température ambiante et introduite dans la
chambre du microscope. Pour les échantillons massifs, la préparation consiste a les polir
mécaniquement jusqu’a 1’obtention de lames minces (épaisseur de ~ 100 um et diamétre de
~3 mm). Ces lames minces sont ensuite amincies a 1’aide d’un électro-polisseur double jet

STRUERS Tenupol-5 avec une tension de 10 V et une température de -25 °C. La solution

71



d’électrolytes utilisée est composée de 67 % de méthanol et de 33 % d’acide nitrique, selon une
préparation de Ferreiros et al. [23]. La détermination des tailles moyennes des cristallites est

ensuite réalisée a I’aide du logiciel ImageJ sur une statistique d’environ 200 cristallites.

Figure 24: Microscope électronique en transmission Tecnai utilisé pour I’analyse de composition des
échantillons [24].
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11.4 Caractérisation des propriétés de transport

11.4.1 Résistivité électrique

La résistivité électrique est une propriété fondamentale permettant de quantifier la
“force” avec laquelle un matériau s’oppose a la circulation d’un courant électrique. Pour la
mesurer en fonction de la température dans un matériau thermoélectrique, un contréle précis de
cette grandeur est necessaire. En effet, une différence de température sur le matériau induit une
tension supplémentaire par effet Seebeck. Dans notre travail, deux systémes sont utilisés pour
mesurer la résistivité. Le premier pour la gamme de températures 300 — 600 K et le second pour
la gamme de températures 5 — 300 K

Le montage utilisé pour faire la mesure de 300 — 600 K est un montage congu et réalisé
au laboratoire [25]. 11 s’inspire du montage initialement élaboré par Littleton [26] et utilise la
méthode basée sur 4 contacts. La Figure 25 donne une représentation schématique des pieces
constitutives de ce montage. Il est constitué de deux demi-cylindres en molybdéne (1) séparés
par un espace de 2 mm. Chaque demi-cylindre contient une cartouche chauffante (2) pouvant

délivrer un chauffage suffisant pour atteindre 1200 K.
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(a)

FIG. 1. (a) and (b). Scheme of principle of the apparatus for Seebeck coefficient measurement (a: side view and b: top views). (¢) Top views of the scheme of

principle of the resistivity measurement system. (1) sample: (2) type N thermocouple; (3) alumina pad; (4) mulite rod: (5) Macor beam; (6) metallic threaded
rod; (7) type K thermocouple; (8) heating cartridge; (9) ceramic feedthrough; (10) molybdenum half-cylinder; (11) platinum wire.

Figure 25: Représentation schématique des piéces constitutives du montage de mesure de la résistivité
électrique et du coefficient Seebeck entre 300 - 600 K [25].

Pour les mesures de résistivité, les échantillons de dimensions ~10 x 10 x 1 mm?3 sont
disposés sur une plaque en alumine et I’ensemble est placé a cheval entre les deux demi-
cylindres. La plaque en alumine permet d’assurer une isolation électrique. L’échantillon est
ensuite monte dans la géometrie van Der Pauw [27]. Dans cette géométrie, 4 contacts ponctuels
sont placés sur un échantillon de forme carrée ou circulaire, et d’épaisseur uniforme tous les
90° ( Figure 25.c). Deux contacts sont utilisés pour le passage d’un courant et les deux autres

pour la mesure de la tension.

Dans un matériau thermoélectrique, la mesure de la résistivité nécessite de s’affranchir
d’effets parasites. En effet, le passage d’un courant i entraine une différence de température AT
par effet Peltier. Ce gradient thermique entraine en retour la création d’une tension de Seebeck
proportionnelle & (a — asils) X AT, avec a et asiss, les coefficients Seebeck du matériau et des fils
de contact. La tension mesurée est ainsi une somme d’une contribution ohmique R x i et de
Seebeck (o — asils) X AT. Ainsi, deux mesures de tension avec des valeurs de courant +i et -i
sont réalisées et une moyenne pondérée permet de s’affranchir de cette asymétrie thermique et
d’annuler la contribution de 1’effet Seebeck. Pour s’affranchir de la contribution de 1’effet

Peltier, le courant de mesure est délivré par un générateur de courant alternatif.
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Une fois ces effets compensés, la détermination de la résistivité se fait par ’application

de la formule de van Der Pauw :

md Ri342 + R3214
= . — X 1.
In(2) 2 f (1.5)

p

avec d I’épaisseur de 1’échantillon, Ri3 42 la résistance déterminée en faisant passer un courant
par les points 1-3 et en mesurant la tension aux points 4-2, Rs2,14 la résistance déterminée en
faisant passer un courant par les points 3-2 et en mesurant la tension aux points 1-4, et f un

facteur correctif valant 1 lorsque R1342/R3214 <1,5.

Les résistivités dans la gamme de température 5 K — 300 K sont mesurées a I’aide d’un
systeme de mesure de propriétés physiques (PPMS pour Physical Property Measurement
System) commercialisé par Quantum Design. Pour cet appareil, les échantillons sous forme de
disques ou de barreaux sont préparés sur des « pucks » comme illustré dans la Figure 26. Les
disques sont montes dans la géometrie van Der Pauw, similairement au montage précédent. Les
barreaux sont préparés en disposant 4 contacts electriques perpendiculaires a 1’axe principal du
barreau et situés sur des lignes d’iso-potentiels. Les contacts sont réalisés a 1’aide de fils d’or,
de diametre 50 um, collés a 1’époxy chargée par des particules d’argent. Ces contacts sont
ensuite soudés a I’aide d’étain sur les « pucks » aux bornes i+, i-, V+ et V- comme dans une
mesure conventionnelle de résistivité. Le « puck » est ensuite introduit a I’aide d’une canne

dans une enceinte saturée d’hélium gazeux.

Figure 26: Contacts sur un « puck » pour la mesure de (a) la résistivité sur deux barreaux de cuivre (b)
la mesure de la résistivité de Hall sur 2 barreaux d’alliages a base de Fe;VAI.
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Figure 27: PPMS utilisé pour les mesures de résistivité électrique et de résistivité de Hall des
échantillons dans la gamme 2,5 K a 300 K [22].

11.4.2 Coefficient Seebeck

Le coefficient Seebeck permet de quantifier la différence de potentiel générée par un
matériau lorsque ce dernier est soumis a une différence de température. En théorie, cette valeur
est la plus simple a quantifier. En effet, I’on applique un gradient thermique sur le matériau et
I’on mesure la tension a vide générée. Néanmoins, il est facile d’introduire des erreurs
expérimentales dans sa détermination. Le controle du gradient thermique sur 1’échantillon est
primordial. Le montage utilis¢é pour nos échantillons, dans la gamme de température
300 K - 600 K, est le méme que celui présenté dans le cas de la résistivité. Pour la mesure du
coefficient Seebeck, les échantillons sont mesurés sous forme de barreau. La méthode de
mesure utilisée est la méthode différentielle. Par opposition a la méthode intégrale, qui
s’applique sur une région étendue, elle permet une détermination de grandeurs physiques en un
point et est adaptée pour les échantillons de faible taille. La taille des échantillons entraine
¢galement 1’utilisation de 4 sondes : une faible taille de I’échantillon entraine des difficultés de
régulation de la température et d’application de gradients. Une vue schématique de ce montage

est présentée a la Figure 25.b. Les barreaux sont disposés entre les deux hémi-cylindres en
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molybdéne et séparés de ces derniers par deux plaques en alumine a chaque extrémité. Deux
paires de thermocouples K et N sont utilisés pour le contrdle de la température. La premiére est
utilisee pour le contréle de la température sur les deux hémi-cylindres et permet d’éviter une
surchauffe du montage. La seconde en nisil-nicrosil permet la mesure de la température, du
gradient thermique AT sur 1’échantillon, et la mesure de la tension de Seebeck AV. A partir de

ces grandeurs, on déduit le coefficient Seebeck a suivant la relation :

AV
oa = O(fils +E (“6)

Pour la gamme de mesure 110 K — 300 K, le coefficient Seebeck est mesuré a ’aide
d’un autre dispositif concu et developpé au laboratoire. La mesure repose sur le méme principe
que précédemment, avec cette fois des thermocouples brasés a 1’échantillon. Dans ce dispositif,
une canne contenant 1’échantillon est introduite dans un Dewar d’azote liquide. Le controle de
la température est réalisé a I’aide d’un moteur qui permet d’ajuster la hauteur de la canne dans

le Dewar.

11.4.3 Conductivité thermique

Les mesures de conductivité thermique sont déterminées a partir des mesures de
diffusivités de 1’échantillon. La détermination de la diffusivité d’un échantillon est réalisée par
la méthode laser flash initialement décrite par Parker et al. [28]. L’appareil utilisé pour réaliser
la mesure est le « laser flash » LFA 427 commercialisé par Netzsch et installé a Institut de
Chimie Moléculaire et des Matériaux d'Orsay (ICMMO, Orsay). Dans ce dernier, 1’échantillon
sous forme de disque d’épaisseur constante d, et de diamétre 10 mm est introduit dans un four
et ’enceinte mise sous argon aprés 3 purges. Le principe de fonctionnement du laser flash est
illustré sur la Figure 28. 1l est constitué d’un laser et d’un détecteur infrarouge (IR). A 1’aide du
laser, un pulse de lumiére est envoyé sur 1’une des faces de I’échantillon. Ce pulse de lumicre
provoque un échauffement supplémentaire (en plus de celui du four) de 1’échantillon et cette
élévation de température rapide et transitoire est mesurée a 1’aide du détecteur infrarouge sur

I’autre face de 1’échantillon. Dans le cas idéal, 1’¢lévation de la température sur 1’échantillon
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serait monotone et une mesure simple de la température sur 1’autre face serait suffisante. Dans
la réalité, au cours de la mesure, I’échantillon perd de la chaleur et des corrections
mathematiques [29, 30] sur la valeur mesurée sont faites. Ces corrections permettent de
remonter a la valeur de la diffusivité thermique via le temps nécessaire pour que la moitié de
I’¢échantillon atteigne le pic de température. Les relations permettant de déterminer la diffusivité

(a) et la conductivite thermique (4,,) en fonction de la température sont les suivantes :

1,37 - d?
= T[—t1/2 (1.7)
MT) = a(T) - p(T) - C,(T) (11.8)

avec p et Cp la masse volumique et la chaleur spécifique a pression constante respectivement.
Pour les échantillons de cette thése, la valeur de Cp est donnée par la loi de Dulong et Petit.
Cette loi stipule que la chaleur spécifique d’une mole d’atomes a I’ambiante vaut 3R, avec

R = 8,314 J/(mol K) la constante des gaz parfaits.

Four
Laser [} IZ;;;;;;;;; Detecteur
- infrarouge

Echantillon

Figure 28: Représentation schématique du mode de fonctionnement du laser flash.
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11.5 Conclusion

Ce chapitre nous a permis d’exposer les méthodes de caractérisations physiques et
chimiques utilisées au cours de cette these. Les méthodes de synthése et de mise en forme des
alliages massifs ont été aussi présentées. Des détails sur les appareils de mesures ainsi que sur
les formes et aspects des échantillons avant mesures ont également été présentés. Les alliages
dans la « premiére partie » de cette thése sont préparés par des fusions au four a arc ou au four
a induction. Dans la «seconde partie », une combinaison fusion au four a arc, broyage

mécanique et frittage a été mise en ceuvre.

Les analyses de compositions sont réalisees par microsonde de Castaing. Afin de sonder
les échantillons a différentes échelles, cette derniére est complétée par l'utilisation de la
diffraction des rayons X (ou de neutrons) et des analyses au microscope électronique a
balayage. Ces différentes analyses permettent de sonder la matiere par 1’utilisation de
phénomenes d’interaction du faisceau incident avec cette dernicre. Pour les échantillons broyés
puis frittés, des observations ont été réalisées sur poudres et sur massifs densifiés par

microscopie électronique en transmission.

Les mesures de propriétés de transport ont également nécessité I'utilisation de plusieurs
équipements. La mesure de résistivité est réalisée a 1’aide d’un dispositif développé au
laboratoire (dans la gamme 300 K — 600 K) et le PPMS pour les basses températures (dans la
gamme 120 K - 300 K). Ce dernier (PPMS) est également utilisé pour réaliser les mesures de
résistivité de Hall. La mesure du coefficient Seebeck utilise deux dispositifs développés au
laboratoire (dans les gammes 120 K — 300 K et 300 K — 600 K). La conductivité thermique des
alliages est déterminée a partir des mesures de diffusivités thermiques réalisées 8 ICMMO de
Orsay. Ces valeurs sont ensuite utilisées pour la détermination des facteurs de merite des

matériaux thermoélectriques.

Pour une lecture contextuelle des études menées au cours de cette thése, de plus amples
détails sur les méthodes de synthéses (mise en forme, vieillissement des alliages, ...) ou de

caractérisations des alliages seront donnés dans les chapitres suivants.
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I11.1 Vue d’ensemble

Dans cette partie, nous présenterons les propriétés thermoélectriques obtenues dans les
alliages non nanostructurés a base de Fe2VAI. Nous commencerons par une présentation des
résultats publiés dans la littérature sur la structure cristallographique, 1’état fondamental de
Fe2VAI ainsi que les propriétés thermoélectriques des alliages substitués. Ces substitutions
prennent deux formes : des auto-substitutions dans lesquelles les proportions de Fe, V et Al
sont changées et des substitutions par d’autres atomes. Pour un matériau thermoélectrique, la
valence des ¢léments impliqués dans une substitution permet d’influer sur les propriétés
électriques et/ ou la conductivité thermique. Nous présenterons ainsi les principaux travaux
réalisés sur les alliages préparés par fusion a I’arc, a savoir les substitutions et les théories
employées pour l'optimisation des propriétés électriques. Nous finirons cette partie par la
présentation des substitutions realisées pour abaisser la conductivité thermique. L’intérét de ce
chapitre est la détermination des compositions présentant a la fois des valeurs élevées des
propriétés de transport électroniques et de faibles valeurs de conductivités thermiques. Les
échantillons de ce chapitre serviront de référence lors de 1’étude des propriétés de transport dans

la partie nanostructuration présentée au Chapitre V.

111.2 Revue bibliographique

Fe2V AL appartient a la famille des alliages d’Heusler. Les alliages de cette famille sont
de formule générique T2MX, avec T un métal de transition des groupes 7-11, M un métal de
transition des groupes 4-6 et X un élément sp (Al, Ga, In, Si, Ge, Sn, Sb) [1]. Ces composés
peuvent étre des métaux ferromagnétiques comme Ni2MnGa [2] ou des demi-métaux
ferromagnétiques comme CozFeSi [3]. Fe2VAI a été initialement obtenu par substitution du fer
par le vanadium dans (Fe1xVx)sAl. Les alliages de composition (Fe1-xVx)sAl sont magnétiques
pour 0 <x <0,3 tandis que Fe2VAI (x =0,33) est un alliage d’Heusler non magnétique [4].
FesAl cristallise dans la structure DOs (groupe d’espace Fm-3m) et présente deux sites de Fe
non équivalents. Les deux sites de Fe, appelés Fei et Fen, ont des configurations différentes. Fe
(positions 4a (0 ; 0 ; 0)) possede 8 atomes de Fe comme premiers voisins dans une configuration
octaédrique et Fen (positions 8c (Y4 ; Y4 ; ¥4)) posséde comme premiers voisins 4 atomes de Fe

et 4 atomes de Al. Lorsque Fe est substitué par V dans (FeixVx)3Al, les atomes de vanadium

85



s’insérent préférentiellement dans le site Fer [4]. Fe2VVAI est un alliage cristallisant dans la
structure L21 (groupe d’espace Fm-3m). Dans cette structure cristalline, les atomes de Al
(positions 4a (0 ; 0; 0)) et V (positions 4b (¥ ; ¥ ; ¥2)) possedent le méme environnement (8
atomes de Fe comme premier voisins) tandis que le Fe (positions 8c (Y4 ; Y ; ¥4)) possede 4 Al
et 4V comme premiers voisins. Des transitions ordre-désordre réversibles L21 <> B2 < A2
sont observées dans Fe2VALl lorsque I’alliage est écroui ou chauffé a haute température [1].
Dans la structure cristalline B2 (groupe d’espace Pm-3m), les atomes de Fe (positions 1a (0 ;
0; 0)) sont au centre et les atomes de V et Al se partagent la positions 1b (Y2 ; % ; %2). Dans la
structure cristalline A2 (groupe d’espace Im-3m), tous les atomes partagent la position 2a (0 ;
0; 0). La Figure 29 présente de maniére schématique les structures cristallines retrouvées dans
Fe2VAI Le changement de structures cristallines entraine 1’extinction des raies caractéristiques
(ou de sur-structures). La Figure 30 présente les diffractogrammes de rayons X simulés de
Fe2VAI dans les structures cristallines L21, B2 et A2.

Figure 29: Structures cristallines L21, I’inverse L2:", B2, B2" et A2. Les différences proviennent des
arrangements atomiques différents le long de la diagonale [111] de la cellule unitaire cubique (sites a,

¢, b, d). Dans la structure DOs, les atomes V de la structure L2; sont remplacés par Fe.
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Figure 30: Diffractogrammes de rayons X simulés pour les structures cristallines L2;, B2 et A2. Les
indices de Miller sont aussi donnés pour chaque raie.

Lorsque I’on réalise des auto-substitutions, des atomes opérent des échanges de sites
atomiques : par exemple un atome de vanadium sur le site de I’aluminium (site a de la figure
1a). Les calculs premier principe [5] montrent que seul ce type de défauts dits « d’antisites » a
une probabilité raisonnable de se former : les lacunes ou les sites interstitiels ont des enthalpies
de formation beaucoup trop élevées. Ces defauts sont chargés et modifient la concentration des
porteurs de charge [6]. Dans la suite, nous présenterons plusieurs exemples de 1’influence des

défauts d’antisites dans les alliages auto-substitues.

Avant de présenter les propriétés de transport électronique et thermique rencontrées
dans les alliages a base de Fe2VAI, intéressons-nous a son état fondamental. En effet, bien
qu'étudié pour ses propriétés thermoélectriques intéressantes a température ambiante, la
connaissance de son état fondamental pose encore plusieurs interrogations. Expérimentalement,
deux comportements distincts et contradictoires sont rapportés en fonction de la méthode de
mesure et/ou de la température de la mesure [7, 8]. Les mesures de photoémission a basse
température montrent 1’absence d’un gap €énergétique au niveau de Fermi et concluent que
Fe2VAI est un métal [8, 9]. Par contre, les mesures de résonance magnétique nucléaire (RMN)
entre 4 K et 550 K [10] suggerent la présence d’un gap (0,2 - 0,3 eV) et donc que Fe2VAI est
un semi-conducteur. Les mesures de conductivité optique réalisées entre 9 K et 295 K [11]
concluent que Fe2VAI est un semimétal, avec un pseudo-gap compris entre 0,1 - 0,2 eV et une

faible densité de porteurs (~ 5 x 102°%cm). Cependant, un comportement semi-métallique pour
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Fe2V Al est en contradiction avec I’évolution de la résistivité électrique observée en fonction de
la température. Cette derniére diminue avec la température et présente I’allure d’un semi-
conducteur entre 0 K & 1200 K [7]. Le tracé du logarithme de la résistivité électrique (In p) en
fonction de I’inverse de la température 1/T pour Fe2VAI devient presque linéaire entre
400 — 800 K : un gap d’environ 0,1 eV est extrait de la pente de Inp =f(1/T) [4, 7]. Plus
récemment, Anand [12] et Garmroudi [13] ont d{ introduire un gap de 0,04 eV dans Fe2VAI
pour expliquer des donnees de coefficient Seebeck en fonction de la température et du nombre
d’¢électrons de valence par unité formulaire ou « Valence Electron Count» (VEC). Une
explication de ces contradictions est proposée par Okamura et al. [11] : Fe2VAI aurait un
recouvrement de bandes indirect et un gap direct, son niveau de Fermi coupant la bande de
valence. Mais le niveau de Fermi coupant une bande devrait donner lieu a un comportement
métallique pour la résistivité. Des calculs de structures de bandes de Fe2VVAI ont également été
réalisés, dans le formalisme de la fonctionnelle de la densité (DFT, pour density functional
theory). Ces derniers se basent sur 1’utilisation de différentes fonctionnelles pour approximer le
terme d’échange-corrélation afin de déterminer la structure de bandes & 0 K [14-16]. Dans le
cas de Fe2VAI en fonction de la fonctionnelle utilisée, la structure de bandes obtenue peut
correspondre a celle d’un semimétal ou a celle d’un semi-conducteur. En effet, un état
fondamental semi-conducteur, en accord avec les données de résistivité, est obtenu par
I’utilisation de fonctionnelles plus élaborées que I’approximation « Generalized Gradient
Approximation, GGA », qui elle prédit un état semi-métallique [8, 14-19]. Récemment, Berche
et al. [8] ont proposé une troisiéme explication permettant d’expliquer les mesures optiques a
basse température (=semimétal) et les mesures électriques a haute température (=
semiconducteur). Dans leurs calculs de la structure de bandes a 0 K et en fonction de la
tempeérature, ces auteurs indiquent que : Fe2VAI serait un semimétal & 0 K et lorsque la
température augmente, la faible énergie de formation des inversions Al/V (couple de défauts
d’antisites Vai et Alv) en produirait un grand nombre, qui en retour induiraient une modification
de la structure électronique avec une ouverture du gap. Comme indiqué plus haut, les calculs
de structures de bandes dépendent de fonctionnelles approximant le terme
d’échange — corréelation. Dans cette méme étude [8], les auteurs indiquent qu’une mesure du
gap donnée par la fonctionnelle GGA conduit de maniére systématique a une sous-estimation
de ce dernier et que 1’état fondamental est donné comme semi-conducteur par 1’utilisation
d’autres approximations, mBJ (pour modified Becke-Johnson) ou SCAN (pour Strongly-
Constrained and Appropriately-Normed) notamment. La difficulté de la détermination de 1’état
fondamental de Fe2VVAI réside aussi dans sa structure cristalline. En effet, 1’ordre cristallin dans

88



Fe2V Al est sensible a 1’écrouissage [1] et a I’histoire thermique provenant des différents recuits
de mise en ordre. Dans une récente étude, Noutack et al. [20] ont estimé la présence d’une
concentration d’inversions Xdet = 1,5 — 4,5 % dans un échantillon de Fe2VAI préparé au four a
arc, recuit pendant 72h a 900°C et présentant une concentration de trous a 300 K de
p=5%x10cm3 une des plus faibles mesurées dans un échantillon nominalement
steechiométrique. Ainsi, on peut penser que la présence systématique de défauts d’antisite Val
et Alv rend difficile la détermination de 1’état fondamental de Fe2VVAI. Pour participer a cette
recherche sur 1’état fondamental de Fe2VVAI, nous avons entamé récemment une collaboration
avec R. Lobo de I’Ecole Supérieure de Physique et Chimie de la Ville de Paris (ESPCI). Nous
fournissons des échantillons a la composition controlée et bien ordonnés et R. Lobo effectue
des mesures de réflectivité infrarouge, similaire a celle faite par Okamura et al. [11]. Ce travail

suit actuellement son cours.

Nous poursuivons cette revue bibliographique par [’examen des propriétés
thermoélectriques. L’alliage Fe2VVAI présente un coefficient Seebeck a = 25 -30 pV/K et une
résistivité p = 7,3 - 7,4 uQ m a température ambiante [7, 21]. Fe2VAI est un matériau de type
p, avec une densité de trous p = 4,7 x 102 cm™ [22] a température ambiante. Lorsque 1’on
s’écarte de la steechiométrie, en faisant varier les proportions relatives des élements chimiques
(ou auto-substitution), les concentrations et la nature des porteurs varient, et il est possible
d’obtenir des matériaux de type n ou de type p. Cela est notamment le cas dans la famille
d’alliage Fe2V1+xAl1x [6] oU a = -134 pV/K pour x = 0,05 et o = 82,5 pV/K pour x = -0,03 sont
obtenus. Pour expliquer ce phénomeéne, les auteurs indiquent que la déviation de la
steechiométrie induit des défauts d’antisites chargés Vai et Alv, modifiant la concentration de
porteurs. Ainsi, des valeurs de facteurs de puissance maximum (PF = a2 / p pour power factor)
de I’ordre de PF = 6,7 mW/(m K?) ou PF = 3,3 mW/(m K?) sont obtenues pour les alliages de
type n et de type p respectivement. PF = 6,7 mW/(m K?) est supérieur au facteur de puissance
obtenu pour le tellurure de bismuth BizTes (PF = 4,6 mW/(m K?) a 300 K), constituant I’état
de I’art. Par contre, les alliages a base de Fe2VVAI présentent une conductivité thermique (1) de
I’ordre de 1 =29 W/(m K) contre 1 =1,4 W/(m K) pour Bi2Tes. Ainsi, Fe2VAI présente un
facteur de mérite adimensionnel ZT, d’un ordre de grandeur inférieur a celui de Bi2Tes. Pour
améliorer les propriétés thermoélectriques de cet alliage, plusieurs voies ont été empruntées :
des substitutions par des éléments plus lourd afin de diffuser plus efficacement les phonons
pour diminuer A, et/ou des substitutions, pour modifier la concentration des porteurs de charges

et donc faire varier le coefficient Seebeck. Cela est notamment le cas a I’ambiante pour
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(FerxRex)2VAI (A=9W/(m K) pour x=0,04), (Feresylry)VioAl (1=7,6 W/(m K) pour
y =0,1) et Fe2(Vi—xTax)Alo,gsSio0s (A = 7,3 W/(m K) pour x = 0,05). La Figure 31 présente les
coefficients Seebeck obtenus pour plusieurs alliages substitués en fonction de la VEC. Lorsque
cette derniére différe de 6 (VEC = 6 correspond a la composition steechiométrique Fe2VVAI), une
forte amélioration de « est observée, indépendamment de la nature du dopant, selon Nishino.
[23].

Le coefficient Seebeck de Fe2VVAI est aussi amélioré et changé en type n en substituant
le V par Nb [24], le W [25] ou le Mo [21]. Il en est de méme pour les substitutions de Al par Si
[26], Ge [26]. A I’ambiante, le facteur de puissance atteint est PF = 6,62 mW/(m K2) pour
Fe1eslro1Vi02Al dans les alliages substitués et PF = 6,74 mW/(m.K?) pour Fe2V10sAlogs.
Récemment, un facteur de puissance inédit PF ~ 9 mW/(m K?) a été rapporté par Garmroudi et
al. [13] dans un alliage de composition nominale Fe2Vo,95Tao0sAlo0,9Sio,1 métastable. Ce dernier
conduit & obtenir un ZTmax = 0,3, constituant la valeur la plus élevée a notre connaissance pour

les alliages massifs non nanostructurés a base de Fe2VVAI, publiée dans la littérature.

Le coefficient Seebeck demeure positif par la substitution de Ti sur le site du V [27] et
du Re sur le site de Fe [28]. Une forte valeur de a = 126 uV/K est obtenue a I’ambiante dans
(Feo,96Re0,04)2VAL La substitution de V par Ti dans la série d’alliages Fe2-x(V1+x-yTiy)Al permet
d’obtenir une faible valeur de p=1,83 uQm. Le facteur de puissance le plus élevé a
température ambiante dans les alliages de type p est obtenu dans (FeossReo0s4)2VAI avec
PF = 4 mW/(m K?). Des PF >3 mW/(m K2) sont obtenus dans les alliages de compositions
Fez2(VooMoo)Al [21], Fe2(VosgrTixTao,1)Al [29], Fez04(VossTio)Al [30] et Fe2Vo,78Tio3Alo92
[31]. Pour les alliages de type p, le maximum de ZT reporté & ’ambiante dans la littérature est
ZTmax = 0,1, pour (FeossReo04)2VAI. Le Tableau 1 présente les principales valeurs des

coefficients de transport obtenues a température ambiante dans les alliages a base de Fe2VAI.
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Tableau 1: Récapitulatif des propriétés thermoélectriques des alliages a base de Fe,VVAI a I'ambiante. Dans chaque article indiqué en référence, seules
les compositions présentant les valeurs de facteur de puissance les plus élevées a température ambiante sont considérées. Les valeurs de PF et ZT sont calculées

a partir de o, p et A lorsqu’elles sont disponibles. (-) indique que la valeur n’est pas disponible.

Composition nominale a (LV/K) (ug m) (W/(fn K)) (mW/P(rljl K?)) ZT Référence Année
Fe2(ViyTiy)Al; x =0,1 54,1 1,3 - 2,25 - [21] 2002
Fe2(V12:Moz)Al; 2=0,1 -105,7 3 - 3,72 - [21] 2002
Fe2VAl1xSix; x = 0,1 -119 2,5 18,2 59 0,1 [26] 2006
FeaVAlL«Gex; x = 0,1 -121 2,5 13,8 59 0,1 [26] 2006
(FeixRex)2VAI; x = 0,04 126 3,98 9 4 0,1 [28] 2007
Fe2V1xNbxAl; x = 0,06 -31 9,36 18,67 0,1 0,0016 [24] 2008
(Fe1xCox)2TiAl; x = 0,7 -35 1,7 - 0,72 - [32] 2008
(Fe2xCox)(V1yTiy)Al, x=0,03; y=0,1 71 1,88 22,23 2,64 0,03 [27] 2008
Fe2(VixyTixTay)Al; y =0,1; x = 0,03 83 2,33 10,92 3,05 0,08 [29] 2008
(Fe198-ylry)V102Al y = 0,1 -127 2,42 7,65 6,62 0,26 [33] 2009
(Fe1xCox)2VAI; x = 0,08 -107 4,1 15,6 2,7 0,05 [34] 2009
Fexx(Vi+xyTiy)Al; x =-0,04; y =0,1 83 1,83 - 3,7 - [30] 2010
Fe2Vi1xZrxAlo,exSio1x; X =0 -107,9 3,7 12,4 3,15 0,08 [35] 2010
Fe2V1xZrxAlo,9-xSio1-x; X = 0,03 -97,6 34 10,6 2,8 0,08 [35] 2010
FeaylryVo,9yTio 1Al y =0 97 4,7 17 2 0,04 [35] 2010
FeaylryVo,9yTio1+yAl; y = 0,02 82,6 7,1 9,9 0,96 0,03 [35] 2010
(Fez2x-yRhy)Vi+Al; x = 0,05; y = 0,02 -165 - - - - [23] 2011
(Fe2xylry)Vi+Al; x =0,05; y = 0,03 -166 - - - - [23] 2011
Fe2(V1xTax)Alo,9sSio0s; X = 0,05 -149 4,99 7,35 4,47 0,18 [36] 2012
Fea(VoexTaxTio1)Al; x = 0,20 78 2,34 9,83 2,62 0,08 [36] 2012
Fe2(Vo,9-2xWxTio,14x)Al; X = 0,05) 74 1,93 10,08 2,83 0,08 [36] 2012
Fe2VisxAlix; x =-0,03 82,5 2,13 23,75 3,3 0,04 [6] 2014
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FeoVinAlix; x = 0,05 -134 2,7 16,4 6,74 0,12 [6] 2014
Fe2xV1+xAl1ySiy; x = 0,05; y = 0,1 -154 4,6 14 5,2 0,11 [37] 2014
Fe2xV1+Al14Siy; x =-0,07; y = 0,1 85 2,54 - 2,85 - [37] 2014

Fe2VTao0sAlo0,95 -138 3,08 10,3 6,2 0,17 [31] 2014
Fe2V1,08-yTiyAlogz; y = 0,06 -148 4,23 éé&ﬁ% 5,21 - [38] 2019
Fe2V108yTiyAlogz; y = 0,3 90 2,23 (5682) 3,64 - [38] 2019
Fe2Vo69Ti0,34Tao,05Al0,92 - - - - 0,11 [38] 2019
Fe2Vo,95Tao05Alo,eSio,1 annealed 168h -168 3,12 16,19 9,05 0,3 [39] 2021
Fe2Vo,95Tao,05Alo,9Sio,1 annealed 336h -135 2,55 12,78 7,15 0,33 [39] 2021
Fe2Vo,95 Tao,0sAlo0,9Sio1 annealed 912h -109 2,4 17,52 4,95 0,2 [39] 2021
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Figure 31: Coefficient Seebeck a 300 K pour différents alliages a base de Fe,VAI en fonction de la
concentration en électrons de valence (VEC) : la VEC pour Fe,VVAl est égale a 6 [23].

Dans la littérature, la voie de la nanostructuration est également empruntée pour
I’optimisation des propriétés de transport. La méthode la plus employée consiste a diminuer la
taille des grains afin d’obtenir des grains de taille nanométrique. La nanostructuration conduit
ainsi a I’augmentation du nombre d’interfaces dans 1’alliage et a une diffusion supplémentaire
des phonons par les joints de grains. Le chapitre consacré a la nanostructuration (Chapitre V. )

de I’alliage Fe2VVAl reviendra sur les principales études rencontrées dans la littérature.

111.3 Microstructure des alliages auto-substitués

Les alliages de cette étude sont préparés par fusion au four a arc. Cette voie de synthese,
détaillée dans la partie expérimentale, consiste a fondre ensemble les éléments chimiques en
utilisant 1’¢élévation de la température se produisant entre I’électrode et les éléments chimiques.

Ce processus est réalisé au minimum cinq fois, pour chaque échantillon, afin d’assurer
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I’homogénéité de I’alliage. L’échantillon est ensuite recuit sous vide secondaire (p < 10 mbar)

pendant 72h a 1173 K et refroidi dans le four.

Dans cette partie nous présenterons les résultats obtenus pour les familles d’alliages
auto-substituées Fe2Vi+xAlix, Fe2xVAl1x, Fe2xV1+xAl. Les notations précédentes sont choisies
pour faire correspondre, dans chaque famille d’alliages, le signe de x et le type (n ou p) des
alliages thermoélectriques. A notre connaissance, seule une étude des propriétés
thermoélectriques sur les alliages auto-substitués est présente dans la littérature. Cette derniére
concerne les propriétés des alliages de la série Fe2V1+Alix [6]. Nous verrons que les valeurs
obtenues dans la présente étude sont en accord avec la littérature.

La Figure 32.a-c présente des analyses a la microsonde (ou EPMA pour electron probe
microanalysis) en électrons rétrodiffusés (BSE pour back-scattered electrons) d’un échantillon
de chaque série d’alliage. La variation de contraste observée sur chaque échantillon est liée a
des orientations de grains différentes. En effet, I’observation de contrastes en mode BSE peut
étre due a deux effets : une différence de composition dans la zone observée et/ou d’une
orientation différente des grains. Dans la Figure 32, 1’observation des joints de grains confirme
que la différence de contraste est liée a ’orientation des grains. Les traces claires sur les
micrographies correspondent aux traces de polissage tandis que les points sombres
correspondent a des pores, venant aussi certainement du polissage. Dans ces échantillons,
aucune trace de phases secondaires n’est détectée : on peut ainsi considérer que les échantillons
prépares présentent des compositions homogenes. La Figure 32.d montre les concentrations
atomiques mesurées sur 86 points d’un échantillon de composition nominale Fe192VAl108
(Fe2xVAl1x; x=-0,08). La composition moyenne mesurée sur cet échantillon est
Fe1901)V1,033)Al107(2), avec un écart-type entre points compris entre 0,01 - 0,03 mol / u.f selon
I’élément (u.f. pour unité formulaire). La liste compléte des échantillons auto-substitués ainsi
que leurs analyses de composition, les concentrations de porteurs de charge et leurs mobilités
électroniques sont présentées dans le Tableau 2. On constate, compte tenu de 1’incertitude, que

chaque échantillon présente une composition mesurée égale a la composition nominale.

La taille moyenne des grains des alliages est déterminée en faisant la moyenne des
diamétres de Feret [40] de chaque grain. Dans les échantillons préparés au four a arc, une taille
moyenne de I’ordre de 300 + 100 pum, est obtenue a partir des analyses a microsonde. On peut
ainsi considérer qu’en sortic du four a arc, les alliages présentent une taille de grains

« largement » micrométrique.
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Figure 32: Images en électrons rétrodiffusés des échantillons de compositions nominales
(2)Fe2Vo.95Al1 05, (b) Fe106V1,04Al, (C) Fe12VAlLgs ; (d) Concentration atomique de Fe, V, Al en fonction
de la position dans Fei,g VAl gs.
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Tableau 2: Compositions nominales et compositions mesurées par microsonde, concentrations de
porteurs et mobilités électroniques des alliages des familles Fe;VixAlix, Fe2xVAl Ly, FezxVisAl

Composition nominale Composition mesurée n/p (10%° cm?3) 1 (cm?/(Vs))
FeaVAI Fe2,001)V1,011)Alo,99(1) 3,90 25,8
Fe2Vo,93Al1,07 Fe2,0001)Vo,031)Al1,07(1) 22,4 25,3
Fe2Vo,95Al1,05 Fe2,0001)Vo,96(1)Al1,04(1) 16,9 30,6
Fe2Vo,97Al1,03 Fe1,99(1)Vo,08(1)Al1,031) 11,7 40,2
Fe2Vo,985Al1,015 Fe1,991)V1,00)Al1,01(2) 6,97 35,8
Fe2V1,02Alo,98 Fe1,97(1)V1,042)Al0,99(1) -11,4 11,5
Fe2V1,03Alo,97 Fe2,0001)V1,041)Al0,96(1) -15,3 10,4
Fe2V1,08Alo92 Fe1,991)V1,081)Al0,93(1) -37,4 7,7
Fe192VAl1L0s Fe1,901)V1,03(3)Al1,07(2) 11,3 5,6
Fe1osVAl1L05 Fe1,92(3)V1,02(5)Al1,05(5) - -
Fe2,04VAlo,96 Fe2,032)V1,012)Alo,96(2) 12,2 6,3
Fe208VAlo92 Fez2,07)V1,011)Alo92(1) -34,6 2,4
Fe192V108Al Fe1,92(1)V1,09(1)Alo,90(2) -41,5 1,0
Fe195V1,05Al Fe193)V1,072Al1L0000) -39,9 1,1
Fe19V1,04Al Fe1,951)V1,051)Al1,000) -34,8 15
Fe2,04Vo,96Al Fe2,05(1)Vo,95(2)Al1,0002) 5,40 22,0
Fe2,08Vo,92Al Fe2,08(1)V0,92(1)Al1,0002) 7,35 13,4

La Figure 33 présente les diagrammes de diffraction de rayons X (DRX) de tous les

échantillons des séries Fe2ViwAlix, FexVAl1x, Fe2xVi+Al. On constate que tous les

échantillons presentent une structure de type de L21 (de groupe d'espace Fm-3m). On constate

¢galement sur les diffractogrammes 1’absence de pics supplémentaires de seconde phase. Les

raies 111 et 200 sont bien définies sur chaque diffractogramme et sont caractéristiques de I'ordre

L21 [1]. Sur la Figure 34, un exemple typique d’affinement de Rietveld de la composition

steechiométrique Fe2VVAI montre une bonne adéquation de 1’affinement (Rwp=1,9 % et

Rs = 14,1 %) et confirme que ces compositions cristallisent dans la structure L21.
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Figure 33: Diffractogrammes de poudres des alliages des séries FeoVioAlix, FeanVAlLy, FerxVinAl
Les raies sont indexées par les indices de Miller de la structure L2;.
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Figure 34: Affinement de Rietveld d'un échantillon de composition nominale Fe;VVAl. Les cercles rouges
indiquent les intensités mesurées, la ligne en noir indiquent le diffractogramme calculé par le programme
Fullprof et la ligne en bleue indiquent la différence entre le diffractogramme mesuré et celui calculé.

La Figure 35 présente I’évolution des paramétres de maille en fonction de la
composition dans les séries auto-substituées Fe2VisAlix, Fe2sxVAlix, FeaxVi+Al. Dans
Fe2Vi+Al1x, le parametre de maille augmente linéairement avec la valeur absolue de x lorsque
I’on s’¢éloigne de la composition steechiométrique Fe2VVAL Ainsi, pour chaque signe de x, une
loi de VVégard [41] est observée. Un minimum de paramétre de maille amin = 5,7622 + 6 x 10 A
est obtenu pour x = -0,01. Afin d’expliquer cette faible déviation du minimum de paramétre de
maille, une oxydation préférentielle de Al est suspectée. En effet, on peut imaginer qu’une

oxydation a lieu au moment de la préparation des alliages ou des recuits successifs.

L’absence de phases secondaires combinée aux évolutions linéaires du parameétre de
maille indiquent que Fe2Vi+Alix avec -0,1 < x < 0,1 est une solution solide. Pour accommoder
I’€écart a la steechiométrie, I’évolution de composition dans cette solution solide s’accompagne
de la formation de défauts d’antisites de type Alv ou Vali. Cette évolution du parameétre de maille
est en accord avec les données de la littérature pour 0,12 < x < 0,12 [6]. Les augmentations
linéaires du parameétre de maille observées pour -0,1 < x < 0,1 sont également en accord avec

les parametres de maille des binaires FeAl (x = -1) [42] et FeV (x = +1) trempé [43] cristallisant
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dans la structure désordonnée B2. Bien qu’observées dans cette étude et dans la littérature, ces
variations non-monotones du parametre de maille ne sont pas expliquées par des arguments
simples : par exemple, en considérant, les differences de rayons atomiques entre le vanadium
(135 pm) et I’aluminium (125 pm) [44] ou le nombre d’¢lectrons de valence, qui évolue
linéairement avec x. Une analyse des volumes et charges de Bader [45, 46] est en cours avec
Jean-Claude Crivello, chercheur CNRS au laboratoire.
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Figure 35: Evolution du parametre de maille des alliages des séries (a) Fe2VisAli, (0) Fea VAl (C)
Fe>xVi+Al pour X tel que -0,1 <x <0,1. Dans I’encart de (c), les échantillons tels que |x| = 0,4 sont
considérés pour Feo V1Al
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Les Figure 35.b et Figure 35.c présentent les parameétres de maille des alliages des séries
Fe2xVAlLx et Fe2xV1+xAl respectivement. Pour Fez+xVAlix, deux lois de Végard [41] sont
observées, une pour chaque signe de x. Dans le cas de Fe2xV1+~Al, une loi de Végard est
évidente pour x > 0. Elle devient apparente pour x < 0 en considérant les valeurs absolues de x
jusqu'a x =-0,4 (voir encadré de la Figure 35.c). Nishino et al. [9] ont présenté un rapport
similaire sur I'évolution du parametre de maille dans Fe2xV1+Al pour -1 <x <0,2. Ces deux
séries suivent donc également un comportement de solution solide, au moins pour -
0,1<x<0,1. Comme dans le cas de Fe2ViAlix, la déviation a la steechiométrie est
accommodée dans ces séries par la formation de défauts antisites tels que Alre, Feal, Fev ou
Vre. De maniere similaire a la premiere série, une valeur minimale est également observée pres
de x = 0 dans Fe2+xVAl1x et Fe2xV1+xAl. Néanmoins, il est difficile de déterminer avec précision
sa position en fonction de x, en raison d'un nombre insuffisant de points de données dans ce
voisinage. Actuellement, la meilleure estimation est amin=5,7633+6 x 10* A & x=0. Par

/////

de ces données de parametres de maille.

I11.4 Facteur de puissance dans les alliages auto-substitues

111.4.1 Propriétés de transport électrique a température ambiante.

Les compositions données a la microsonde, les concentrations de porteurs, les mobilités
des porteurs et les valeurs du coefficient Seebeck, de la résistivité et du facteur de puissance
mesurées & 300 K dans Fe2Vi+xAlix, Fe2xVi+xAl et Fe2+xV Alrx sont présentées dans le Tableau
2 et le Tableau 3, respectivement. En accord avec la littérature [7, 13, 47], la composition
steechiométrique Fe2VVAI présente une conduction de type p avec une concentration de trous de
p = 3,9 x 102%m= comme porteurs de charge majoritaires. Lors de l'auto-substitution dans
Fe2Vi+Al1x, comme prévu [6], la formation de défauts d’antisites Alv dans les compositions
riches en Al (x <0) conduit a une conduction de type p, tandis que la formation de défauts
d’antisites VaiI dans les compositions riches en V (x > 0) conduit & une conduction de type n.

Nous avons précédemment discuté du fait que dans la composition steechiométrique Fe2VAI, la
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formation de quelques pourcents de défauts antisites combinés Alv - Vai ("inversions™) conduit
a la concentration de trous observée a 300 K [20].

De maniére similaire, les défauts antisites Fev, Alre et leurs homologues Vre, Feal
donnent lieu a une conduction de type p et n dans Fe2xV1+~Al et Fe2«xVAl1x, respectivement.
Les défauts antisites formés dans ces trois séries se comportent donc comme des accepteurs ou

des donneurs d'électrons et contrélent les propriétés de transport électronique.

Dans le Tableau 3, quelle que soit la série, le coefficient Seebeck atteint les valeurs
remarquables de a = +93,2 uV/K dans les échantillons de type p et de o =-151,6 uV/K dans
les échantillons de type n. Néanmoins, les variations de a et p avec la composition de
I'échantillon x et la concentration en porteurs de charge n ou p ne peuvent étre commentées de
maniére slre que dans la série Fe2Vi+xAlix. Pour les deux types, o et p varient en fonction de x
et de la concentration des porteurs. En effet, les échantillons dont la composition est la plus
proche de la steechiométrie présentent en valeur absolue les valeurs les plus élevées du
coefficient Seebeck et les plus faibles valeurs de résistivité. En accord avec leurs faibles
concentrations en défauts d’antisite, les échantillons proches de la steechiométrie présentent les

plus faibles concentrations de porteurs de charge.
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Tableau 3: Coefficients Seebeck, résistivités électriques et facteurs de puissance dans les séries
d'alliages Fe:VisAlix, FeanVAlLy, FerxVinAl

Composition o (WVIK) p (uQ M) PF (mW/(m K?))
FexVAI 84,7 6,2 1,16
Fe2Vog3Al107 38,4 1,1 1,33
FeaVogsAl105 49,8 1,21 2,05
Fe2Vo,o7Al103 60,77 1,33 2,78
Fe2Vo,985Al1,015 89,5 25 3,20
Fe2V1,02Alo0,98 -146,6 4,76 4,52
Fe2V1,03Alo,97 -151,6 3,94 5,84
FeaVi0sAlog2 -110,1 2,18 5,57
Fe1,92V1,08Al -101,1 15,42 0,66
Fe1,95V1,0sAl - 13,79 -
Fe1,06V1,04Al -4,2 12,26 0,09
Fe2,04Vo,06Al 92,3 5,26 1,61
Fe2.08Vo,02Al 79,0 6,33 0,98
Fe192VAl108 93,2 9,87 0,88
Fe1,95VAl105 13,17
Fez2,04VAlo g6 2,9 8,06 0,001
Fez2,08VAlo 92 -108,7 7,59 1,56

On peut également remarquer dans le Tableau 2 que pour chaque série, la mobilité
électronique est trois a quatre fois plus importante dans les compositions de type p que dans
leur contrepartie de type n. Par exemple, elle est comprise entre 25 et 40 cm?/(Vs) pour les
Fe2VixAlix de type p alors qu'elle est comprise entre 7 et 12 cm?/(V s) pour les FeaVi+xAlix
de type n. En comparant les compositions avec des concentrations d'électrons et de trous
similaires, on obtient un rapport up/ un = 3,6. Puisque cette caractéristique est également
effective au moins dans les autres séries Fe2«~xVAlix, elle est indépendante de la nature du
dopant et est trés probablement due a la structure de bande de Fe2VVAI, par exemple une masse
effective plus petite pour les trous que pour les électrons. En comparant les 3 séries entre elles,
pour un type de conduction donné, la mobilité électronique est plusieurs fois plus grande dans
Fe2Vi+xAlix que dans Fe2xVi+Al et Fe2+xVAl1x, Alre, Ve, Feal, Fev diffusant plus fortement
les porteurs de charge que les défauts Alv ou Vai. Sur la base de calculs DFT, Bandaru et al. et

Bilc et al. [5, 48] ont rapportés Fev, Feal et Vre comme étant des défauts magnetiques, tandis

102



que Val a été rapporté comme étant non-magnétique. Sont-ce des fluctuations de moments
magnétiques portées par les défauts qui augmentent leur section efficace de diffusion des
électrons et modifient leur mobilité ? Le défaut Ve est aussi rapporte par Bilc et al. [48] comme
induisant des états électroniques dans le (pseudo ?)gap a proximité des bandes de valence et de
conduction. Plutdt que des fluctuations magnétiques, ne serait-ce pas ces états électroniques
supplémentaires qui diffuseraient les électrons ? A ce stade, nous n’avons pas de réponse a ces

questions.

En comparant les valeurs de mobilités entre les solutions solides, nous avons constaté
que la solution solide Fe2V1+Alix présente pour chaque type, des valeurs de mobilité plus
grandes que les solutions solides Fe2xV1+Al et Fe2«xVAl1x. Les différences de mobilité des
échantillons sont en conséquence observables sur les valeurs de resistivité. En effet, les
échantillons de la solution solide Fe2Vi+Alix présentent systématiquement des valeurs plus
faibles de résistivité. Dans le Tableau 3, on note notamment que les résistivités dans
Fe2Vi+Alix présentent des valeurs inférieures a 2,5 pQ m et 5 nQ m dans les composés de type
p et n respectivement. Pour FexxVi+Al et FexxVAlix, indépendamment de leur type de
conduction, les valeurs de PF ne dépassent pas 1,6 mW/(m K2) alors qu'une valeur aussi
importante que PF = 5,8 mW/(m K?) est observée dans Fe2V1+Al1x de type n. Des mesures en
fonction de la température confirmeront que seule cette derniére série présente des propriétés
thermoélectriques intéressantes. En comparant Fe2Vi+Alix de type n avec Fe2Vi+Alix de type
p, la corrélation précédemment utilisée entre W et PF ne s'applique plus : malgré des valeurs de
mobilité plus importantes dans FexVi+xAlix de type p, seule une valeur plus faible de
PF = 3,2 mW/(m K?) est obtenue dans le Fe2Vos7Al1,03 de type p. Comme on ne sait pas si le
facteur de puissance est optimisé, il est difficile de tirer une conclusion définitive sur cette
différence, mais il est probable qu'elle soit liée au fait que les électrons sont plus lourds que les

trous. Ceci sera confirmé dans la partie suivante de ce chapitre.

111.4.2 Evolution des propriétés de transport électronique avec la température

Les coefficients Seebeck, résistivités électriques et facteurs de puissance entre 120 K et
600 K des alliages auto-substitués sont présentées sur la Figure 36 (Fe2Vi+Alix; x>0), la
Figure 37 (Fe2Vi+Alix; X < 0), la Figure 38 (Fe2x V1+xAl) et la Figure 39 (Fe2+xVAl1x). Pour

les alliages hors-steechiométrie, dans chaque série, le coefficient Seebeck présente un maximum
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ou un minimum pour les types p et n respectivement. Ces valeurs extrémes sont comprises dans
les gammes de températures 270 — 520 K, 250 — 300 K et 250 — 300 K dans Fe2Vi+xAl1x, Fez-
ViAl, et FeaxVAlix respectivement. Ce comportement est caractéristique de semi-
conducteurs dégénérés : aux températures inférieures a I’extremum, un comportement
métallique du transport électrique est dominé par les porteurs majoritaires ; aux températures
supérieures a I’extremum, un comportement semi-conducteur est dominé par les porteurs

minoritaires activeés a travers le gap.

Dans la série Fe2V1+Al1x, de maniere similaire au coefficient Seebeck, la résistivité
électrique passe par un maximum dans la gamme 300 — 600 K. Ce dernier est aisément
observable pour les alliages de type n, avec un décalage du maximum vers les hautes
températures avec x. On note également un décalage des extremums de température pour
chaque échantillon entre le coefficient Seebeck et la résistivit¢ d’environ 100 K. Ce
comportement est également attribué au fait que le semi-conducteur dégénéré entre dans le

régime intrinseque.

Par contre, dans les séries Fe2«xVAl1x, Fe2xV1+xAl, aucun extremum de la résistivité
¢lectrique n’est observé dans la gamme 2,5 — 600 K. Dans la littérature, des décroissances
monotones ainsi que des valeurs élevées de la résistivité électrique sont également observées
dans la série Fex«xVAlix (0 <x<0,18) pour certains échantillons [49]. Aux températures
supérieures a I’extremum du coefficient Seebeck, une décroissance de la résistivité électrique
est attendue. On note cependant une décroissance monotone de la résistivité électrique pour
chaque alliage sur toute la gamme de température. Ce comportement n’est pas celui d’un semi-
conducteur dégénéré comme il peut étre déduit des variations du coefficient Seebeck mais celui
d’un semi-conducteur extrinseque. Une piste possible pour expliquer ce comportement en
résistivité serait que pour ces compositions Fe2«VAlix et FeaxVi«Al, un processus
supplémentaire de diffusion des électrons serait a 1’ceuvre par rapport aux compositions
Fe2Vi+xAl1x ? Cette question rejoint la question sur la mobilité réduite & 300 K dans les deux
séries de compositions impliquant des défauts Alre, Vre, Feal, Fev. Y-a-il des processus de
diffusion supplémentaires des électrons associé a ces défauts ? Sont-ils liés a des fluctuations
des moments magnétiques portées par ces défauts ou a des états supplémentaires dans le gap,

induits par ces défauts ? A nouveau, nous n’avons pas de réponse pour le moment.

En type p, la série Fe2xViAl présente le coefficient Seebeck le plus élevé des
échantillons hors-steechiométrie entre 120 — 600 K. En effet, on note a = 97 uV/K a 270 K pour
Fe2,04Vo,96Al. Dans les séries Fe2Vi+xAlix et Fe2+xVAl1x, les valeurs maximales sont également
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obtenues autour de I’ambiante : o = 90 uV/K a 300 K dans Fe2Vo,985Al1,015 et a = 88 pV/K a
300 K dans Fe1,92VAl1,08.

En type n, la série Fe2Vi+Alix, présente le coefficient Seebeck le plus éleve des
échantillons hors-steechiométrie entre 120 — 600 K. En effet, a ~-156 pV/K a 270 K dans
Fe2Vi+xAlix pour x = 0,02 et x = 0,03. Ces deux échantillons présentent une caractéristique
semblable de a entre 120 — 300 K et une différence plus marquée apres 300 K. Ce phénomeéne
est attribué a la différence de concentration de porteurs qui retarde I’entrée dans le régime
intrinséque pour 1’échantillon le plus fortement dopé. Dans les séries FexxV1+Al, FeaxVAl1x
des valeurs maximales sont ¢galement obtenues a des températures proches de I’ambiante :

a ~-100 pV/K a 300 K pour Fe1,92V10sAl et o ~ -112 pV/K a 270 K pour Fe2,08VAlo,92.

Pour chaque série, le facteur de puissance maximal est également atteint proche de la
température ambiante. Pour les types p et n, les valeurs maximales sont obtenues dans la série
FeaVixAlix, avec notamment PF =33 mW/(m K?) dans Fe2VogesAliois a 300 K et
PF = 6,7 mW/(m.K?) dans Fe2V103Alog7 & 240 K. Comme indiqué plus haut pour I’ambiante,
cette série présente les mobilités de porteurs les plus importantes pour chaque type
(25— 40 cm?/(V s) pour le type p tandis que 7 —12 cm?/(V s) pour le type n FeaVisxAlix).
Ainsi, cette série présente en moyenne pour chaque type, des valeurs de résistivités électriques
inférieures aux autres séries (Fez«xVAlix et FeaxVi+Al). Dans Fe2Vi+Alix, on observe
également que pour chaque type (p et n), le maximum de température est décalé lorsque |X|
augmente. A nouveau, plus la concentration de porteurs est forte et plus I’entrée dans le regime
intrinseque se fait a plus haute température. Ce comportement est en accord avec les
observations faites par Miyazaki et al. [6]. Dans les séries Fe2+xVAl1x et Fe2xV1+Al, le facteur
de puissance reste inférieur a ~ 1,60 mW/(m K2) pour les deux types de conduction. De maniére
similaire a la série Fe2Vi+Alix, des décalages de maximum sont également observés. En
revanche, compte tenu du nombre d’échantillons, I'observation est moins évidente. On note
cependant, comme dans la série Fe2V1+Alix, que les valeurs maximales sont obtenues autour
de I'ambiante. Dans la série Fe2xV1i+Al, on note notamment PFmax ~ 1,73 mW/(m K2) pour
x = -0,04 a 300K en type p et PFmax ~ 0,88 mW/(m K2) pour x = 0,08 & 390 K pour les types n.
Dans la série Fe2+xVAl1x, on note PFmax = 0,78 mW/(m K?2) a 300 K en type p pour x = -0,08 et
PF = 1,56 mW/(m K?2) en type n pour x = 0,08.
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Figure 36: Coefficient Seebeck, résistivité électrique, et facteur de puissance des alliages de type n
(x> 0) de la série Fe:ViAlix.
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Figure 37: Coefficient Seebeck, résistivité électrique, et facteur de puissance des alliages de type p
(x < 0) de la série FeaVixAliy.
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Figure 38: Coefficient Seebeck, résistivité électrique, et facteur de puissance des alliages de la série
FeZ-xV1+xAI .
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Figure 39: Coefficient Seebeck, résistivité électrique, et facteur de puissance des alliages de la série
Fe2+xVAI1-x.

1.5 Masse effective des porteurs et optimisation de PF dans FexVi+xAlix

Pour mieux comprendre les propriétés mesurées dans nos alliages et réaliser
I’optimisation de leurs propriétés de transport ¢lectronique, un tracé de loffe-Pisarenko [50]
est effectué. Le trace de loffe-Pisarenko est une représentation de o en fonction de la
concentration des porteurs de charge majoritaires. Cette représentation permet de montrer la
dépendance des propriétés électriques d’un matériau aux niveaux accepteurs ou donneurs
dans le gap a une température donnée. Dans la suite, nous présenterons les propriétes obtenues
dans la série d’alliages Fe2V1+xAl1x et certaines données des séries FezxVi+Al et Fe2+xVAlix.

En effet, comme indiqué précédemment, les alliages de cette série ont les facteurs de
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puissance les plus prometteurs. Dans le chapitre introductif (Chapitre I.), la dépendance de «
a la concentration des porteurs a été présentée en considérant un modele parabolique pour le
transport des électrons. Nous mettrons ici en ceuvre un mod¢le similaire pour extraire les

parameétres de transport électronique.

Nous ne savons pas si les grandes valeurs de facteurs de puissance maximales qui ont
été rapportées dans la littérature pour Fe2VVAl sont optimisées. Pour rappel, pour la conduction
de type n, ont été obtenues : PFmax = 6,8 mW/(m K2) a 300 K dans Fe1,8V1,02Al0¢Sio,1 [37] et
Fe2VogsTaoosAlogsVoos [31]  ou  trés  récemment  PFmax =9 mW/(m K?)  dans
Fe2Vo,95 Tao0sAlo9Sio1 [13]. Récemment, Anand et al. [12] ont rapporté dans Fe2VVAI de type
n et p des masses effectives importantes, favorables a des facteurs de puissance élevés.
Cependant, les auteurs n'ont pas basé leurs déterminations sur des concentrations de porteurs
de charge mesurées, mais ils ont plutot supposé que les concentrations de porteurs de charge
pussent étre dérivées de la VEC et que leurs paramétres de transport sont indépendants de la

nature du dopant.

Les résultats présentés dans la suite sont basés sur I’analyse des données expérimentales

présentées précédemment sur les figures 36 et 37.

111.5.1 Propriétés de transport a 220 K

Pour rappel, les alliages auto-substitués de type p présentent a ’ambiante des valeurs
maximales proches de o ~ 90 uV/K tandis que les alliages de type n présentent des valeurs
absolues maximales de o ~ 155 puV/K. Pour les valeurs de résistivité, les deux types de porteurs
présentent des valeurs inférieures a ~5uQ m, avec pour les types p, des valeurs
systématiquement inférieures a ~2 pQ m. Les valeurs maximales de facteur de puissance
obtenues pour les alliages de types p sont 2300 K ~ 2,5 mW/(m K?) et pour les alliages de types
n ~ 6,5 mW/(m K?2). Pour mieux comprendre I'origine de ces performances asymétriques, nous
avons étudié la masse effective (m*) de densité d'états pour la bande de valence et celle de
conduction. Pour ce faire, les données du coefficient Seebeck et de la concentration des porteurs
de charge sont combinées dans un modeéle a une seule de bande parabolique. Avant cette
modélisation, il est nécessaire de déterminer la dépendance énergétique du temps de relaxation
en tracant la mobilité électronique () en fonction de la température. En effet, les phénomenes
de diffusions influant sur le transport de charge peuvent étre déterminés par le tracé de e en
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fonction de la température. Cette dépendance peut étre en T-¥?(dans le cas des phonons
acoustiques), T2 (dans le cas des phonons optiques), T° (dans le cas des impuretés neutres) ou

T*¥2(dans le cas des impuretés ionisées) [51].

Comme on peut le remarquer sur la Figure 40, He est systématiquement plus grande dans
les compositions de type p que dans les compositions de type n. Entre 10 — 50 K, pe dépend
faiblement de la température pour les deux types de conduction, comme prévu dans le cas de
trous et des électrons principalement diffusés par des impuretés ionisees dans un semi-
conducteur dégénéré [51]. Dans la plage de température 200 —300 K, pe présente le
comportement T-*2 bien connu, caractéristique des porteurs de charge diffusés par les phonons

acoustiques [52] selon la relation 7 = 7o g2

T T T
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~
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Figure 40: Mobilités des échantillons de la série Fe,Vi Al et la pente en T2,

Une fois le type de diffusion des porteurs de charges déterminée, la modélisation peut
commencer. Par contre dans cette étude, I’utilisation d’'un modele & une bande parabolique
impose une contrainte sur la température choisie. En effet, pour un modele aussi simple que le
modele parabolique, la température d’étude doit €tre inférieure a la température ou le régime
intrinseque est atteint pour tous les échantillons. A 300 K, certains échantillons ont déja deux

types de porteurs de charges contribuant au transport électronique (voir les figures 36 et 37).
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Une meilleure température pour mettre en ceuvre ce modele dans la série Fe2Vi+xAl1x est 220 K,
ol un seul type de porteur domine le transport électronique et ol la loi pe ~ T-32 est déja établie.
Le Tableau 4 et le Tableau 5 présentent les propriétés de transport des alliages utilisés a 220 K.
Selon le modele [53], le coefficient Seebeck a, la densité de porteurs de charge (n ou p), la
conductivité électrique (o) et la mobilité électronique (pe) sont liés au potentiel chimique réduit

(= k’“‘—T) par les équations suivantes :
B

3
2

ke (. Fi() - B 2m*kgT 1.1
a——?<2%‘" nou p=an(Z55) Fim e
3
_ 8me’ty (22 2k TF Ram=|[ —X 4
o= (ﬁ) (m*)2kzTF,(n)avec q(n)_L [1+e&x-m] x et (1n.2)

X ="

avec Fq les intégrales de Fermi, ks la constante de Boltzmann, e la charge élémentaire et h la

constante de Planck et x I’énergie réduite.

Tableau 4: Coefficients de transport électronique mesurés a 220 K dans Fe,V1+Ali.x. Les concentrations
de trous sont positives tandis que les concentrations d'électrons sont négatives.

Composition n/ a PF
nominale (10% c?n-3) @vik) | M | mwimkzy) | HEMIV )

Fe2Vo,93Al107 23 325 | 12,2105 1,3 33,4
Fe2Vo,95Al1,05 15 40,1 10,8 10° 1,8 456
Fe2Vo,07AlL0s 12 45,8 9,7 10° 2,1 50,6
FeaVo,es5Al1,015 6,7 80,4 4,110° 2,7 38,4
Fe2V1,02Alo,08 -8,6 -151,2 2,510° 5,8 18,3
Fe2V1,03Alo g7 -14 -143,9 | 3,210° 6,6 14,3
FezV108Alog2 -36 -91,8 | 6,0310° 5,0 10

Tableau 5: Concentration des porteurs de charge, coefficient Seebeck et mobilité de Hall & 220 K dans
FeZ-XV1+XAI et Fe2+xVAI1-x.

Composition nominale n/p(0%°cm?3® | auV/K) 1 (cm?/(V s))
Fe2.04Vo,06Al 4.4 96,2 23,3
Fe2,08V0,92Al 6,3 79,2 12,7
Fe192VAl108 6,8 76,4 3,9
Fe2.08VAlo,92 -18,6 -110,1 8,0
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Pour les deux types de conduction, une valeur de la masse effective de densité d’état
peut étre tirée d’un tracé de Ioffe-Pisarenko comme le montrent la Figure 41 et la Figure 42.
Les données des compositions de type p et n de Fe2V1+xAl1x sont tracées, mais également celles
de certaines séries de FeaxVi+Al et Fea+xVAlix. D'autres compositions rapportées dans les
alliages auto-substitués ont été écartées car leur coefficient de Hall changeait de signe dans la
gamme de température 100 — 300 K. Ce changement de signe met en évidence la nature double
de leurs porteurs et caractérise le régime intrinseque. Tous les échantillons de type p
(Fe2VixAlix ; x<0,0, Fez08Vo,92Al, Fe20sVoo6Al et Feig2VAlLos), indépendamment de la
nature des défauts d’antisite, sont bien représentés par une courbe théorique
m*=34mex0,2me, avec me la masse élémentaire des électrons. Cette valeur est
significativement plus petite que la valeur m* = 4,7 me dérivée par Anand et al. [12] basée sur
des valeurs supposées de concentrations de trous. De méme, les données o(n) dans les
échantillons de type n (Fe2Vi+Alwx; x > 0,0 et Fezo08VAlog2) sont bien représentées par une
courbe théorique m* = 13,7 me £ 0,2 me. Cette valeur de la masse effective de la bande de
conduction est plus grande que celle généralement observée dans les matériaux
thermoélectriques typiques (m* = 3,2 me pour le CoShs de type n [54, 55] ou m* = 2,9 me pour
le ZrNiSn [56]) mais elle n'est pas si inhabituelle puisque m* = 10 me a été rapportée dans le
Half-Heusler de type p FeNbSb [57]. Elle s'accorde bien avec la valeur m* = 12,8 me dérivée
par Anand et al. [12] et dans une moindre mesure avec m* = 10 me de Garmroudi et al. [13]

pour les bandes de conduction de Fe2VVAL.

111.5.2 Conductivite électrique et facteur de puissance a 220 K

Les valeurs des masses effectives sont utilisées pour calculer les valeurs de
conductivités électriques et de facteurs de puissance a 220 K pour les deux types de conductions
sur la méme gamme de concentrations de porteurs de charges. Les échantillons des séries
Fe2xV1inAl et Fea+xVAl1x, utilisés précédemment dans les tracés de loffe-Pisarenko (Figure
41.a et Figure 42.a) ont par contre été écartés. En effet, ils présentent des valeurs de mobilité

électronique inférieures a celles de la série principale Fe2Vi+xAl1ix.

Comme prévu, la nature du dopant a une influence plus forte sur la mobilité électronique

que sur la masse effective. Dans Fe2VVAI de type p, pour ajuster les calculs & pe = 50,6 cm?/(V s)
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lorsque p = 1,2 x 10% cm3, la valeur expérimentale de mobilité électronique trouvée dans le
FeaVoorAlios, le paramétre 1o a été fixé a la valeur 7o =1,4 x 1023 J¥%s, Les facteurs de
puissance calculés et expérimentaux sont présentés dans la Figure 41.b, et présentent un « bon »
accord entre eux. Un maximum remarquable PFmax = 4,7 mW/(m K?) a 220 K serait atteint si
la densité de trous était popt = 1,3 + 0,3 x 10%° cm™3. Fe2VoessAl1015 est le meilleur échantillon
de type p, affichant PFmax = 2,7 mW/(m K2) pour p = 6,7 x 10%° trous cm™ alors que seulement
PFmax = 2,5 mW/(m K2) & 220 K est rapporté dans la littérature pour D’alliage de type p
Fe2Vo,e7Al103 [6]. L'optimisation du PF dans le Fe2VVAI de type p est donc difficile et n'a pas
encore ¢té réalisée. Ceci est dii a I’existence de défauts intrinseques tels que les inversion (Alv
et Vai) [8]. Ces accepteurs et donneurs d'électrons, respectivement, peuvent facilement donner
dans Fe2VAI des échantillons avec une densité de trous pint ~ 3-5 x 102° cm & 300 K [13, 20],

plusieurs fois supérieure a la valeur optimale.

Dans le Fe2VVAI de type n, les données de PF(n) présentees dans la Figure 42.b sont bien
ajustées par la valeur 7o=1,0 x 10%%)¥%s. Le paramétre de temps de relaxation dans le
Fe2VixAlix de type n est 1,4 fois plus petit que dans le Fe2VixAli+x de type p. Un grand
PFmax = 6,8 mW/(m K?) est atteint & nopt = 1,0 + 0,2 x 10%* cm (Figure 42.b). Cette grande
valeur de densité électronique optimum par rapport aux autres matériaux thermoélectriques est
directement liée a la forte masse effective de densité pour la bande de conduction : dans le PbTe
m* = 0,5 me et Nopt = 4 x 10'° cm® [58], dans le CoSh3 m* = 3,2 me et nopt = 2 x 10%° cm [54]
et dans le FeNbSh m* = 10 me et popt = 102t cm™. Elle est également environ deux fois plus
grande que pint et elle rend donc I'optimisation des alliages de type n plus facile que leurs
homologues de type p. La composition Fe2VV1,03Alog7 est en effet presque optimisée dans le
présent travail puisqu'elle affiche un PFmax = 6,6 mWm™K2 a 220 K pour n = 1,4 x 10’cm,
Comme deja discuté dans I'introduction, des valeurs aussi importantes du facteur de puissance
ont également éte rapportées dans Fe2V1,0sAlogs [6] et dans Fe1,98V1,02Al0,9Sio1 [37] mais sans
mesure de la concentration en électrons. On peut ainsi considérer que le PF dans Fe2Vi1+xAlix
de type n est donc entiérement optimiseé : il n’est pas possible d’améliorer PF dans cette série

en changeant simplement la concentration électronique.
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Figure 41: (a) Coefficient Seebeck en fonction de la concentration de trous dans diverses compositions
hors-steechiométrie. Cercles pleins rouges : données expérimentales pour FeoVi+Alix (X < 0,0) ; cercles
ouverts rouges : données expérimentales pour FezosVoAl, Fe20:VogsAl et Fer VAl ; ligne noire
continue : ajustement d'un modéle a une bande parabolique. (b). Facteur de puissance en fonction de la

concentration en trous. Symboles pleins : données expérimentales ; ligne continue : ajustement d'un
modeéle & bande parabolique unique.
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Figure 42: Coefficient Seebeck en fonction de la concentration d'électrons dans diverses compositions
hors-steechiométrie. Cercles bleus pleins : données expérimentales pour FeaVi+Alix (X > 0,0) ; cercles
bleus ouverts : données expérimentales pour Fe20sVVAlo g2 ; ligne noire continue : ajustement d'un modele
a une bande. (b) Facteur de puissance en fonction de la concentration en électrons. Symboles pleins :
données expérimentales ; ligne continue : ajustement d'un modéle a une bande parabolique.

111.6 Conductivité thermique dans les alliages auto-substitues

La Figure 43 et la Figure 44 présentent les conductivités thermiques de réseau Ar des
alliages auto-substitués. Ces valeurs sont déterminées en soustrayant la contribution
électronique Ae de la conductivité thermique totale Ar. Pour approximer Ze, la loi de Wiedemann—
Franz le = L xo x T [59] est utilisée. Dans cette derniere, L correspond au nombre de Lorenz,
pris égal a L = 2,45 x 10® WQ/K?, ¢ correspond a la conductivité électrique et T la température.
La valeur de L dans la présente étude correspond a celle utilisée pour les métaux et est aussi
celle utilisée dans la littérature [6].
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Les variations de Ar en température sont monotones et présentent une pente négative.
Pour chaque alliage, on observe une diminution de Ar par rapport a la composition
steechiométrique Fe2VAI pour chaque température. Comme indiqué plus haut, cette diminution
est attribuée aux phénomenes de diffusion des phonons provoqués par la présence de
fluctuations de masse dans le réseau cristallin. En d’autres termes, la diffusion des phonons est
plus importante lorsque le nombre de défauts d’antisites augmentent. En effet, dans les séries
FeaVisAlix, Fe2xVAlLx, Fe2xV1+xAl, on constate que la diminution de Ar est plus importante
lorsque |x| augmente. Par exemple dans la série Fe2Vi«xAlix on note a 1’ambiante :
Ar = 20,7 W/(m K) pour x = 0,02 et Ar = 12,7 W/(m K) pour x = 0,08.

Pour chaque série d’alliages auto-substitués, un minimum d’environ 13 W/(m K) est
obtenu a I’ambiante pour Ar. Cette valeur, correspondant a environ la moitié de celle de la

composition steechiométrique Fe2VVAI, est obtenue dans chaque série pour x = 0,08.
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Figure 43: Conductivité thermique de réseau des alliages de la série Fe;ViAli.
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Figure 44: Conductivité thermique de réseau des alliages des séries Fez+VAl1x et FezVinAl.

111.7 Facteur de mérite dans les alliages auto-substitués

Les facteurs de mérite adimensionnel des échantillons auto-substitués sont présentés sur la
Figure 45 et la Figure 46. Les échantillons de la série Fe2V1+xAl1-x présentent pour chaque type,
les valeurs les plus élevées de ZT. En effet, pour les types p et pour les types n, Fe2Vo,985Al1,015
et Fe2V1,03Alo,97 présentent a I’ambiante respectivement ZT = 0,03 et ZT = 0,09. Ces valeurs,
sont en accord avec celles de la littérature [6]. A plus haute température, un ZTmax = 0,12 est
obtenu a 500 K pour Fe2V10sAlog2. Pour les alliages de type p, ZTmax = 0,03 est également

obtenu dans la série Fe,.«V1:+xAl pour X = -0,04.
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Figure 45: Facteur de mérite adimensionnel des alliages de la série Fe;VixAlix.
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Figure 46: Facteur de mérite adimensionnel des alliages des séries Fez.xVAl1x et FeaxVixAl.
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111.8 Autres dopants et substituants pour diminuer la conductivité thermique
111.8.1 Limites de solubilité et microstructures

Dans la littérature, plusieurs éléments chimiques ont été utilisés pour réaliser un dopage
dans Fe2VAL. Afin d’optimiser les propriétés thermoélectriques des alliages auto-substitués, des
essais de substitutions au magnésium (Mg, Z =12), a ’indium (In, Z =49), a I’étain (Sn,
Z =50), au tantale (Ta, Z = 73), et au titane (Ti, Z = 22) ont été réalisés pendant cette these. Les
trois premiers dopants sont inconnus dans la littérature. D’une part, In et Ta étant iso-
électroniques a Al et V respectivement, ils sont utilisés dans le but d’augmenter les phénoménes
de diffusion des phonons par fluctuations de masse dans le réseau cristallin [31]. Les
compositions de départ pour réaliser les substitutions sont Fe2VVAI bien évidemment,
Fe2V1,03Alo,97 et Fe2,04Voe6Al qui présentent a 1’ambiante des valeurs importantes de PF. La
double substitution du Ta sur le site du V et du V sur le site de Al dans Fe2VVTao05Alo,95 (0U
Fez2(VoesTaoes)(Alogs Voos)) a déja été étudiée dans la littérature. Cette derniére permet de
passer A = 16,4 W/(m K?) [6] dans Fe2Vo,s5Alo,95 2 . = 10,3 W/(m K?) [31]. D’autre part, Mg et
Ti sont envisagés comme dopants pour optimiser la concentration des porteurs. En effet, la
substitution du Mg ou du Ti sur les sites de Al ou V respectivement, permettrait la création de
niveaux accepteurs dans le (pseudo)gap et le contréle de la concentration des porteurs. Comme
indiqué dans la partie précédente, la concentration maximisant le facteur de puissance est
~10%° cm pour le type p et ~102* cm™ pour le type n, a condition que ces dopants ne modifient

pas la structure électronique.

Pour chaque substituant / dopant, le premier objectif est la détermination de la limite de
solubilité. Pour ce faire, les compositions Fe2VAl1xMgx, Fe2VAlixInk et Fe2VVAlixSnx
(x=0,05; 0,1), Fez2(V1xTax)103Alog7 (x = 0,06 ; 0,07 ; 0,08 ; 0,12 ; 0,15) et Fez2,03Vo,97-xTixAl
(x=0,05; 0,1) sont préparées par fusion au four a arc (AM pour arc-melting) ou par fusion
dans un four HF (pour haute fréquence). Ce dernier est utilisé pour controler 1’¢lévation de la
température des alliages et éviter une évaporation brutale des éléments a bas point de fusion.
En effet, les températures d’évaporation de Mg (Tv = 1090 °C) [44], In (Tv = 2072 °C) [44]
étant inferieures ou proches de celle de la fusion du V (Tf=1910 °C) [44], une fusion
simultanée au four a arc conduit systématiquement a une évaporation et a la perte du controle
de la composition, essentielle a I’optimisation des propriétés de transport. Les substitutions de

Sn (Tv = 2602 °C) [44], Ta (Tv=5458°C) [44] et Ti(Tv=3287°C) [44] sont réalisées
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uniquement au four & arc. Un recuit de 72h a 900 °C est ensuite réalisé pour chaque échantillon

afin d’assurer une homogénéité de 1I’ensemble.

Pour abaisser la température de fusion du V avant la fusion au four HF, des pré-alliages
ternaires de Fe-V-Al sont tout d’abord préparés au four a I’arc. Ensuite, la fusion conjointe
entre ’alliage ternaire et le dopant est conduite dans le four HF, par une augmentation

progressive de la température.

La Figure 47 présente les images des échantillons de compositions nominales
Fe2VAlosMgoa et Fe2VAloglno,1. On observe une séparation de phase macroscopique pour
Fe2VAlosMgo,1 et une immiscibilité ou faible miscibilité pour Fe2VVAloglno,1. Pour I’échantillon
de composition nominale Fe2VVAlosMgo,1, une analyse microsonde indique une composition a
cceur de Fez263)V141)AloyMgo) et sur la couronne Feis 2)V1,53)Alos4)Mgo,1r). Ainsi, par les
méthodes de synthéses mises en ceuvre, on peut considérer qu’il n’est pas possible d’obtenir

une solution solide pour ces substituants.

a)

Figure 47: Images des échantillons de compositions nominales (a) Fe2VAlpoMgo 1 et (b) FesVAlgolng 1.
L’aire d’un carré sur la feuille est 0,5 x 0,5 cm?.

La Figure 48 présente une analyse a la microsonde d’un échantillon de composition
nominale Fe2VVAlo,95Snoos. On observe pour ces échantillons la présence de précipités de
contraste treés clair. Ces précipités correspondent a de I’étain non solubilisé. Les analyses
microsonde des matrices indiquent les compositions  Fe203V102Alo89Snoos et
Fe1,98(4)V1,07(3)Alo,87(1)SNo,06(2) pour X = 0,05 et x = 0,1 respectivement. Ces analyses indiquent
que la limite de solubilité est xim=0,06. Un échantillon de composition nominale

Fe2VAlo96Snoos est également préparé pour continuer I’étude de la solubilité de Sn. Cet
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échantillon est fragile et une découpe sous forme de barreau ou de disque s’accompagne de

fissures. Le travail de substitution par Sn est ainsi écourté.

Figure 48: Image BSE d’un échantillon de composition nominale Fe,VAlg,95SNo,gs.

La Figure 49 présente des analyses a la microsonde de Fez(VixTax)1,03Alog7 avec
x=0,06;0,07;0,08 ;0,12 ; 0,15. L’échantillon de composition nominale Fe2VossTao,15Alo,97
(x=0,15) présente deux phases en équilibres, indicateur de I’excés en Ta. Les analyses
microsonde indiquent une composition moyenne Fe2,02(1)Vo,91(2) Tao,12¢2)Alo,95(1) pour la matrice
(phase sombre) et de grandes fluctuations pour la seconde (phase claire). L’échantillon de
composition nominale Fe2Voe1Tao12Alo97 (X = 0,12) présente un contraste de composition et
un infondu de tantale (hors image). La présence de cet infondu dénote de la difficulté de fondre
simultanément un élément réfractaire et de grande densité (Ta; Tr=3017°C;
d=1,6 x 10 kg.m™®) [44] et un élément a bas point de fusion et de faible densité (Al;
Tr=660,32°C; d=2,7x10°kg.m3) [44]. L’échantillon de composition nominale
Fe2VoesTao0sAlogr (x = 0,08) présente de faibles variations de contraste inter- et intra-grains.
Par rapport aux échantillons contenant une teneur en Ta correspondant a x = 0,12 et x = 0,15,
le contraste de composition est moins marqué et ne correspond pas a un excés de Ta dans

I’échantillon. Dans la littérature, des microstructures similaires sont observées par Garmroudi
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et al. dans Fe2VooTao,1Al [39]. Ainsi, nous pouvons considérer que la présence du Ta dans une
matrice de Fe-V-Al conduit a la présence de faibles contrastes de compositions. C’est
probablement lié a une durée de recuit trop courte pour atteindre une homogénéisation
compléte. La composition moyenne obtenue a la microsonde pour x=0,08 est
Fe2,011)Vo.96(1) Tao07)Alogsr). L’échantillon de composition nominale Fe2Vo97Tao0sAlo97
(x=10,06) est egalement observé a la microsonde. Bien que moins contrastées que dans les
compositions précédentes, des faibles variations de composition inter- et intra-grains sont
observées. La microsonde indique une composition moyenne de Fe1,99(1)Vo,98(2) Tao,06(1)Alo,97(1)
qui dénote de la sélectivité du Ta pour le site de V, en accord avec la référence [31]. Les
parametres de mailles obtenus a partir de poudres recuites de ces alliages sont présentés sur la
Figure 50. On observe une évolution linéaire de ce dernier avec la composition jusqu’a x = 0,09
et ensuite une diminution de la pente entre x = 0,09 et x = 0,15. Selon cette évolution, on peut
considérer qu’une solution solide existe entre Fe2V1,03Alo,97 et Fe2Vo,94Tao,00Al0,97. Pour la suite,
un alliage de composition nominale Fe2VogsTaoe7Alog7 sera préparé. La composition de ce
dernier est choisie avec une concentration en Ta inférieure & la limite de solubilité xim = 0,09.
Cette derniere est tres proche de la limite x =0,10 rapportée par Garmroudi et al. dans
Fe2VixTaxAl [39].
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Figure 49: Analyses a la microsonde des échantillons de la famille Fex(VixTax)103Alog7 avec (a)
x=0,06; (b)x=0,07;(c)x=0,08; (d)x=0,12; (e) x=0,15.
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Figure 50: Evolution du parametre de maille des alliages de la famille Fea(VixTax)1,03Alog7.

La Figure 51 présente des analyses a la microsonde pour les échantillons de
compositions nominales Fe203Vo92TioosAl (x=0,05) et FezosVosrTiolAl (x=0,1). Les
contrastes observés sur les échantillons correspondent aux orientations différentes des grains.
Aucun contraste, provenant d’une phase secondaire n’est observé sur ces échantillons. La
microsonde indique des compositions moyennes Fe2012)Vo94(2) Tio,05)Aloge) pour (x = 0,05)
et Fe2,011)Vo,90)Tio11)Al1,0) pour x = 0,1. Ce résultat est confirmé par ’absence de raies de
diffraction de phases secondaires dans 1’observation des diffractogrammes des rayons X pour
chaque échantillon. La variation linéaire du paramétre de maille permet d’affirmer qu’une
solution solide existe entre Fe2,03Vo,97Al et Fe2,03Vos7Tio 1Al et que la limite de solubilité est
supérieure a x = 0,1. Compte tenu du temps imparti, la suite de 1’étude de la limite de solubilité
a fait I’objet d’un stage M2 (Zakaria El Gharad, Master MAN, Université Paris-Est-Créteil).
De cette étude subsidiaire, il a été déduit que la limite de solubilité de Ti est supérieure a
X = 0,15. Pour I’étude de la solubilité dans Fe2,03Vo,97x TixAl, une étude des équilibres de phases
a plus grande teneur en Ti (x > 0,15) est donc nécessaire. Dans la suite, seules les propriétés

thermoélectriques des compositions x = 0,05 et x = 0,1 sont présentées.
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Figure 51: Analyses a la microsonde des échantillons de la famille Fez03Voe7-xTixAl avec (a) x = 0,05 ;
(b)x=0,1.

111.8.2 Propriétés thermoélectriques a température ambiante

Les compositions mesurées, concentrations des porteurs, mobilités, coefficients
Seebeck, résistivités électriques et facteurs de puissance sont présentés dans le Tableau 6 et le

Tableau 7 respectivement.

On observe une augmentation de la concentration des porteurs avec X dans
Fe203Vo97-xTixAl. Conformément a la littérature [21, 30, 38], la substitution au Ti conduit &
’augmentation de la concentration en trous dans 1’alliage. On note par exemple 3,8 x 102! cm3
dans I’alliage Fe2,03Vo,87Tio,1Al. Le coefficient Seebeck pour cette série augmente pour x = 0,05,
atteignant o = 103,5 uV/K et decroit pour x =0,1, avec o =84,5uV/K. La différence de
concentration de porteurs entre ces deux échantillons (x = 0,05 et x = 0,1) ainsi que la différence
de coefficients Seebeck laissent penser que I’optimum de concentration pour cette série est
compris entre p =15-30 x 10®cm=3. Bien que la concentration des porteurs des alliages
substitués augmente par rapport a celle de Fe2,04Vo,96Al, les mobilités calculées de ces porteurs
varient en sens inverse. On note ainsi p = 22 cm?/(Vs) et g = 10,5 cm?/(V s) pour Fez2,04Vog6Al
et Fe2,03Vo,s7Tio 1Al respectivement. Cependant, les valeurs de résistivité des alliages substitués
Fe2,03Vo,97-xTixAl sont inférieures au moins de moitié a celle de 1’alliage Fe2,04Vo,96Al. Bien que
la mobilité des porteurs pour Fez03Vos7Tio,1Al soit la plus faible, leur concentration permet
d’obtenir une résistivité d’environ p = 1,76 nQ m contre p = 2,66 nQ met p = 5,26 pQ m pour
Fe2,04Vo,96Al et Fe2,03Vo92TioosAl. Cela permet d’obtenir PF = 4,05 mW/(m K?) pour les deux
alliages substitués x=0,05 et x=0,1. Cette valeur est deux fois supérieures a celle de
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Fe2,04Vo,96Al, et indique, conformément a la littérature, I’intérét de la substitution au Ti dans les
alliages de type p. Il est nécessaire de poursuivre ce travail, afin de déterminer la limite de

solubilité et I’optimum de concentration qui maximise o?/p.

L’alliage de composition nominale Fe2Vo96Tao07Alo,97 présente une concentration de
porteurs (n=1,53 x 10t cm®) quasiment égale a celle de Fe2ViosAlogr. Les porteurs
majoritaires dans ces alliages sont les électrons, en accord avec le signe des coefficients
Seebeck. On note également que les coefficients Seebeck de ces alliages sont égaux. Ce résultat
est attendu, étant donné que V (Z = 23) et Ta (Z = 73) sont iso-électroniques. Cependant, la
mobilité des porteurs de charge dans Fe2VossTaoorAlogr (U= 9,4 cm?/(V s)) est inférieure a
celle de Fe2V1,03Alog7 (U = 10,4 cm?/(V s)). Cette variation peut s’expliquer par le fait que la
mobilité des porteurs de charges (€lectrons) est affectée par la fluctuation de masses d’atomes
dans le réseau cristallin. Ainsi, le facteur de puissance diminue a I’ambiante d’environ 7 % dans

Fe2Vo,96 Tao,07Alo,07 par rapport a Fe2V1,03Aloo7.

Tableau 6: Compositions nominales, composition mesuréess, concentrations des porteurs et mobilités
des alliages substitués ainsi que les références Fe; VAL, Fe;Vi03Alogr et Fez0aVogsAl.

Composition nominale Composition mesurée n/p(102°cm3) | g(cm?(Vs))
Fe VAL Fe2,001)V1,011)Alo,99(2) 3,90 27,6
Fe2V1,03Alo,97 Fe2,0001)V1,041)Al0,96(1) -15,3 10,4
Fe2,04Vo,06Al Fe2,05(1)Vo,052)Al1,002) 5,40 22,0
Fe2,03V0,92Tio,05Al Fe2,01(2)Vo,94(2) Tio,05(1)Al0,99(1) 15,8 14,8
Fe2,03Vo,87Tio,1Al Fe2,011)Vo,901) Tio1)Al1,00) 33,8 10,5
Fe2VogsTao Al g7 Fe2,02(2)V0,95(2) Tao,062)Alo,96(1) -153 9.4
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Tableau 7: Coefficient Seebeck, résistivité et facteur de puissance des alliages substitués ainsi que les
références FGQVAl, F62V1,03A|0,97 et F62,o4V0196A|.

C;’Qﬁ?ﬁ;ﬁ'ﬁ " a (LV/K) p (nQm) PF (mW/(m K?))
FexVAI 84,7 5,8 1,24
Fe2V1,03Alo,97 -151,6 3,94 5,84
Fe2.04Vo,06Al 92,3 5,26 1,61
Fe2,03Vo,92Tio05Al 103,5 2,66 4,02
Fe2,03Vos7Tio 1Al 84,5 1,76 4,05
Fe2Vo,96 Tao,7Alo,97 -153,2 4,33 5,42

111.8.3 Evolution des propriétés électriques en fonction de la température

La Figure 52 présente le coefficient Seebeck, la résistivité et le facteur de puissance en
fonction de la température des alliages présentés précédemment. Dans la série Fe2,03Vo 97x TixAl,
I’alliage de composition nominale Fe2,03Vos7Tio 1Al (X =0,1) présente un coefficient Seebeck
constant de 300 K a 450 K et décroit a haute température. Le coefficient Seebeck dans I’alliage
de composition nominale Fe203Vo,92Tio,0sAl (x = 0,05) présente une évolution similaire a celui
de Fe204Vo,96Al sur toute la gamme de température. La resistivité des alliages de la série
Fe2,03Vo,97-xTixAl (x = 0,05 et x = 0,1) présente 1’évolution d’un semi-conducteur dégénéré, en
accord avec les valeurs de concentrations de porteurs mesurées a I’ambiante (p ~ 102 cm3).
Les valeurs de résistivité demeurent cependant inférieures sur toute la gamme de température a
celles de Fe2,04Vo,96Al. On obtient ainsi des valeurs de PF supérieures pour ces substitutions par
rapport a celles de Fez2,04Vo96Al. Le maximum pour cette série (Fez,03Vo,97xTixAl) est obtenu a
’ambiante avec PF = 4,05 mW/m K?2) pour x = 0,05 et x = 0,1.

L’alliage de composition nominale Fe2VogsTaoo7Alogr présente une évolution du
coefficient Seebeck similaire a celle de Fe2V1,0sAlo,e7. Pour chaque alliage, le maximum de o
est obtenu a 1’ambiante et I’écart maximum de a a chaque température est inférieur a 15 %.
L’évolution de la résistivité électrique est la méme pour chaque alliage, avec le passage par un
maximum a ~ 400 K. La résistivité de Fe2VoesTaoo7Alogr demeure supérieure sur toute la
gamme de température. Ainsi, les variations de PF de chaque alliage sont similaires et les
valeurs maximales sont obtenues a ’ambiante : 5,42 mW/(m K?) et 5,84 mW/(m K?) pour

Fe2Vo,96 Tao07Alo,97 et Fe2V1,03Alo97 respectivement.
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Figure 52: Coefficient Seebeck, résistivité et facteur de puissance des alliages substitués ainsi que les
références utilisées.

111.8.4 Evolution de la conductivité thermique

La conductivité thermique des échantillons est présentée sur la Figure 53. Pour la série
d’échantillons Fe2,03Voe7-xTixAl (x = 0,05 et x = 0,1), on observe des conductivités thermiques
de réseau supérieures a la référence Fe204Vo,96Al. Par exemple a 1’ambiante, on obtient
Ar = 19,2 W/(m K) dans Fe2,03Vo0,92Tio05Al par rapport a Ar = 14,5 W/(m K) dans Fe2,04VogAl.
Cette augmentation peut étre expliquée par le fait que la concentration des porteurs est
supérieure dans les alliages substitués. La conductivité thermique de réseau de I’alliage de

composition nominale Fe2VogsTaoo7Alogr présente une conductivité thermique de réseau
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inférieure de deux fois celle de Fe2V103Alog7. Une valeur Ar = 7,1 W/(m K) est notamment
obtenue a I’ambiante. Dans le détail, on remarque que les conductivités thermiques
électroniques sont plus ou moins égales sur toute la gamme de température : la substitution au
Ta permet une diffusion efficace des phonons dans Fe2VVAI. Des diminutions importantes de A
sont également observées dans la littérature pour Fe2(VixyTixTay)Al [29], Fez(Vi-
xTax)AloesSioos [36], et Fe2VTaxAlix [31] par rapport a la composition steechiométrique
Fe2VAL
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Figure 53: Conductivités thermiques totale, électronique et de réseau des alliages substitués ainsi que les
références utilisées.
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111.8.5 Evolution du facteur de mérite adimensionnel ZT

Les facteurs de mérite adimensionnels des échantillons sont présentés sur la Figure 54.
Malgré 1’augmentation des conductivités thermiques des échantillons de la série Fe2,03Vo,97-
xTixAl, ils présentent un ZT supérieur & Fe204Vo,96Al sur toute la gamme de température. Bien
qu’a I’ambiante Fe2,03Vo0.92Tio0sAl (x = 0,05) et Fez,03Vog7Tio 1Al (x = 0,1) présentent des ZT
proches, en moyenne Fez03VosrTio 1Al présente un ZT supérieur. Cet échantillon posséde
ZT = 0,06 et un maximum a 450 K avec ZT = 0,09. Ainsi Fe2,03Vo,s7Tio,1Al présente le meilleur
ZT obtenu dans les alliages de type p de la présente étude et posséde a 450 K une valeur
comparable au maximum de 1’alliage auto-substitué Fe2V1,03Aloe7. Dans la littérature Nishino
et al. [38] rapportent un ZT ~ 0,08 a I’ambiante dans Fe2Vo,78Tio3Alo92 de type p. Comme
indiqué plus haut, une étude d’autres concentration en Ti dans Fe203Voo7xTixAl est

indispensable pour optimiser ce matériau.

L’alliage de composition nominale Fe2VogsTaoorAlogr présente un ZT =0,18 a
I’ambiante, soit le double de celui de Fe2V103Aloe7. Dans la littérature, des valeurs similaires
de ZT sont obtenues a I’ambiante dans 1’alliage doublement substitué Fe2(V1-xTax)Alo,95Sio,05
[36] et dans Fe2VTaoosAlogs, atteignant ZT =0,21 a 370 K [31]. Le maximum de ZT de
Fe2Vo,96 Tao,07Alo,97 est obtenu & température ambiante et décroit en fonction de la température.
Pour les alliages préparés par fusion a I’arc, cet échantillon présente la plus forte valeur de ZT
a I’ambiante. Ainsi, cette composition est utilisée pour les études de nanostructuration dans le
Chapitre V. Cependant, bien que la limite de solubilité soit déterminée a la concentration
X = 0,09 dans Fez(V1-xTax)1,03Alo97 et que les propriétés thermoélectriques sont déja améliorées,
il serait trés intéressant de déterminer un optimum de concentration de porteurs dans Fez2(Vi-
xTax)1,03Alo97. Comme déja mentionné, Garmroudi et al. ont rapporté en 2021 un facteur de
puissance tres eleve dans Fe2VogsTao,0sAl0,9Sio,1 [39] : et un facteur de mérite tout aussi eleve a
300 K : PF = 9 mW/(m K?) et ZT = 0,3. En effet, la substitution du V par le Ta conduit de fagon
inattendue a la modification de la masse effective des électrons. Cette étude, bien qu’importante

pour la nanostructuration, sort du cadre temporel de cette these.
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Figure 54: Facteur de mérite adimensionnel des échantillons substitués ainsi que les références utilisées.
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111.9 Conclusion

Dans ce chapitre, 1’état de I’art des alliages a base de Fe2VVAI et préparé au four a arc a
¢té présenté. Nous avons tout d’abord discuté de 1’état fondamental de Fe2VVAl et les études de
propriétés thermoélectriques d’alliages substitués dans la littérature. Dans cette partie, I’accent
est mis sur les compositions présentant les facteurs de puissance les plus élevés dans chaque
série d’alliage. Fe2VAI est intrinsequement un alliage de type p et peut étre changé en
conducteur de type n ou demeurer de type p par substitutions. Ces substitutions permettent, par
modification de la concentration des porteurs et de I’augmentation des phénomenes de diffusion
des phonons, d’améliorer le facteur de puissance et diminuer la conductivité thermique,

respectivement.

La recherche de compositions améliorant les propriétés thermoélectriques a débuté par
I’étude des alliages auto-substitués. L’étude des séries d’alliages Fe2VixAlix, Fe2+xVAlix,
Fe2xV1+xAl montre une diminution de la conductivité thermique lorsque 1’on s’écarte de la
composition steechiométrique. Par ailleurs, pour les alliages auto-substitués de type p et de type
n, la série Fe2Vi+xAlix presente les facteurs de puissance les plus élevées a température
ambiante. Les compositions Fe2VogssAlio1s et Fe2ViosAlogr présentent respectivement
PF = 3,20 mW/(m K?) et PF = 5,84 mW/(m K?).

Dans cette série d’alliages, un optimum de concentration de porteurs est ensuite
recherché. Pour ce faire, un modéle a bande parabolique est utilisé pour chaque type d’alliage.
La température d’étude choisie est 220 K et les concentrations de porteurs optimales sont
Popt = 1,3 £ 0,3 x 102 cm™ et nopt = 1,0 £ 0,2 x 10?1 cm™. D’apreés le modéle parabolique, des
facteurs de puissance optimum PFmax = 4,7 mW/(m K?) et PFmax = 6,8 mW/(m K?) peuvent étre
obtenus respectivement pour le type p, le type n, a 220 K pour ces concentrations de porteurs.
Pour les alliages de type p, Fe2VossAliois (p ~ 6,74 x 102%m=; PF =27 mW/(m K?) a
220 K) n’est pas a ’optimum de concentration. Pour les alliages de type n, Fe2Vi03Alog7
(n~1,4x10%*cm?3; PF=6,6 mW/(m K?) & 220 K) est & I’optimum de concentration et est
donc optimise.

Des substitutions par d’autres éléments chimiques du tableau périodique (Mg, In, Sn,
Ta, Ti) ont également été réalisées. Ces substitutions sont réalisées soit pour optimiser la
concentration des porteurs soit pour diminuer la conductivité thermique. Les substitutions au
Mg et Sn révelent des immiscibilités ou faibles miscibilités tandis que la limite de solubilité du

Ta est xiim = 0,09 dans Fez2(V1-xTax)1,03Alo,e7. Les substitutions au Sn indiquent que la limite de
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solubilite est atteinte & x = 0,06 dans Fe2VVAl1xSnx, tandis qu’elle est supérieure a X = 0,15 dans
Fe2,03Vo,97xTixAl.

Pour les alliages de type p, des PF ~ 4,05 mW/(m K?) et ZT ~ 0,06 sont obtenus a
I’ambiante pour les compositions Fe2,03Voe7xTixAl avec x = 0,05 et x = 0,1. Pour les alliages de
type n, I’alliage de composition Fe2Vo,s Tao,7Alog7 présente PF = 5,42 mW/(m K?) et ZT ~ 0,18
a ’ambiante. La composition Fe2Vo,gsTao,7Alo,97 présente le ZT le plus elevé dans les alliages

substitués et est utilisée pour les études de nanostructuration au Chapitre V.
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1V.1 Vue d’ensemble

Dans cette partie dirigée principalement par Jean-Marc Joubert, chercheur CNRS au
laboratoire, nous parlerons du diagramme de phase dans le systeme Fe-V-Al. Par soucis de
cohérence avec la littérature, dans la suite de cette partie, nous utiliserons la notation Fe-Al-V.
De plus, les températures seront exprimées dans le systeme international (Kelvin). La
description des structures cristallines des phases utilisera les groupes d’espaces ou suivra la
désignation Strukturbericht. Nous verrons en détail I'état de I'art dans le systéme Fe-Al-V, les
modes de synthéses et d'analyses des échantillons utilisés ainsi qu’une description des phases
en présence autour de Fez2exAl1:xVisx avec 0,4 <x < 0,4 2 923 K et 1273 K. Ce travail s’inscrit
dans la recherche de compositions qui présentent des nanoprécipités d’une seconde phase.
L’intérét principal de cette recherche pour la thermoélectricité est que des nanoprécipités de
seconde phase peuvent agir comme centres de diffusion des phonons et permettre une
diminution de la conductivité thermique. De plus, le contrdle de la fraction de précipités de
phase secondaire, obtenu par un choix judicieux des temps de recuit, permettrait de contrdler
précisément leurs effets, non seulement sur la conductivité thermique mais aussi sur la
conductivité électrique et ainsi limiter la diffusion des électrons par les nanoprécipités tout en
maximisant celle des phonons. Un travail sur le binaire Fe-V ainsi que les phases observées a
723 K sont également présentés. Ce dernier a pour objectif de déterminer la stabilité relative
des phases et de les comparer a des calculs ab-initio mettant en ceuvre la théorie de la
fonctionnelle de la densité (Density Functional Theory, DFT). Pour finir ce chapitre, des
résultats de microstructure ainsi que des propriétés électriques et thermiques entre 300 K et
600 K sur la série d’alliages Fei-2xVxAlx seront présentes. Ces derniers présenteront le lien entre
la composition chimique, le recuit de précipitation et les propriétés de transport électronique
(coefficient Seebeck, résistivité et facteur de puissance) obtenues pour des compositions
biphasées.

IV.2 Etude bibliographique

La premiére étude dans la littérature qui traite du diagramme de phase dans le systéeme
Fe-Al-V a été réalisée par Zhao et al. [1]. Dans cette derniere, la zone riche en fer du diagramme

est étudiée thermodynamiquement a 773 K. L'analyse des phases en équilibre est réalisee par
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I’étude de la microstructure par microscopie électronique en transmission (MET) et est
complétée par une analyse empirique des enthalpies libres des phases. Cette analyse permet
d'obtenir 3 zones en équilibre comme indiquées sur la Figure 55. Sur cette figure, on observe
que la partie riche en fer du diagramme ternaire présente un domaine monophasé contenant une
phase de structure A2, comme celle du fer élémentaire. En se déplacant sur I’isopléthe
Fe1-2xVxAlx, des équilibres biphasés sont observés entre le domaine A2 et le domaine de la phase
de structure DOs, qui est celle dans laquelle cristallise FesAl. Des domaines monophasés de
structure DOs et B2 sont ensuite observés avant d’atteindre la composition Fe2VAI, qui selon
cette étude serait de structure B2. Dans cette figure, les limites tracées en traits continus
correspondent a des limites obtenues par interprétation des enthalpies libres hypothétiques dans
les échantillons biphasés observes au MET. Les traits en pointillés délimitent hypothétiqguement

le domaine B2 du reste du diagramme.

40

at.% Al
Figure 55 Diagramme de phases a 773 K des alliages Fe-Al-V dans la partie riche en fer proposée par
Zhao et al. [1]. Les équilibres observés sont : biphasé (ronds pleins), monophasé DO; (triangle) et

monophasé B2 (carrés).

Par la suite, Maebashi et al. [2] ont remis en question les limites des domaines de
séparation des phases en équilibres établis par Zhao et al. En effet, ils indiquent que les lignes
de liaisons des phases en équilibre (« conodes ») doivent étre déterminées par analyse chimique
en plus d'une analyse microstructurale, ceci a I’aide d’un MET-EDS (pour Energy Dispersive
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X-Ray Spectroscopy). Dans ce travail, les diagrammes en équilibre sont étudiés a 923 K, 973 K
et 1023 K et sont présentés sur la Figure 56. Dans les Figure 55 et Figure 56, D0s et L2: font
référence a la méme maille cristalline cubique faces centrées. La différence vient du fait que
DO0s décrit la structure de binaires de type XsZ tandis que L21 est la structure de composes
ternaires de type X2YZ (avec X et Y des métaux de transition et Z un élément du groupe
principal). Ainsi, lorsque X et Y représentent le méme métal de transition, le type L2:1 devient
le type DOs [3]. Zhao n’avait pas déterminé la structure de Fe2VAI et postulé de facon
approximative que cette composition cristallisait dans la structure B2 ou DOs. Dans la
description de Maebashi et al. [2], les analyses de compositions permettent de déterminer avec
précision les frontiéres des phases en équilibres. La Figure 56.d permet d'observer une évolution
des équilibres de phases lorsque la température augmente. On note notamment une diminution
de la zone d'équilibre A2 + L21, la formation d’un domaine de phase B2, un équilibre de phase
B2 + L21, ainsi qu'un domaine d'équilibre A2 + B2 + L21. Dans le domaine diphasé A2 + L21,
selon la composition, I’une des deux phases constitue la matrice tandis que I’autre phase est

sous forme de nanoprécipités de tailles comprises entre 70 et 500 nm.
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Figure 56: Coupes isothermes dans la partie riche en fer du systéme ternaire Fe-Al-V, incluant les résultats de
I'observation MET et de l'analyse EDS ; (a) 1023 K, b) 973 K, (c) 923 K, et d) les changements des limites des
domaines de phases en fonction des températures. Dans toutes les figures, les lignes fines et discontinues des zones
biphasées montrent les lignes de liaison de composition de chaque phase et les lignes en pointillés prolongent les
frontiéres des domaines de la matrice L2;. Les zones ombrées sont des régions triphasées estimées. Les symboles
ouverts correspondent a des compositions d'alliages montrant des phases uniques et les symboles pleins indiquent
les compositions a deux phases mesurées par EDS. Le symbole "+" indique la composition de 1’alliage d’Heusler

steechiométrique Fe AlV [2].

Par la suite, Ferreiros et al. [4] se sont intéressés a la description des équilibres de phases
dans les alliages Fe-Al-V selon I’isopléthe Fei-2xAlxVx entre les tempeératures 900 K et 1273 K.
Dans cette étude, l'utilisation de I'analyse calorimeétrique différentielle (DSC pour differential
scanning calorimetry) ainsi que des analyses MET permettent d'une part de déterminer les
températures de transition de phases et d'autre part de confirmer les structures cristallines des
phases en présence. Les alliages sont tout d'abord trempés depuis 1373 K et des recuits a
différentes températures sont realises. La Figure 57 présente les équilibres de phases obtenus

dans la section isoplethe Fei-2xAlxVx avec 0,06 < x < 0,24. Parmi les objectifs de leur travail,
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un intérét particulier est mis pour la détermination de la température et des compositions pour
lesquelles il n’y a pas que I'équilibre de phases A2 + L21. En chauffant, les alliages A (x = 0,15)
et B (x = 0,13) passent d'un équilibre de phase (A2 + L21) vers (B2 + L21) a basse température
par transformation de la phase désordonnée A2 vers la phase partiellement ordonnée B2. Cet
équilibre B2 + L21 est ensuite transformé en une phase B2 puis A2 a plus haute température.
Dans le cas de l'alliage (x = 0,1), la transformation de phase (A2 + L21) vers A2 inclue un faible
domaine d'équilibre A2 + B2. Dans le cas de l'alliage D, aucune transformation de phase n'est
observée par analyse des reésultats de DSC et de MET. Ainsi dans le cadre de I’isopléthe
Fe1-2xAlxVyx, seules les valeurs de x, telles que 0,10 < x < 0,15 présentent une séparation de phase
en A2 + L21 pour les températures inférieures a environ 993 K. Au-dessus de cette température,
et en augmentant x dans la méme gamme de composition, les équilibres A2 + B2, B2 et
B2 + L21 peuvent étre obtenus. La Figure 57.b permet d'observer les équilibres de phases a
1008 K. En comparant ces équilibres a ceux obtenus par Maebashi et al. [2] pour une
température proche (ceux a 1023 K), on peut noter que bien que les structures des phases en
équilibre soient les mémes, les compositions des phases en équilibre varient légérement. En
effet, en suivant I’isopléthe Fe-Fe2VVAI, la zone du domaine biphasé est plus proche de la

composition Fe2VVAI pour Ferreiros et al. que pour Maebashi et al. [2, 4].
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Figure 57: (a) Evaluation de la section verticale Fey.»Al\V, basée sur des calculs ab-initio [5], des
données expérimentales [2] : des mesures DSC et des observations MET de spécimens vieillis. (b)
Schéma de la section isotherme Fe-Al-V a 735°C (1008 K) incluant la région estimée (A2 + B2) [5].

Pour I’étude des équilibres de phases dans les zones du diagramme non décrites dans la
littérature, les calculs ab-initio peuvent étre utilisés. Dans le diagramme ternaire Fe-Al-V, une
description des équilibres en utilisant cette méthode a été réalisée par Berche et al. [6]. La Figure
58 présente les diagrammes ternaires calculés par les auteurs. Dans cette étude, les équilibres
sont calculés a 773 K et 400 K et complétés a I’aide de données rapportées dans la littérature a
ces temperatures. Le lecteur intéresse par les détails des calculs ainsi que les hypothéses de
travail faites sur la stabilité relative des phases (enthalpies libres, enthalpies de mélange, choix
des positions d’atomes dans les structures désordonnées, choix de la taille des mailles, ...) sont
encouragés a se référer au travail des auteurs. Dans la pratique, certaines isopléthes sont
considérées (telles que de D0s-FesAl a L21-Fe2VAI et L21-Fe2VAI & A15-VsAl par exemple) et

des calculs d’enthalpies libres, d’enthalpies de mélange et des enthalpies de formation d’une
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composition selon différentes structures (A15, L21, DO3) sont réalisés a 1’aide de calculs DFT.
Les équilibres de phases et les structures de phase les plus stables sont ensuite utilisées pour la
description des équilibres ternaires. Les auteurs soulignent néanmoins que pour avoir une vision
plus précise des équilibres a toutes les températures, une évaluation globale du systéeme par la
méthode CALPHAD (pour Calculation of Phase Diagrams) serait utile. Des détails sur les
principes des méthodes DFT et CALPHAD sont donnés dans la partie introductive de la section
IV.5.3. Il est cependant difficile de comparer ces calculs aux expériences, a cause du peu de

données expérimentales disponibles a ces deux températures.

0.1
0 mfNO.Z,YO.S 04 05 06 07 08 09 10 0 0.1f 0.2?0.3 T0.4 05 06 07 08 09 1.0
A VAlLoVoALV AL VAL, x(V) V|| AL VALVALVALVALVAL (/) Vv

Figure 58: Section isotherme suggérée du systeme Al-Fe-V a (a) 773 K et (b) 400 K. Les régions

monophasées sont en bleu, les régions biphasées en blanc et les régions triphasées en jaune.

IV.3 Stratégie de constitution du diagramme ternaire

L'objectif de la présente étude est I'obtention d'un diagramme de phases autour de la
composition Fe2VAI Pour le systeme Fe-Al-V, cet objectif présente un double intérét. Tout
d'abord identifier les domaines pour lesquels la précipitation d'une seconde phase est possible.
En effet, ce type de microstructure peut dans certains cas, permettre une diffusion
supplémentaire des phonons a 1’échelle nanométrique (et contribuer a un abaissement de la

conductivité thermique. Dans un second temps, ce travail contribue a la compréhension des
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équilibres de phases. 1l sert aussi a déterminer 1’extension du domaine monophasé de la phase
L2: dans le domaine ternaire. Aussi, comme nous l'avons observé dans le chapitre consacré a
I'optimisation des propriétés thermoélectriques dans Fe2VVAI (Chapitre 111. ), les performances
thermoélectriques des composés déclinent globalement au fur et a mesure que I'on s'éloigne de

la composition Fe2VAI. La présente étude est ainsi orientée et limitée par cette contrainte.

Pour éviter de multiplier le nombre de compositions expérimentales a réaliser pour
déterminer les domaines d'existence des phases, un plan d'expériences a été mis en ceuvre. Les
compositions sont choisies de maniére réguliére dans 3 directions du diagramme ternaire autour
de Fe2VAI, sur le binaire Fe-V et dans d'autres parties du diagramme ternaire sur lesquelles
nous reviendrons plus tard. La Figure 59 illustre les positions des compositions préparées. Le
but est d'atteindre I'état d'équilibre thermodynamique pour chaque température. Pour cela, des
recuits de longue durée sont réalisés a haute température et les mesures réalisées a température

ambiante aprés une trempe a I’air.

IV.4 Synthése et identification des phases

Deux études dans le diagramme ternaire Fe-Al-V ont été menées au cours de cette these.
Tout d'abord, a été conduite une étude de deux séries de compositions autour de Fe2VAI,
dénommeées par la suite « premier cercle » et « deuxieme cercle », pour déterminer 1’extension
du domaine monophasé L21 et les phases en équilibre avec la phase L21. Les échantillons sont
classés en fonction de leur éloignement par rapport a Fe2VAI: les échantillons du
« premier cercle » sont plus proches de cette derniére composition que ceux du « second
cercle ». Puis, une étude sur les phases du diagramme binaire Fe-V et de leur extension dans le
diagramme ternaire, par ajout d'aluminium, a aussi été conduite. Les échantillons de la premiére
étude sont synthétisés par fusion a l'arc, comme décrit dans la partie expérimentale. Chaque
échantillon est ensuite scellé dans un tube en silice sous vide (10° mbar) et recuit a I'aide d'un

four tubulaire & haute température.

Les échantillons des premiers et deuxiémes cercles sont tout d'abord recuit a 1273 K
pendant 14 jours, afin de réaliser une homogeénéisation de la composition a haute température,
une mise en ordre des atomes sur leurs sites et d'atteindre I'équilibre thermodynamique a cette
température. Une partie de chaque échantillon de la premiere série est ensuite recuite une

seconde fois a 923 K pendant 30 jours pour étudier les équilibres de phases a cette température.
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La température limite de 1273 K est choisie dans cette étude pour éviter toute transformation
de la structure L21 en B2. En effet, dans le cas de la composition Fe2VVAI, la température de
transition L21 <> B2 est de 1346 K [7]. La température 923 K est quant a elle choisie parce
qu’elle présenterait a priori des équilibres biphasés pour les compositions de 1'étude. Cette
hypothese est motivée par un précedent travail au sein du laboratoire, dans lequel un équilibre
biphasé a été observé. Nous reviendrons plus tard sur les détails de ce travail dans la partie

consacrée aux résultats.

Les échantillons de la deuxiéme étude sont synthétisés par fusion des éléments a I'aide
d'un four a induction a haute fréquence (HF). lls sont ensuite scellés sous vide et recuit tout
d'abord a 1273 K pendant 4 jours pour réaliser une homogénéisation a haute température et
ensuite vieillis pendant 30 jours & 773 K. L’objectif de cette étude consiste a affirmer ou a
infirmer la stabilité de la phase o (de structure cristallographique quadratique) pour certaines
compositions dans le binaire Fe-V. La température 773 K est choisie comme une température
intermédiaire pour la cinétique de la réaction et parce que dans le diagramme binaire, tous les

équilibres d’intérét sont présents.

Figure 59: Position dans le diagramme ternaire des compositions préparées : les carrés noirs (« premier
cercle ») et les ronds noirs (« deuxiéme cercle ») représentent les échantillons de la premiére étude, et

les triangles noirs ceux de la deuxiéme étude.
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La Figure 60 résume les cycles thermiques utilisés pour les échantillons dans chaque
série. Une fois recuits, tous les échantillons sont analysés en utilisant la diffraction des rayons
X ou des neutrons et une analyse de compositions est réalisée par microsonde. En plus de ces
analyses, des observations de la microstructure des échantillons de la premiere étude sont
réalisées a l'aide de la microscopie électronique a balayage (MEB). L'utilisation couplée de la
diffraction, de la microsonde et du MEB permet d'une part I'identification des structures
cristallines des phases présentes et dautre part, l'observation et la détermination des
compositions de ces dernieres. En microscopie, afin d'observer de faibles variations de
composition dans la matrice, l'utilisation d'une énergie faible et d’une tension faible pour les
électrons est nécessaire (E ~ 10kV ; i ~ 10 nA). En plus de ces derniéeres, un polissage avec une

granulométrie de 0,25 pum est indispensable.

Pour l'identification et I'affinement des structures cristallines des phases a partir des
diffractogrammes de poudres, le logiciel commercial EVA (Brucker) et I'affinement de Le bail
ont été utilisés. La base utilisée (PDF-4, version 2021) dans le logiciel EVA contient les fiches
PDF de la plupart des phases étudiées. Pour la détermination du groupe d'espace, I'affinement
de Le Bail [8] est utilisé avec le programme FULLPROF pour bien prendre en compte la maille

cristalline et le profil des raies dans le traitement du diagramme.

1273K
14 jours

923K
30 jours

Temperature (K)

=

trempe al'air

300K

N

Temps (h)

Figure 60: Cycle thermique utilisé pour les échantillons de la premiére étude et ceux de la seconde étude.
(*) correspond au moment pendant lequel les échantillons sont sortis du tube scellé, cassés en deux, et

un des deux morceaux est a nouveau est scellé pour un second recuit.
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IV.5 Etudes des phases en équilibres

Pour présenter de facon détaillée les résultats obtenus, cette partie sera subdivisée en 3
sous-parties. La premiere traitera des équilibres a 1273 K, la seconde traitera des équilibres a
923 K et la derniere traitera des équilibres obtenus dans le binaire Fe-V et de son extension dans

le diagramme ternaire.

IV.5.1 Equilibresa 1273 K

La Figure 61 présente les images des électrons rétrodiffusés des échantillons du
« premier cercle ». Tous les échantillons ne présentent aucun contraste, excepté celui associé
aux rayures de polissage. Ceci est indicateur d'une microstructure monophasée. Le Tableau 8
donne les compositions nominales ainsi que les compositions moyennes des échantillons
obtenues a l'aide de la microsonde. On constate tout d'abord qu'a I'exception de I'échantillon de
composition FesAlssV2s, les échantillons présentent une composition mesurée égale a la
composition nominale. Les analyses de microsonde pour cet échantillon indiquent la présence
d’une seconde phase de composition Feoo)Alosw)Veese), vraisemblablement un infondu de
vanadium lors de la synthese. La présence de cet infondu est probablement liée a la différence
importante entre les points de fusion de I’aluminium (Tf=933 K) et du vanadium
(Tf = 2183 K) : I’aluminium fond sous 1’arc avant le vanadium et enrobe ce dernier, prévenant
en partie sa fusion. Ce qui reste incompris a ce stade, c’est I’influence de la composition :
pourquoi cet effet donne lieu a des infondus pour certaines compositions et pas d’autres. 11 est
probable que le protocole de fusion (voir partie expérimentale), qui a été optimisé pour la
composition Fe2VVAI, ne le soit pas pour d’autres compositions. Un autre protocole devrait étre
recherché puis mis en ceuvre mais ceci sort du cadre de cette thése. Une autre phase, riche en
vanadium et de composition moyenne Fe12,63(2,96)Al26,47(0,52)V60,88(3,38) €St analysée a proximité
de I’infondu de vanadium. En s’éloignant de 1’infondu de vanadium, ces phases coexistent avec
une phase présentant un déficit de vanadium par rapport a la composition nominale et de
composition Fess12)Alza02)V21,92). On peut ainsi considérer que I'équilibre de phases observé
dans I'échantillon FesAlssV2s ne provient pas d'une démixtion de phase, mais de la présence

d'un infondu de vanadium -hors équilibre- apres la synthese.
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La Figure 62 présente les diffractogrammes de poudres obtenues pour ces échantillons.
La présence de la raie 111 autour de 26~ 26°, indique que les phases de compositions
FesoAlssVis, FesoAlisVss, FesoAlisVas, FesoAlsVis et FesoAlzsVss ont pour groupe d'espace
Fm-3m. L'absence de la raie 111 et la présence de la raie 200 indiquent que la phase de
composition Feas12)Alss,02)V21,90) cristallise dans le groupe d'espace Pm-3m. Le Tableau 8
présente un récapitulatif des groupes d'espace ainsi que les parametres de mailles affinés pour
les échantillons du « premier cercle » a 1273 K. Ainsi, pour des recuits a 1273 K, une seule
phase, de groupe d'espace Fm-3m ou Pm-3m est présente dans les échantillons. Bien que n’ayant
pas affiné leur structure par la méthode de Rietveld, il est possible de conjecturer que les phases
ayant un groupe d’espace Fm-3m ont une structure L21 tandis que la phase FesAlssVas

cristallise dans une structure B2.

Figure 61: Images MEB en électrons rétrodiffusés des échantillons de compositions nominales (a)
FesoAlssVis (b) FespAlisV3s (C) FesoAl1sVas (d) FesAl3sVas (e) FesoAlsVis (f) FesAlsVss.
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Figure 62: Diffractogramme de poudres pour les échantillons du « premier cercle ». Les échantillons

sont d’abord mis sous forme de poudre et recuits a 1273 K pendant 6 h pour effacer les effets de

I’écrouissage. Les indices de Miller du groupe d’espace Fm-3met Pm-3m sont donnés pour les

diffractogrammes de FesoAlzsVss et FeqAlssVos respectivement. Dans le cas de FespAlisVas, * indique

la présence de la raie 111, bien que difficilement observable a cette échelle a cause du bruit de fond.

Tableau 8: Récapitulatif des compositions nominales, des groupes d'espace, des parametres de maille

et des compositions mesurées.

Compositions Groupes Parameétres de Compositions
nominales Phases d'espace maille (A) EPMA
FesoAlzsVis L21 Fm-3m 5,789 Feso,7(2)Al33,802)V15,53)
FesoAl15V3s L21 Fm-3m 5,792 Feso,1(1)Al14,5(1)V35,4(1)
FesoAl1sV 25 B2 Pm-3m 2,887 Feeo,35)Al13,6(4)V26,1(4)
FeaoAlzsV2s L21 Fm-3m 5,833 Feas,12)Al34,002)V22,01)

- V infondu - - Feo,or)Alosw)Vees502)
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FesoAl2sV1s L21 Fm-3m 5,774 Feas,12)Al34,002)V22,0(1)
FeaoAl2sV3s L21 Fm-3m 5,824 Feeo,302)Al242)V15,9(2)

Les Figure 63 et Figure 64 présentent les images en électrons rétrodiffusés et les
diffractogrammes des échantillons du « deuxieme cercle » a 1273 K, a savoir Fe7sAli25V125,
FesoAl75Va25, FesoAlaz 5V7,5, FeasAlsoVas et FeasAlsVso. Le contraste de composition chimique
indique que les échantillons de compositions nominales FersAli2sVizs (Figure 63.a),
FesoAlaz,5V75 (Figure 63.c), FexsAlsoVas (Figure 63.d) et FeasAlzsVso (Figure 63.e) présentent
un équilibre de phases. Le contraste observé pour FesoAl7sVazs (Figure 63.b) provient d'une
différence d'orientation des grains, mais on ne peut cependant pas exclure la présence d’une
seconde phase dans cet échantillon. La répartition des précipités (~ 65 £ 15 nm) dans la matrice
est homogéne pour I'échantillon de composition nominale Fe7sAli2sViz2s (Figure 63.a). La
présence d'un équilibre entre deux phases n'est pas confirmée dans les analyses a la microsonde
a cause du manque de résolution latérale de cette technique. Par ailleurs, la diffraction des
rayons X ne permet de détecter qu’une de ces deux phases de structure A2, sans doute a cause
de la faible taille des précipités. Par extrapolation des données de la littérature a 1273 K [2], la
matrice est de composition FezsAl11V11 et de structure A2 et les précipités sont de composition
FesoAl20V20 et de structure L2s.

Bien que le contraste de composition soit absent dans I'échantillon de composition
nominale FesoAlzs5Va2s (Figure 63.b), la diffraction des rayons X indique la présence de deux
phases de groupe d'espace Im-3m et P42/mnm. La premiére est vraisemblablement une phase
désordonnée A2 [7] tandis que la seconde, minoritaire, correspond a la phase o, rencontrée dans
le binaire Fe-V [9]. Ce résultat conduit a considérer qu'il est possible qu'il y ait une faible
extension de la phase o dans le ternaire Fe-Al-V. Nous reviendrons sur ce résultat dans la partie
consacrée a l'¢tude de l'extension de la phase ¢ dans le ternaire. La composition moyenne

mesurée a ’EPMA est Feagow)Al7,82)V432(2).

Pour I'échantillon FesoAls2sV7s (Figure 63.c), les analyses a la microsonde et par
diffraction des rayons X ne permettent pas de détecter son caractére diphasé. Cependant, des
observations attentives de la microstructure par MEB (Figure 65) montre la présence d’une
seconde phase sous forme d’aiguilles allongées de 200 nm de large environ et de plusieurs
microns de longueur. La composition et la structure de cette seconde phase demeurent pour le
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moment inconnues. Une composition moyenne Feass9@2)Alsz41)V7,7(1) €st mesurée pour cet
échantillon et le groupe d'espace Pm-3m est déduit pour la matrice qui cristallise
vraisemblablement dans la structure B2.

400 nm
|—|

Figure 63: Images MEB en électrons rétrodiffusés des échantillons de compositions nominales (a)
F675A|12,5V12,5 (b) FesoA|7,5V42,5 (C) FesoA|42,5V7,5 (d) FessAlsoVas (e) FessAlxsVsg (second cercle).
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Figure 64: Diffractogramme de poudres pour les échantillons du second cercle. Les échantillons sont
mis sous forme de poudre et recuits a 1273 K pendant 6h.

Figure 65: Images MEB en électrons rétrodiffusés de 1’échantillon de compositions nominale

FesoAls25V7s a différentes échelles.
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Des images supplémentaires de I'échantillon de composition FezsAlsoV2s sont présentées a la
Figure 66. On constate la présence d’une phase principale (gris foncé) de composition uniforme
Fe21,33(0,10Al57,31(0,100V21,370010) et de deux phases de composition EPMA moyenne
Fe2s,72(0,20)Al42,86(0,40)V28,41(0,10). Des analyses complémentaires au MEB-EDS donnent les
compositions approximatives suivantes pour ces deux phases secondaires : FesoAlasV27 (gris
moyen) et FessAlaoV22 (gris clair). Le diffractogramme indique aussi la présence de 3 phases
cristallines (Figure 67). Une des phases secondaires a pour groupe d’espace Fm-3m et pour
paramétre de maille a = 5,829 A. Elle est donc certainement de structure L21. Son appartenance
dans le diagramme ternaire au domaine L21 implique que sa composition soit FessAlaV22
(phase gris clair). Le diffractogramme a pu étre indexé partiellement par une autre phase de
structure type AlgVs ou AlsFes de groupe d’espace 1-43m et de paramétre a = 8,975 A. Aprés
recherche d’une indexation compléte de ses raies avec le programme d’indexation automatique
Treor [10], une maille quadratique de paramétre a = 8,980 A et ¢ = 19,303 A a été obtenue. La
proximité de ses paramétres de maille avec a et 2a des phases AlgVs et AlsFes permet de
conjecturer une composition AlsV2sFezs, proche de la composition EDS Fez1,3w)Als7,31)V21.40)
mesurée. C’est cette phase, inconnue dans la littérature sur les systémes Al-Fe ou Al-V qui est
la phase principale. Une troisiéme phase, de type structural MnsNi2Si, de groupe d’espace
Fd-3m avec un paramétre de maille a = 11,802 A a aussi été indexée. Par déduction, cette phase
cubique de type MnsNi2Si aurait pour composition FesoAls3V27 (gris moyen). Au moment de
I’écriture de ce manuscrit, ce sont toutes les informations dont nous disposons au sujet de cet

alliage de composition Fe2sAlsoV2s.

L'échantillon de composition nominale FezsAl2sVso (Figure 63.e) présente quant a lui
des précipités ayant une forme d'aiguille de taille ~ 300 x 50 nm?, uniformément répartis en son
sein. Une analyse a l'aide de la microsonde indique une composition moyenne
Fe27,9Al2811)Vas0), probablement tres proche de celle de la matrice. En outre, cette
composition indique un deficit de V par rapport a la composition nominale. Des analyses
supplémentaires indiquent que ce déficit provient encore d'un infondu de vanadium, et non
d'une démixtion de phases. Des images et des analyses MEB-EDS de cet infondu sont visible
sur la Figure 73 (partie consacrée a la section isotherme & 923 K). Par ailleurs, cet infondu
perturbe peu la distribution des nanoprécipités a son voisinage. Nous pouvons donc considérer
que 1’équilibre est malgré cela atteint. Pour cet alliage, le diffractogramme ne détecte qu’une

phase de structure A2, correspondant sans doute a la matrice, les précipités ayant une taille trop
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faible pour étre détectés dans cette situation. A ce stade, ils sont de composition et de structure

inconnues.

Le Tableau 9 présente un résumé des phases en présence, de leurs groupes d'espace,

ainsi que les parametres de maille obtenus pour les échantillons du second cercle a 1273 K.

] |

Figure 66: Images MEB complémentaires en électrons rétrodiffusés de 1’échantillon de compositions
nominale FezsAlsoV2s a différentes échelles : (a) image de microsonde, (b) pointés EDS fait sur la surface
de I’échantillon, (¢) image MEB
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Figure 67: Affinement de Le Bail de I’alliage de composition nominale FexsAlsoVas. Les groupes
d’espace des phases en équilibre sont Fm-3m, P4/mmm, Fd-3m.
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Tableau 9: Récapitulatif des compositions nominales, des phases postulées, des groupes d'espace, des
paramétres de maille et des compositions mesurées ou tirées de la littérature [2] dans le cas de

Fe75AI12,5V12,5 (valeurs en italiques).

Compositions oh Groupes Parametres de Compositions
ases
nominales d'espace maille (A) mesurées
A2 Im-3m 2,886 FezsAl11 Vit
FersAli25V125
L2, Fm -3 m- - FesoAloVao
A2 Im-3m 2,907 Feao,0)Al7,82)V43.202)
FesoAl75Vaz25
c P4’mnm a =8,9355; ¢ = 4,6231 (moyenne)
B2 Pm-3m 2,902 FeasoAlasyV77)
FesoAls25V75 o
Aiguilles - - (moyenne)

« AlgFes » | quadratique | a=8,980;¢c=19,303 | Fe213wAls731)Va140)

FeasAlsoV2s MnsNiSi Fd-3m 11,802 FesoAls3Vao7
L2, Fm-3m 5,829 FessAlaoV22
A2 Im-3m 2,964 Fe27,92)Al28,1(1)V44,00)
FeasAlasVso Lo
Aiguilles - - (moyenne)

Nous venons d'analyser les différentes microstructures observées a l'aide de la
microsonde, et du MEB a 1273 K. En plus de ces derniéres, l'interprétation des raies de
diffraction obtenues a I’aide des rayons X a permis d'avoir une représentation des équilibres
présents a 1273 K. La Figure 68 représente sur le méme diagramme ternaire les principaux

résultats de composition chimique et de groupe d'espace a 1273 K.
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Figure 68: Récapitulatif des compositions nominales et mesurées, ainsi que les groupes d'espaces pour
les échantillons vieillis a 1273 K. x; correspond a la composition hors équilibre FeizeAl6sVeoo. Les
carrés roses correspondent aux compositions des phases A2 (zone riche en fer) et L2;. Les demi-cercles

en vert correspondent aux compositions mesurées au MEB-EDS de I’échantillon de composition

nominale FexsAlsoVos. Les carrés bleus correspondent aux compositions tirées de la littérature [2].

IV.5.2 Equilibres a 923 K

Les compositions des échantillons dont les équilibres sont étudiés a 923 K sont les
mémes que ceux étudiés a 1273 K. Dans cette partie, I'évolution des équilibres obtenus a 923 K

ainsi que les caractérisations structurales et chimiques sont présentées.

La Figure 69 présente les observations en électrons rétrodiffusés des échantillons du
« premier cercle » vieillis a 923 K. Pour rappel, a 1273 K, toutes ces compositions sont

monophasées. On constate que tous les échantillons, excepté celui de composition nominale
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FesoAl15V2s, présentent une composition homogeéne. Dans ce dernier, la taille moyenne des
précipités de seconde phase est 100 nm + 20nm. Le Tableau 10 présente les compositions
nominales et mesurées pour ces échantillons. Pour 1’échantillon FesoAl15V2s, la composition
mesurée est une composition moyenne tandis que pour les autres échantillons, c’est la
composition de la seule phase présente et elle est égale a celle obtenue a 1273 K. Ainsi, pour
ces cinq échantillons, il n’y a pas de changement d'équilibre de phases. Les résultats des
affinements des diagrammes de diffractions sont aussi donnés dans le Tableau 10. Les
échantillons de compositions nominales FesAlssVas, FesoAl2sV1s et FeaoAl2sVss ont un groupe
d'espace Fm-3m et ceux de compositions nominales FesoAlssV1s, FesoAl1sV3s et FesoAlisVas un
groupe d'espace Pm-3m. Par rapport a 1273 K, seules les compositions FesoAlisVss et
FesoAlssV1s présentent une structure cristalline différente : elles cristallisaient dans la structure
L2: et elles cristallisent désormais probablement dans la structure B2. Dans le cas de
FesoAl1sV2s, la matrice conserve sa structure B2 et la phase précipitée qui forment le nouvel

équilibre biphasé n'est pas détectée aux rayons X.
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Figure 69: Images MEB en électrons rétrodiffusés des échantillons de compositions nominales (a)
FesoAlzsVis (b) FesoAlisVas (C) FesoAlisVaos (d) FeAlssVos (e) FeeoAlxsVis (f) FesAlxsVas (« premier
cercle ») vieillis & 923 K pendant 30 jours.
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Tableau 10: Récapitulatif des compositions nominales, EPMA, phases, groupe d’espace et paramétre

de maille pour les échantillons du « premier cercle » vieillis @ 923 K pendant 30 jours.

Compositions Phases Groupes Parameétres de Compositions
nominales d'espace maille (A) mesurées
FesoAlzsVis B2 Pm-3m 2,8943 Fes1,7(Alsza1)V14,900)
FesoAl1sV3s B2 Pm-3m 2,8955 Fes1,23)Al14,3(1)V34,54)
FesoAlcVos Matrice B2 Pm-3m 2,8867

Globules - - -
FeaoAlssV2s L2: Fm-3m 5,7973 Fess 72Alss 43)V21,00)
FeeoAl2sVis L21 Fm-3m 5,7708 Fee1,00)Al1236(1)V15,4(1)
FeaAl2sV3s L21 Fm-3m 5,8250 Fes2,32)Al24,52)V33.2(3)

La Figure 70 présente les images en électrons retrodiffusés des échantillons du second
cercle. Les équilibres polyphasés dans les échantillons de compositions nominales
FersAli2sVi2s (Figure 70.a), FesoAls2sV7s (Figure 70.c) FezsAlsoVes (Figure 70.d) et
FeasAl2sVso (Figure 70.e) sont facilement observables. Dans le cas de FesoAl75Vazs (Figure

70.b), une seule phase est désormais observee.

L'alliage de composition nominale FersAli25V12,5 (Figure 70.a) présente des précipites
de phase secondaire de taille plus grande (140 + 25 nm) par rapport aux observations faites
lorsque I'échantillon est vieilli a 1273 K (65 £ 15nm). Une observation similaire de
I'augmentation de la taille des précipités dans le ternaire Fe-Al-V en fonction de la température
de recuit est faite par Ferreiros et al. [11]. En analysant les résultats des affinements des raies
de rayons X (Figure 71) et de composition mesurées (Tableau 11) on observe de faibles
variations des proportions atomiques et du parametre de maille. On peut ainsi considérer que
pour cet alliage, un équilibre thermodynamique est atteint a chaque température et qu'il

appartient au domaine biphasé A2 + L21.
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Figure 70: Images MEB en électrons rétrodiffusés des échantillons de compositions nominales (a)
Fe75AI12,5V12,5 (b) F650A|7,5V42,5 (C) F650A|42,5V7,5 (d) FexsAlsoVos (E) FexsAlsVsg vieillis & 923 K pendant
30 jours.

L'alliage de composition nominale FesoAl75Va425 (Figure 70.b) présente désormais une
seule phase au MEB et a la microsonde, de composition Fess aw)Alzs@)Vaz,91). Du point de vue
microstructural, on note la disparition a 923 K de la phase o et une diminution du paramétre de
maille de la phase A2. La composition varie légérement par rapport a celle obtenue pour le
méme alliage (Feso01)Al7,802)V4322) vieilli a 1273 K. Ainsi, pour cet alliage on peut considérer
qu'a 1273 K, I'équilibre est biphasé A2 + o et qu'a plus basse température, seule la phase A2 est

stable.
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L'alliage de composition nominale FesoAls25V75 (Figure 70.c) présente & nouveau a la
microsonde et aux rayons X les caractéristiques d'un échantillon monophasé. En revanche,
I'observation sur les images en electrons rétrodiffusés indiquent la présence d'une seconde
phase, toujours sous forme d’aiguilles «allongées». Une composition moyenne
Fea9,12)Al43,4(1)V7,6(1) €St mesurée et le groupe d'espace Pm-3m est déduit de ces analyses pour
la matrice qui cristallise vraisemblablement dans la structure B2. Par rapport a la microstructure
observée a 1273 K, il y a peu de changements puisque dans les deux situations, la matrice B2
coexiste avec une autre phase de méme morphologie. La composition et le paramétre de maille

de la matrice varient eux aussi trés peu sous 1’effet du changement de température de recuit.

Fe Al, .V,
Fe ,Al, .V, .
Fe ,Al,, .V, .
F325A150V25

Fe, ALV,

Intensité (u.a)

70

20 (°)

Figure 71: Diffractogrammes de poudre pour les échantillons du second cercle. Les échantillons sont

mis sous forme de poudre et recuits a 923 K pendant 6 h avant diffraction.
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Tableau 11: Récapitulatif des compositions nominales, phases en présence, groupe d’espace, parameétres

de maille et compositions mesurées pour les alliages du second cercle vieillis a 923 K pendant 30 jours.

Compositions oh Groupes Parameétres de Compositions
ases
nominales d'espace maille (A) mesurées
A2 Im-3m 2,888 FezsAli1Vis
FersAli25V125
L2; Fm-3m - FesoAl2oV20
FesoAl7,5Va25 A2 Im-3m 2,905 Feaoa)Al7,81)Va2,91)
B2 Feao,12)Al43,41)V7,60)
FesoAls25V75 o Pm-3m 2,903
Aiguilles (moyenne)
MnsNi»Si Fd-3m 11,788 Fe2sAlagVas
FeosAlsoV2s « AlgFes » | quadratique | a=28,997, c =19,295 Fe22,3Al67,3V104
L2; Fm-3m 5,797 Fes7AlaV23
A2 Im-3m 2,901 Fe27,865)Al28,8(1)V43,4(5)
Fe2sAl2sVso
A2 Im-3m 2,998 (moyenne)

Sur les micrographies présentées a la Figure 72, on peut a nouveau observer que l'alliage
de composition nominale FezsAlsoV25 présente un équilibre entre trois phases. La phase « gris
foncé » qui était la phase principale a 1273 K est désormais une phase secondaire. La phase
« gris moyen » est désormais la phase principale. La phase « gris clair » est toujours présente.
L’analyse au MEB-EDS donne comme composition Fe2233)Als7,33)V1043) pour la phase
secondaire « gris foncée », Fe23AlagV2g pour la phase principale « gris moyen » et Fes7AlaoV23
pour la phase « gris clair ». Le diffractogramme (Figure 71) confirme la présence de trois
phases. Les raies sont indexées par les méme mailles et groupe d’espace qu’a 1273 K, a savoir :
une maille quadratique de paramétres a = 8,997 A, ¢ = 19,295 A, un groupe d’espace Fd-3m
avec un paramétre de maille a = 11,788 A et un groupe d’espace Fm-3m de paramétre de maille
a=5,797 A. L’intensité relative des raies de la phase quadratique a diminué par rapport &
1273 K, tandis que I’intensité relative de la phase « Fd-3m » a augmenté. La phase principale
(gris moyen), de composition Fez2sAlsgV2s cristallise donc dans la structure type MnsNi2Si de
groupe d’espace Fd-3m et sa fraction augmente apres recuit a 923 K. La phase secondaire (gris
fonce), de composition Fez233)Als7,33)V1043) cristallise dans une maille quadratique. La
troisieme phase (gris clair) de composition FeszAlaV2s cristallise dans la structure L2: de

groupe d’espace Fm-3m. Donc, entre 1273 K et 923 K, la fraction de phase « MnaNi2Si »
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augmente et elle s’enrichi en aluminium ; la fraction de phase quadratique diminue et s’enrichi
aussi en aluminium ; enfin la fraction de la phase L21 semble peu changer et sa composition ne

varie pas.

Spectre 25
¥
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+
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Figure 72: Images complémentaires en électrons rétrodiffusés de 1’échantillon de compositions

nominale FezsAlsoV2s a différentes échelles : a, b, ¢ et d) réalisées au MEB et e) réalisée a la microsonde.

L'alliage de composition nominale FezxsAlzsVso présente également un équilibre de
phases. La microstructure de cet alliage présente une phase principale dans laquelle la phase
secondaire est sous forme de larges aiguilles et dont la fraction a augmenté par rapporta 1273 K.
Comme énoncé plus haut, cet alliage contient un infondu de vanadium qui perturbe peu la
composition et la distribution des nanoprécipités a son voisinage. A nouveau, nous pouvons
donc considérer que 1I’équilibre est malgré cela atteint. Les analyses de microsonde indiquent
une faible variation de la composition moyenne (< 1% at.) par rapport a 1273 K, qui reste égale
a Fez7,865)Al288(1)Va3,465) (Figure 73). La diffraction des rayons X indique la cristallisation de
deux phases de groupe d'espace Im-3m et de paramétre de maille proches (2,901 A et 2,998 A).
En s'intéressant a la position des pics de diffraction, on peut noter que les raies observées a
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923 K sont situées de part et d'autre des raies obtenues a 1273 K. Ceci correspond a une
séparation en deux phases qui s’accentue lorsque la température de mise a 1’équilibre est

abaissée a 923 K. Les compositions de ces deux phases A2 restent a déterminer.
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Figure 73: Analyse MEB-EDS pour I'échantillon de composition nominale FezsAlzxsVso lorsque I'on
s'éloigne de I'infondu de vanadium : (a, b) spectres EDS et (c) évolution de la composition de la matrice
a partir des données de ’EDS.

Nous venons de décrire les équilibres observés a 923 K et leur évolution par rapport a
1273 K. La Figure 74 représente sur le méme diagramme ternaire, les compositions et les
groupes d'espace des alliages présentés. Dans la suite, nous discuterons des échantillons dans

le binaire Fe-V et de leur extension dans le diagramme ternaire.
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Figure 74: Récapitulatif des compositions nominales et mesurées, ainsi que les groupes d'espaces pour
les échantillons vieillis a 923 K. Les demi-cercles en vert correspondent aux compositions mesurées au
MEB-EDS de I’échantillon de composition nominale FexsAlsoVas. Les carrés bleus correspondent aux

compositions tirées de la littérature [2].

La Figure 75, présente les données d’équilibre déterminées dans ce travail ainsi que
les limites des phases aux températures 1273 K et 923 K.
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Figure 75: Diagramme de phases dans le ternaire Fe-Al-V a (a) 1273 K et (b) 923 K a partir des
données d’équilibre présentées dans cette étude.
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IVV.5.3 Etude des phases dans le binaire Fe-V et leur extension dans le ternaire

La Figure 76 présente le diagramme de phases binaire Fe-V calculé empiriquement [12].
Les calculs d'optimisation ont été réalisés a l'aide de la méthode CALPHAD et des données
thermodynamiques et chimiques des phases répertoriées. Les calculs CALPHAD consistent a
optimiser les paramétres d’un modele mathématique afin de décrire les variables
thermodynamiques connues et les phases en équilibre. Il est ensuite possible d’étendre ce
modele aux températures et aux zones du diagramme de phase pour lesquelles aucune donnée
n’est disponible. Dans le diagramme Fe-V, on observe un domaine étroit d’existence pour la
structure cristalline cubiques face centrées (fcc) ou Al, un large domaine d’existence pour la
phase A2, la phase o centrée sur x = 0,55 et la phase liquide a haute température. D’aprés ce
diagramme binaire, il y a vers x = 0,25 et 0,75 deux domaines diphasés A2 + o. Au laboratoire,
des calculs récents ont été réalisés par Jean-Claude Crivello, chercheur CNRS, en utilisant le
formalisme de la DFT. Ces calculs également qualifiés de « premier principe », permettent
d'obtenir I'enthalpie de formation a 0 K a partir d'une structure cristallographique hypothétique
ou préalablement déterminée par I’expérience et donc extraite le plus souvent de bases de
données de structures. Ensuite, ces enthalpies de formations sont comparées entre elles et
permettent de déterminer une "ligne de stabilité" entre toutes les structures les plus stables.
Cette ligne de stabilité, encore appelée « convex hull » est une ligne convexe reliant entre les
différentes compositions, la structure la plus stable, pour une composition donnée. Enfin, il est
possible de definir pour chaque composition dans le systeme, la stabilité relative de cette

composition par rapport aux compositions voisines les plus stables.

La Figure 77 présente les résultats de ces calculs DFT, compares aux expériences et aux
calculs CALPHAD. On remargue notamment que les enthalpies calculées sont plus basses que
les enthalpies expérimentales [13] et les calculs CALPHAD [12] basés sur ces données
expérimentales. Pour la composition FersV2s, on note que la phase ordonnée DOs est selon les
calculs DFT, la plus stable. Pour la composition Fez2sV7s, bien que la phase DOs présente une
enthalpie de formation fortement négative et trés proche de celle de la phase o, la phase A15
serait encore plus stable que ces deux précédentes phases. Ainsi, les compositions comprises
entre 25%at. V et 75%at. V présenteraient un équilibre biphasé entre les phases A15 et DOs a la

place des phases A2 et 6 déterminées expérimentalement. Tous ces résultats calculés par Jean-
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Claude Crivello sont en trés bon accord avec d’autres résultats calculés déja publiés [14, 15].
Mise & part la phase o, aucune de ces structures ordonnées n'a été observee expérimentalement
mais pour les phases DOs, elles ne peuvent étre distinguées de la phase A2 par diffraction des
rayons X a cause de la proximité des numéros atomiques du fer (Z = 26) et du vanadium

(Z = 23), ce qui pourrait expliquer I'absence de mise en évidence dans la littérature.

Pour affirmer ou infirmer les équilibres calculés, de nouveaux échantillons ont eté
élaborés. Ce travail de synthése, réalisé par Valérie Lalanne, ingénieure au laboratoire,
comprend les échantillons Fe7sV2s, FeasV7s, FeroV2sAls et FeaoV7sAls. Les deux premiers sont
élaborés pour vérifier la stabilité des phases D03 et A15, le troisiéme pour obtenir les équilibres
liés a I'extension dans le ternaire vers la phase L21 et le dernier pour vérifier la stabilité de la
phase A15 avec V3Al, elle aussi rapportée dans la structure Al5. Les echantillons de I'étude
sont synthétisés a I'aide d'un four & induction puis vieillis dans un tube scellé (sous atmosphére
d'argon) pendant 96 h a 1273 K puis 30 jours a 773 K. Cette température a été choisie pour
comparer avec la littérature expérimentale, qui indique dans ces conditions un domaine diphasé
A2 +o.
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Figure 76: Optimisation CALPHAD du diagramme binaire Fe-V réalisée par Huang [12].
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Figure 77: Enthalpies de formation dans le diagramme binaire Fe-V en fonction de la fraction molaire
de V. (X) fait référence aux points expérimentaux réalisés par Spencer et al. [13] et la courbe convexe
correspond aux calculs CALPHAD réalisés par Huang [12] sur la base de ces expériences. Les
symboles rouges et bleus correspondent aux résultats des calculs obtenus respectivement par Curtarolo

et al. [14] et ceux de cette étude (Jean-Claude Crivello)

Pour ces échantillons, les caractérisations structurales sont menées a l'aide de la
diffraction des rayons X ou des neutrons et les compositions analysées a I'aide la microsonde.
Parmi les quatre échantillons synthétisés, trois (Fe7sVas, FeasV7s, AlsFe2oV7s) ont pu avoir leur
diagramme de diffraction des neutrons mesuré sur la ligne D1B a I’Institut Laue-Langevin
(ILL).

1IV.5.3.1 Intérét de l'utilisation de la diffraction des neutrons

L'intérét de la diffraction des neutrons est de mesurer avec précision l'intensité des raies.
Les structures ordonnées dérivant de la structure A2 peuvent étre effectivement mises en
évidence par diffraction a travers la visualisation de raies appelées « raies de sur-structure ». La
Figure 78 présente des raies obtenues par simulation de la diffraction des neutrons sur Fe2sV7s
dans les structures A15, A2, B2, D0Os et de Fe2VVAI dans la structure L21. L’intensité de ces raies

est proportionnelle au carré de la différence du pouvoir diffusant f entre les atomes places en
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position 1a et 1b dans la structure B2 (Pm-3m) : | est proportionnel & (fia-fib)?/ (fra+fi)?. Dans
le cas des rayons X, dépendant du nuage électronique des atomes, le facteur f est proportionnel
au nombre d’électrons (Z = 26 pour Fe et Z = 23 pour V). En prenant le cas hypothétique d'une
structure B2 de composition FeV et complétement ordonnée, I’intensité des raies de sur-
structure serait, malgré ’ordre cristallin, de I'ordre de 0,1 %. En revanche, en diffraction de
neutrons, le facteur de diffusion atomique f a prendre en compte dépend de Il'interaction des
neutrons avec le noyau de lI'atome quasi ponctuel. Les longueurs de diffusion du Fe (9,4) et le
V (-0,4) obtenues étant tres différentes I'une de I'autre, un contraste entre les deux éléments est
obtenu. Ainsi, dans le cas hypothétique d'une structure B2 de composition FeV et complétement
ordonnée, les intensités des raies de sur-structure sont désormais aussi grandes que celle des
raies principales. Pour cette étude, la diffraction des neutrons permet de mettre en évidence la
présence d'un ordre cristallin et de déterminer par affinement structural les taux d'occupation

de chaque site cristallin.
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Figure 78: Diffractogrammes des neutrons simulés a partir des groupes d'espace A15 (pour FezsVs et
a=5,7674 A), A2 (pour Fe,sV7s et a = 2,8835 A), B2 (pour FexsV7s et a = 2,8835 A), D03 (pour FesV7s
eta=5,7674 A), et L2; (Fe;VAl eta=5,7674 A).
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1VV.5.3.2 Résultats de I'étude

Le Tableau 12 donne les résultats de analyses de composition par microsonde. Les
échantillons de compositions nominale FersVzs et FeroAlsV2s présentent des compositions
mesurées homogenes et proches de la composition nominale. L'échantillon FezsV7s présente
une composition relativement homogéne autour de FesoV7o avec une dispersion importante
autour de la valeur moyenne. Il en est de méme pour I'échantillon Fe20AlsV7s qui présente en

plus un équilibre avec une phase de composition proche de Fe7sVas.

La Figure 79 présente les diffractogrammes des neutrons et des rayons X. On note une
mise en ordre B2 pour FersV2s (et non D03 comme attendu d’apres les calculs DFT). Les taux
d'occupation obtenus dans ce cas sont a comparer avec les structures désordonnées. Cette
structure est a comparer Fe 0,75/V 0,25 sur les deux sites (A2) ou sont totalement ordonnées et

présentent Fe 0,5/V 0,5 sur un site et Fe uniquement sur I’autre (B2).

L’échantillon FezsV7s présente une structure désordonnée (absence de raies de sur-
structure). L'observation d'une "bosse" autour de 26 = 25° s'explique par le fait que I'échantillon
possede un ordre a courte distance. Le temps de recuit étant de 30 jours, cet ordre a courte

distance peut indiquer que I'on se situe juste au-dessus de la température d'ordre.

A l'instar des analyses de diffractions, I'échantillon Fe20AlsV7s présente deux phases :
une A2 et l'autre B2 avec pour chacune un parametre de maille proche de celui de Fe7sV2s. Pour
I'échantillon de composition nominale Fe7oAlsV2s, seul un diffractogramme obtenu aux rayons

X est disponible. On observe pour cet échantillon une phase de structure A2.

Tableau 12: Récapitulatif des compositions nominales et mesurées des échantillons préparés dans le

diagramme binaire Fe-V et de leur extension dans le ternaire Fe-Al-V.

Compositions nominales Compositions mesurées
FexsV7s Fe29,58(1,83)V70,41(1,83)
FezoAlsV2s Fe70,29(0,51)Al3,91(0,68)V 25,79(0,19)
FersVas Fe73,96(0,23)V26,03(0,23)
Fe20AlsV7s Fe20,96(1,76)Al4,741(0,34) V' 74,29(1,74)
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Figure 79: Diffractogrammes de neutrons pour FessVas, FeoAlsVas et FexoAlsVrs et diffractogramme des

rayons et pour FexsVs.

Dans cette partie, une mise en ordre partielle de la solution solide A2 dans le systeme
Fe-V est mise en évidence. Il est cependant important de rappeler que cette mise en ordre a déja
été rapportée dans la littérature [16-18] mais n'a pas été confirmee depuis. De ce fait, elle n'est
pas retenue dans les calculs de diagrammes de phases. La mise en ordre observée est
partiellement en accord avec les calculs DFT. En effet, une phase B2 est observée a la place de
la D03 prédite. On peut cependant imaginer que la phase s'ordonne vers la phase D0Os a encore

plus basse température, apres des recuits de plus longue durée.

IV.6 Etude de la précipitation sur I'isopléthe Fei-aVxAlx

Des échantillons ont été elaborés sur l'isopléthe Fei-2xVxAlx (= Fea+2yViyAlry, y =1 -
4x), conformément au travail de Ferreiros [4]. Les compositions étudiées sont Fe2,32Vo,84Alo0,84
(x=0,21), Fe2,24Vo,88Alo,8s (x = 0,22) et Fe2,16V0,92Al0,92 (x = 0,23), comme indiqué sur la Figure
80. L’objectif dans cette étude est de partir des compositions pour lesquelles I'existence d'une

seconde phase est vérifiée et de se rapprocher de la composition steechiométrique Fe2VAI.
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L’intérét de cette étude pour la thermoélectricité est la recherche de nanoprécipités dans un
alliage proche de la composition steechiométrique Fe2VAIL. En effet, 1’obtention de
nanoprécipités, agissant comme centre de diffusion des phonons permettrait de diminuer la
conductivité thermique de réseau et in-fine, la conductivité thermique totale. Les échantillons
sont préparés au four a arc, et ensuite vieillis. Les températures de recuit des échantillons sont
1073 K, pour réaliser un recuit d'homogénéisation et un vieillissement pour des temps variables
2923 K. Les temps variables sont utilisés pour étre sir d’atteindre I'équilibre thermodynamique.
Lorsque nous avons conduit cette étude, nous ignorerions 1’extension dans le diagramme
ternaire du domaine monophasé de la phase L2: a 1273 K et & 923 K. Les deux études de ce

chapitre ont été menées en méme temps.
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Figure 80: Isopléthe Fei-2VxAlx réalisée par Ferreiros et al. [4]. Les lignes verticales passant par les points
rouges représentent les compositions réalisées sur I’isopléthe. Les points rouges représentent les températures
du recuit d’homogénéisation (T = 1073 K) et celle du vieillissement (T = 923 K).

La Figure 81 présente les images MEB d'électrons rétrodiffusés des alliages recuit a
923 K. On observe que I'échantillon de composition nominale Fez32VogsAloss (x =0,21)
présente un équilibre entre deux phases au bout de 21 jours de recuit. Pour confirmer ce résultat,
un alliage de méme composition est recuit aux mémes températures. On observe également
dans ce dernier une précipitation d’une seconde phase et cela a partir de 15 jours de recuit. Les
précipités font, comme espére, une taille de 20 nm environ. Les échantillons de compositions

Fe2.24Vo,ss8Aloss (X = 0,22) et Fez,16Vo,92Al0,92 (X = 0,23) ne présentent quant a eux qu'une seule
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phase apres le vieillissement a 923 K. Les 2 échantillons Fe232VossAlogs (X =0,21)
Fe2,16V0,92Al0,92 (X = 0,23) présentent un équilibre de phases conforme aux données de Ferreiros
et al. [4]. Mais I’échantillon Fe224Vo,ssAloss (x=0,22) devrait selon Ferreiros et al. étre diphase.
Or il ne I’est pas. Donc la ligne de séparation des domaines diphasés (L21 + A2) et monophasés
(L21) ne passe pas entre x = 0,23 et x = 0,22 mais entre x = 0,22 et 0,21. On verra plus loin que
cette ligne de séparation est trop éloignée de la composition Fe2VVAI pour donner des

échantillons diphasés aux propriétés thermogélectriques intéressantes.

—_— B ]

Figure 81: Images MEB en électrons rétrodiffusés des échantillons de compositions nominales : (a)
Fez32Al084Vo g4 Vieillis a 1073 K puis 923 K pendant 21 jours ; (b) Fez32Al084Vosa Vieillis a 1073 K
puis 923 K pendant 15 jours, (c) Fez24AlogsVogs, et (d) Fez1sAl092Vo,02 Vieillis a 1073 K puis 923 K
pendant 21 jours.

Afin de déterminer I'influence de la précipitation sur les propriétés de transports, a et A
ont été mesurés sur un nouvel alliage de composition Fez232Vo,8sAlogs (X = 0,21), avant et aprés
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recuit. La Figure 82 présente les valeurs obtenues sur la gamme 300 - 600 K. On observe des
valeurs de a proches de +1 uV/K et une faible augmentation de |«| aprés le recuit de
précipitation. Cela s'explique par le fait que I'optimum de concentration de porteurs est obtenu
a proximité de la composition Fe2VAI. D’aprées le Chapitre I11. , dans Fe2xV1+Al le facteur de
puissance maximum est obtenu en type p et n respectivement pour x = -0,04 et x = +0,08 tandis
que dans Fez2«xVAl1x, c’est pour x =+ 0,08. Au-dela, la concentration de porteurs croit et le
coefficient Seebeck diminue, sans étre compensé par I’augmentation de la conductivité
électrique. En ce qui concerne la conductivité thermique de réseau Ar, on constate une forte
diminution de cette grandeur dans 1’échantillon monophasé (recuit a 1073 K) de composition
Fe2,32Vo,84Al0,84 par rapport a 1’échantillon Fe2VAL. Elle est due aux fluctuations de masses sur
les sites cristallographiques V et Al engendrées par les défauts d’antisite Fev et Feal. Apres
« nanoprécipitation » a 923 K, Ar augmente. Comme les nanoprécipités sont constitués par une
phase A2, tres riche en fer, on peut attendre une diminution de la concentration en fer de la
matrice et donc moins de défauts d’antisite Fev et Feal. Cet effet donne lieu a une augmentation
de Ar. L’effet des nanoprécipités sur Ar, s’il y en a un, ne compense visiblement pas la

diminution du nombre de défauts d’antisite.

Ainsi, pour ces compositions vieillies a 923 K, bien que certaines contiennent des
nanoprécipités, leurs propriétés de transport ne présentent pas d’intérét pour la
thermoélectricité. Des recuits a plus basse température pourraient étre envisagés pour
rapprocher la composition de la matrice de celle de Fe2VAI. Cependant, la cinétique de
nanoprécipitation est trés lente puisqu’il faut au moins 15 jours a 923 K. A plus basse
température, des recuits de 30 jours sont a prévoir et ces durées sont difficilement compatibles
avec la durée d’une thése sur un matériau thermoélectrique ou avec une éventuelle
industrialisation. On pourrait aussi imaginer qu’on puisse se rapprocher un peu plus de Fe2VAI
avec des compositions présentant des équilibres biphasés selon d’autres isopléthes. Mais
compte-tenu de 1’extension dans le diagramme ternaire de la phase L2:1 (voir Figure 75), c’est

peu probable.
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Figure 82: Propriétés thermoélectriques obtenues pour les échantillons de compositions nominales
Fe,VAI et FexVossAlogs @ () coefficient Seebeck, (b) résistivité électrique et (c) conductivité
thermique de réseau. (*) et (**) désignent I’échantillon recuit a 800°C et celui recuit a 800°C puis 650°C

respectivement. La référence Fe,VVAI correspond & I’échantillon présenté au Chapitre 111. .
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IV.7 Conclusion

Ce chapitre est consacré a 1’étude des €quilibres de phases dans le diagramme ternaire
Fe-Al-V. Dans cette étude, 1’accent est mis sur les compositions autour de la composition
nominale Fe2VVAI ainsi que sur le binaire Fe-V. En fin de chapitre, une bréve étude des
propriétés thermoélectriques est présentée sur l'isopléthe Fei-2xVxAlx. Le travail de synthese des
échantillons a requis la fusion au four a arc ou au four a induction ainsi que des vieillissements
successifs a 1273 K et 923 K. Pour les échantillons du binaire Fe-V, le vieillissement des
échantillons est réalise successivement 8 1273 K et a 773 K. Pour les échantillons de I’isopléthe
Fe1-2xVxAlx, deux recuits successifs a 1073 K et 923 K sont réalisés. Le travail d’analyse de
compositions et des phases en €quilibres a nécessité 1’utilisation de la diffraction des rayons X
ou des neutrons, de la microsonde et de la microscopie €électronique a balayage. Ces méthodes
d’analyses complémentaires ont permis de sonder la matiére avec différentes résolutions
spatiales. Les mesures de transport électronique ou thermique sont réalisées par plusieurs

équipements, comme indiqué dans la partie d’expérimentale (Chapitre II.).

Les équilibres observés a 1273 K et a 923 K indiquent que la phase L2 est stable pour
les compositions FezsxAl1:xVisx avec au moins - 0,1 <x <0,1. Pour ces compositions, la
précipitation d’une seconde phase dans la matrice principale n’est pas possible. Dans le chapitre
précédent, nous avons discuté des propriétés thermoélectriques des alliages des séries
FeaVinAlix, FeaxVAlix, Fe2xVi+xAl. Dans ce dernier, la décroissance des coefficients
Seebeck est observee pour les « grands » écarts a la steechiométrie (x > 0,05). Ces observations
sont en accord avec les propriétés de transport de I’alliage de composition nominale
Fex32VossAloss présentées dans ce chapitre. Malgré une conductivité thermique de réseau
Ar ~ 10W/(m K?) a I’ambiante, le coefficient Seebeck a ~ 0 uV/K est trop faible pour pouvoir

considérer cette composition pour des applications thermogélectriques.

L’étude des équilibres sur le binaire Fe-V par diffraction des neutrons a permis de
déterminer les structures dans lesquelles cristallisent les compositions FersVas, FexsVis,
Fe7oV2sAls et FexoV7sAls. La premiere cristallise dans une structure B2 et non D03 comme
indiqué dans les calculs DFT. La seconde présente une structure désordonnée A2 et une
« bosse » autour de 20 = 25°. Cette derniere laisse penser que la température de recuit de
I’échantillon est juste au-dessus de la température de transition vers la structure L21. Cette
structure est également différente de la structure A15 prédite par les calculs DFT. La troisieme,

seulement diffractée au rayons X, présente une structure cristalline A2. La derniere, présente
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deux phases en équilibre. La premiere de structure A2 et la seconde B2, de paramétre de maille
proche de celui de FersVzs. Cet équilibre de phases est confirmé par les données de la

microsonde.
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V.1 Vue d'ensemble

Nous venons de voir les propriétés thermoélectriques obtenues dans les échantillons
préparés au four a arc. Ces alliages présentent une taille de grain de plusieurs centaines de
micromeétres. La nanostructuration que nous souhaitons développer ici consiste a diminuer la
taille des grains de ces alliages par mise en ceuvre de la métallurgie des poudres. Pour la
thermoélectricité, cette nanostructuration permet d'augmenter le nombre d’interfaces (joints de
grains, domaines d'antiphase, etc ...) dans I'alliage, afin d'augmenter le nombre de phénoménes
de diffusion des phonons par ces derniers. Lorsqu'elle est bien conduite, la nanostructuration
permet ainsi une diminution de la conductivité thermique et in-fine, une augmentation du
facteur de mérite adimensionnel ZT. Cependant, I'augmentation du nombre d'interfaces conduit
également a une diffusion accrue des électrons et éventuellement & une diminution de la
mobilité électronique et de ZT. La réduction de la conductivité thermique et de la mobilité
électronique sont deux effets contraires qui sont, en théorie, facile a maitriser. En effet, le libre
parcours moyen des phonons est dans la plupart des matériaux, de plusieurs ordres de grandeurs
supérieurs a celui des électrons [1]. Pour des tailles de grains inférieures au libre parcours
moyen des phonons et supérieures au libre parcours moyen des électrons, la conductivité
thermique sera réduite, tandis que la mobilité électronique ne devrait pas étre affectée. Dans
Fe2VAL grace a I’ajustement d’un modele de Debye-Callaway [2] sur des mesures de
conductivité thermique, le libre parcours moyen des phonons a été estimé a 2,5 um environ a

300 K (E. Alleno et al., non publié). Le libre parcours moyen des électrons (A%) peut étre estimé
de facon empirique grace a la formule de Sondheimer [3]: AS = %(Snzp)m, avec Me la

mobilité électronique et p la concentration de porteurs. En prenant pe = 25,8 cm?/(V s) et
p = 3,9 x 1022 cm™ pour Fe2VAI (voir Chapitre 111. ), on obtient AS = 4 nm a 300 K. Il y adonc
prés de 3 ordres de grandeur de différence entre les libres parcours moyens électroniques et
phononiques, ce qui légitime cette approche de réduction de la taille des grains dans Fe2VVAl.
Dans la suite de cette partie, nous présenterons donc le travail mené au cours de cette thése sur
la nanostructuration de I'alliage Fe2VVAI et ses dérivés. Nous rappellerons les résultats publiés
récemment sur cet alliage, détaillerons le mode de synthese ainsi que l'optimisation des
parametres mis en ceuvre. Nous finirons ensuite cette partie par une présentation des principaux

résultats obtenus pour nos alliages et des pistes potentielles pour I'amélioration de ce travail.
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V.2 Etude bibliographique

Dans cette partie, nous parlerons des principaux travaux sur la nanostructuration de
I’alliage Fe2VAI et des propriétés de transports obtenues. Pour une revue détaillée de
la littérature sur ce sujet, le lecteur intéresse pourra se référer au travail de E. Alleno [4].

Une diminution de la conductivité thermique de réseau dans Fe2VVAl a été premiérement
publiée par Nishino et al. [5] par la substitution de Al par Si ou le Ge. Les valeurs de
conductivité thermique de réseau passent de Ar=27 W/(mK) a 300 K dans Fe:VAI a

r = 15 W/(m K) dans Fe2VVAloeSioa et Ar = 11 W/(m K) dans Fe2VVAlo,9Geo1 & 300 K. Dans ces
cas, la réduction de conductivité thermique résulte de la diffusion des phonons par les
fluctuations de masses Al —Si ou Al — Ge sur le site de I’aluminium. Par la suite, plusieurs
substitutions par d'autres ¢léments chimiques ont été réalisées. Ces substitutions sont d’autant
plus efficaces que 1’élément substitué présente une masse atomique élevée [4] : Ar =5 W/(m K)
dans Fe2VogTao1AlosVo,1 et Ar = 6 W/(m K) dans Fe2Vo,9Reo,1Al @ 300 K. Cela reste cependant
insuffisant pour atteindre des facteurs de mérite supérieurs a ZT = 0,2 a 300 — 400 K.

Pour diffuser plus efficacement les phonons, d'autres voies de mise en forme conduisant
a la nanostructuration, ont également été explorées. En effet, dans la littérature, de nombreux
exemples [6, 7] indiquent une amélioration des propriétés thermoélectriques pour des alliages
ayant de faibles tailles de grains. Pour nanostructurer Fe2VAI, les méthodes telles que le
broyage mécanique combiné au frittage flash (SPS pour Spark Plasma Sintering), la trempe sur
roue (MS pour Melt Spinning) ou la torsion a haute pression (HPT pour High Pressure Torsion)
ont été utilisées. Le broyage mécanique permet, par I'action conjointe des collisions du matériau
avec les billes de broyage et les parois des jarres, de diminuer la taille des cristallites constituant
la poudre. En fin de broyage, cette poudre présentant des grains de taille nanométrique est
ensuite mise en forme, soit par un frittage flash, soit par compaction a chaud, ou encore par
frittage micro-ondes [8-10]. La trempe sur roue permet par le refroidissement rapide au moment
de I'impact entre la roue et la solution d'alliage, de limiter la croissance cristalline des grains :
les « pétales » ou rubans d'alliages ainsi formés possedent une population de grains homogenes
de taille nanométrique [11, 12] ou bien dans le travail de Gomell et al. [13], des domaines
d’antiphase de taille nanométriques. La torsion a haute pression est un type de déformation
plastiqgue sévere utilisé pour la production de matériaux massifs a grains ultrafins et
nanocristallins. Elle permet l'introduction de nombreux joints de grains ainsi que des

dislocations et des défauts ponctuels [14, 15]. Dans la pratique, les méthodes de synthése
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peuvent étre combinées, telles qu’une trempe sur roue couplée a un frittage flash ultérieur [12]
ou un broyage mécanique couplé a de la densification et a une torsion a haute pression [15].
L'intérét de ces combinaisons est d’augmenter plus encore le nombre d'interfaces dans 1'alliage.
Cependant, le facteur de mérite adimensionnel est amélioré seulement dans certains cas. Cette
observation vient du fait que les interfaces créées au cours de la nanostructuration contribuent

également a une diffusion des électrons et donc a une augmentation de la résistivité électrique.

Le premier travail de nanostructuration pour Fe2VVAl a été réalisé dans l'alliage substitué
de composition Fe2VVAloeSio1 [16]. Dans ce dernier, des poudres de Fe, V, Si, ainsi qu'un pré-
alliage du binaire Fe-Al sont broyés mécaniquement dans un broyeur planétaire puis frittés par
frittage SPS. Les températures de frittages sont variées de 900°C a 1000°C et en fin de frittage,
les tailles moyennes de grain (D) des pastilles densifiées varient entre D ~ 100 nma D ~ 400 nm
(images MEB) et les densités obtenues entre ~ 80 % et ~ 90 % respectivement. Dans la pratique,
la température de frittage est un paramétre permettant le contréle de la croissance cristalline et
de la densité au moment du frittage : généralement la taille des grains et la densité augmentent
avec la température de frittage. Dans le travail de Mikami et al., les valeurs de conductivités
thermiques varient de Ar = 16,5 W/(m K) a Ar = 13,4 W/(m K) (D ~ 400 nm) a Ar = 7,9 W/(m K)
(D ~ 100 nm). Ces diminutions de la conductivité thermique sont obtenues sur des grains de
tailles mésoscopiques. On note ainsi une amélioration de ~ 12 % entre I'échantillon préparé au
four a arc et le plus densifié (D ~ 400 nm). Par la suite, I'utilisation d'une énergie de broyage
plus grande a permis l'obtention d'une taille de grains D ~ 300 nm [8] pour une pastille densifiée
a 90 %. Cela se traduit par une valeur plus faible de Ar = 9,2 W/(m K), et démontre la corrélation

entre taille de grains et conductivité thermique.

Cette voie de la métallurgie des poudres a été également employée pour la
nanostructuration d'alliages substitués par des éléments différents du Si. Cela est notamment le
cas pour Fe2VVAloSio07Sho,os [17] et FeaViyWyAIl (0 <y <0,1) [8], dont les tailles de grains
sont de I'ordre de (D ~ 400 nm) et (D ~ 300 nm) respectivement.

La Figure 83 présente les variations de conductivités thermiques de réseau en fonction
du taux de substitution de W et de Si. On observe facilement qu'une substitution par un atome
plus lourd (W) conduit a une diminution supplémentaire de Ar d'environ -6 W/(m K). Ainsi pour
des mémes valeurs de densités relatives et de tailles de grains (d > 98 % et D ~ 300 nm), une
valeur de Ar = 3,3 W/(m K) a 300 K et un ZT = 0,2 a 400 K sont obtenus pour x = 0,1.
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Figure 83: Conductivité thermique de réseau a 300 K en fonction de la concentration nominale en W (et
Si) dans l'alliage fritté Fe,V1.xW\Al (et Fe,VAILSiy) [8].

Hormis cette voie, la nanostructuration peut étre également réalisée a l'aide de la torsion

a haute pression suivie d'un recuit [18]. Cela a notamment été le cas dans les alliages substitués
Fe2V1.05Alo9s et Fe2VVAlogsTaoos pour lesquels les valeurs estimées de tailles de grains sont
respectivement D ~ 400 nm et D ~ 100 nm [14]. Selon les auteurs, cette différence de tailles de
grains est attribuée au fait que la migration des joints de grains est ralentie lors du recuit par
I'exces de Ta situé aux joints de grains. En plus de diminuer la taille de grains, cette déformation
sévere conduirait a l'augmentation des micro-contraintes dans le matériau et donc, a des
diffusions de phonons et d'électrons. Le recuit permet de relacher les micro-contraintes et de
limiter leur influence sur la résistivite electrique. La conductivité thermique de réseau vaut
r=3,2 W/(m K), une valeur presque 10 fois inférieure a celle de Fe2VAI a grains

micrométriques.

Cependant, comme évoqué précédemment, l'augmentation du nombre d'interfaces
conduit également a la diffusion des électrons. Dans les études citées précédemment, une
augmentation de la résistivité est observée par rapport aux échantillons préparés au four a arc
qui présentent des tailles de grains micrométriques (Tableau 13). Dans la plupart des cas, cette
augmentation compense le gain lié a la réduction de la conductivité thermique totale 4, et ZT

est marginalement augmenté lorsque D ~ 400 nm.
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Tableau 13: Taille moyenne des grains (D), propriétés thermiques et de transport électronique dans
divers alliages Fe2VVAI nanostructurés et substitués a 300 K, ZTmax est la valeur maximale du facteur de
mérite adimensionnel en fonction de la température. "AM" signifie "arc melted" (préparé au four a arc)

[4]. Les références indiquées correspondent a celles de I’article.

Composition D (nm) Ar W-m—LK-1) AW-m— LK) p (u€2-m) ZT pax Reference
Fe; VAl 4Sij 1 AM 15 18 25 0.10 [7]
Fe, VAl Sig 1 ~400 13.2 14.8 47 0.08 [23]
Fe, VAl 9Sig 1 ~300 9.2 11 4.1 0.12 [27]
Fe, VAl 9Sbg n3Sig o7 ~400 7.4 10.2 2.7 0.15 [28]
Fe,Vq psAlpos AM 12.7 15.5 2.6 0.18 [30]
Fe,Vi05Alg05 ~400 10.3 12.5 3.4 0.14 [30]
Fe; VAl 95 Tag g5 AM 7 95 3.0 021 [12]
Fe, Vi gWp 1Al ~300 33 5 45 0.20 [27]
Fey VAl o5 Tag o5 ~100 3.2 5 41 0.30 [30]

Néanmoins, dans le cas de l'alliage de composition Fe2VVAlo,9sTao,0s séverement déformé
puis recuit [14], une amélioration importante (~ +50 % a 500 K) de ZT est observée. En effet,
I'influence sur Ar et donc sur ZT provenant de la faible taille de grains (D ~ 100 nm) dépasse
celle liée a l'augmentation de la résistance. La Figure 84 présente les facteurs de mérite
adimensionnels obtenus dans cette étude [14].
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Figure 84: L’évolution de ZT en fonction de la température pour des échantillons soumis a la HPT
(« annealed ») et fondus a l'arc de Fe2V1,0sAl005 €t FeaVTag esAlogs [14].

Pour résumer, ces études montrent l'importance de la nanostructuration pour
I'amélioration des propriétés thermoélectriques de Fe2VVAI. L'utilisation du broyage mécanique
ou de la torsion a haute pression conduit a une taille de grains mésoscopique (D ~ 400 nm). En
plus de la diffusion des phonons engendrée par les fluctuations de masse dans le réseau, le
transport thermique est également perturbé par la multiplication des interfaces. Pour une
amélioration de ZT, l'influence de la diminution de la taille des grains sur la conductivité
thermique doit étre supérieure a lI'influence sur la résistivité électrique. Une valeur de ZT = 0,3
a 500 K est obtenue pour l'alliage Fe2Vo9sTao0sAl095Vo,05 séverement déformeé puis recuit et
présentant une taille de grain D ~ 100 nm [14], au lieu de ZT = 0,2 dans I’alliage non

nanostructuré.

Dans la suite, nous présenterons les principaux résultats obtenus au cours de cette these.
La méthode de mise en forme utilisée est une combinaison du broyage mécanique et de frittage
flash. Les compositions des alliages nanostructurés sont Fe2Vio03Alogr et
Fe2Vo93Tao07Alo97Vo0s. La premiére est la composition présentant le plus grand facteur de
puissance des alliages auto-substitués a 300 K ; la seconde composition correspond a une
substitution du V par Ta, un atome iso-électronique de plus grande masse atomique et donnant

lieu a une diminution significative de la conductivité thermique par rapport a Fe2V1,03Alo,97.
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V.3 Syntheses, mise en forme et microstructures

Le travail de synthése et de mise en forme pour la nanostructuration consiste a
rechercher a la fois, les parametres de broyages, ainsi que les parametres de densification
optimaux. Au cours de cette these, plusieurs types de broyeurs ainsi que de types de jarres ont
été utilisés. Dans la suite, nous présenterons les travaux sur les différents types de jarres et
indiquerons les motivations liées aux changements de paramétres de broyages.

V.3.1 Broyage a I'aide de jarres en acier

Les jarres en acier, de par leur faible co(t, sont les premieres utilisées pour broyer les
précurseurs des binaires Fe-Al et Fe-V. Comme indiqué dans la partie expérimentale, ces jarres
sont mises en ceuvre dans un broyeur planétaire. Dans ce cas, le broyage permet non seulement
la réduction de la taille des grains, mais aussi la réaction chimique des précurseurs pour former
Fe2VAI : il s’agit donc d’une mécanosynthése. Dans une étude réalisée préalablement au
laboratoire, ces jarres en acier ont permis de broyer les premieres poudres de Fe2VAI [19]. Dans
la pratique, des pré-alliages de binaires Fe-Al et Fe-V sont préparés au four a arc pour palier a
la ductilité de I’aluminium. En effet, cette derniére empéche un mélange homogene avec les
autres précurseurs. Dans certains cas, malgré 1’utilisation de précurseurs, cet effet subsiste a
faible échelle (< mm) en fin de broyage : des morceaux d‘alliage de taille de I'ordre de 1 mm de

diamétre sont retrouvés dans la jarre et 1’échantillon est alors laissé de cote.

La Figure 85 présente les diffractogrammes des précurseurs concasses de compositions
FexAly et FenVm avant broyage et des poudres obtenues en fin de broyage a des durées
croissantes. Afin de réduire le bruit présent sur les diffractogrammes, ces derniers ont été
systématiquement « lissés » avec la fonction « Adjacent-Averaging », du programme
OriginLab, en utilisant 5 points voisins afin de déterminer une valeur moyenne. Sur ces
diffractogrammes, on observe I’absence systématique des raies 111 vers 26~ 26° et 200 vers
260~ 31°. Les raies des précurseurs FexAly et FenVm et de la poudre broyée s’indexent dans le
groupe d'espace Im-3m et donc Fe2VVAI broyeé cristallise dans la structure A2. Ce résultat est en
plein accord avec le fait que Maier et al. [20] avaient observe que le broyage a la main dans un

mortier d’agate entrainait la disparition de la raie 111 et ’affaiblissement de la raie 200. Fe2VAI
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cristallisant a 300 K dans la structure ordonnée L2i1, cette structure désordonnée A2 est

métastable. Un recuit ou un frittage devrait restaurer la structure ordonnée.

En fin de broyage, on observe un élargissement du pic situé autour de 26 = 45°.
L’¢largissement des pics de diffraction s'explique par deux contributions simultanées : la
diminution de la taille de grains ou cristallites D et 1’augmentation du taux de
microdéformations ¢ dans les grains. En effet, au cours du broyage, les collisions répétées entre
les billes et la poudre entrainent non seulement une diminution de la taille des cristallites, mais
aussi I’introduction de microdéformations dans leur réseau cristallin. Pour séparer les deux
contributions et déterminer la taille des cristallites, nous avons effectué un tracé de
Williamson-Hall [21]. Ce tracé suppose que la largeur intégrale de chaque raie (fe) peut se

décomposer directement en une contribution liée a la taille de grains et l’autre aux
p g

Becos® 1 | 4esinf

microdéformations : —=,+t——La Figure 86 présente le tracé de Williamson-Hall
—EEC;SG = (253"9) de la poudre broyée de composition nominale Fe2Vio03Alogr décrite

précédemment. La régression linéaire des points de ce tracé, donne en théorie, a I’origine, la
taille des cristallites ou « taille de Scherrer » et une pente égale a 2¢. Cependant, dans le cas de
la poudre décrite précédemment, I’utilisation de ce trace est difficile. En effet, le diagramme
obtenu en fin de broyage présente seulement 5 raies exploitables et a cause de la dispersion des
points du tracé, plusieurs régressions linéaires sont possibles. Cela donne lieu a plusieurs
valeurs de tailles de grains, variant entre 100 nm et I’infini. En considérant les 4 premiers points
de ce tracé, une valeur de pente d’environ 2,3 x 1072 est obtenue, et correspond & & = 110 %%.
Dans le cas de Fe2VAI broyé, le tracé de Williamson-Hall est inutilisable pour déterminer la
taille des cristallites. On verra dans la partie suivante (« Broyage en jarres de zircone ») que
malgré 1’utilisation de la microscopie électronique en transmission, il est difficile de déterminer

une taille moyenne pour ces cristallites ou grains.

La diffraction des rayons X a précédemment montré que la poudre broyée cristallise
dans la structure A2 métastable. Or les « bonnes propriétés » thermoélectriques sont obtenues
pour Fe2VVAI cristallisant dans la structure L21. 1l est donc nécessaire de vérifier que le frittage
restaure la structure ordonnée. Une étude par diffraction des neutrons a haute température a
ainsi été réalisée a I’'ILL (pour Institut Laue-Langevin) sur la ligne D1B. Son objectif était la
détermination des températures de mise en ordre pour une poudre broyée. La Figure 87 présente
I’évolution des aires normalisées des raies de diffraction 220, 200 et 111 en fonction de

I’¢élévation de la température avec une vitesse de 1°C/min. L’apparition des raies 200 et 111
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indiquent les mises en ordre A2 — B2 et B2 — L21 respectivement [20]. Ces mises en ordre
non réversibles A2 — B2 et B2 — L2:1 ont lieu a ~ 350°C et a ~ 550°C respectivement. Le
frittage des poudres se faisant entre 800°C et 1000°C, cette étude montre donc que les pastilles

frittées par SPS possédent une structure cristalline ordonnée L21.
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Figure 85: Diffractogramme de poudre des échantillons de composition Fe;V13Alog7. En noir, les pré-
alliages concasseés, en bleu, vert et rouge, les diffractogrammes des poudres récoltées apres 2h, 3h et 4h

de broyage respectivement.
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Figure 86: Tracé de Williamson-Hall de I'échantillon de composition nominale Fe;V13Alogr broyé

pendant 4h. Les lignes discontinues représentent les pentes possibles entre les points.
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Figure 87: Evolution des aires normalisées des raies 220, 200 et 111 en fonction de la température pour

la poudre de composition nominale Fe;V103Alo g7 broyée a I'aide d'une jarre en acier.

La Figure 88 présente les valeurs de coefficient Seebeck obtenues pour une pastille
frittée a 1000°C pendant 5 minutes, et une autre, recuite en plus a 900°C pendant 5 heures. Dans
les deux cas, une valeur faible et décevante de « est obtenue aprés frittage (-6 et +4 pV/K a
300 K), en contradiction avec le Chapitre I11. sur Fe2V1,03Alog7 préparé au four a arc et celles
trouvées dans la littérature [22]. Bien que I’étude a I’ILL ait montré que la restauration de la
structure L21 a lieu a 550 °C, le recuit supplémentaire a 900°C avait pour objectif d’éliminer le
scénario d’une restauration partielle de I’ordre cristallin aprés SPS. Ce recuit n’a pas changé la
situation et une autre cause pour ce faible coefficient Seebeck a été recherchée. Nous avons
ainsi remarqué par pesée en fin de broyage que les poudres broyées ont une masse supérieure
d’environ 15 % a la masse introduite de précurseurs. La seule hypothése plausible pour
expliquer cet accroissement de masse est une contamination provenant des billes de broyage,
dont il est apparu ensuite que la masse avait décru. L’examen attentif des diffractogrammes de
rayons X et de neutrons n'indiquent cependant aucun pic de phase secondaire. Nous avons donc
supposé que du fer élémentaire, venant des billes en acier, était introduit dans le réseau cristallin
de Fe2V Al et modifiait sa composition. Une analyse par microsonde électronique d’une pastille
frittée donne effectivement une composition moyenne Fez222)Vo,92Alo,9(3), qui confirme bien la
contamination au moment du broyage. Cette analyse chimique permet également d’expliquer

les valeurs faibles de o obtenues. En effet, comme présenté au chapitre précédent, le coefficient
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Seebeck décroit globalement lorsque 1’on s’éloigne de la composition Fe2VAIL. Afin de
s’affranchir de cette limite et de « retrouver » les valeurs de a des échantillons préparés au four

a arc, des jarres et des billes en zircone ZrO: sont ensuite utilisees.
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Figure 88: Coefficient Seebeck en fonction de la température d'une pastille frittée de composition
nominale Fe;V103Alggr et les variations aprés un recuit a 900°C pendant 5h. Cette pastille frittée est

issue d’une poudre broyée en jarres d’acier.

V.3.2 Broyages a l'aide de jarres en zircone

Le travail de nanostructuration a continué en utilisant des jarres et des billes en zircone
ZrOz. Les jarres en zircone sont utilisées dans un broyeur, de type Emax, fonctionnant un peu
difféeremment d’un broyeur planétaire. Dans ce dernier, chaque jarre de broyage posséde un axe
de rotation qui lui est propre [23]. Ce broyeur étant refroidi par I’eau, il peut étre introduit dans
une boite a gants sous argon sans craindre une surchauffe. Pour éviter une contamination
comme dans le cas précédent, une optimisation des conditions de broyage est nécessaire. En
plus de la vitesse, du temps de broyage, la proportion relative en masse des billes de broyage
par rapport a la poudre introduite est désormais un parameétre étudié. Dans la suite, ce rapport
portera la denomination bpr (pour ball-to-powder ratio en anglais). Afin d’étudier ces

parameétres indépendamment, nous avons utilisé, pour commencer, la valeur de bpr = 16,
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recommandée par le fabricant des jarres de broyage. Aussi, a la place de précurseurs de binaires
Fe-V et Fe-Al, des masses homogenes de composition nominale Fe2V1,03Alo,97 sont préparées
au four a arc puis concassées pour le broyage. Il n’y a plus de mécanosynthése, mais ceci est
doublement compensé par deux éléments favorables pour la nanostructuration. D'une part, nous
avons observé macroscopiquement que 1’alliage ternaire Fe2V1,03Alo97 est plus fragile qu’un
alliage binaire Fe-V. Ainsi, moins d’énergie cinétique est nécessaire pendant le processus de
broyage pour obtenir une poudre. D'autre part, en supposant qu’il n’y ait pas de contamination
au cours du broyage, la poudre récoltée en fin de broyage devrait étre de composition connue
et homogene. La Figure 89 présente des diffractogrammes du précurseur et des poudres broyées
de composition Fe2V1,03Alo,97. Lors de ce premier essai, les poudres d'alliages sont obtenues par
des broyages en utilisant successivement les vitesses de broyage v = 600 rpm et v = 800 rpm.
Le précurseur possede une structure cristallographique de groupe d'espace Fm-3m. Au cours
des broyages, on observe la disparition des raies 111 et 200 situées respectivement vers 26 = 26°
et 260 = 31° a partir de 3h de broyage a v = 600 rpm. Ceci a déja été observé avec les jarres en
acier et est caractéristique d’une poudre broyée qui prend la structure désordonnée A2. La
croissance de quatre pics de diffraction caractéristique de la zircone monoclinique
(identification par comparaison avec la base de données PDF-4, N° 01-081-1550) est ensuite
observée au bout de 3 heures supplémentaires de broyage a v = 800 rpm. Cette observation peut
étre attribuée soit a 1’allongement de la durée de broyage, soit a I’augmentation de la vitesse de

broyage.

198



g concasseé
0,6 | ‘ \‘ o broyé 3h a 600 rpm
* ‘ \‘ Q ] +3h a 800 rpm
* * * ‘
7ol | e
Ei(L4 | h
= | |
.g W) w
)
42 0,2 m\mww "M’WW’M MWWWW”M{‘ WM'

20 30 40 50 60 70

26 ()

Figure 89: Diffractogrammes de poudre d'un échantillon de composition nominale Fe;V1 03Alg o7 réalisés
a t=0h, puis au cours du temps, aprés des broyages successifs a v =600 rpm, v =800 rpm. Les *

indiquent les raies de la zircone et les indices de Miller correspondent a la structure B2.

Pour separer ces effets, une étude en fonction du temps de broyage avec la vitesse
v = 600 rpm constante est necessaire. La Figure 90 représente 1’évolution en fonction de la
durée totale —t = 1h, 3h, 6h, 9h, 15h et 20h — des diffractogrammes de poudres. Comme indiqué
dans la partie expérimentale, ces poudres sont prélevées au cours de pauses pendant le broyage.
On observe que les raies de la poudre de Fe2V1,03Alo,97 n’évoluent plus en largeur et en intensité
au-dela de t=6h. On remarque aussi qu’a partir de t = 3h, les raies associées a ZrO2 sont
visibles et leurs intensités augmentent avec t. A t = 6h, la raie principale de ZrO2 représente
6 % de la raie 220 de Fe2Vio03Alogr. Par ailleurs, des analyses semi-quantitatives de la
composition de pastilles frittés ont également été realisees a I'aide du microscope électronique
en transmission (MET). Elles indiquent la présence de zircone nanométrique aux joints de
grains et dans les grains. Pour la suite, une durée de broyage de t =6 h est choisie comme
compromis entre la fraction de contamination par les billes de broyage et la réduction de la
taille de grains de la poudre, méme si la diffraction des rayons X n’apporte qu’une information

trés incertaine sur la taille des grains.
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Figure 90: Diffractogrammes de poudre d'un échantillon de composition nominale Fe;V103Alo g7 réalisés
au cours du temps apres des broyages a v = 600 rpm. Les * indiquent les raies de la zircone et les indices
de Miller correspondent aux structures B2 et A2.

L’optimisation du bpr intervient apres celles de la vitesse et du temps de broyage. Pour
rappel, un bpr = 16 est initialement utilisé, conformément aux recommandations du fabricant
des jarres de broyage. De nouvelles poudres sont broyées en faisant varier les parameétres de
broyage : un broyage avec un bpr =17 et v =600 rpm et un broyage avec un bpr =17 et
v =700 rpm. La Figure 91 présente les diffractogrammes correspondant a ces conditions de
broyages. La raie supplémentaire observée autour de 20 = 25° avec ces parametres de broyage
est aussi indexée par ZrOz monoclinique. De plus, comme I’intensité des raies de ZrO2 est
maximale pour ces parametres, on peut ainsi considérer que la combinaison bpr =17 et
v =700 rpm conduit & une plus grande contamination pour une durée de broyage donnée. La
comparaison de I’intensité des raies ZrO2 obtenues avec les parameétres bpr = 16 et v = 600 rpm
et bpr = 16 et v = 700 rpm, est délicate et il est difficile de distinguer la fraction de contaminant

pour ces deux couples de parameétres.
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Figure 91: Diffractogrammes de poudres de composition nominale Fe;V103Alog7 broyées en jarres de

zircone en faisant varier le bpr et la vitesse de broyage v. Les * indiquent les raies de la zircone.

Etant donné qu’il est difficile de choisir les parametres de broyage a partir de la
caractérisation par diffraction des rayons X, leurs effets sur le frittage ont été étudies. La Figure
92 preésente les vitesses de déplacements relatifs des pistons en fonction de la température pour

les poudres broyeées avec les parameétres bpr = 16 et bpr = 17 et une vitesse v = 600 rpm.

Les températures de frittage tirées des déplacements relatifs des pistons indiquent des
valeurs de 1000°C et 950°C pour les poudres broyées avec un bpr de 16 et 17 respectivement.
Nous avons donc finalement retenu la combinaison de parameétres de broyage suivant :
v =600 rpm et bpr =17 et t = 6h. Pour chaque échantillon fritté, des mesures de densités

relatives sont systématiquement réalisées et sont supérieures a 97 %.

Afin de déterminer la taille moyenne des grains pour ces poudres, des analyses MET
sont réalisées. La Figure 93 présente les images des poudres a différents grossissement. Sur les
Figures 93.b et 93.c, on constate que la poudre est constituée d’agglomérats de quelques
centaines de nanometres a quelques microns de diametre. Sur la Figure 93.a, on peut distinguer
des cristallites de 20 nm environ. Cependant, du fait de la forte agglomération des cristallites,
il est tres difficile de les distinguer sur beaucoup d’agglomérats et de déterminer une distribution

de tailles de grains et une taille moyenne.
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Figure 92: Comparaison de la vitesse de déplacement des pistons entre des poudres broyées a 600rpm
et a des bpr de 16 et 17 respectivement. Les traits discontinus verticaux indiquent les températures de

fin de frittage.

Figure 93: Images MET de poudres de compositions nominales Fe;Vi0sAlogr broyées avec les

parametres : (a) bpr =16 et v=600 rpm, (b) bpr = 17 et v =600 rpm et (c) bpr = 17 et v.=700 rpm.

Dans la figure (a), la barre de mesure indique une cristallite de taille 20 nm.

Pour résumer, le broyage dans des jarres en zircone conduit a I’obtention de cristallites
de 20 nm environ, ce qui correspond a ce que nous attendions. Cependant, les billes de zircone
contaminent la poudre. Dans le but de minimiser cette contamination, nous avons décidé de

poursuivre ces experiences de broyage avec des jarres en carbure de tungstene (WC). En effet,
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la dureté Vickers du WC - 2600 HV [24] - est environ le double de celle de ZrO2 - 1000 HV
[25] -. On peut donc espérer une abrasion moindre des billes de WC lors du broyage de Fe2VAL.

V.3.3 Broyage a l'aide de jarres en carbure de tungsténe

Le travail de broyage est poursuivi & l'aide de jarres en carbure de tungstene. En
revanche, bien que le diametre des billes soit différent - 8 mm pour le WC et 12 mm pour la
ZrO2-, les parameétres de broyages pour les billes en ZrO2z sont conservés. Nous considérons ici

que le paramétre pertinent pour les billes est le bpr.

Pour avancer dans I'étude des propriétés thermoélectriques, la nanostructuration des
alliages de composition nominale Fe2Vo,96Tao07Alo,97 a été amorcée. La Figure 94 présente une
comparaison des diffractogrammes de poudres de composition Fe2Vo,esTao,07Alo,97 broyées a
I'aide de jarres en WC et d'une poudre de composition Fe2V1,03Alo,97 broyée a l'aide de jarres en
zircone. Comme sur la Figure 91, une contamination est observée en utilisant les paramétres
v =600 rpm et bpr = 17 pour la poudre de composition Fe2V1,03Alo97. Le diffractogramme de
poudre de Fe2VogsTaoo7Aloger quant & lui présente deux pics d’une phase secondaire de trés
faible intensité (4 %), qui rend I’identification trés incertaine (WC ?). Dans les deux cas, les
poudres sont bien de structure A2 avec des raies de méme largeur. On peut ainsi considérer que
les parametres de broyage v = 600 rpm et bpr = 17 en jarres de WC permettent d’obtenir une
réduction de la taille des grains de la poudre similaire a celle broyée dans les jarres en ZrOz,
avec une quantité bien moindre de phases secondaires. La Figure 95 présente les comparaisons
des vitesses de déplacements des pistons au cours du frittage dans le cas des deux poudres
décrites précédemment. Les deux poudres présentent des températures de frittages proches :
900°C pour Fe2VogsTaoorAloger et 920°C pour Fe2Vio0sAlogr. Les paramétres de broyage
précédemment choisis pour les jarres en zircone sont donc applicables pour les jarres en carbure

de tungstene.
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Figure 94: Diffractogrammes de poudres de composition Fe;V1,07Alo 93 broyé a l'aide d'une jarre en ZrO;
et FeaVogs Taoe7Alo g7 broyé a l'aide d'une jarre en WC. Pour chaque poudre, les paramétres v = 600 rpm
et bpr = 17 sont utilisés. * et ° indiquent les positions des raies de ZrO- et de WC (?) respectivement.
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Figure 95: Comparaison de la vitesse de déplacement des pistons dz/dt en fonction du temps pendant le
frittage pour deux poudres de masses égales. En noir et en vert, des poudres broyées a 1’aide d’une jarre
en ZrO; et en WC respectivement. Les traits discontinus verticaux indiquent les températures de fin de

frittage.
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Pendant le processus de densification, la taille moyenne de grains augmente et comme
déja discuté précédemment, une mise en ordre A2 — B2 — L21 a lieu. Cette augmentation de
la taille des grains est favorisée par 1’abaissement de 1’énergie libre totale des joints de grains
de la poudre nanocristalline [26]. La Figure 96 présente les diffractogrammes obtenus sur une
poudre broyée de composition Fe2Vo.sTao07Aloe7 et sur une pastille obtenue par frittage a
1000°C et polie avant I’analyse de diffraction. On peut noter la présence des raies 111 et 200
qui démontre la mise en ordre L2:1. Cependant, du fait de 1’écrouissage de la surface pendant le
polissage, I’intensité de ces raies ne peut étre interprétée. On remarque aussi une diminution de
la largeur des raies qui est due trés probablement a la diminution des microdéformations et a
une augmentation de la taille moyenne des grains. Une analyse de type Williamson-Hall [21]
sera effectuée plus loin dans ce texte.
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Figure 96: Diffractogrammes des alliages de composition nominale Fe;VogsTaoo7Alog97 d'une poudre
broyée 6 h en jarre de WC et une pastille frittée a 1000°C.

Des facies de rupture frais sont imagés au microscope électronique a balayage (MEB) a
différents grossissements et sont présentés a la Figure 97. On peut noter la présence de grains
de tailles comprise entre 300 nm — 400 nm. Sur la Figure 97.b), on peut également distinguer
des nanoinclusions de tailles allant de 50 & 150 nm. Ces nanoinclusions sont localisées entre les

différents grains et sont présentes sur toutes les zones du faciés de rupture. Bien que leur faible
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taille ne permette pas des analyses de composition a 1’aide du MEB, on peut penser qu’elles
proviennent vraisemblablement des billes en WC. On peut aussi penser que leur proportion en
volume est inférieure a quelques %, du fait de leur quasi non-détection par la diffraction des
rayons X. Comme indiqué dans la partie expérimentale et théorisé par Zener [27], ces
nanoinclusions pourraient contribuer a ralentir ou & accélérer la croissance des grains au
moment du frittage (voir aussi ci-dessous). Des ajouts intentionnels d’autres nanoinclusions

seront discutees plus bas.

Figure 97: Images d'un facies de rupture d'un échantillon fritté de composition nominale

Fe2Vo,06 Tao,07Alo 97 obtenues en utilisant (a) et (b) un détecteur d’électrons secondaires et (C) un detecteur

« Inlens ».

Nous souhaitons obtenir un matériau densifié & grains tres fin. L'ajout de nanoparticules
d’une seconde phase a la matrice « Fe2VVAI » sous forme de poudre, conduit a la mise en forme
d’un nanocomposite. Les nanoparticules de ce nanocomposite peuvent diffuser les phonons et
contribuer a réduire la conductivité thermique. Cependant, ce n’est pas le role principal que
nous souhaitons leur assigner. L’objectif principal de ’utilisation des nanoparticules est de
permettre d'inhiber la croissance des grains pendant le processus de frittage. Cet effet dénommé

« Zener » [27], résulte de la force de trainée exercée par les nanoparticules de faible diameétre

sur les joints de grains au moment du frittage : F, = 3£, x Y& avec f, la fraction volumique de
J g ge . ry v X

nanoparticules, ycs la tension de surface des joints de grains et r le rayon des nanoparticules.

Cette force vient équilibrer la force motrice de réduction de 1’énergie de surface des joints de

grains qui conduit a 1’augmentation de la taille des grains (D) de la matrice : F,, = QULYYN

g 4 L R . .
I’équilibre, D = 5%. D’apres cette formule, pour étre efficaces, les nanoparticules devraient
v

étre petites et nombreuses. Cependant, cette théorie ne décrit pas toutes les situations pratiques.
En effet, dans le cas du frittage de Y203, Nb20s joue effectivement le role d’inhibiteur de
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croissance de grains comme attendu tandis que MgO joue le role d’accélérateur [28]. Ainsi,
I'affinité chimique entre la poudre broyée et les nanoinclusions introduites jouent un role
important sur leur efficacité : pour des nanoinclusions présentant des tailles de grains similaires
et introduites en méme quantité, I'influence sur la croissance des grains peut varier. 1l est donc
nécessaire de tester plusieurs types de nanoparticules, de facon a obtenir I’effet « Zener »
recherché. De plus, il ne faut pas omettre le r6le inconnu des nanoparticules (WC ?) détectées
aux joints de grains de 1’alliage présentés sur la Figure 97. Nous nous attendons a ce que les
nanoparticules ajoutées délibérément compensent ou amplifient le réle des nanoparticules

présentes accidentellement, si ces derniéeres sont accélératrices ou inhibitrices, respectivement.

Dans les alliages substitués au tantale et nanostructurés, la phase secondaire
potentiellement inhibitrice est introduite sous forme de poudre au moment du broyage pour
permettre une homogénéisation avec la poudre principale. L'introduction dans la jarre de
broyage s'effectue 1h avant la fin du temps de broyage, c'est-a-dire a 5/6 du temps total. Le
Tableau 14 présente les details des poudres commerciales utilisées, avec des tailles de
cristallites nanomeétriques, tirées des informations des fournisseurs. Il faut noter ici que ces
tailles ne sont pas les tailles de particules qui se trouveront in-fine aux joints de grains. Ces
nanoparticules sont en effet des agglomérats de cristallites et présenteront donc des tailles
supérieures. Enfin, nous avons choisi d’ajouter une fraction volumique de nanoparticules de
1%. Ce choix est basé sur des résultats précédents obtenus au laboratoire lors de la

nanostructuration de skuttérudites [29].

Tableau 14: Compositions chimiques et tailles moyennes de cristallites des nanopoudres utilisées

comme additifs pendant le broyage.

Composition chimique Taille moyenne (nm)
Diamant C 4-7
TiN 14
CeO2 8
SiO2 5-15
TiO2 <25
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La Figure 98 présente I'évolution de la vitesse de déplacement des pistons au moment
du frittage pour les poudres contenant des nanoinclusions. On observe comme dans les cas
précedents que les températures de frittage varient entre 900°C et 1000°C. Il n'est donc pas

possible d'extraire une tendance sur l'influence de chaque nanoinclusion sur ce parametre.

La Figure 99.a présente les diffractogrammes de poudres broyées 6 h contenant les
nanoinclusions ajoutées. L’identification met en évidence la phase de composition nominale
Fe2Vo,93Tao,07Alo,97Vo,03 de structure A2 de fagon systématique et une fraction variable, selon la
nature de 1’additif, de phase WC (groupe d’espace P-6m2, a = 2,90 A, ¢ = 2,83 A). En présence
de +1 % volumique de C, TiN et CeO2, trois raies de WC sont clairement identifiables.
L’origine de cette seconde phase est évidente : les billes et jarres de broyage sont en WC. En
I’absence d’additif ou en présence de +1 % volumique de TiOz ou SiOz, les raies de WC sont
difficilement identifiables : la fraction de WC, si elle est présente, est plus faible. C’est un effet
inattendu de la présence de certains des additifs : accentuer I’abrasion des jarres et des billes.
Enfin, I’additif n’est jamais détecté par diffraction des rayons X. Les diffractogrammes des
pastilles frittées sont présentés sur la Figure 99.b. Apreés frittage, la phase L21 est restaurée et la
présence accrue de phases secondaires est confirmée pour +1 % volumique de C, TiN et CeOo.
Pour ces trois additifs, une phase de composition de type WMxC2 avec M = Ta comme possible
substituant, de structure différente de WC, est identifiée (groupe d’espace Fm-3m, a = 4,41 A).
Dans le cas +1 % volumique de SiOz2 et en 1’absence d’additifs une phase du type « WTaxCz »
est aussi treés probablement présente, tandis que pour +1 % volumique de TiO2, aucune raie
correspondante n’est détectée. Enfin, dés qu’un additif est ajouté, on détecte aussi la présence

d’une troisiéme phase, identifiée comme Ta élémentaire (groupe d’espace Im-3m, a = 3,30 A).
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Figure 98: Comparaisons des vitesses de déplacements des pistons pendant le frittage a 1000°C pour les

poudres de composition nominale Fe2Vo s TaorAlog7 avec et sans nanoinclusions. La ligne verticale

discontinue correspond a T = 950°C.
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Figure 99: Diffractogrammes de rayons X pour les (a) poudres broyées (b) pastilles densifiées de
composition nominale Fe;VogsTaoorAlogr avec et sans nanoinclusions. *, ° et + indiquent les raies
correspondant a WC, Ta et WTaxC; respectivement. Les indices de Miller correspondent aux structures
cristallines (a) A2 ou (b) L2;.

Les diffractogrammes des pastilles frittées sont affectés par I’écrouissage de la matrice
lors du polissage des pastilles (obtention de raies asymétriques notamment) et il est difficile
d’aller au-dela de la simple identification de phases. Il est cependant possible d’extraire le
parameétre de maille des phases secondaires identifiées en utilisant le programme Fullprof en

mode « Le Bail ». Les valeurs affinées sont regroupées dans le Tableau 15.
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Tableau 15: Composition nominale, et paramétre de maille des phases secondaires dans
FeaVo.96 Tao07Alo o7 broyé et fritté par SPS

Composition Echantillon broyé Echantillon fritté Echantillon fritté
nominale WC (A) WMC; (A) Ta (A)
Fe2Vo,96 Tao,07Alo,97 - - -

+1%vol C a=2906;c=2,838 4,329 3,305

+1 % vol TiN a=2,906; c=2,837 4,376 3,308
+1 % vol CeO2 a=2,906; c=2,836 4,379 3,305
+1 % vol SiO2 - 4,363 3,305
+1 % vol TiO2 - - 3,305

Ce tableau confirme la transformation de WC en WMxC: par réaction avec la matrice
au cours du frittage SPS. Compte-tenu de la structure cristalline du carbure formé, le métal M
est trés probablement du tantale. On remarque enfin que le paramétre de maille de la phase
WTaxC: dans le cas ou I’additif est du diamant est notablement différent des autres cas. Ceci

suggere une composition différente pour cette phase secondaire lorsque +1 % C a été ajouté.

Pour déterminer une taille moyenne de grains post-frittage, certaines pastilles sont
analysées aux MET. En effet, la taille tirée des analyses de MET est un diamétre moyen mesurée
directement sur les grains imagés. Les échantillons analysés sont Fe2Vo,e6 Tao07Alo,e7, ainsi que
des compositions possédant 1 % volumique de nanoparticules de diamant, de SiOz et de TiOx.
Les figures 100 et 101 présentent les images STEM (pour Scanning Transmission Electron
Microscopy) ainsi que les distributions des tailles de grains de la matrice pour chaque
composition. Dans ce mode d’image du MET, le contraste varie selon I’inverse de nombre
électronique Z : les phases avec un Z moyen élevé apparaissent comme les plus claires. Pour
tous les échantillons, on note la présence d’au moins deux phases : la matrice « gris moyen »
constituée de grains polygonaux de tailles voisines du micrométre ; des inclusions « blanche »
de tailles comprises entre 50 et 150 nm, principalement aux joints de grains. La matrice est bien
évidemment de composition proche de Fe2VogsTaoo07Alogz, tandis que les inclusions sont
probablement WTaxCz ou Ta, identifiés en DRX dans certains échantillons. L'analyse TEM-
EDS (pour energy-dispersive X-ray spectroscopy) n'est pas actuellement disponible au
laboratoire pour réaliser des analyses de compositions et il est donc impossible d’avoir une

certitude absolue sur la nature des nanoinclusions. Cependant, dans Fe2Vog6Tao07Alo,97 +1 % C,
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les nanoinclusions sont plus nombreuses et larges (Figure 100.b) que dans les 3 autres
échantillons, en corrélation avec la fraction accrue de WMxC2 détectée par DRX. Il y a donc de
fortes chances pour que les inclusions « blanches » imagées au MET soient WTaxCo. La fraction
de cette phase est la plus faible dans les cas +1 % SiOz et +1 % TiO: et elle est intermédiaire
dans I’échantillon sans additif. Ces images MET confirme ce qui a déja été observé en DRX, a
savoir que par rapport a Fe2Vo 96 Tao,07Alo97 sans additif, +1 % C accroit la fraction de WTaxC2
tandis que +1 % SiOz et +1 % TiOz laréduise. Enfin, a cette échelle, les nanoinclusions ajoutées

intentionnellement ne sont pas détectées.

L'analyse de la taille des grains est réalisée a I'aide du logiciel « ImagelJ » a partir de
plusieurs images par échantillon et le diamétre de Feret [30] est utilisé pour la détermination de
la taille moyenne des grains. Dans les cas de Fe2Vo 96 Tao07Alo,97 sans additif et avec +1 % C, la
distribution de tailles est comprise entre 0 et 3 um tandis que pour +1 % SiO2z et +1 % TiOz, la
distribution de tailles est plus « étalée », avec des tailles allant de 0 @ 4 ou 7 um respectivement.
On ne peut pas exclure la possibilité d’une distribution bimodale de tailles de grains dans ces
deux derniers cas. Les valeurs moyennes des tailles de grains et les valeurs moyennes de tailles

au pic de la distribution sont regroupées dans le Tableau 16.

Tableau 16: Tailles moyennes des grains et valeur de la taille au pic de la distribution

Echantillon Sans additif +1%C +1 % SiO2 | +1 % TiO2
Taille moyenne (um) 1,10 1,19 1,15 1,48
Pic de la distribution (um) 0,88 0,93 0,86 0,84

On constate que toutes les tailles moyennes sont supérieures a 1 um. Bien que ces tailles
soient dans le domaine « mésométrique » plutét que nanométrique, nous allons continuer a
utiliser le mot « nanostructuration » dans le sens d’une réduction de la taille d’un objet dans le
but de modifier ses propriétés. Aussi, il n’y a pas de corrélation entre taille moyenne et fraction
de WTaxCa. Il est aussi difficile d’attribuer un role accélérateur ou inhibiteur de croissance pour
ces nanoinclusions. Il est tout aussi délicat d’attribuer un effet direct sur la distribution des
tailles de grains aux nanoinclusions ajoutées intentionnellement : on ne peut conclure quant a

leur réle « inhibiteur » ou « accélérateur » de la croissance des grains de la matrice.
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Figure 100: Image MET-STEM (a) d'un échantillon de composition nominale Fe;Vo s Tago7Alo g7 fritté,
(b) d’un échantillon fritt¢ de composition nominale FesVogsTaoorAlogr +1 % volumique de

nanoparticules de diamant et les distributions de tailles de grains correspondantes.
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Figure 101: Image MET-STEM (a) d'un échantillon de composition nominale Fe;VogsTao07Alogr + 1 %
volumique de SiO; fritté, (b) d’un échantillon composition nominale Fe;VogsTagerAlogr +1 %

volumique de TiO fritté et les distributions de tailles de grains.

En I’absence d’analyses TEM-EDS, nous avons procédé a des analyses chimiques des
échantillons a Fe2Vo,96Tao,07Alo,97 sans additif et +1 % TiO2, a I’échelle du micrométre avec la
microsonde électronique. Les images en électrons rétrodiffusés et élémentaires sont présentées
Figure 102. Dans les deux échantillons, Fe et V sont uniformément répartis. On remarque la
présence, trés probablement aux joints de grains, d’inclusions de (W-Ta)(C) (points blancs sur
I’image en électrons rétrodiffusés) et d’inclusions de AlOx (corrélation Al — O visible), sans
doute Al20s. En ce qui concerne les premieres inclusions, ces analyses confortent les résultats
déja obtenus par DRX et MET. Et pour la premiére fois, la présence de AlOx est mise en
évidence, produit d’une oxydation parasite de I’aluminium de la matrice, malgré les précautions

prises a cet égard et décrite dans la partie expérimentale. Ceci implique que la concentration
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réelle de Al dans la matrice est inférieure a la concentration nominale. Enfin, TiO2 apparait dans
le second échantillon sous forme de trainées diffuses aux joints de grains, sans doute a cause
du manque de résolution latérale de la microsonde, tandis que cet additif est sous forme

nanomeétrique.

Pour résumer cette partie sur la microstructure des échantillons obtenus par métallurgie
des poudres, Fe2VogsTaoe7Alog7 a été broyé et fritté sous la forme de grains d’environ 1 pm de
diamétre moyen. Nous avons donc réussi a diminuer la taille des grains comme planifié
initialement. Mais plusieurs évenements parasites ont eu lieu au cours de la mise en forme : la
contamination au cours du broyage par des nanoparticules de WC provenant des jarres et des
billes ; la réaction préférentielle de ces nanoparticules avec le tantale de la matrice au cours du
frittage SPS ; I’oxydation préférentielle de I’aluminium de la matrice. Mais on ne peut conclure
a un effet des additifs sur la taille des grains de la matrice apres frittage. L’intensité de la

contamination par WC est modulée par la présence ou non d’additifs et par leur nature.
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Figure 102: Cartographies élémentaires obtenues a la microsonde des alliages broyés de compositions

nominales (a) F62V0,96Tao,o7A|o,97 et (b) F62Vo,96Tao,o7A|o,g7 +1 % vqumique de TiOz.

V.4 Propriétés thermoélectriques

V.4.1 Compositions sans additif nanométrique

La Figure 103 présente les évolutions avec la température des coefficients Seebeck, de
la résistivité et des facteurs de puissance des échantillons sans ajout de nanoinclusions. Les

échantillons comparés sont de compositions nominales Fe2V1,03Alo97 et Fe2Vo,96Tao,07Alo,97
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préparées par four-a-arc (AM pour arc-melted) ou broyés - frittés (SPS). On constate tout
d'abord que tous les échantillons présentent une valeur de coefficient Seebeck d’environ o ~ -
150 pV/K a température ambiante. En fonction de la température, les valeurs des échantillons
SPS et celles des échantillons AM restent proches entre elles. De facon assez inattendue, le
coefficient Seebeck de Fe2Vo,96Tao07Alog7 SPS est supérieur en valeur absolue a celui de
Fe2VoosTaoo7Alogz AM a haute température. Les valeurs de résistivité sont quant a elles
systématiquement supérieures dans les deux échantillons SPS, comparés aux échantillons AM :
+13 % pour la composition Fe2V103Alog7 et +5 % pour la composition Fe2Vo,96Tao07Alo,97.
Méme si une variation de la concentration de porteurs de charge est probable, cela refléte trés
probablement une diminution de la mobilité électronique dans les échantillons SPS. Cependant,
compte-tenu de la présence dans ces échantillons d’inclusions de AlOx qui sont isolantes
¢lectriques, il est difficile d’imputer cette baisse de mobilité électronique a un effet de la taille
des grains dont les joints de grains joueraient le role de diffuseurs d’électrons. En conséquence,
a I’ambiante, 1’échantillon Fe2V1,03Alo,97 SPS a un facteur de puissance inférieur d’environ
20 % a Fe2V1,03Alo,97 SPS tandis que Fe2Vo g6 Tao07Alo 97 SPS a un facteur de puissance inférieur

d’environ 9 % a celui de Fe2Vo,96Tao,07Alo,97 AM.
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Figure 103: Coefficient Seebeck a, résistivité électrique p et facteur de puissance PF des échantillons de
compositions nominales Fe;V1 03Alog7 €t FeaVo g6 Tao0rAlogr préparés au four a arc (AM) et par broyage
puis frittage (SPS).

V.4.2 Compositions avec additif nanométrique

Les échantillons analysés précédemment sont des échantillons dans lesquels aucune
nanoinclusion n'est introduite intentionnellement pendant le processus de broyage. Dans cette
partie, seront présentées les propriétés électriques des échantillons possédant des

nanoinclusions ajoutées intentionnellement.

V.4.2.1 Propriétés de transport électronique a température ambiante
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Le Tableau 17 présente les valeurs de a, p, n, u et de PF des échantillons de composition
nominale Fe2VogsTaoo7Alogr avec et sans nanoinclusions ajoutées. Le type des porteurs
majoritaires, tiré de I’effet Hall, est en accord avec le signe du coefficient Seebeck. Les porteurs
de charges majoritaires a I’ambiante sont des électrons pour tous les échantillons sauf pour
Fe2Vo96 Tao07Alo97 + 1 % volumique de C. Son coefficient Seebeck est tres faible (2 uV/K) ce
qui conduit a un faible facteur de puissance. Pour cet échantillon, il est surprenant de constater
que seulement 1 % volumique de diamant modifie si drastiquement ses propriétés de transport
¢électronique. L’origine de ces modifications est difficile a clarifier en 1’absence d’analyses
précises de la composition de la matrice. Pour les autres échantillons de type n, leurs valeurs de
a ~-130 — 149 pV/K sont proches de celle de 1I’échantillon préparé au four a arc et présentant
o =-153 uV/K. Elle est aussi en accord avec celle de la littérature sur 1’alliage substitué
Fe2VTao0sAlogs [14, 31]. Par contre, les « échantillons SPS », quel que soit 1I’additif, présentent
une concentration en électrons 2 a 3 fois supérieure a n=1,5x 10 cm? attendue et
effectivement mesurée dans Fe2VoesTaoo7Alogs7 AM. Ceci a trés probablement pour origine
I’oxydation préférentielle de 1’aluminium de la matrice en AlOx, qui augmente la concentration
de défauts d’antisite Vai et Feal. Cette augmentation trés forte de la concentration électronique
conduit a une diminution de la résistivité de quasiment un facteur 2, sans que le coefficient
Seebeck ne soit trés affecté. Ceci conduit a un facteur de puissance PF de 6,8 a 7,9 mW/(m K2)
dans Fe2Vo,96Tao,07Alo,97 +1 % CeOz2, +1 % SiO2, +1 % TiOz, soit pres de 50 % d’augmentation
par rapport a Fe2VogsTaoo7Aloo7 AM. Pour expliquer cette augmentation du facteur de
puissance inattendue, il faut se rappeler que PF a été optimisé a 300 K pour Fe2V1,03Alo,97
(PF =5,8 mW/(m K?) ; n=-1,5 x 10?* cm™®). Cette méme concentration de porteurs a été aussi
utilisee pour Fe2Vo,96 Tao,07Alo,97 en considérant que la substitution par le tantale ne modifiait ni
la structure électronique de Fe2VVAI, ni ses propriétés de transport électronique. Or tres
récemment, comme déja discuté au Chapitre Il1l. , Garmroudi et al. [32] ont rapporté une
augmentation importante de la masse effective des électrons et du facteur de puissance dans
Fe2VoesTaosAlogSios : PF = 9 mW/(m K?2) pour n = -2,5 x 10% ¢cm. On peut ainsi considérer
que la composition Fe2VoesTaoo7Alog7 AM n’est tout simplement pas optimisée pour n = -
1,5 x 10% cm™ et I’augmentation de la concentration électronique permet de se rapprocher de
I’optimum de concentration qui maximise le facteur de puissance. Le tantale substitue joue donc
un double role dans Fe2VAI : par sa masse et par effet de solution solide, il diminue la

conductivité thermique et par sa configuration électronique, il induit une augmentation de la
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masse effective des porteurs, de la concentration électronique et du facteur de puissance
optimum. Enfin, on constate dans le Tableau 17 une diminution systématique de la mobilité
électronique (entre —57 % et —15 %) dans les échantillons nanostructurés par rapport a
Fe2Vo96Tao07Alo,97 AM. 11 est difficile d’établir une relation simple entre 1’additif et les valeurs
de la mobilité. Si on laisse — arbitrairement - de c6té Fe2Vo,96 Tao07Alo,97 + 1 % volumique de C
et +1 % volumique de CeO2, les autres additifs donnent des mobilités supérieures a
Fe2VogsTao07Alog97 SPS sans additif. 1l y a donc bien un effet « moins négatif » de certains
additifs que d’autres sur la mobilité électronique mais a ce stade, il est impossible de fournir

une explication.

Tableau 17: Coefficient Seebeck, résistivité, concentration des porteurs et facteur de puissance a 300K
des échantillons de composition nominale Fe2VoesTaoo7Alog7. AM et SPS signifient arc-melted et spark
plasma sintered respectivement. Le signe négatif (-) des concentrations des porteurs de charges indique

que les porteurs majoritaires sont les électrons

Composition n/p VI PF
| cVI) | peem | :
nominale (x 10 cm™) | (cm/(V s)) | (mW/(m K?))
Fe2Vo.96 Tao07Alo,97
-153 4,32 -15 94 54
AM
Fe2Vo.o6 Tao07Alo,97
-147 4,45 -2,8 5,0 49
SPS
Fe2Vo,06 Tao07Alo 97
+23 7,61 +1,2 6,9 6 x 10*
+1 % vol. C
Fe2Vo.o6 Tao07Alo,97
) -130 3,5 -2,6 6,9 4.8
+1 % vol. TiN
FeaVo,96 Tao07Alo 97
-146 3,12 -4.9 40 6,8
+1 % vol. CeO2
Fe2Vo.96 Tao07Alo,97
) -138 2,41 -3,2 8,0 7.9
+1 % vol. SiO2
FeaVo,96 Tao07Alo o7
-149 2,90 -3,2 6,7 7,6

+1 % vol. TiO2
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V.4.2.2 Propriétés de transport électronique en fonction de la température.

La Figure 104 présente le coefficient Seebeck, la résistivité électrique et le facteur de
puissance des échantillons de composition nominale Fe2VoesTao07Alog7 contenants ou pas
+1 % volumique de nanoinclusions ajoutées. L'échantillon contenant des nanoinclusions de
diamant (+1 % volumique de C) présente des valeurs de o proches de zéro sur toute la gamme
de température, avec un changement de signe de positif a négatif lorsque la température s’éleve.
Ce comportement est typique d'un matériau dans lequel les électrons et les trous se compensent,
ce qui conduit a un facteur de puissance tres faible sur toute la gamme de température mesurée.
Pour les autres échantillons, comme a 300 K, les valeurs de coefficient Seebeck restent tres
proches les unes des autres lorsque la température augmente. Elles diminuent en valeur absolue
parce que le régime intrinseque ou les porteurs minoritaires sont excités a travers le gap est déja
atteint @ 300 K. Les valeurs de résistivité conservent I'ordre observé a la température ambiante
sur toute la gamme de température. Ainsi, I'échantillon contenant 1 % volumique de SiO2
présente la résistivité la plus faible sur toute la gamme de température, avec un maximum
p~29uQ.m a 450K, une valeur 30 % plus faible que p~4,2uQ.m a 400 K dans
Fe2VoesTaoo7Alogz AM. Pour rappel, ceci est d0 a une augmentation heureuse de la
concentration en électrons. Finalement, ce sont les échantillons qui présentent une résistivité
électrique faible qui présentent les plus forts facteurs de puissance sur toute la gamme de
température : Fe2VogsTao07Alog7 + 1 % vol. de SiO2 et Fe2VogsTao07Alo,97 + 1 % vol. deTiOso.
En comparant ces valeurs a celles de la littérature sur les échantillons nanostructurés, on note
que les échantillons de la présente étude possédent les meilleurs facteurs de puissance. Mikami
et al. obtiennent PFmax = 2,7 mW/(m.K?) & 400 K pour Fe2Vi-xWxAI (0,02 <x < 0,1) a 300 K
[8] tandis que Masuda et al. obtiennent a I'ambiante PF = 4,3 mW/(m.K?) [14].
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Figure 104: Coefficient Seebeck o, résistivité électrique p et facteur de puissance PF en fonction de la
température des échantillons de composition nominale Fe2Vo g6 Tao07Aloe7 préparés au four a arc et par

broyage - frittage (SPS).

V.4.3 Conductivité thermique en fonction de la température

Les variations des conductivités thermiques totale (i), électronique (4e) et phononique
ou de réseau (4r) de ces échantillons avec la température, sont présentées sur la Figure 105. La
conductivité thermique d'origine électronique est déterminée par I'utilisation de la loi de

Wiedemann-Franz [33] avec un nombre de Lorenz L =2,45 x 10 V?/K2. La conductivité
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thermique de réseau est la différence entre la conductivité thermique totale et celle d'origine

électronique.

Premierement, on constate que I'échantillon contenant des nanoinclusions de diamant

(+1 % volumique de C) présente avec Ar = 8 W/(m K) a 300 K, la valeur de Ar la plus élevée de
tous les échantillons étudiés. Cette valeur est supérieure a celle de 1’échantillon
Fe2VogsTaoo7Alog7 AM, malgré une taille moyenne de grains inférieure. Tous les autres
échantillons nanostructurés ont une Ar inférieure a celle de Fe2VogsTaoo7Alogr AM,
I’échantillon de référence. Ceci montre qu’il y a bien un effet de la diminution de la taille des
grains sur la conductivité thermique de réseau. Dans la littérature, une valeur a lI'ambiante de
r = 3,2 W/(m K) est obtenue pour nano-Fe2VVTaosAlogs [14] et pour nano-Fe2VosWo 1Al [8].
Dans cette étude, Ar=4,2 W/(m.K) est obtenu a lI'ambiante pour l'alliage contenant des
nanoinclusions de TiOz. Il reste donc une marge d’amélioration pour la conductivité thermique

de nos échantillons.

Il est difficile de corréler directement la taille moyenne de grains avec Jr. En effet, elle
vaut D = 1,10 um dans 1’alliage Fe2Vo 96 Tao07Alo,97 sans additif et D = 1,48 um dans 1’alliage
Fe2VoesTaoo7Alog7 +1 % TiO2, alors qu’a 1’ambiante Ar=6,5 W/(m K) dans le premier
échantillon et Ar = 4,2 W/(m K) dans le second. On peut schématiser la microstructure des
échantillons nanostructurés de la fagon suivante : des grains de taille moyenne ~ 1 um mais
aussi des (nano)inclusions d’AlOx et de (W-Ta)Cz. Ce qui semble varier le plus fortement d’un
échantillons a I’autre, c’est la fraction d’inclusions (W-Ta)Cz. Ceux qui présenteraient la
fraction la plus faible, a savoir Fe2Vo,96Tao07Alo,97 + 1 % SiO2 et Fe2Vo g6 Tao07Alo g7 + 1% TiO2
ont la conductivité thermique de réseau la plus faible. On peut donc formuler I’hypothése que
Jr est sous les influences non seulement de la taille moyenne de grains, mais aussi de la fraction
de phase (W-Ta)C:: plus cette fraction est forte et plus elle viendrait compenser 1’abaissement
de Ar obtenu par réduction de la taille des grains. Nous n’avons pas trouvé dans la littérature de
valeur pour la conductivité thermique de (W-Ta)Cz, mais nous avons trouvé celles de WC et
TaC : elles valent Ar = 155 W/(m K) [34] et At = 30 W/(m K) [35]. Elles sont donc supérieures
au At = 7 W/(m K) mesuré dans Fe2VosTao07Aloge7 + 1 % TiO2. Pour apporter un peu plus de
crédit a hypothese de I’influence de la fraction de (W-Ta)Cz sur Ar, il serait nécessaire de
déterminer de facon quantitative les fraction des nanoinclusions présentes dans les échantillons

nanostructurés.
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Figure 105: Variations avec la température de la conductivité thermique totale, électronique et de réseau
des échantillons de composition nominale Fe;VogsTaoo7Aloer préparés au four a arc et par broyage -
frittage (SPS).

V.4.4 Facteur de mérite en fonction de la température

La Figure 106 montre I'évolution de ZT des échantillons nanostructurés et de celui
préparé au four a arc. L'échantillon contenant des nanoinclusions de diamant, présente un
ZT ~ 0 sur toute la gamme de température, conformément aux valeurs faibles de son coefficient
Seebeck. L'échantillon préparé au four a arc et I'échantillon fritté sans nanoinclusions présentent

un ZT =0,18 a l'ambiante. En fonction de la température, I'écart de valeurs entre ces

224



échantillons augmente jusqu’a atteindre 40 % de différence a 450 K. Ainsi en moyenne,
I'échantillon nanostructuré présente un ZT supérieur. En comparant les échantillons contenant
des nanoinclusions a I'échantillon sans nanoinclusions (du moins intentionnelles), on constate
qu'ils possédent systématiquement des ZT supérieurs a toutes les températures. Ceci est la
résultante des propriétés présentées précédemment (o, p, A) et présente de maniére synthétique
I'influence des nanoinclusions. De maniére globale, ces dernieres permettent de diminuer a la
fois les valeurs de conductivité thermique et de résistivité electrique, tout en conservant la
valeur du coefficient Seebeck. Les échantillons contenant des nanoinclusions de SiO: et TiO2
présentent un ZT = 0,3 & 300 K. Conformément aux variations de a, ZT décroit avec de la
température et vaut ZT ~ 0,06 a 600 K.

Dans la littérature, aucun échantillon préparé par broyage ne présente un ZT aussi élevé.
Dans le cadre de I'étude de Fe2VVo9sWo1Al [8], un facteur de mérite adimensionnel maximal
ZTmax = 0,2 est obtenu a 400 K. A titre de rappel, la taille moyenne de grains dans Fe2Vo sWo 1Al
nanostructuré est estimée a D ~ 300 nm. Un ZT =0,3 a 400 K est cependant obtenu dans
Fe2VTaoosAlogs préparé par HPT (pour high pressure torsion) [14] et dans
Fe2Vo,95Tao0sVAloeSio1 préparé par fusion au four a arc [32]. On peut ainsi considérer avoir
atteint I'état de I'art pour ZT dans Fe2VVAI de type n.

T T T T T T T ]
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A Fe,V, 4sTa, o,Al, o, SPS
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Figure 106: Evolution de ZT avec la température des échantillons de composition nominale

Fe2Vogs Tao07Alo o7 préparés au four a arc et par mécanosynthese puis frittage.
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V.5 Conclusion

L’objet de ce chapitre est la description de 1I’étude de nanostructuration des alliages de
compositions nominales Fe2V1,03Alo,97, Fe2Vo 96 Tao,07Alo 97 et Fe2Vogs Tao07Aloe7 + 1 % vol. de
nanoinclusions. Dans les alliages présentant des tailles de grains micrométriques, ces
compositions présentent des valeurs de coefficient Seebeck et résistivité électrique égales. La
substitution par le tantale permet une diminution de la conductivité thermique de réseau de
~ 50 %. L’intérét de la nanostructuration pour ces alliages est I’augmentation du nombre
d’interfaces pour une diffusion plus large du spectre de phonons. Les nanoinclusions sont

ajoutées pour jouer le role d’inhibiteurs de croissance des grains.

Pour préparer les échantillons nanostructurés, plusieurs étapes de syntheses sont
nécessaires : une fusion au four a arc des éléments, un broyage mécanique précédé d’un
concassage du « bouton » obtenu en sortie du four & arc, et un frittage de la poudre broyée. Au
cours des étapes successives, une attention particuliére est portée sur la pureté des alliages. Les
utilisations de jarres et billes en acier et en zircone conduisent a des contaminations de la
poudre. Les jarres et billes en carbure de tungstene, présentant une dureté supérieure, sont
utilisées pour réaliser le broyage mécanique des poudres. L’¢étude des parametres de broyage a
permis la détermination d’un couple de paramétres permettant une réduction de la taille des
grains de la poudre tout en limitant la concentration de contaminants. Les poudres sont

systématiquement frittées par frittage flash a 1000°C et présentent une densité d > 97 %.

La détermination de la taille des grains de poudres ainsi que celle des grains des alliages
frittés est réalisée au MET. Les poudres obtenues en fin de broyage se composent d’agglomérats
de cristallites. Une détermination de la taille moyenne des cristallites n’est pas possible, mais
certaines ont une taille de ~ 20 nm. Les tailles moyennes de grains de certains échantillons
frittés contenant des nanoinclusions sont déterminées a 1’aide du MET. Dans ces échantillons,
présentant une distribution de tailles unimodale, la taille moyenne des grains des échantillons
analysés est de 1 um environ : les nanoinclusions ne semblent pas jouer un réle d’inhibiteur de
la croissance des grains. Bien que la microstructure presente des fractions differentes de
contaminants, la composition des nanoinclusions ajoutées ne joue pas un réle « majeur » dans
la taille moyenne de grains, sauf peut-étre pour TiO2. Les analyses de compositions par
microsonde et de diffraction des rayons X combinées indiquent la formation accidentelle de
phases de composition WTaxC2, Ta et AlOx. Les nanoinclusions ajoutées influencent les

fractions de ces phases secondaires accidentelles.
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Les mesures de conductivité thermique de réseau des alliages frittés de compositions
nominales Fe2VogsTaoo7Alo g7 et Fe2Vo,gsTao07Aloe7 + 1 % vol. nanoinclusions indiquent une
diminution importante. Une diminution de ~ 7 % est observée dans 1’alliage nanostructuré
Fe2Vo,96 Tao07Alo,97 par rapport a 1’alliage préparé au four a arc. Une diminution de ~ 40 % est
obtenue dans 1’alliage contenant +1 % vol. SiO2 par rapport a I’alliage préparé au four a arc.
Les diminutions de conductivités thermiques sont cependant probablement atténuées par la
présence de la phase de composition WTaxCz. Cet effet est confirmé dans 1’alliage contenant
+1 % vol. C pour lequel une valeur supérieure de conductivité thermique est mesurée par

rapport aux références.

La composition des nanoinclusions influence aussi les propriétés électroniques. Autour
de la température ambiante, les échantillons a base de Fe2Vo,9sTaoo7Alog7 présente des
coefficients Seebeck proches. Les mesures a I’ambiante des concentrations des porteurs et des
résistivités indiquent des différences de concentrations de porteurs et de mobilités. Un
PF = 8 mW/(m K?) est obtenu a ’ambiante dans I’alliage contenant +1 % vol. SiO2. Ces
résultats indiquent que la masse effective dans la série d’alliage Fe2(VixTax)1,03Alog7 est
différente de celle de Fe2Vi+xAlix. Une optimisation supplémentaire des propriétés est possible
dans la série d’alliage Fe2(V1-xTax)1,03Alo,97.

Les alliages contenants + 1 % vol. TiO2 et 1 % vol. SiO2 présentent a 1’ambiante un
facteur de mérite adimensionnel ZT = 0,3. L’approche multi-échelle développée au cours de
cette thése a permis d’atteindre 1’état de 1’art et de dépasser a I’ambiante les valeurs maximales
préalablement rapportée dans la littérature. Les différentes études menées au cours de cette
these ouvrent des perspectives intéressantes pour I’optimisation des propriétés de transport dans
les alliages de type p et de type n & base de Fe2VAI Il serait intéressant par exemple
d’augmenter les fractions volumiques de TiO2 ou SiO2 et de modifier le moment de leur ajout
au cours du broyage. Une étude de la température de frittage pourrait aussi donner des tailles

de grains plus petites, sans nuire a la densité.
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Conclusion générale

Les matériaux thermoélectriques permettent la conversion de I’énergie thermique en
énergie électrique utile ou inversement. Le composé thermoélectrique de référence BizTes, bien
que présentant des propriétés thermoélectriques tres intéressantes a température ambiante
(PFmax = 4,9 mW/(m K?) et ZT = 1) est constitué d’éléments chimiques toxiques et rares. Le
travail de thése présenté dans ce manuscrit traite de ’alliage d’Heusler Fe2VAI, qui est lui
constitu¢ d’¢éléments chimiques peu toxiques et abondants. Bien que présentant des propriétés
de transport électronique intéressantes a température ambiante (facteur de puissance
PFmax > 5 mW/(m K?)), sa conductivité thermique (4) doit étre fortement diminuée pour
pouvoir concurrencer Biz2Tes. C’est dans ce cadre que s’inscrit le sujet de cette thése. Pour
atteindre cet objectif général, il est nécessaire de diffuser une large portion du spectre des
phonons transportant la chaleur. C’est pourquoi une approche « multi-échelle » est mise en
ceuvre. Des obstacles diffuseurs des phonons sont introduits dans le matériau aux échelles

atomiques, nanométriques et mésoscopiques.

La premicére partie de cette thése est consacrée a 1’étude des substitutions élémentaires
dans Fe2VAI. Deux types de substitutions, a savoir 1’auto-substitution et les substitutions par
des atomes « lourds » sont explorées. Les auto-substitutions dans les séries Fe2Vi«xAlix,
Fe2+xVAlLx, Fe2xV1+xAl sont menées pour des valeurs telles que -0,1 < x <0,1. Dans ces séries,
des défauts d’antisite se forment et modifient la nature et la concentration des porteurs de
charge. Ces études indiquent que la premiére série présente, pour les trous et les électrons, les
meilleures valeurs de facteurs de puissance et de facteurs de mérite adimensionnels. A
température ambiante, PF =3,20 mW/(m K?) dans Fe2VogesAliois de type p et
PF = 5,84 mW/(m K?) dans Fe2V1,03Alo,e7 de type n. Ces résultats sont expliqués par une valeur
élevée de la mobilité des trous (38,4 cm?/(V s)) pour Fe2VoessAliois et par une forte masse
effective des électrons dans Fe2V103Alogr (M*= 13,7 me). Pour ces alliages de type n, la
concentration électronique est effectivement optimisée pour la composition Fe2V1,03Alo,e7. Pour
les alliages de type p, ’optimum de concentration calculé est différent de la concentration en
trous de Fe2VoessAl101s. La difficulté de I’optimisation de la concentration de porteurs pour ce
type de conduction provient de concentration assez élevée (de 1’ordre de 10%° cm3) de défauts

d’antisites « natifs ». En plus de 1’optimisation de la concentration des porteurs, les auto-

231



substitutions permettent une diffusion des phonons a 1’échelle atomique. Dans les trois séries
d’alliage auto-substitues, une diminution de la conductivité thermique totale, liée & une
diminution de la conductivité thermique de réseau est observée. Pour intensifier la diffusion des
phonons, des substitutions de V par (Ta, Sn) ont été réalisée. Ces derniéres permettent d’obtenir
une conductivité thermique de réseau Ar = 10 W/(m K) dans Fe2Vo,96 Tao,07Alo,97 €t de compléter
le travail d’optimisation des propriétés thermoélectriques a I’échelle atomique dans les alliages
de type n. Pour les alliages de type p, les substitutions de Al par Ti dans Fe203Voe7xTixAl
donnent a I’ambiante des facteurs de puissance PF = 4,05 mW/(m K?) pour x = 0,05 et x = 0,01.
Ce facteur de puissance est le plus grand obtenu pour ce type de porteurs. Une étude de la limite
de solubilité de Ti et de la concentration de porteurs optimale permettrait d’obtenir des

propriétés intéressantes pour un alliage de type p.

La seconde partie de la thése est consacrée a 1’étude des équilibres de phases, dans le
diagramme ternaire Fe-Al-V, autour de la composition steechiométrique Fe2V AL L’idée sous-
jacente de cette étude est la précipitation d’une phase secondaire nanométrique dans la matrice
principale Fe2VAl, de fagon a diffuser les phonons a cette échelle. L’influence des précipités
de la seconde phase sur la conductivité thermique est ainsi étudiee. Cette investigation a permis
de préciser I’extension du domaine monophasé de la phase de structure cristalline L21, celle de
Fe2VAI, dans le diagramme ternaire. De plus, un équilibre diphasé entre cette phase et des
nanoprécipités d’une seconde phase est observé dans un alliage riche en fer, de composition
nominale Fez32VogsAlogs. Bien que présentant une faible conductivité thermique de réseau

r =10 W/(m K), le coefficient Seebeck de ce nanocomposite a ~ 0 pV/K est cependant trop
faible. La diffusion des phonons a 1’échelle nanométrique, au travers de la précipitation d’une
seconde phase, n’est donc pas une approche a combiner aux effets obtenus a d’autres échelles

pour diminuer la conductivité thermique dans Fe2VVAI.

La troisieme partie de la thése est consacrée a la diminution de la taille des grains dans
les alliages de compositions Fe2V1,03Alo97 et Fe2VogsTao07Aloe7 et Fe2VogsTao07Aloe7 + 1 %
volumique de nanoinclusions. Dans cette partie, les méthodes de syntheése et de mise en forme
des alliages sont le broyage mécanique et le frittage flash. Les premiéres études de broyage sont
réalisées dans des jarres de broyage en acier et en zircone. Les contaminations observées sur la
poudre ont conduit a I’utilisation de jarres en carbure de tungsténe, de plus grande dureté.
L’¢étude de la microstructure des alliages frittés indique des tailles moyennes de grains de 1’ordre
du micrométre et la présence d’une phase secondaire de composition WTaxCa. L’étude des

propriétés de transport thermique des alliages frittés indique des diminutions importantes de la
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conductivité thermique de réseau Ar. Ces diminutions sont cependant atténuées par la présence
de la phase secondaire WTaxCz, de plus grande conductivité thermique. L’étude des propriétés
de transport électronique indiquent pour certaines compositions (+ 1 % TiO2 et + 1 % SiOy),
des diminutions importantes de la résistivité électrique. Ces diminutions sont attribuées a des
variations de la concentration des porteurs dans ces echantillons. Ces variations indiquent
également que la masse effective des électrons dans la série d’alliages de type n Fez(Vi-
xTax)1,03Alo,97 est différente de celle dans Fez2Vi+Alix : une optimisation de la concentration
électronique et du facteur de puissance est possible. Ces propriétés de transport combinées
permettent d’atteindre un ZT = 0,3 a la température ambiante dans Fe2Vo,96Tao07Alo,97 + 1 %
vol. TiO2 et dans Fe2Vo.06 Tao,07Aloe7 + 1 % vol. SiOa.

A la fin de cette thése, les propriétés thermoélectriques des alliages a base de Fe2VAI
ont atteint 1’état de 1’art. L’approche multi-échelle permet, de maniére méthodique, de diffuser
efficacement les phonons et de diminuer la conductivité thermique. L’ensemble de ces résultats
ouvre des perspectives intéressantes pour I’amélioration des propriétés thermoélectriques de

Fe2VAI a la fois de type p et de type n.
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Résumé

Les matériaux thermoélectriques permettent de convertir directement un flux de chaleur
en courant électrique et vice-versa. L'alliage de composition Fe2VVAI pourrait devenir un
substitut a Bi2Tes pour les applications thermoélectriques a 300 K. Cependant, sa conductivité
thermique, d’environ 29 W/(m K) a 300 K, est défavorable aux potentielles applications. Pour
résoudre ce probléme, une approche multi-échelles est mise en ceuvre au cours de cette thése.
A TD’échelle atomique, 1'auto-substitution ainsi que des substitutions par des atomes de plus
grandes masses permettent d’obtenir une conductivité thermique de réseau ~ 8 W/(m K) dans
Fe2VogsTaoorAlogr a 300 K et un facteur de puissance thermoélectrique de 6,7 mW / (m K?). A
I'échelle nanométrique, des nanopreécipités constituent des centres de diffusion des phonons de
moyenne énergie. Pour cette échelle, le diagramme de phases Fe-Al-V a été exploré autour de
la composition Fe2VAI, a la recherche de domaines diphasés. Cependant, les valeurs de
coefficient Seebeck obtenues sont trop faibles pour un intérét pour la thermoélectricité. Enfin,
a I’échelle mésoscopique, c’est la multiplication des joints de grains qui diffuse efficacement
les phonons de basse énergie. Une conductivité thermique de réseau ~ 4 W/(m K) et un facteur
de mérite thermoélectrique de 0,3 sont obtenus a 300 K dans un alliage de type n.

Mots-clés : Fe2VVAI, Heusler, thermoélectricité, défauts d’antisite, broyage mécanique.

Abstract

Thermoelectric materials allow direct conversion of heat flow into electric current and
vice versa. The Fe2VAI alloy could become a substitute of Biz2Tes for thermoelectric
applications at 300 K. However, its thermal conductivity, about 29 W/(m K) at 300 K, is
unfavorable for potential applications. To solve this problem, a multi-scale approach is
implemented during this thesis. At the atomic scale, self-substitution as well as substitutions by
atoms of higher masses allow to obtain a lattice thermal conductivity of ~ 8 W/(m K) in
Fe2VogsTaoorAlog7 at 300 K and a thermoelectric power factor of 6.7 mW / (m K?). At the
nanoscale, nanoprecipitates constitute scattering centers for medium energy phonons. For this
scale, the Fe-Al-V phase diagram has been explored around the Fe2VVAI composition, looking
for two-phase domains. However, the Seebeck coefficient values obtained are too low to be of
interest for thermoelectricity. Finally, at the mesoscopic scale, it is the multiplication of grain
boundaries that efficiently scatters low energy phonons. A lattice thermal conductivity of
~ 4 W/(m K) and a thermoelectric figure of merit of 0.3 are obtained at 300 K in a n-type alloy.

Keywords: Fe2VAI, Heusler compounds, thermoelectricity, antisite defects, ball milling
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