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Les modules thermoélectriques, formés par la jonction de deux matériaux thermoélectriques de type p et 

n, constituent des générateurs convertissant directement un gradient thermique en électricité. Ce sont 

des systèmes petits, sans partie mobile,  fiables et peu chers. Malheureusement, leur développement est 

limité par leur faible rendement, la présence d’éléments peu abondants, leur manque de stabilité à haute 

température, le relatif manque d’intérêt du monde industriel.  Cependant, la gamme de températures 

300-700K pour laquelle de nombreuses applications industrielles peuvent être envisagées comme la 

récupération d’énergie thermique sur la ligne d’échappement des véhicules ou sur les tuyauteries dans le 

domaine de l’industrie a été peu exploitée. Les partenaires industriels, Hutchinson et Total, ont de 

nombreuses applications dans lesquelles des flux de chaleur réguliers, à basses températures (300 à 700K), 

peuvent être valorisés par la thermoélectricité  avec des puissances pouvant aller de 0,5 kW à plusieurs 

dizaines de kW, en application automobile, camion ou aéronautique pour Hutchinson, en raffineries ou 

sites pétrochimiques ou applications solaires concentrées pour Total. Dans la gamme de température 

300-700K, si on exclut les tellurures, les matériaux les plus prometteurs sont les antimoniures de zinc : 

Zn4Sb3 et ZnSb. 

Dans le cadre d’une collaboration entre Hutchinson et l’équipe Modélisation et Elaboration de SOlides 

multifonctionnels  (MESO) de l’Institut Charles Gerhardt de Montpellier (UMR 5253), un projet de 

développement de matériaux thermoélectriques pour ces applications a été mis en place. Ce projet vise 

à développer des matériaux thermoélectriques pour une gamme d’application entre 300 et 700 K en 

s’affranchissant des inconvénients des matériaux thermoélectriques actuels : un cout élevé et des 

performances faibles.  

La première étape de ce projet s’est conclue en 2013 par le doctorat de Kinga Niedziolka dont le sujet de 

thèse était : « Improving the thermoelectric properties of materials via numerical simulations. The case 

of zinc antimonides.» [1]. L’objectif de ses travaux était de prédire les meilleurs dopants éventuels pour 

l’amélioration des propriétés thermoélectriques du matériau ZnSb. Il s’agissait en particulier d’identifier 

les dopants pouvant conduire à une conductivité de type n. En effet, seule la conductivité de type p a été 

rapportée comme stable dans la littérature. Les résultats des calculs réalisés ont conduit, en accord avec 

les spécifications formulées par Hutchinson, à sélectionner une liste de dopants potentiels permettant, 

en théorie, l’obtention d’un semi-conducteur de type n : Te, B, Al, Ti, Y. 

L’objectif de cette thèse est la vérification expérimentale de la possibilité et de l’efficacité du dopage par 

ces éléments. Il s’agit également, de manière générale, de trouver une voie d’amélioration des propriétés 

thermoélectriques du matériau ZnSb. Conformément aux spécifications liées aux impératifs industriels de 

production, nous ne considérerons que la  synthèse et le dopage de polycristaux de ZnSb. 

Dans cette optique, nous aborderons dans un premier chapitre une présentation générale de la 

thermoélectricité. Les effets thermoélectriques et leur description physique seront abordés. Nous 

évoquerons les principaux matériaux thermoélectriques ainsi que les voies d’amélioration des propriétés 

mises en œuvre dans la littérature. 

Le deuxième chapitre concerne l’étude bibliographique du système zinc antimoine et plus 

particulièrement de la phase ZnSb. Nous aborderons en détail les voies de synthèse et les propriétés 

rapportées dans la littérature pour le matériau monocristallin et polycristallin. L’influence du dopage sur 
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les propriétés du matériau sera également détaillée. Nous rappellerons dans cette partie les résultats 

obtenus par Kinga Niedziolka.  

Le troisième chapitre sera consacré aux techniques expérimentales. Cette partie traitera des méthodes 

de synthèse : la solidification et la mécanosynthèse ; de la méthode de frittage : le Spark Plasma Sintering. 

Les différentes méthodes de caractérisations physico-chimiques et thermoélectriques mises en œuvre 

seront également abordées. 

Le quatrième chapitre traitera de la synthèse et des essais de dopage du matériau par solidification. 

L’optimisation du protocole de synthèse d’un matériau ZnSb de référence sera décrite ainsi que la mise 

en œuvre de la méthode de Tammann. Nous aborderons dans un deuxième temps les essais de dopage 

de type n des matériaux. Une attention plus particulière sera portée au cas du dopage de ZnSb par le 

tellure. La compréhension du mécanisme de dopage mis en évidence reposera sur des analyses 

microstructurales mais également sur de nouvelles simulations numériques. Enfin, nous évoquerons la 

mise en forme et les caractérisations thermoélectriques des matériaux obtenus.  

Le cinquième chapitre de cette thèse traitera de la mise en œuvre d’une nouvelle voie de synthèse du 

matériau ZnSb : la mécanosynthèse. Celle-ci n’ayant, jusqu’à présent, pas été mise en œuvre dans le cas 

de ZnSb, nous détaillerons les étapes d’élaboration du protocole de synthèse. Avant d’aborder la 

caractérisation thermoélectrique, nous discuterons, en nous appuyant sur les simulations numériques 

réalisées, de la nature des matériaux obtenus par cette voie. Enfin une synthèse des résultats, les 

conclusions mais aussi les perspectives  qui en découlent seront exposées. 

  



5 
 

 

Chapitre 1  

Contexte de l’étude 
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Ce premier chapitre rappelle quelques notions sur la thermoélectricité. Nous aborderons dans un premier 

temps les effets thermoélectriques de manière générale avant d’aborder les différentes voies 

d’amélioration des propriétés thermoélectriques. Enfin nous décrirons quelques exemples d’application 

pour ces matériaux. 

1.1. Effets thermoélectriques 

1.1.1. Historique  

Les effets thermoélectriques, au nombre de trois, sont des phénomènes physiques qui concernent la 

conversion réversible de l’énergie thermique en énergie électrique. Le premier à faire mention de l’un 

d’eux est Thomas Seebeck en 1822, qui décrit l’apparition d’un courant continu dans un circuit fermé 

constitué de deux conducteurs à des températures différentes. Il est rapidement suivi par Jean Charles 

Athanase Peltier en 1834, qui observe des anomalies de températures à des jonctions de conducteurs de 

natures différentes traversées par un courant continu. Enfin, William Thomson en 1857, fait état d’un 

troisième effet thermoélectrique et établit les relations entre les différents phénomènes. Le 

développement des applications, autres que la mesure de température par thermocouples, s’est fait grâce 

à l’essor des semi-conducteurs, matériaux pour lesquels les effets thermoélectriques sont importants. 

1.1.2. L’effet Seebeck 

Mis en évidence par Seebeck, ce phénomène correspond à l’apparition d’une différence de potentiel (dV) 

aux bornes d’un circuit constitué de deux conducteurs (a et b) quand les jonctions entre les deux 

conducteurs sont soumises à une différence de température (Tc-Tf), figure 1. 

 

 

Figure 1 : illustration de l’effet Seebeck entre deux matériaux a et b 

 

On définit alors α, en V.K-1, le coefficient Seebeck (1) qui existe entre a et b tel que : 

 
!"#(T) = $%T& ' T* = !"(+) ' !#(+) 

 

(1) 
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Qualitativement, si on considère les conducteurs a et b comme des semi-conducteurs respectivement de 

type n  et p, on observe une migration des porteurs de charges qui cherchent à minimiser leur énergie, ce 

qui entraîne une accumulation de charges positives et négatives de part et d’autre de la jonction, figure 

2 . 

 

Figure 2 : illustration schématique de l’effet Seebeck 

 

!"# est, en fait, la différence des pouvoirs thermoélectriques des matériaux a et b. On parle également 

de pouvoir thermoélectrique lorsque l’on évoque le coefficient Seebeck absolu d’un matériau. En effet, le 

phénomène précédent de migration des porteurs a lieu au sein de chaque matériau. 

Pour ! > 0 on parle alors de matériau de type p et pour ! < 0 de matériau de type n.  

Il faut également signaler que le pouvoir thermoélectrique est une fonction de la température, mais que 

pour de faibles variations de température, l’équation 1 reste valable. 

1.1.3. L’effet Peltier 

La jonction de deux conducteurs a et b traversés par un courant (I) engendre une libération ou une 

absorption de chaleur à la jonction. Le flux de chaleur (Q) mis en jeu s’exprime par la relation (2) : 

  , = -."# 
(2) 

 
Où ."# est le coefficient Peltier du couple (a, b) exprimé en Volt. 

Qualitativement, si on considère les conducteurs a et b comme des semi-conducteurs respectivement de 

type n et p, lors de leur passage du matériau a au matériau b, les électrons libèrent un excès d’entropie 

et en gagnent lors du passage des électrons de b vers a, figure 3. 
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1.1.4. L’effet Thomson  

A la différence des deux effets précédents, il n’est pas nécessaire d’avoir une jonction pour observer ce 

phénomène mis en évidence par W. Thomson lord Kelvin. En présence d’un courant électrique (I) et d’un 

gradient de température (dT/dx) un conducteur échange, en plus de l’effet Joule, de la chaleur avec le 

milieu. L’expression du flux de chaleur (Q) est alors donnée par la relation (3) :   

 
$,(/)$/ = -0 $+$/ 

(3) 
 

 

Avec 0 le coefficient Thomson (V.K-1). 

Qualitativement, on peut considérer le matériau soumis à un gradient de température comme la jonction 

d’une succession de matériaux ayant des coefficients Peltier différents du fait de leurs températures. On 

a alors un effet Peltier sur toute la longueur du matériau, figure 4. 

 

Figure 4 : effet Thomson dans un matériau 

1.1.5. Relations de Kelvin 

Les coefficients thermoélectriques sont liés par les relations de Kelvin ((4) et (5)) : 

 
."# = +!"#!

 
(4) 

 0 = + $!$+ (5) 

Avec 0 le coefficient Thomson (V.K-1). 

Figure 3 : effet Peltier entre deux matériaux de type n et p 
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1.2. Convertisseurs thermoélectriques 

1.2.1. Le couple thermoélectrique 

Pour des applications de réfrigération ou de génération d’électricité (Figures 5 a et 5 b) grâce aux effets 

thermoélectriques, on utilise un couple qui est usuellement constitué de semi-conducteurs de types n et 

p. Le contact électrique se fait par un matériau ayant un coefficient Seebeck supposé nul d’un côté, en 

général du cuivre, et par un générateur de courant ou circuit électrique de résistance R d’autre part.  

 

Figure 5 : couples thermoélectriques pour la thermogénération (a) et pour la réfrigération (b)  

Dans le cas du générateur, E (V) la force électromotrice du couple est alors donnée par (6) : 

 E1 = !"#2+ 
(6) 

 
Avec :   

αab le coefficient de Seebeck du couple (V.K-1) 

∆T la différence de température entre les faces du couple (K). 

1.2.2. Le module thermoélectrique 

Les couples sont ensuite associés en série électriquement et en parallèle thermiquement, figure 6, afin de 

former un module thermoélectrique. On optimise ainsi le flux de chaleur (Q) arrivant à la surface du 

module. On augmente également la tension délivrée puisque les tensions de chaque couple s’ajoutent : 

Pour N couples on a la relation (7) :  

 
E = 1!"#2+13 

 
 

(7) 
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Figure 6 : module de thermogénération [2] 

1.2.3. Rendement d'un générateur thermoélectrique 

Le rendement d’un générateur thermoélectrique (η) est le rapport entre la puissance électrique (P) 

générée et la puissance thermique absorbée du côté chaud (Qc). Il est donné par la relation (8) : 

     

 4 = 1 5,6 
(8) 

 
La puissance électrique utile étant (9) :       

 5 = 17-² (9) 
 

La puissance thermique absorbée du côté chaud est la somme de la puissance thermique due au gradient, 

la puissance absorbée par effet Peltier et de la puissance libérée par effet Joule d’où la relation(10) : 

 ,6 = 182T 9 :1+6- ' ;<76-² (10) 
 

Avec :  8 la conductance thermique totale (W.K-1) telle que (11) : 

 8"# = >"?@ 9 >#?AB  
(11) 

 
Rc la résistance du couple thermoélectrique telle que (12) :  

 76 = C1D">" 9
D#>#F G B (12) 

 
 

Où Sa, Sb et l sont les surfaces et la longueur des matériaux de type n (a) et p (b), λa λb les conductivités 

thermiques et ρa ρb les résistivités électriques. 

Le rendement peut alors s’écrire selon la relation (13) :     

 4 = 1 RI²
182T 9 :1+6- ' ;<76-²

 (13) 
 

1.2.3.1. Facteur de mérite  

L’optimisation des performances peut se faire de deux manières en maximisant la puissance utile ou le 

rendement. Dans ce cas, on fait apparaître un terme ZT appelé facteur de mérite (14) : 
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 4 = 12T+6 G
H; 9 J+K ' ;
H; 9 J+K +6+L

 (14) 
 

Avec Tm la moyenne de Tc et TF 

ZT est une grandeur adimensionnelle, et est défini par la relation (15) :    

 J"#T = 1 :@A²[(M"D")NOP 9 (M#D#)NOP]P 1T 
(15) 

 

On peut également définir le facteur de mérite pour chaque branche du module (16) : 

 J = 1 !²MD = 1!²QM  
(16) 

 

Avec : α le coefficient de Seebeck (V.K-1) 

 ρ la résistivité électrique (Ω.m)  

 σ la conductivité électrique (Ω-1.m-1) 

 λ la conductivité thermique (W.m-1.K-1) 

Le facteur de mérite qui ne dépend que des propriétés électriques et thermiques du matériau permet 

donc d’évaluer la valeur d’un matériau pour son application dans le domaine de la thermoélectricité. Une 

valeur de ZT élevée correspond à un facteur de puissance !²Q important et à une conductivité thermique 

faible.  

La variation de ces différents paramètres en fonction de la concentration en porteurs de charges est 

présentée figure 7. On constate par exemple que le coefficient de Seebeck et la conductivité électrique 

ont des évolutions aux effets inverses en fonction du nombre de porteurs. 
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Figure 7 : évolution des différents paramètres en fonction de la concentration en porteurs de charges [3] 

L’expression de ces paramètres pour des semi-conducteurs permet de se rendre compte que la recherche 

de matériaux aux propriétés idéales est difficile. 

1.2.3.2. Transport électrique 

Plusieurs approches permettent de décrire les phénomènes de transport dans les solides et sont 

largement décrites dans la littérature [4-8] : l’approche macroscopique avec la thermodynamique 

irréversible ou l’approche microscopique qui est basée sur l’équation de transport de Boltzmann. Il est 

ainsi possible d’écrire le flux de charge Je et le flux de chaleur Jq, qui sont liés du fait des effets 

thermoélectriques, quand on ne considère qu’un gradient de température et un champ électrique comme 

(17) (18) [9] :  

 
SU =1VWXYZ 91VN 1\' ^1_à+ b 

 

(17) 
 

 Sc =1VNXYZ 91VP 1\' ^1_à+ b 
(18) 
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Où Lx sont des coefficients qu’on peut exprimer en se basant sur l’équation de transport de Boltzmann et 

l’approximation d’un temps de relaxation isotrope,  sous la forme (19) : 

 Vd = ePfd gh i(X)jP(X)0(X)1(X ' XL)dk
W ('lmWlX )$Xn (19) 

Avec  

D(E) la densité d’états des porteurs 

v(E) la vélocité des porteurs 

τ(E) le temps de relaxation des porteurs 

f0 la distribution de Fermi-Dirac 

a. La conductivité électrique 

L’expression classique de la conductivité électrique, issue de la loi d’Ohm locale, i.e. à l’échelle 

mésoscopique,  est donnée par  la relation (20) :     

 Q = ;OD = o1ep = oe² 0UqG (20) 
 

Avec : ρ : la résistivité électrique (Ω.m) 

e la charge élémentaire de l’électron (C) 

n la concentration en électrons (m-3) 

p la mobilité des électrons (m2.V-1.s-1) 

m* la masse effective 

τe : le temps de relaxation des électrons 

A partir de l’équation (17), dans le cas d’un gradient de température nul, la conductivité peut également 

s’exprimer comme : 

 Q =111 r eP0(X)jP(X)1i1(X)(' stu
sv )$XkW =1r Qw(X)(' stu

sv )$XkW    
(21) 

 
Avec σd la fonction de transport électronique telle que (22) :  

 Qw(X) = 1 eP10U(X)jP(X)1i1(X) (22) 
 

Ces expressions permettent de mettre en évidence la relation entre la conductivité électrique, le temps 

de relaxation et la concentration de porteurs. Il faut donc un temps de relaxation important qui 

correspond à une grande mobilité en même temps qu’un grand nombre de porteurs alors qu’on observe 

classiquement qu’une augmentation du nombre de porteurs diminue la mobilité. Il est donc intéressant 

de considérer la seconde forme présentée par la suite lorsque l’on s’intéresse également au coefficient 

de Seebeck. 
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b. Le coefficient de Seebeck 

A partir de l’équation (17) il est possible d’établir une expression générale du coefficient de Seebeck, dans 

le cadre de l’équation de transport de Boltzmann, dans l’approximation du temps de relaxation isotrope, 

pour des électrons (23) [10, 11]:  

 ! = 1 ;e+ x
r Qw(X)1(X ' yz)1$XkW r Qw(X)1$XkW

{ 
(23) 

 

 

Où µi est le potentiel chimique. On considère que le potentiel chimique est égal à l’énergie de Fermi Ef 

pour les températures d’utilisation des matériaux considérés [12].  

A partir de cette expression générale, il est possible d’établir différentes expressions du coefficient de 

Seebeck selon le cas considéré : métal ou semi-conducteur fortement dégénéré1, un semi-conducteur 

faiblement dopé ou le cas intermédiaire du semi-conducteur dégénéré. On peut, par exemple, exprimer 

le coefficient de Seebeck, pour un semi-conducteur fortement dégénéré ou un métal , sous la forme de 

l’équation de Mott, (24) [13]  :  

 ! = 1'.P|}+~1e 1\l ��(Q(X))lX b
v�

 (24) 
 

 

Et en utilisant l’expression de la conductivité électrique (20) on peut aussi écrire, [14] : 

 

 ! = 1'.P|}+~1e 1� ;0U C
l0U(X)lX Fv� 91

;o Clo(X)lX Fv� '
;qG Clq

G(X)lX Fv�� 
(25) 
 

   
On constate sous cette forme que le coefficient de Seebeck est inversement proportionnel à la 

concentration de porteurs. De plus, à travers le terme  
s�(v)
sv  , on retrouve que le coefficient de Seebeck 

est d’autant plus élevé que la densité d’états autour du niveau de Fermi est asymétrique. On ne manque 

pas de noter ici que la première condition évoquée est opposée à celle définie pour la conductivité 

électrique. 

Pour un semi-conducteur où deux types de porteurs peuvent être présents la relation (26) de N.L 

Pisarenko d’après Ioffe [15] donne le coefficient de Seebeck . 

 
! = 1|}Q 11�pfof g� 9 ��1(<(<.qfG |}+)�OP��of )n ' p�o� g� 9 ��1(<(<.q�G |}+)�OP��o� )n� 

  

(26) 
 

 

Avec  

                                                      

1 : Un semi-conducteur de type n dégénéré étant selon la définition donnée par J.M Ziman un semi-conducteur dopé au point 
où les électrons dans la bande de valence se comportent comme un gaz d’électron dégénéré. La fonction de distribution de 
Fermi-Dirac ne peut alors être approximée par la distribution de Maxwell-Boltzmann.  
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A : un paramètre adimensionnel fonction du mécanisme de diffusion des porteurs  

μ+ et μ- : la mobilité des trous et des électrons  

n+ et n- : la concentration de trous et d’électrons (également notée n et p) 

On retrouve cependant dans la littérature  l’expression (27) identifiée comme la relation de Pisarenko qui 

donne de manière qualitative le coefficient de Seebeck lorsqu’un type de porteurs est majoritaire :  

 ! = 1|}� 11�� 9 ��1(<(<.qfG |}+)�OP��of )� 
(27) 

 

Enfin, pour un semi-conducteur avec un seul type de porteurs, en considérant une seule bande 

parabolique  et un temps de relaxation qui dépend du mécanisme de diffusion, l’expression du coefficient 

de Seebeck est donnée par [4] [16] (28) : 

 
! =1|}� g(� 9 <)���N(4G)(� 9 ;)��(4G) ' 4Gn 

 

(28) 
 

Avec  

Fr : l’intégrale de Fermi d’ordre r dont les valeurs sont tabulées [15]  

r : le facteur adimensionnel de diffusion des porteurs  

4G: le potentiel chimique réduit telle que  4G = ����_ 

1.2.3.3. Le transport thermique  

La conductivité thermique est la somme de deux contributions telles que (29) : 

 M = 1MU�9M� 
(29) 

 
Avec λel la conductivité électronique donnée par la relation de Wiedemann-Franz (30) dans le cas de 

métaux : 

 
MU�Q = VW+ 

(30) 
 

Avec VW le facteur de Lorentz, pour un métal ou  un semi-conducteur fortement dégénéré tel que (31) : 

 VW =1.²~ |}e  
(31) 

 
Il est également possible d’exprimer le nombre de Lorentz pour un semi-conducteur dégénéré en fonction 

du paramètre de diffusion r et des intégrales de Fermi d’ordre r.  

λr  est la conductivité thermique de réseau liée à la diffusion des phonons dans le cristal (32) : 

 M� = ;~�1j1V = 1;~�1jP0�� 
(32) 

 
 Avec C la capacité calorifique par unité de volume (J.K-1.m-3) 

 L le libre parcours moyen (m) 

 j la vitesse du son dans le matériau (m.s-1) 
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 τph le temps de relaxation des phonons (s) 

Ainsi, on constate que la conductivité thermique électronique est proportionnelle à la conductivité 

électrique et qu’il faut lui ajouter la contribution de réseau, fonction du libre parcours moyen, pour décrire 

correctement le transport thermique.  

1.3. Les matériaux thermoélectriques  

Cette partie a pour objectif de présenter assez succinctement les matériaux thermoélectriques que l’on 

retrouve dans la littérature. Nous essaierons également d’avoir un regard critique sur ces matériaux en 

matière d’employabilité vis-à-vis des contraintes législatives, environnementales et économiques. 

Comme on le constate sur les figures 8 et 9, les performances des matériaux thermoélectriques sont 

maximales sur une courte gamme de températures. Il s’agira donc dans les applications d’optimiser le 

choix du matériau en fonction du gradient thermique disponible.  
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Figure 8 : facteur de mérite ZT, de différents matériaux de type p, en fonction de la température d'après [17] 

 

Figure 9 : facteur de mérite ZT, de différents matériaux de type n, en fonction de la température d'après  [17] 

Sans faire une revue exhaustive de l’ensemble des matériaux présentés dans les figures 8 et 9 nous 

pouvons simplement ne considérer que deux types de matériaux  pour évaluer leurs  contraintes 

législatives, environnementales et économiques :  

o Les matériaux à base de Bi2Te3 qui sont actuellement utilisés dans les applications commerciales à 

température ambiante [18]. Ces matériaux constituent la référence à température ambiante pour 

les matériaux thermoélectriques. 
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o  Les matériaux à base de PbTe qui se placent parmi les meilleurs matériaux à ce jour sur la gamme 

d’utilisation 573 à 773 K qui nous intéresse dans le cadre de nos travaux et qui correspond aux 

températures que l’on peut exploiter par exemple au niveau des gaz d’échappement d’un véhicule. 

Le constat, si on ne considère que ces deux familles, est relativement négatif puisque si l’on observe la 

directive européenne RoHS (2002/95/CE) la concentration de plomb dans les équipements électroniques 

ne doit pas dépasser 0,1 % massique. Il est important de noter que cette réglementation ne s’applique 

pas, pour le moment, aux installations industrielles et aux moyens de transport ou aux dispositifs tels que 

les panneaux solaires. Néanmoins, le plomb et ses dérivés restent des substances nocives pour l’homme 

et pour l’environnement de manière générale. La présence de ces composés dans les matériaux 

thermoélectriques peut ainsi fortement limiter la diversification des applications hors du cadre industriel. 

Si on considère l’aspect économique, au mois de juillet 2014 le prix moyen d’un kilogramme de tellure est 

de 92 euros. A titre de comparaison, comme son usage est plus répandu, le prix moyen d’un kilogramme 

de zinc est de 0,15 euros [19]. 

Enfin, sur une vision à plus long terme, les métaux ne sont pas une ressource renouvelable. Il faut donc 

choisir judicieusement les matériaux et maximiser leurs performances. Ces considérations sont valables 

pour d’autres éléments visibles sur les figures 8 et 9, notamment le cadmium et le cobalt en ce qui 

concerne la toxicité, le germanium, le baryum, l’indium et le gallium pour ce qui est des considérations 

économiques. Ce sont ces considérations qui justifient, en partie, le choix du matériau ZnSb dans le cadre 

de ce projet. 

On peut cependant noter que de nouveaux matériaux thermoélectriques inorganiques ou organiques sont 

étudiés. En ce qui concerne les matériaux inorganiques ce sont principalement les oxydes tels que : 

NaxCoO3, ZnO, CaMnO3 ou SrTiO3 qui présentent de bonnes propriétés thermoélectriques en plus d’être 

particulièrement stables en température [20]. La littérature fait également mention des séléniures et des 

sulfures qui peuvent comme dans le cas des tetrahédrites être des composés naturels [21]. Les matériaux 

organiques qui ont l’avantage de compenser les inconvénients des matériaux inorganiques pour une 

gamme de températures relativement proche de la température ambiante sont également étudiés. Bien 

que leurs performances ne soient pas encore à la hauteur des matériaux inorganiques, les avancées sont 

rapides et pourront permettre une diversification des usages grâce notamment à la facilité de mise en 

œuvre et aux coûts de production réduits [22]. 

Remarque : bien que ce ne soit pas un aspect que nous développerons, puisque nous ne disposons pas 

des compétences, il serait intéressant que dans le domaine de la thermoélectricité des analyses de cycle 

de vie soient réalisées sur un dispositif afin de valider ou d’infirmer le bénéfice réel de cette technologie 

pour la récupération de l’énergie. 

1.4. Optimisation des propriétés thermoélectriques 

Différentes voies d’amélioration des propriétés thermoélectriques ont été mises en œuvre. Les 

changements dans ce domaine étant permanents, ce qui était nouveau il y a quelques années peut 

paraitre classique aujourd’hui. Nous exposerons donc les voies d’amélioration en évoquant d’abord les 

méthodes se basant sur l’amélioration d’un paramètre et dans un second temps sur des stratégies 

cherchant à maximiser le facteur de mérite global. 
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1.4.1. Optimisation d’un seul paramètre 

1.4.1.1. Optimisation de la concentration de porteurs  

La concentration de porteurs pourra être optimisée via le dopage, pour ainsi se rapprocher du maximum 

du facteur de puissance [23]. Cette constatation découle directement des expressions du coefficient de 

Seebeck et de la conductivité électrique, et est graphiquement visible sur la figure 7, puisque l’on voit que 

c’est dans la zone des semi-conducteurs fortement dopés que le facteur de puissance est le plus élevé.  

Cette voie d’amélioration est l’une des plus classiques utilisées dans l’optimisation des matériaux 

thermoélectriques. Il est toutefois important de noter que comme le rappelle A. Zunger [24], le dopage  

ambipolaire des matériaux semi-conducteurs n’est ni toujours aisé ni toujours possible 

expérimentalement : le dopage du semi-conducteur GaAs avec du silicium est limité par la formation de 

lacunes de gallium VGa chargées négativement ce qui compense le dopage par le silicium. 

Zunger donne ainsi quelques règles générales sur le dopage de matériau semi-conducteur qu’il convient 

d’avoir en mémoire, bien qu’elles ne soient qu’une piste de réflexion et ne répondent pas à toutes les 

problématiques.  Certaines de ces règles sont résumées tableau 1 . 

Tableau 1 : règles de dopage d'après A. Zunger [24] 

 Dopage de type n Dopage de type p 
Défauts préjudiciables au 
dopage 

Vcation
- Vanion

+ 

Conditions pour limiter la 
formation de défauts 
préjudiciables 

Synthèse en 
condition riche en 
espèce cationique 
 ou/et 
passivation des 
lacunes cationiques 
par l’hydrogène [25] 
 

Synthèse en 
condition riche en 
espèce anionique 

 

Conditions pour augmenter 
la solubilité de l’élément 

donneur/accepteur sur le 
site anionique 

Synthèse en condition riche en espèce cationique 

Conditions pour augmenter 
la solubilité de l’élément 

donneur/accepteur sur le 
site cationique 

Synthèse en condition riche en espèce anionique 

1.4.1.2. Minimisation de la conductivité thermique 

Afin de diminuer la conductivité thermique, il faut que le libre parcours moyen ou le temps de relaxation 

soit le plus petit possible. Cette limitation intervient lorsqu’il y a perturbation de la périodicité du réseau 

cristallin. On peut citer par exemple:  

o L’utilisation de structures cristallines compactes constituées d’éléments lourds. 
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o L’introduction de centres de diffusion des phonons comme des atomes de masses atomiques 

importantes dans le réseau à travers la formation de solutions solides ou des dislocations ou 

encore des nanoparticules. 

 

o L’utilisation de structures cristallines complexes comme dans le cas de Zn4Sb3 qui présente des 

propriétés structurales correspondant au modèle de « phonon glass electron cristal » PGEC, [26], 

[27], ce type de matériaux se comportant comme un verre lorsqu’il s’agit de conductivité 

thermique et comme un cristal en ce qui concerne la conductivité électrique. 

1.4.1.3. Introduction de niveau résonnant 

Proposée par Mahan et Sofo en 1995 [28], cette méthode mise en œuvre avec succès par Heremans et al. 

[29], se base sur l’introduction de niveaux d’énergie résonnants d’impuretés localisés autour du niveau 

de Fermi. Ce principe est illustré figure 10 où la bande de valence de PbTe non dopé est présentée en 

pointillés et la bande de valence avec l’effet du thallium, introduisant un niveau résonnant, est présentée 

en traits pleins. Ce niveau engendre une asymétrie plus importante de la densité d’états autour du niveau 

de Fermi. 

Il en résulte une augmentation du coefficient de Seebeck d’après l’équation (24).  

 

Figure 10 : illustration de l'effet d'un niveau résonnant, sur la bande de valence de PbTe, engendrant une distorsion de 
largeur ER autour du niveau de Fermi EF dans la densité d’états g(E), d’après Heremans et al. [29] 

1.4.2. Optimisation synergique de différents paramètres 

L’ensemble des stratégies présenté jusqu’à présent s’attache principalement à optimiser soit l’un des 

deux termes du facteur de puissance (α²σ), en évitant parfois la dévalorisation du second terme, soit à 

améliorer la conductivité thermique. Nous allons aborder maintenant des approches qui ont l’avantage 

de s’attaquer simultanément au problème du facteur de puissance et de la conductivité thermique de 

réseau. 
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1.4.2.1. Alignement des cristallites 

Industriellement, pour des raisons de coûts de procédés, les matériaux thermoélectriques utilisés sont 

généralement polycristallins. Or, les propriétés de transport des matériaux peuvent présenter une plus 

ou moins grande anisotropie. On peut alors dans certains cas avoir un effet de moyenne défavorable. Le 

tableau 2 d’après Dehkordi et al. [30], donne quelques valeurs d’anisotropie pour certains matériaux 

thermoélectriques.  

 

Tableau 2 : anisotropie des propriétés thermoélectriques d'après Dehkordi et al. [30] 

Matériau Concentration 
de porteurs 
(1019.cm-3) 

αab/ αc ρc/ ρab λab/ λc 

Bi0,5Sb1.5Te3 3,3 1 3 1,8 
Bi0,4Sb1,6Te3 5,9 0,88 2,6 2,15 
Bi2Sb2,85Se0,15 4 1,04 5,05 2,21 
Ca3Co4O9 - 1-2 5-15,5 2-3 
NaCo2O4 2,4 - 42 - 
MnSi1,73 100 1-2,1 8,5 1,5 

 

Où αab/ αc , ρc/ ρab et λab/ λc  sont les rapports entre les coefficients de Seebeck, les résistivités électriques 

et les conductivités thermiques selon différentes directions cristallographiques. 

Afin d’optimiser les propriétés thermoélectriques, l’alignement des cristallites selon une direction peut 

être mis en œuvre via différents procédés, on parle alors de texturation du matériau : 

· Un alignement mécanique lors de la mise en forme, par exemple Ben-Yehuda et al. [31] obtiennent 

un facteur de puissance deux fois plus important dans la direction de la pression appliquée pour 

un alliage Bi0,4Sb1,6Te3. La mise en forme a été faite par application d’une pression de 800 MPa 

avant frittage. 

· Un alignement basé sur des méthodes d’extrusion à haute température, qui requièrent toutefois 

une bonne ductilité du matériau et  peuvent conduire à une bonne texturation et à de bonnes 

propriétés thermoélectriques [32]. 

· Un alignement basé sur la déformation plastique du matériau déjà mis en forme par «  re-

pressage ». Il s’agit de déformer, plastiquement, le matériau dans une matrice de dimension 

supérieure. Une augmentation de facteur de mérite de l’ordre de 50 % a ainsi été rapportée [33] 

[34]. 

· Pour les composés possédant également une anisotropie des propriétés magnétiques un 

alignement par un champ magnétique est également possible comme dans le cas de Ca3Co4O9 [30]. 

1.4.2.2. Nano structuration 

Comme on peut le supposer, la multiplication des interfaces liée à la nano structuration conduit à une 

diffusion plus importante des phonons et donc à une diminution de λph, [35]. De plus, comme nous l’avons 

évoqué, une densité d’états asymétrique, à concentration de porteurs égale, favorise un coefficient de 

Seebeck élevé. L’utilisation de nanostructures permet un confinement quantique des porteurs, entraînant 

ainsi une forte asymétrie. De plus, de nouveaux phénomènes apparaissent et permettent d’envisager 



23 
 

d’influer de manière indépendante sur α, σ et le. La figure 11, d’après [36] présente les densités d’état 

pour différentes structures nanométriques.  

 

Figure 11 : densités d'états pour : a) un système nanocristallin (3D), b) une succession de puits quantiques (2D), c) un 
nanotube ou un nanofil (1D), d) des boites quantiques (0D). 

On peut citer à titre d’exemples d’utilisation de nanostructures : 

o Le cas de super réseaux de PbTe et Pb1-xEuxTe qui ont permis de faire la démonstration 

expérimentale d’une augmentation du facteur de mérite dans le cas de structures 2D par 

rapport au matériau massif [37] [38]. 

 

o  Le cas de super réseaux constitué de boites quantiques (Quantum Dots SuperLattice : 

QDSL) à base de PbTe/ PbSe0,98Te0,02 sur un substrat de BaF2 associé à une couche mince 

de PbTe ayant un facteur de mérite de 3,5 à 570 K [39]. 

 

o Le cas du bismuth qui subit une transition semi-métal semi-conducteur lorsque l’on utilise 

des nanofils de dimensions suffisamment petites ce qui permet d’exploiter le fort 

coefficient de Seebeck du matériau [40]. 

 

Comme on le constate, ces exemples sont liés aux technologies couches minces, excepté pour le bismuth 

mais il s’agit d’une application particulière. Les deux approches que nous allons aborder un peu plus en 

détail dans la suite sont des approches « facilement » applicables aux matériaux massifs, ceux-ci ayant 

une gamme d’application plus grande. 

1.4.2.3. Filtrage en énergie (energy filtering) 

Cette méthode exploite la nanostructuration de matériaux massifs, à travers l’introduction de barrières 

de potentiel, sous forme d’interfaces, qui vont permettre d’augmenter le coefficient de Seebeck avec une 

diminution réduite de la conductivité. Ce concept s’appuie sur le fait que le coefficient de Seebeck, pour 

un semi-conducteur dégénéré, est la somme de deux contributions de signes opposés : la contribution 

des porteurs de charge ayant une énergie inférieure au potentiel chimique et de ceux ayant une énergie 

supérieure au potentiel chimique (expression (23)). En effet, les porteurs ayant une énergie telle que la 

différence  

E-µi soit négative contribuent de manière opposée aux porteurs dont l’énergie est telle que  

E-µi soit positive. 

La figure 12 permet de visualiser l’effet de « filtrage en énergie » des porteurs au niveau d’une barrière 

de potentiel localisée aux joints de grains. Les porteurs de charges ont une distribution en énergie telle 

que l’énergie de certains porteurs est inférieure à la hauteur de la barrière de potentiel située par exemple 
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aux joints de grains. Une hauteur de barrière choisie correctement peut permettre d’éliminer les porteurs 

qui contribuent de manière négative au coefficient de Seebeck.  

 

Figure 12 : schéma de principe de filtrage en énergie 

  

L’effet de la barrière est en fait de diffuser préférentiellement les porteurs de basse énergie. Le fait de 

diffuser préférentiellement certains porteurs correspond à introduire une dépendance énergétique 

supplémentaire dans le terme τ(E). En effet, le temps de relaxation, qui correspond au temps entre deux 

collisions, peut s’exprimer selon la relation (33). On constate alors que la dépendance énergétique est liée 

au facteur de diffusion r : 

 0 = 1 0W � v
��_�

�fNOP
  

(33) 
 

Où  τ0 est un temps de relaxation indépendant de E 

Et r est le facteur de diffusion qui dépend du mode de diffusion de porteurs de charge, dont différentes 

valeurs sont rapportées tableau 3. 

Tableau 3 : facteurs de diffusion d’après [4] 

Mode de diffusion des porteurs de charge r : facteur de diffusion 
Phonons acoustiques 0 
Phonons optiques 1 
Impuretés ionisées 2 
Impuretés neutres 0,5 

 

De nombreux travaux théoriques sur la nature de la barrière et ses effets attendus ont été réalisés 

récemment [41], [42], [43], [44]. Les principaux cas étudiés et qui prédisent un effet de filtrage en énergie 

étant :  

o l’effet de nano inclusions créant localement des barrières 

 

o l’effet d’une phase secondaire ségrégée aux joints de grains créant ainsi une barrière autour de 

chaque grain. 
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La conséquence du filtrage d’une partie des porteurs de charges est une diminution de la conductivité 

électrique (fonction de transport) mais elle est largement compensée par l’augmentation concomitante 

du coefficient de Seebeck, [10].  

Les résultats expérimentaux disponibles dans la littérature suggèrent que cette approche permet 

effectivement une amélioration du facteur de mérite. Heremans et al. [45], montrent que l’on passe d’un 

coefficient de Seebeck égal à 260µV/K à 480µV/K pour une concentration de porteurs similaire lorsque 

l’on passe de PbTe à PbTe nanostructuré. Ils montrent effectivement une différence de paramètre de 

diffusion mais la diminution de conductivité résultante dans cet exemple est trop importante pour être 

compensée par l’augmentation du coefficient de Seebeck.  

Un second exemple effectif de filtrage en énergie a été mis en évidence sur un matériau particulièrement 

intéressant dans le cadre de notre étude : Zn4Sb3. Ainsi Zou et al.[46], mettent en évidence un écart à la 

relation de Pisarenko dans un composite Zn4Sb3 /(Bi2Te3)0,2(Sb2Te3)0,8 qu’ils attribuent au changement de 

mécanisme de diffusion lié à la présence de (Bi2Te3)0,2(Sb2Te3)0,8 au niveau des joints de grains. Ils 

obtiennent ainsi un facteur de puissance qui passe de 1.10-3 (W.m-2.K-1) à 1,25 10-3 (W.m-2.K-1) à 650 K. La 

présence de (Bi2Te3)0,2(Sb2Te3)0,8  induisant également une diminution de la conductivité thermique, le 

facteur de mérite passe de 0,7 à 1,1 à 650 K. Il faut toutefois prendre des précautions lors du choix des 

inclusions puisque, comme dans le cas d’inclusions de platine dans Sb2Te3, un effet de dopage simultané 

peut venir amoindrir l’effet positif du filtrage en énergie, [47]. 

Enfin, très récemment, Berland et al. [48] étudient par calcul DFT et expérimentalement l’effet du filtrage 

en énergie des porteurs dans le cas de ZnSb. Ils simulent la présence d’une barrière de potentiel en 

supprimant la contribution du sommet de la bande de valence. Ils déterminent ainsi que pour des 

concentrations de porteurs élevées (1020 à 1021 cm-3) il est théoriquement possible d’augmenter le facteur 

de puissance d’un ordre de grandeur. Expérimentalement, ils obtiennent via un broyage cryogénique, à 

77 K, des cristallites de 70 nm. Le faible accord entre le modèle considéré et les résultats expérimentaux 

est expliqué par le fait que cette taille de cristallites est encore trop importante pour induire un effet de 

filtrage en énergie significatif. Les auteurs n’excluent cependant pas la possibilité de filtrage en énergie 

des porteurs pour de plus petites cristallites. 

1.4.2.4. Dopage modulé 

Le dopage modulé, qui a valu le prix Nobel en 1998 à Horst L. Störmer, est une forme de dopage qui a été 

mise en œuvre depuis de nombreuses années dans le domaine de la microélectronique et qui permet une 

augmentation de la conductivité électrique en limitant la diffusion par les impuretés. 

Il s’agit, dans le cas du matériau massif, de réaliser un composite pour séparer spatialement les défauts à 

l’origine du dopage et les porteurs de charge. Cette séparation entraine une diminution de la diffusion 

par les impuretés. On observe alors un dopage sans perte de mobilité, [49], ou autrement dit pour une 

même concentration de porteurs la mobilité est augmentée. La figure 13 illustre le principe du dopage 

modulé dans un matériau 3D massif avec des particules de même nature dopées. 
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Figure 13 : illustration du principe de dopage modulé avec des particules dopées 

Cette approche initialement réservée aux couches minces a été mise en œuvre avec succès dans le cadre 

des travaux réalisés par Zebarjadi et al. [49], sur l’inclusion de nanoparticules de silicium dopé au bore 

dans une matrice de SiGe. Les résultats montrent une augmentation du facteur de mérite qui résulte 

d’une augmentation de la conductivité électrique. La réduction de la conductivité thermique est limitée 

mais le facteur de mérite est également amélioré par rapport à un dopage classique, figure 14. 
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Figure 14 : facteur de mérite ZT pour différents matériaux à base de SiGe d’après [49] 

 

Les auteurs proposent un modèle pour la détermination de la conductivité, du coefficient de Seebeck et 

de la conductivité thermique à température ambiante du composite (AB) à partir des valeurs obtenues 

pour les deux constituants (A et B).  

Pour la conductivité électrique, une simple loi de mélange ne suffit pas puisqu’il y a une redistribution des 

porteurs de charge entre la matrice et les particules. Il faut alors faire intervenir des densités de porteurs 

modifiées (34) [49] :  
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Où  

nA et nB sont les densités de porteurs modifiées de A et B 

νA  et νB sont les fractions volumiques de A et B 

μA  et μB sont les mobilités dans A et B 

et q est la charge élémentaire. 

Le coefficient de Seebeck est obtenu en considérant une association en série des deux constituants du 

composite (37):  
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(35) 
 

Pour la conductivité thermique les auteurs adoptent l’approche d’une loi de mélange classique. Avec ce 

modèle simple les auteurs obtiennent un accord à 20 % près par rapport aux résultats expérimentaux. 

D’autres essais plus récents peuvent également être évoqués :  

· Yu et al. [50] rapportent le dopage modulé de Si0,8Ge0,2 par des nanoparticules de  

Si0,680Ge0,291P0,029 . Dans ce cas, les nombreuses données sur les hétérojonctions dans ces systèmes 

ont permis aux auteurs de choisir les nano particules en fonction de l’alignement des bandes de 

valence de la matrice et des particules. Le facteur de mérite a, dans ce cas, été augmenté de 40 % 

à 1023 K. 

· Wu et al. [51] rapportent une augmentation de 47 % du facteur de mérite grâce au dopage modulé 

de BiAgSeS par BiAgSeS1-xClx . La mise en évidence du phénomène de dopage modulé est faite par 

la mesure de la mobilité des matériaux qui montrent dans le cas du composite une mobilité, à 

concentration de porteurs égale, plus importante d’environ 40 %. 

Jusqu’à présent, le matériau dopant était constitué de la même phase dopée [49-52]. On trouve aussi 

dans la littérature des cas de dopage modulé par des nanoparticules de nature différente : Koirala et al. 

[53]  attribuent à la présence de nanoparticules de cuivre les bonnes performances en terme de 

conductivité électrique du matériau FeSb2. L’ajout des nano particules de cuivre ayant pour effet 

d’également diminuer la conductivité thermique, le facteur de mérite observé est rapporté comme 

augmenté de 0,01 à 0,021 soit 110 %. 

1.4.3. Limitations pratiques liées aux conditions d’utilisation du matériau 

Les stratégies présentées impliquant des nanostructures ont l’avantage de permettre une augmentation 

globale du facteur de mérite. Cependant, si l’on considère le matériau final dans le cadre de son utilisation, 

les bénéfices peuvent être beaucoup moins importants qu’envisagés. En effet, l’ensemble des 

modifications apportées aux matériaux doivent être stables dans le temps et en température. Ceci est 

valable pour la nano structuration mais pour le dopage également. La plupart des études sur les matériaux 

thermoélectriques se contente de présenter une méthode d’amélioration des propriétés avec une valeur 
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de ZT et ne considèrent pas l’aspect stabilité qui est pourtant primordial dans le cadre d’une exploitation 

réelle du matériau. 

On peut, par exemple, citer le cas des matériaux à base de BiCuSeO qui ont été présentés comme 

alternatives intéressantes aux matériaux à base de plomb. En effet, le composé Bi0,875Ba0,125CuSeO 

possède un facteur de mérite de 1,4 à 923 K [34] . Néanmoins, l’étude de stabilité réalisée par Barreteau 

et al. [54], montre que ces matériaux ne sont pas utilisables à moins de développer des barrières face à 

l’oxydation ou de travailler sous vide, avec les contraintes que cela impose. En effet, sur une pastille du 

matériau dense, une couche d’oxyde de 10 µm se forme en moins de 48 heures à seulement 623 K. 

Diverses autres illustrations de l’instabilité des propriétés thermoélectriques suite à une modification de 

la structure, de la morphologie ou  de la composition sont disponibles dans la littérature [55, 56]. Nous 

pouvons citer le cas particulier du matériau ZnSb :  le broyage cryogénique, à la température de l’azote 

liquide, permet une réduction significative de la conductivité thermique du matériau, qui passe d’une 

valeur de 1,7 W/m.K à 1,2 W/m.K à température ambiante via la nano structuration [57]. Néanmoins, les 

auteurs rapportent que ce gain est diminué de 20 % après un traitement thermique à 723 K en raison du 

grossissement granulaire constaté. 

Il faut donc prendre soin de vérifier la cyclabilité des propriétés des matériaux thermoélectriques 

particulièrement lorsque celles-ci se basent sur des phénomènes comme la nano structuration ou même 

la présence de phases secondaires qui pourront par exemple disparaitre, ou apparaitre, suite à la diffusion 

activée par l’histoire thermique du matériau.  

1.5. Les applications 

1.5.1. Applications en réfrigération  

Les applications de refroidissement par effet Peltier représentent la majorité des applications : près de 88 

% des 364 millions de dollars du marché des thermoélectriques en 2014 [58] [59]. 

Les applications sont surtout observées en électronique pour le refroidissement des microprocesseurs, 

figure 15, [60]. Ainsi, on retrouve des applications dans de nombreux domaines : 

· la défense et l’aérospatial  

· les applications médicales 

· l’industrie 

· les télécommunications 

· l’automobile 

Le second domaine d’application pour le refroidissement à effet Peltier est le domaine du bâtiment en 

associant des modules à effet Peltier avec des panneaux solaires afin de refroidir l’air en chauffant de 

l’eau pour l’usage domestique en parallèle.  
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Figure 15 : illustration du refroidissement de puce électronique par un module à effet Peltier d’après [61] 

On peut noter que de nouveaux usages sont développés tous les jours : récemment une start-up 

proposant des vêtements refroidis par effet Peltier, permettant une consommation accrue de calories par 

l’organisme, a vu le jour [62]. 

1.5.2. Application en thermogénération 

Bien que représentant une part de marché moindre, cet aspect, avec les considérations 

environnementales et les besoins croissants en énergie, prend de plus en plus d’ampleur. L’une des plus 

célèbres applications de thermogénération remonte à l’utilisation de module thermoélectrique en URSS 

datant des années 1960, composé d’un couple ZnSb/Constantan, afin d’alimenter une radio, figure 16. 

 

Figure 16 : lampe à pétrole surmontée d'un générateur thermoélectrique alimentant une radio, [15] 

Le développement de la thermoélectricité doit beaucoup aux travaux réalisés pour la production de 

générateurs thermoélectriques à radio isotopes (RTG) utilisés dans les sondes spatiales Pioneer (1972-

2003), Voyager 1 et 2 (1977), mais aussi des rover tel que Curiosity (2002). 

Historiquement, ce sont des alliages de type silicium-germanium qui étaient utilisés comme couples 

thermoélectriques mais dans le cas de Curiosity ce sont de nouveaux matériaux : PbTe/TAGS(Te-Ag-Ge-

Sb)/ PbSnTe [63]. Dans le cas des RTG la source chaude est en général un matériau radioactif comme de 

l’oxyde de plutonium. 
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En ce qui concerne le grand public, outre les lampes de l’ère soviétique, de nouvelles applications se 

développent rapidement : 

· une montre dont l’alimentation provient de la différence de températures entre la peau et 

l’environnement a été commercialisée en 1998 [64]. 

 

· un pneu comprenant des modules thermoélectriques et piézoélectriques permettant une 

recharge des véhicules électriques a été présenté au salon de l’automobile de Genève en 2015 

[65]. 

 

· un chargeur USB utilisant la chaleur d’un feu de bois et des modules thermoélectriques est 

commercialisé depuis peu, [66]. 

 

On peut également citer, en ce qui concerne des applications un peu moins « anecdotiques », bien que 

toute chaleur perdue et récupérée soit un gain, les projets développés par les industriels de l’automobile, 

figure 17 :  

· Ford avec un prototype basé sur des alliages de type half-Heusler et Bi2Te3 , pour des gaz 

d’échappement autour de 723 K qui permettent d’obtenir une température chaude de 523 K  [67]. 

 

· General Motors avec un prototype à base de Bi2Te3 uniquement  pour la même gamme de 

températures [68]. 

 

· Renault Trucks et Volvo avec un projet Renoter basé sur les siliciures (Mg2Si et MnSi1.77) [69]. 

 

 

Figure 17 : illustration d'un système de récupération d'énergie à partir des gaz d'échappement [61] 
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Chapitre 2  

Le système Zn-Sb  
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Les antimoniures de zinc sont étudiés pour les applications thermoélectriques depuis près de deux siècles 

[70]. Parmi les phases présentes dans le système zinc-antimoine, on distingue deux matériaux 

thermoélectriques Zn4Sb3 et ZnSb. Récemment, les efforts se sont concentrés sur l’étude du matériau 

Zn4Sb3 (140 articles depuis 2010 @ Web of science) au détriment de ZnSb (70 articles depuis 2010 @ Web 

of science). Les difficultés de synthèse de ZnSb dues à la présence d’un invariant péritectique à 820 K et 

les meilleures propriétés, au premier abord, de Zn4Sb3 peuvent en partie expliquer ce manque d’intérêt. 

Cependant, on observe, depuis quelques années, un regain d’intérêt pour ZnSb, notamment pour sa 

stabilité en température. 

L’usage des simulations numériques comme outil prédictif pour le choix des matériaux thermoélectriques 

se développe comme en témoigne le nombre croissant de publications et de travaux concernant 

le  « ciblage à haut débit » de matériaux aux propriétés potentiellement intéressantes [71]. On peut citer 

à titre d’exemples les travaux de  Mingo  et al.[72]  qui analysent un ensemble de 450 composés  half 

Heusler  pour obtenir une liste de 75 matériaux thermoélectriques ayant de bonnes propriétés, calculées, 

de stabilités mécanique et thermique. Bjerg  et al. [73] rapportent également, dans le cadre d’une étude 

par simulation numérique sur de nombreux alliages à base de zinc et d’antimoine, que le matériau LiZnSb 

pourrait avoir un facteur de mérite ZT compris entre 1,8 et 2,3 à 700 K. Les travaux réalisés dans le cadre 

de la thèse de Kinga Niedziolka s’inscrivent dans cette optique d’outil prédictif afin de sélectionner les 

dopants potentiels pour le matériau ZnSb. En utilisant le code VASP (Vienna Ab-initio Simulation Package) 

[74, 75] l’influence sur les propriétés électroniques, mécaniques et thermiques de différents dopants et 

de défauts de structure a été étudiée [76-78]. Pour pouvoir réaliser ces calculs en prenant en compte les 

contraintes que sont le temps de calculs et la puissance de calcul disponible il est nécessaire de limiter la 

taille des systèmes. De fait, la modélisation de défauts tels que les joints de grains, ou des dislocations 

pour des systèmes tels que ZnSb sont difficilement envisageables.  L’utilisation du code Boltztrap [79], 

basé sur les équations de transport de Boltzmann a permis le calcul de l’influence de ces dopants et 

défauts sur les propriétés thermoélectriques des matériaux étudiés. 

Notre intérêt pour ce composé provient, en plus de résultats récents prometteurs, des travaux de 

modélisation  de Kinga Niedziolka réalisés dans le laboratoire qui ont mis en évidence la possibilité par un 

dopage innovant d’obtenir à partir de ZnSb pur un semi-conducteur de type n ou de type p. 

 Nous aborderons brièvement  dans ce chapitre le diagramme de phases du système Zn-Sb et les 

principales phases mises en évidence. Nous présenterons ensuite une étude bibliographique de la 

synthèse et des propriétés du composé ZnSb monocristallin et polycristallin. Les résultats des calculs 

obtenus dans le cadre de la thèse de Kinga Niedziolka seront également rappelés. 

2.1. Généralités 

Comme nous venons de le rappeler, le système Zn-Sb a beaucoup été étudié ces dernières années surtout 

dans sa partie riche en zinc. Nous ne développerons pas ici la totalité des études réalisées pour ce système. 

Une étude exhaustive a été menée dans la thèse de Véronique Izard [80]. Nous nous contenterons de 

présenter les travaux de cette thèse ainsi que les résultats de Liu et al.[81], précédemment réalisés dans 

le laboratoire sur la modélisation par la méthode CalPhad, figure 18, et la détermination expérimentale 

du diagramme de phases, figure 19. 
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Figure 18 : diagramme de phases modélisé d’après les résultats de [81] 

 

 

Figure 19 : diagramme de phases expérimental établi d’après [80] 

Historiquement, seule l’existence de deux phases binaires stables dans ce système est reconnue : les 

phases ZnSb et Zn4Sb3 qui présentent de bonnes propriétés thermoélectriques. Néanmoins, on peut noter 

la présence de la phase Zn3Sb2 métastable à température ambiante ainsi que la présence de deux phases 

L+Sb 

ZnSb + Sb 

+Sb

L 



35 
 

mises en évidence récemment,  α-Zn8Sb7  et β- Zn8Sb7 qui contrairement à ce que pourrait le suggérer la 

notation, ne sont pas deux formes allotropiques de la même phase, [82-84]. 

2.2. Zn4Sb3 

2.2.1. Structure cristalline 

Le composé Zn4Sb3 cristallise dans une structure rhomboédrique (groupe d’espace n° 167 R-3C) avec des 

paramètres de mailles a=12,233 Å et c=12,428 Å et six positions atomiques distinctes. Le tableau 4 

reprend les coordonnées atomiques pour cette structure [27]. 

Tableau 4 : données cristallographiques  de Zn4Sb3 issues de [27] 

Sites atomiques 
et positions de 
Wycoff 

X Y Z Occupation 

Zn(1) 36f 0,0792 0,2439 0,4033 0,899 
Sb(1) 18e 0,3555 0 0,25 1 
Sb(2) 12c 0 0 0,1364 1 
Zn(2) 36f 0,1574 0,4207 0,0715 0,046 
Zn(3) 36f 0,2420 0,4600 0,2000 0,056 
Zn(4) 36f 0,1260 0,2367 0,2760 0,063 

 

Il est intéressant de noter que la nomenclature Zn4Sb3 est utilisée par les auteurs pour un ensemble de 

compositions en zinc qui varient de 51,8 % at à 57 % at, cette dernière valeur correspondant à la 

stœchiométrie Zn4Sb3. L’ensemble de ces phases a une structure cristalline identique et identifiée par la 

méthode de Rietveld [3].  

2.2.2. Propriétés générales 

De très nombreuses études sur la synthèse, les propriétés thermoélectriques et le dopage de Zn4Sb3 pour 

des applications thermoélectriques ont été réalisées : la meilleure valeur de ZT obtenue est de 1,3 à 673 

K, pour un composé de type p. 

Cependant, le composé présente des inconvénients en matière de stabilité vis-à-vis de la température et 

de l’oxydation. En effet, on observe sur la figure 20  l’évolution de la fraction massique des différentes 

phases qui apparaissent lors de la décomposition de Zn4Sb3 : à 673 K, le composé majoritaire est ZnSb issu 

de la recombinaison de l’antimoine et du zinc non oxydé. Bien qu’il soit possible, en adaptant certains 

paramètres (comme le dopage, les cycles thermiques et l’atmosphère), de stabiliser Zn4Sb3, la 

décomposition de celui-ci en ZnSb confirme une plus grande stabilité de ce dernier. 



36 
 

300 400 500 600 700

0

10

20

30

40

50

60

70

80

90

100

110

 

 

M
a

s
s
e

 (
%

)

Température (K)

 Zn
4
Sb

3

 ZnSb

 ZnO

 Sb

 

Figure 20 : évolution des fractions massiques dans Zn4Sb3 lors de sa décomposition en température d’après [85] 

2.3. Zn1+xSb (α-Zn8Sb7) 

Birkel et al., [83], rapportent en 2010 la synthèse et la caractérisation d’une nouvelle phase stable à 

l’échelle nanométrique : Zn1+xSb. Celle-ci a été obtenue uniquement par réaction à l’état solide, à une 

température n’excédant pas 573 K, à partir de précurseurs obtenus par voie chimique. Elle n’est donc pas 

présente dans les diagrammes de phases figures 18 et 19. Cette phase a été tout d’abord identifiée 

comme Zn4Sb3 par diffraction des rayons X, PXRD (Powder X Ray Diffraction) mais l’utilisation de 

techniques poussées de diffraction électronique ADT (Automated Diffraction Tomography) permet de 

mettre en évidence une structure différente et d’aboutir à la composition Zn51,6Sb48,4. La structure ainsi 

mise en évidence présente une pseudo-symétrie hexagonale (groupe d’espace triclinique P-1 n°1), tableau 

5. 

Tableau 5 : données cristallographiques des différentes phases mises en évidence par [83] 

 Zn1+xSb 
Paramètres de 
maille 

ADT PXRD 

a 15,31 15,25 
b 15,31 15,72 
c 7,81 7,81 
α 88,87 90 
β 89,42 90 
γ 11,4 120 

 

Néanmoins, cette phase n’est pas stable puisqu’après un traitement thermique à 373 K, on observe sa 

décomposition partielle en ZnSb, Zn, ZnO et Sb. La densification du matériau par SPS conduisant au même 

phénomène de décomposition, ses propriétés thermoélectriques n’ont pas été évaluées [86].  

Pomrehn et al. [84] ont calculé les propriétés de conduction et l’énergie de formation pour le composé α-

Zn8Sb7 dont la stœchiométrie correspond au matériau obtenu par Birkel et al. Ils suggèrent que la 



37 
 

formation de cette phase est possible en cas de forte stabilisation par l’énergie de surface à l’échelle 

nanométrique par exemple, ce qui est en accord avec les résultats obtenus par Birkel et al.  

2.4. β-Zn8Sb7 

Mise en évidence récemment, par Wang et al.[82],  la phase β-Zn8Sb7 est rapportée comme étant 

métastable à température ambiante. Cette phase dont la composition est proche de α-Zn8Sb7  a été 

synthétisée par deux méthodes : par voie chimique  et par réaction haute température, à 923 K, suivie 

d’une trempe rapide. Ce composé possède une symétrie orthorhombique et cristallise dans le groupe 

d’espace Pmn21 (n°31). Les auteurs rapportent la décomposition de cette phase par une réaction 

peritectoïde à 825 K, qui entraine la formation de ZnSb et de Zn4Sb3.  Le facteur de mérite pour ce matériau 

a été mesuré à 0,34 à 400 K. 

2.5. Etude bibliographique du composé ZnSb 

Bien qu’expérimentalement notre objectif concerne le matériau polycristallin, il est pertinent pour la 

compréhension du matériau d’aborder les résultats obtenus pour les monocristaux. En effet, les 

modélisations effectuées, notamment dans le cadre de la thèse de Kinga Niedziolka [1], concernent le 

matériau à l’état monocristallin. Nous aborderons ensuite le cas du matériau polycristallin. 

2.5.1. ZnSb monocristallin 

Le composé ZnSb cristallise dans une structure orthorhombique (groupe d’espace N° 61 : Pbca), les 

atomes de zinc et d’antimoine occupant les positions de Wyckoff 8c donc avec 16 atomes par maille 

élémentaire. Les paramètres de maille sont a = 6,2016 Å b= 7,7416 Å et c=8,0995 Å. [81]. Le tableau 6 

reprend les coordonnées atomiques pour cette structure qui est représentée figure 21 . 

Tableau 6 : données cristallographiques de ZnSb [87] 

Sites atomiques 
et positions de 
Wycoff 

X Y Z Occupation 

Zn 8c 0,042 0,1104 0,1327 0,96 
Sb 8c 0,3584 0,4178 0,391 1 
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Figure 21 : représentation de la maille conventionnelle de ZnSb d’après [1] 

2.5.1.1. Méthodes de synthèse 

Nous distinguerons dans cette partie les méthodes « classiques » impliquant un passage à l’état liquide 

des éléments purs qui conduisent à la formation de monocristaux macroscopiques et les méthodes 

couches minces telles que la MOCVD (Metal Organic Chemical Vapor Deposition) par exemple, ou les voies 

chimiques qui permettent l’obtention de couches minces monocristallines ou de monocristaux. 

a. Méthodes impliquant un passage à l’état liquide 

La difficulté principale pour la synthèse de ce composé sous forme monocristalline est qu’il n’est pas à 

cristallisation congruente. On observe dans la littérature la fusion congruente de monocristaux de ZnSb. 

Cependant, lors de la recristallisation du liquide obtenu, la formation en premier lieu de Zn4Sb3 entraine 

un enrichissement du liquide en antimoine et conduit à la formation de ZnSb, en épitaxie des cristaux de 

Zn4Sb3. La formation de Zn4Sb3 résulte de la présence de clusters moléculaires à l’état liquide dont la 

stabilité dépend de la composition et de la température. Dans le cas du liquide de composition ZnSb, une 

faible différence de température, par rapport à la température de fusion, suffit à stabiliser les clusters 

conduisant à la cristallisation primaire de Zn4Sb3 [88] [89]. Ainsi,  les techniques classiques de préparation 

de monocristaux ne peuvent s’appliquer. L’une des premières synthèses de ZnSb monocristallin a été 

réalisée dans les années 1960 et depuis différentes autres méthodes ont été mises en œuvre. 

La première technique de synthèse dite « normal-freeze » permet d’obtenir des petits monocristaux en 

forme d’aiguilles. Il s’agit, en fait, d’une variante de la méthode Bridgman. La taille des cristaux est limitée 

puisque cette technique, schématisée figure 22, consiste à refroidir lentement, à travers un gradient 

thermique, un mélange Zn40Sb60. Lors du refroidissement lent de ce liquide, la première phase qui se 

forme est ZnSb. L’enrichissement du liquide en antimoine, résultant de la cristallisation de ZnSb, conduit 

à la réaction (liquide = ZnSb+ Sb) lorsque le liquide atteint la composition de l’eutectique. De plus, du fait 

que ZnSb existe dans une petite zone de solution solide on observe dans ce cas une différence de 

composition entre les deux extrémités du cristal, celui-ci contenant de plus en plus d’antimoine [90].  

La taille maximale des monocristaux formés est fonction de la taille totale du lingot L  et de la fraction de 

ZnSb maximale que l’on peut obtenir, XZnSb qui est donnée par la règle des moments appliquée  au 

diagramme de phases Zn-Sb  (36) :  
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����# = �� ' �v� ' �v  

 

(36) 
 

Avec CL : la composition du liquide, CE la composition de l’eutectique et C la composition de l’alliage  

Ainsi la longueur de monocristal maximale Lcristal est donnée par la relation (37) :  

 
V6�z��"� 1= ����# 1 G V 

 
(37) 

 
Eisner et al.[90] estiment une longueur maximale théorique telle que Lcristal = 0,44 L. Néanmoins, la 

longueur de monocristal que l’on peut obtenir du mélange est bien inférieure. En pratique, elle est de 0,1 

L. Ceci témoigne d’une accumulation d’antimoine plus importante à l’interface solide-liquide. 

C’est la forme particulière du creuset ou de l’ampoule de quartz contenant le liquide et la vitesse de 

déplacement à travers le gradient qui permettent la croissance de quelques monocristaux uniquement. 

 

Figure 22 : schéma de principe de la technique « normal-freeze » 

 

La seconde méthode mise en œuvre est une technique de fusion de zone, qui consiste à juxtaposer à un 

germe de ZnSb, une zone de composition Zn40Sb60, puis une zone de composition stœchiométrique. On 

procède alors, à l’aide d’un dispositif approprié, à la fusion de la zone riche en antimoine. On déplace la 

zone fondue de manière à avoir une fusion locale du germe. Puis le déplacement, lent, de cette zone 

fondue, vers la zone stœchiométrique, entraîne la cristallisation de ZnSb à l’interface solide-liquide entre 

le germe et le liquide. Les vitesses rapportées dans la littérature sont de l’ordre de 0,3 µm/s. Le germe 

étant monocristallin, la cristallisation se fera selon une direction préférentielle. De plus, on n’observe pas 

de modification de la composition du liquide. En effet, lorsque ZnSb cristallise d’un côté, un mélange 

stœchiométrique passe à l’état liquide de l’autre côté compensant ainsi l’enrichissement en antimoine du 

liquide  [90]. 

 

Une variante de la méthode Czochralski a également été mise en œuvre en 1963 par Hruby et al. [91]. Un 

bain fondu stœchiométrique alimente un bain enrichi en antimoine depuis lequel le cristal est tiré. La 

figure 23, présente un schéma de  cette méthode. L’intérêt de l’utilisation de ZnSb stœchiométrique étant 

le même que celui évoqué précédemment, l’ajout continu de ZnSb permet de conserver la composition 

du liquide. Cette méthode est celle qui a été le plus largement employée pour la synthèse de monocristaux 

de ZnSb [92],[93]. 
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Figure 23 : principe de la méthode Czochralski modifiée d'après [94] 

Une dernière méthode de synthèse de monocristaux de ZnSb a été mise en œuvre plus récemment par 

Eklök et al. [95]. Il s’agit de la croissance de ZnSb dans un flux de bismuth. Un mélange de composition 23 

% at. Zn, 27 % at Sb et 50 % at. Bi est placé dans une ampoule en quartz dans lequel un système de 

filtration en fibre de quartz est disposé. Le dispositif est illustré figure 24, d’après [96].  Dans le cas de 

cette synthèse, la solubilité du bismuth dans ZnSb est supposée nulle, et celui-ci sert de milieu de 

croissance pour les monocristaux. L’hypothèse de la non-solubilité du bismuth dans ZnSb est confirmée 

par les résultats obtenus par ailleurs par Bouharkat et al. [97]. L’ampoule de quartz est placée dans un 

récipient en acier inoxydable calorifugé pour permettre un refroidissement lent. Cet ensemble est porté 

à  

973 K pendant 24 h pour obtenir un liquide homogène. La température est ensuite diminuée à 653 K à 5 

K/h et maintenue durant 100 h afin de permettre la croissance de monocristaux millimétriques de ZnSb. 

Le récipient en acier est alors immédiatement retourné et centrifugé afin de forcer la séparation, à travers 

le filtre du bismuth (milieu de croissance) et des cristaux.  

N.B. : les monocristaux étant millimétriques, les auteurs ont choisi de les caractériser après un broyage, 

et un pressage à froid, la nature monocristalline n’a ainsi pas été conservée.  
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Figure 24 : illustration du principe pour la croissance de ZnSb dans un flux de bismuth 

b. Méthodes couches minces  

Les méthodes de croissance en couches minces peuvent, sous certaines conditions, conduire à la 

croissance de cristaux par épitaxie en voie gazeuse. Venkatasubramanian et al.[98] rapportent ainsi la 

synthèse par épitaxie en phase vapeur aux organométalliques (MOCVD) de couches monocristallines de 

ZnSb. Le substrat utilisé lors de cette synthèse est le semiconducteur GaAs puisque celui-ci possède des 

propriétés électriques permettant par la suite la mesure de celles de la couche de ZnSb. Le choix de GaAs 

provient également de sa structure cristalline, cubique (F-43m) puisque l’on peut considérer la structure 

de ZnSb comme étant une structure cubique déformée. 

Les organométalliques utilisés comme sources de zinc et d’antimoine sont le diethylzinc et 

trisdiméthylaminoantimoniure. Les auteurs constatent une bonne reproductibilité pour ce qui est de la 

stœchiométrie pour les différents films préparés bien qu’une variation de la température de croissance 

puisse entraîner un déficit en antimoine. Les auteurs pointent également une direction préférentielle de 

croissance pour la couche mince selon la direction cristallographique [221]. 

2.5.1.2. Propriétés thermoélectriques 

Les caractérisations des monocristaux obtenus ont été faites pour différentes gammes de température et 

dans différentes conditions. Nous essaierons de résumer, en nous basant sur le travail de synthèse réalisé 

par Arushanov [99], les principaux résultats, exceptés ceux obtenus dans le cas de la MOCVD qui seront 

présentés séparément. 

a. Coefficient de Seebeck 

Le matériau ZnSb monocristallin présente un coefficient de Seebeck positif. Ce point fait consensus dans 

la littérature sur une large gamme de températures, de 4 à 673 K, et pour différentes méthodes de 

synthèse. Néanmoins, son caractère anisotrope et sa valeur sont plus sujets à discussions. En effet, Shaver 

et al. [100] évoquent un coefficient de Seebeck isotrope à 273 K contrairement à Arushanov [99]. Kot et 

al. [101] présentent des mesures de coefficient de Seebeck, montrant une anisotropie, dans une gamme 

de températures allant de 100 à 525 K, figure 25. On constate sur cette figure une discontinuité entre 
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deux séries de mesures (I et II) selon le même axe. Les auteurs attribuent cette différence à une variation 

de la concentration de porteurs après un traitement thermique à 500 K entre les deux mesures de 

coefficient de Seebeck. 
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Figure 25 : évolution du coefficient de Seebeck selon différentes directions pour un monocristal de ZnSb d’après [101]2 

D’autres mesures de coefficient de Seebeck ont été réalisées mais l’orientation cristalline est souvent 

absente des considérations. Le tableau 7 reporte les valeurs disponibles dans la littérature. 

 

 

 

 

 

 

 

                                                      

2 La notation utilisée ici est définie par les auteurs comme : α11, α22 α33 coefficient de Seebeck dans la direction X1, X2, X3,  où X1  
est la direction perpendiculaire au plan de clivage le mieux défini, X2  la direction perpendiculaire au plan de clivage « moins 
bien défini » et X3  la direction orthogonale à X1 et X2. D’après Eisner et al. les plans de clivages les mieux définis sont les plans 
(100) et (001), ainsi les directions X1 X2 et X3 sont probablement les directions [100], [001] et [010]. 



43 
 

Tableau 7 : coefficients de Seebeck mesurés pour des monocristaux de ZnSb 

Référence 
Coefficient de 
Seebeck (µV/K) 
 

Pureté des 
matériaux de 
départ 

Méthode de 
synthèse 

Température 
de mesure 
(K) 

[90] 560 - 
fusion de 
zone 

273 

[102] 110 - - 300 
[92] 500 - Czochralski 300 

[103] 490 4 N 
fusion de 
zone 

273 

[103] 702 6 N 
fusion de 
zone 

273 

[104] 710 6N 
fusion de 
zone 

323 

[105] 714 6N 
Fusion de 
zone 

273 

 

La diversité des valeurs pour le coefficient de Seebeck peut avoir comme origine les méthodes de 

préparation et/ou de mesure. Nous pouvons également rappeler l’importance des matériaux de départ 

lors de la synthèse. L’utilisation de la fusion de zone par Justi et al. [103], avec des constituants de départ 

de puretés différentes, 4 et 6 N, met en évidence une importante différence en terme de coefficient de 

Seebeck. L’évolution observée correspond bien à un dopage par les impuretés qui entraine une 

augmentation de la concentration de porteurs et donc la diminution de coefficient de Seebeck. 

b. Résistivité électrique et mobilité des porteurs 

La résistivité électrique pour les monocristaux de ZnSb est rapportée dans la littérature comme étant 

anisotrope. La figure 26, d’après Kot et al.[101], présente l’évolution de la résistivité, montrant une 

anisotropie, pour un monocristal de ZnSb non dopé entre 100 et 525 K. La discontinuité observée entre 

les deux séries de mesures (1) et (2) a la même origine que dans le cas du coefficient de Seebeck (figure 

25). 
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Figure 26 : évolution de la résistivité  selon différentes directions pour un monocristal de ZnSb d’après [101] 

Différentes valeurs de résistivité pour les monocristaux sont rapportées dans la littérature, sans indication 

de l’orientation cristallographique. On constate, tableau 8, une variation importante de la résistivité pour 

le matériau selon les auteurs. Une explication possible en plus de la différence de pureté et de méthode 

de préparation est que la température de passage à un régime de conduction intrinsèque se situe autour 

de 300 K [90, 93, 101].  

Tableau 8 : résistivités électriques mesurées pour des monocristaux de ZnSb 

Référence Résistivité (µΩ.m) Température de mesure 
[104] 115 300 K 
[105] 7700 300 K 

 

Les résultats s’accordent pour montrer une mobilité, et donc une résistivité,  qui diffèrent selon la 

direction cristallographique et semble s’échelonner selon l’ordre :  

y6   y"   y# 

Où a, b et c correspondent respectivement aux directions [100], [010] et [001] du cristal.  

Le tableau 9 présente les valeurs disponibles dans la littérature selon différents auteurs pour la mobilité 

de porteurs lorsque l’orientation est indiquée. On peut éventuellement citer le cas de Kostur et al. [106] 

qui donnent une valeur, sans précision d’orientation, de 560 cm²/V.s à 300 K. Müller et al.[105], qui 

donnent la valeur de 350 cm²/V.s à 300 K, tracent également l’évolution de la mobilité en fonction de la 

température, entre 77 et 300K,  et déterminent une dépendance en T-1,32
 de la mobilité, suggérant une 

diffusion des porteurs par les phonons acoustiques. 

Les auteurs proposent différents modèles pour expliquer cette différence. Ainsi Shaver et al. [100] 

proposent un modèle de bande de valence parabolique avec un temps de relaxation et une masse 
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effective anisotropes. Cependant, ce modèle est contesté par Mlnarikova et al. [93] qui supposent une 

anisotropie de la masse effective et un temps de relaxation isotrope. 

Tableau 9 : mobilité des porteurs de charge pour les différentes directions cristallographiques pour des monocristaux de 
ZnSb 

 y¡1(cm²/(V.s)) y¢ (cm²/(V.s)) 
y£ 
(cm²/(V.s)) 

Température 
de mesure 
(K) 

[100] 820 480 300 273 
[101] 575 475 350 293 

 

c. Concentration de porteurs 

Les valeurs de concentration de porteurs de charge pour ZnSb varient dans une large gamme mais l’ordre 

de grandeur se situe autour de 1016 cm-3 (tableau 10). 

Tableau 10 : concentration de porteurs de charge selon les différentes méthodes de synthèse et les différentes puretés 

Référence Concentration de 
porteurs 
(1016/cm3) 
 

Pureté des 
matériaux de 
départ 

Méthode de 
synthèse 

[90] 1 - fusion de zone 
[102] 400 - - 

[91] [2,8-4,1] - Czochralski 
[103] 32 4N fusion de zone 
[103] 2 6N fusion de zone 
[100] 2 - fusion de zone 
[101] 5 - fusion de zone 
[104] 11 6N fusion de zone 

 

Shaver et al.[100] ont réalisé une étude sur l’influence de l’historique thermique sur la concentration en 

porteurs de charge. Ils mettent ainsi en évidence une augmentation, réversible, de la concentration en 

porteurs de charge lors d’un recuit à des températures supérieures à 513 K. Le retour à la concentration 

de porteurs mesurée à température ambiante se fait, lorsque l’échantillon est stocké à température 

ambiante, sous deux régimes : un régime de court terme et un régime de long terme. Ces résultats sont 

en accord avec ceux mis en évidence par Kot et al [101]. Les auteurs vérifient sur un nombre important 

d’échantillons qu’il ne s’agit pas d’un effet de surface et suggèrent un effet similaire à la précipitation de 

Pb et Te au niveau des dislocations dans les cristaux de PbTe, sans toutefois fournir une explication. 

d. Largeur de la bande interdite expérimentale et masse effective 

 

La littérature fait état de différentes valeurs de la largeur de la bande interdite ou « gap » expérimental 

et de la masse effective des trous dans ZnSb, à travers des mesures de magnétorésistance (tableau 11). 
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Tableau 11 : valeurs de bande interdite « gap » expérimental et de masse effective suivant la direction considérée 

Référence [90] [102] [92] [100] [105] 

« Gap » 

expérimental (eV) 
0,49 0,53 0,57 - - 

Masse effective 

(me) 
- - 

0,175 [100] 

0,148 [001] [010] 

0,42 [100] 

0,69 [010]  

0,26 [001] 

0,55 à 300 K 

0,19 à 80 K 

 

e. Conductivité thermique  

La conductivité thermique a été déterminée comme anisotrope pour ZnSb [99], sa valeur le long de la 

direction a étant plus faible à cause de la faible déformation du réseau le long de cette direction. Shaver 

et al.[100] estiment cette anisotropie à 12 %  maximum à 273 K  et établissent l’ordre suivant pour les 

valeurs des conductivités thermiques :  

M6 1  M#   M". 

Dans cette étude, les auteurs déterminent un ZT maximal à 273 K pour un flux de chaleur et de charge 

dirigé selon l’axe c. Les différentes valeurs obtenues à 300 K situent la conductivité thermique autour de 

3,2 W/(m.K). La figure 27 présente l’évolution de la conductivité thermique pour différents matériaux à 

base de ZnSb et notamment pour un monocristal obtenu par la méthode de fusion de zone. La valeur de 

la conductivité thermique à 300 K est d’environ 5,8 W/(m.K) pour le monocristal. On note ici que 

l’orientation cristalline n’est pas précisée par les auteurs. 
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Figure 27 : évolution de la conductivité thermique pour ZnSb monocristallin et polycristallin d’après [107] 

 

f. Couches monocristallines de ZnSb 

D’après Venkatasubramanian et al.[98], la concentration de porteurs de charge des couches minces 

obtenues, quelle que soit leur épaisseur, est très élevée par rapport aux monocristaux massifs. Elle 

s’établit autour de 1020 cm-3.  

L’augmentation de l’épaisseur de la couche conduit à une diminution du nombre de porteurs, figure 28. 

Cette baisse de la concentration de porteurs est attribuée à la diminution de l’importance des défauts liés 

au désaccord de réseau entre le substrat et le matériau. On constate également sur la figure 28 une 

augmentation de la mobilité avec l’épaisseur qui est associée à la même cause. 
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Figure 28 : évolution de la concentration de porteurs  de charge et de la mobilité en fonction de l’épaisseur pour une 

couche monocristalline de ZnSb d’après [98]  

Les valeurs de résistivité pour ces couches minces s’établissent autour de 10-5 Ω.m. Les auteurs constatent, 

comme dans le cas des monocristaux massifs, une influence de l’histoire thermique sur les propriétés des 

matériaux : après un recuit à 473 K, les valeurs de résistivité augmentent d’un facteur 10. Néanmoins, 

dans ce cas, Venkatasubramanian et al.[98] attribuent ce changement à un processus chimique 

irréversible au sein de la couche mince sans toutefois le démontrer. 

Les mesures de coefficient de Seebeck réalisées sur les couches suggèrent une stabilité en température 

jusqu’à 448 K. La figure 29 présente l’évolution du coefficient de Seebeck pour deux couches d’épaisseur 

différente. La forte concentration de porteurs constatée pour les couches minces induit un faible 

coefficient de Seebeck, par rapport aux monocristaux massifs. 
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Figure 29 : évolution du coefficient de Seebeck pour deux couches minces d'épaisseurs différentes d'après [98] 

D’après Venkatasubramanian et al.[98], la conductivité thermique des couches minces monocristallines 

déterminée par la méthode 3ω,  diminue de manière significative avec la concentration de porteurs, ce 

qui suggère que la contribution à la conductivité thermique des porteurs de charge est importante. Les 

valeurs obtenues pour les échantillons non dopés, dont la concentration de porteurs reste élevée, se situe 

entre 3,3 et 1,1 W/(m.K). 

g. Simulations numériques : Résultats des calculs de simulation numérique pour le 

matériau non dopé 

La maille conventionnelle, de groupe d’espace Pbca (61) contenant 16 atomes, telle que représentée 

figure 21 a été utilisée comme cellule élémentaire pour les calculs sur le matériau non dopé. Les calculs 

réalisés montrent que le matériau ZnSb à l’état monocristallin et sans défaut est théoriquement un semi-

conducteur de type n entre 50 et 700 K.  

Les défauts de structure ou les défauts intrinsèques (Schottky et Frenkel) pouvant avoir une grande 

influence sur les propriétés des matériaux semi-conducteurs, leur stabilité a été étudiée en utilisant une 

super-cellule composée de 2*2*2 cellules élémentaires (soit 128 atomes). Ainsi, le défaut ponctuel ayant 

l’énergie de formation la plus favorable est déterminé comme étant la lacune de zinc VZn (tableau 12). Ce 

résultat qui est en accord avec la littérature [108] permet également d’obtenir par le calcul un coefficient 

de Seebeck positif.  

 On peut noter également que d’autres défauts tels que les défauts de Schottky (VZn ;VSb), bien que 

légèrement moins probables, donnent également un caractère semi-conducteur de type p au matériau.   
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Tableau 12 : coefficient de Seebeck pour un monocristal sans défauts (Zn64Sb64), avec lacunes de zinc (VZn) d’après [1] 

Composé 
Enthalpie de 
formation 
(kJ.mol-1) à 0 K 

Enthalpie de 
formation du 
défaut (kJ/mol 
de défaut) 

Concentration 
de trous 3 
(1018.cm-3) 

Coefficient de 
Seebeck à 300 
K (µV/K) 

Zn64Sb64 -2,99104 - -4,02 -169 

Zn63Sb64 -2,31565 77 8,95 129 

 

h. Conclusion 

Le matériau ZnSb sous forme monocristalline massif est donc un semi-conducteur à petit gap situé autour 

de 0,5 eV. Il possède un coefficient de Seebeck mesuré à une valeur proche de 500 µv.K-1 dans la majorité 

des cas. On observe, de plus, une forte variation de ce coefficient en fonction des méthodes de 

préparation. Ce fort coefficient de Seebeck est en accord avec la faible concentration en porteurs de 

l’ordre de 1016/cm3. La mobilité, la conductivité électrique et la conductivité thermique sont anisotropes 

dans ce matériau. Dans le cas de couches monocristallines de ZnSb, on observe une forte augmentation 

du nombre de porteurs associée à la présence de défauts supplémentaires liés au désaccord de réseau 

inhérent à la méthode de préparation. Cette augmentation de la concentration de porteurs impacte 

inévitablement la résistivité et le coefficient Seebeck du matériau. Les résultats des calculs réalisés en 

considérant la présence de lacunes de zinc sont en accord avec les données expérimentales en ce qui 

concerne le signe du coefficient de Seebeck.  

2.5.2. Dopage de ZnSb monocristallin 

Le dopage d’un matériau thermoélectrique peut avoir deux objectifs différents : le premier est 

l’amélioration des propriétés de conduction sans changement de type de porteurs majoritaires, le but 

étant d’atteindre une concentration proche de 1019/cm3. Le second type de dopage est celui qui vise à 

changer le type de porteurs majoritaires.  

Le dopage du matériau ZnSb monocristallin a été réalisé expérimentalement avec divers éléments : Ag, 

Au, Cu, Ga, In, Pb, Sn et Te. Certains de ces éléments montrent un comportement d’accepteur et 

permettent donc une augmentation de la concentration de trous.  Pour l’ensemble de ces éléments, les 

premiers résultats n’ont pas mis en évidence un comportement donneur et donc un passage à une 

conductivité de type n. Néanmoins, Schneider et al. [109] rapportent le dopage à l’indium de ZnSb qui 

conduit à l’obtention d’un semi-conducteur de type n. La poursuite de ces travaux permettra la mise en 

évidence d’une conductivité de type n pour un dopage au tellure et au gallium par [110] [111] .   

Nous détaillerons d’abord les résultats obtenus avec les dopants conduisant uniquement à une 

conductivité de type p puis nous aborderons le cas de l’indium, du gallium et du tellure. Pour chaque type 

(accepteur ou donneur) de dopage nous rappellerons au préalable les résultats obtenus par les calculs, 

notamment ceux réalisés par Kinga Niedziolka [1] . 

                                                      

3 : Le signe négatif pour la concentration de porteurs indique une concentration d’électrons. 
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2.5.2.1. Résultats des calculs pour le dopage avec des éléments accepteurs  

Les résultats des calculs effectués par la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) pour différents 

éléments accepteurs sont rassemblés dans le tableau 13. A titre de comparaison, l’enthalpie de formation 

du cristal avec le défaut le plus stable, VZn, est également indiquée. Les calculs ont permis la détermination 

de la position du niveau de Fermi du matériau dopé par rapport au maximum de la bande de valence du 

matériau pur, et ainsi de déterminer le type de semi-conducteur, mais aussi pour une concentration de 

défauts donnée (1/128 atomes) le coefficient de Seebeck. 

Tableau 13 : énergies de formation et propriétés pour les différents dopants accepteurs d'après [1] 

Composé 
Enthalpie de 
formation 
(kJ.mol-1) à 0 K 

Enthalpie de 
formation du 
défaut (kJ/mol 
de défaut) 

Concentration 
de trous 
(1018.cm-3) 

Coefficient de 
Seebeck à 300 
K (µV/K) 

Zn64Sb64 -2,99 - -4,02 -169 

Zn63Sb64 -2,31 77 8,95 129 

NaZn63Sb64 3,47 83,1 0,37 410 

KZn63Sb64 4,05 89,7 0,46 362 

CuZn63Sb64 -2,70 395 0,52 422 

PZn63Sb64 -2,02 126,5 14,7 61 

 

Les enthalpies de formation (à 0 K) positives pour les compositions KZn63Sb64 et NaZn63Sb64 indiquent que 

ces dopages ne sont pas énergétiquement favorables. A contrario, le dopage au cuivre et au phosphore 

sont, d’après les calculs, énergétiquement possibles. 

2.5.2.2. ZnSb monocristallin dopé avec des éléments accepteurs 

La synthèse des cristaux dopés a été majoritairement réalisée par ajout des dopants dans un mélange 

initial riche en antimoine (Zn40Sb60). Toutefois, Kostur et al. [106] basent leur méthode sur le dopage 

préalable de monocristaux Zn4Sb3 qui, par ajout d’antimoine et au moyen d’un procédé de fusion de zone, 

forment un cristal de ZnSb dopé. Cette méthode a été mise en œuvre pour l’intégralité des dopants, 

excepté le cuivre. 

L’argent, l’or et le cuivre sont employés en substitution du zinc dans l’alliage. Ils agissent comme 

accepteurs puisqu’ils conduisent à une augmentation de la concentration de trous. Cette augmentation 

de la concentration de porteurs s’accompagne classiquement d’une augmentation de la conductivité 

électrique et d’une diminution du coefficient de Seebeck [106] [100] . 

Le plomb et l’étain, en substitution de l’antimoine, agissent également comme accepteurs, bien que le 

plomb diminue la conductivité, ce qui est attribué à la forte diminution de la mobilité constatée [106].  

Le meilleur résultat en terme de facteur de puissance α²σ, à température ambiante, est celui obtenu par 

Kostur et al.[106], qui rapportent une valeur qui passe de 1,6.10-4
  W.K-2.m-1 pour ZnSb à une valeur de 

2,0 10-3
  W.K-2.m-1 pour ZnSb dopé avec de l’argent. 
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2.5.2.3. Résultats des calculs pour le dopage avec des éléments donneurs  

Les résultats des calculs effectués pour différents éléments donneurs sont rassemblés dans le tableau 14 . 

A titre de comparaison, l’enthalpie de formation du cristal avec le défaut le plus stable, VZn, est également 

indiquée. Les compositions CaZn63Sb64 et BZn63Sb64 sont énergétiquement déterminées comme 

défavorables par le calcul. 

Tableau 14 : énergie de formation et propriétés pour les différents dopants donneurs d'après [1] 

Composé 
Enthalpie de 
formation 
(kJ/mol) à 0 K 

Enthalpie de 
formation du 
défaut (kJ/mol 
de défaut) 

Concentration 
de trous 
(1018.cm-3) 

Coefficient de 
Seebeck à 300 
K (µV/K) 

Zn64Sb64 -2,99 - -4,02 -169 

Zn63Sb64 -2,31 77 8,95 129 
CaZn63Sb64 2,70 73,4 0,06 -463 
AlZn63Sb64 -2,60 57,5 -0,95 -170 
ScZn63Sb64 -3,47 -51,8 -0,53 -214 
TiZn63Sb64 -2,41 81,9 -0,38 -141 
YZn63Sb64 -3,76 -95,8 -0.92 -197 
BZn63Sb64 5,59 1102 -0,27 -331 
Zn64Sb63Te -2,99 3,4 -0,77 -176 

 

Afin de ne pas négliger l’influence des défauts ponctuels, comme les lacunes de zinc, l’association 

d’éléments donneurs et de lacunes a été étudiée ainsi que le co-dopage dans le cas du tellure et du bore. 

Les résultats obtenus sont rassemblés tableau 15. 

 

 

Tableau 15 : énergie de formation et propriétés pour les différentes associations de défauts d'après [1] 

Composé 
Enthalpie de 
formation 
(kJ/mol) 

Enthalpie de 
formation du 
défaut (kJ/mol 
de défaut) 

Concentration 
de trous 
(1018.cm-3) 

Coefficient de 
Seebeck à 300 
K (µV/K) 

Zn64Sb64 -2,99 - -4,02 -169 

Zn63Sb64 -2,31 77 8,95 129 

BZn63Sb63Te 6,75 620,3 -0,53 -203 
Zn63Sb63Te -2,89 11,6 1,2 133 

 

L’association des défauts  Tesb et Bzn permet de stabiliser le défaut de bore mais le composé possède 

toujours une enthalpie de formation positive. De plus, l’association du défaut tellure en substitution de 

l’antimoine Tesb associée au défaut VZn ne permet pas de conserver le caractère de semi-conducteur de 

type n pour le matériau. Le défaut Vzn est l’une des clefs qui permet d’expliquer la conductivité du 

matériau ZnSb.  
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L’évolution de la stabilité de ce défaut a été calculée par Bjerg et al. [108], qui utilisent une approche de 

DFT différente de celle utilisée au laboratoire : ils considèrent la charge du défaut ponctuel. Ils confirment 

la plus grande stabilité de ce défaut par rapport aux autres défauts ponctuels. Ils montrent également que 

la plus grande stabilité relative de ce défaut est conservée lorsque la position du niveau de Fermi évolue, 

ce qui arrive lors d’un dopage. On peut également signaler les résultats des calculs récemment réalisés 

par  

Faghaninia et al. [112]. Dans cette étude basée sur Zn4Sb3 ils indiquent qu’un dopage par le tellure de 

ZnSb en substitution de l’antimoine est thermodynamiquement favorable mais que celui-ci conduirait à 

un dopage accepteur et non donneur et donc à un semi-conducteur de type p. 

2.5.2.4. ZnSb monocristallin dopé avec des éléments donneurs 

Comme évoqué précédemment, les premiers essais de dopage avec des éléments donneurs n’ont pas 

conduit à l’obtention de monocristaux de type n. Lors du dopage de ZnSb avec 1 à 10 % massique de 

tellure on observe la formation de ZnTe et de Sb,  due à la faible solubilité de ZnTe du côté ZnSb dans le 

quasi-binaire ZnSb-ZnTe. De plus, la force de la liaison Zn-Te, plus élevée que celle de la liaison Zn-Sb, dans 

ZnSb conduit à la formation de ZnTe dans ZnSb [106]. L’effet donneur du tellure en faibles proportions a 

été vérifié. On obtient avec un dopage entre 0,001 et 0,5 % at de tellure une conductivité de type n à 

température ambiante. L’effet donneur du tellure est attribué à la formation des liaisons Zn-Te dans le 

réseau ZnSb plus qu’à la substitution des atomes d’antimoine [88] [109]. 

Le dopage à l’indium a été réalisé et la formation d’InSb est rapportée pour des taux de dopants compris 

en 1 et 5 % massiques. En faible proportion, 0,1 % at, il permet également l’obtention d’un monocristal 

semi-conducteur de type n. Comme dans le cas du tellure, on observe facilement la formation de phases 

secondaires Zn et InSb [105]. Les auteurs rapportent de plus l’importance du traitement des matériaux de 

départ avec de l’hydrogène, ainsi que la fusion sous hydrogène du mélange des constituants dans 

l’obtention du monocristal de type n. 

L’effet donneur du gallium lors de son incorporation dans un monocristal de ZnSb est mis en évidence 

pour des taux d’incorporation importants. L’effet donneur ne permet qu’une compensation partielle et 

conduit à une diminution de la concentration de porteurs selon Kostur  et al. [106] mais permet un 

passage à une conduction de type n selon Abou-zeid et al. [111]. 

Néanmoins, pour  l’ensemble des dopages n qui ont été réalisés, les propriétés  ne semblent pas être 

stables. En effet, Abou-zeid et al. [111] constatent un changement de signe pour ces cristaux en fonction 

du temps et de l’atmosphère à température ambiante. De plus, les auteurs insistent sur l’importance de 

l’atmosphère et la pureté des dopants utilisés lors de la synthèse du monocristal, ces deux paramètres 

influençant le type de conductivité obtenu et la stabilité du matériau. 

La figure 30 présente l’évolution du coefficient de Seebeck, noté α, en fonction du logarithme de la 

conductivité électrique log (σ), à température ambiante, par Abou-zeid et al. [111] en ce qui concerne la 

stabilité et le dopage de ZnSb avec du tellure, de l’indium et du gallium.  

On constate que l’échantillon le plus stable est un cristal de ZnSb dopé avec 0,1 % at de tellure stocké sous 

vide. Les auteurs qualifient cet échantillon «  d’approximativement stable ». L’influence de l’oxygène est 

clairement identifiée lorsque l’on compare l’évolution des propriétés de l’échantillon dopé à 0,1 % at 
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d’indium dont le signe du coefficient de Seebeck change au bout de 3400 heures sous vide et au bout de 

2500 heures sous air. 
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Figure 30 :  évolution du coefficient de Seebeck en fonction de la conductivité pour divers taux de dopants d’après [111] 

 

En plus de l’instabilité des propriétés à température ambiante, on constate un changement de signe du 

coefficient de Seebeck en fonction des différents traitements de surface et des différents traitements 

thermiques lors du dopage au tellure. La figure 31 présente les résultats obtenus par Abou-Zeid et al. lors 

du dopage de monocristaux de ZnSb avec 0,5 % at de tellure. L’échantillon  P(Te) 3 (I) correspond à un 

monocristal dopé qui n’a subi aucun traitement particulier, hormis une soudure au cryostat pour la 

mesure à basse température. On constate alors que le signe du coefficient de Seebeck est positif, pour 

une température inférieure à  

175 K. Le nettoyage des surfaces et un recuit sous vide permettent d’obtenir respectivement les résultats 

P(Te) 3 (II) et P(Te) 3 (III). L’échantillon P(Te) 4 correspond à un monocristal dont les surfaces ont été 

nettoyées avec soin et qui a été connecté au cryostat au moyen d’une soudure froide. L’ensemble de ces 

résultats ajoutés aux précautions prises lors de la synthèse de ces matériaux : traitement thermique sous 

hydrogène et élimination des oxydes sous vide, renforcent l’hypothèse d’une forte influence de l’oxygène. 

De plus, les auteurs mentionnent que la mesure du coefficient de Seebeck pour des températures 

supérieures à la température ambiante, dans la gamme d’utilisation souhaitée de ZnSb, engendre un 

passage à un type p lorsque le régime de conduction intrinsèque est atteint pour tous les échantillons 

[111]. 
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Figure 31 : 
évolution du coefficient de Seebeck pour deux échantillons P(Te) 3 et P(Te) 4 [111] 

Les difficultés du dopage de type n du matériau ZnSb monocristallin sont résumées par Müller et al. [105]: 

La faible solubilité des dopants, environ 0,5 % at, la sensibilité à l’oxygène ou la nécessité de travailler 

sous hydrogène et le phénomène d’enrichissement du liquide en antimoine qui induit une variation de 

composition (dans le cas de la méthode fusion de zone qui est la plus utilisée expérimentalement) [105]. 

Lors des synthèses de couches minces par Venkatasubramanian et al.[98] un dopage au tellure a 

également été mis en œuvre. Les forts taux de dopage conduisent à la perte de l’état monocristallin pour 

la couche mince alors que de faibles taux conduisent à une faible baisse de la concentration de porteurs 

de charge par effet donneur du tellure. 

2.5.2.5. Conclusion 

Le dopage de ZnSb monocristallin avec des éléments accepteurs permet, comme dans le cas de l’argent, 

d’obtenir une augmentation de la conductivité au détriment du coefficient de Seebeck.  Néanmoins, 

l’influence de l’ajout de dopants n’a pas été étudiée en matière de conductivité thermique. Le dopage du 

matériau ZnSb monocristallin n’a pas permis jusqu’à présent l’obtention d’un semi-conducteur de type n 

stable. L’effet donneur du tellure, du gallium et de l’indium a cependant été vérifié. 
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2.5.3. ZnSb polycristallin  

En vue d’une diversification des applications de la thermoélectricité et dans un but pratique, l’utilisation 

de monocristaux de ZnSb n’est pas la solution privilégiée. On préférera la synthèse de matériaux 

polycristallins en essayant de faire tendre leurs propriétés vers celles du matériau monocristallin modèle.  

2.5.3.1. Synthèse de ZnSb et caractérisation 

Dans la littérature, on retrouve les différentes voies de synthèse pour le matériau ZnSb : la solidification, 

la mécanosynthèse, l’électrochimie, les voies chimiques et les procédés couches minces. Nous aborderons 

dans ce chapitre brièvement et en première partie les méthodes chimiques, de couches minces et 

électrochimiques qui n’ont pas été mises en œuvre dans le cadre de cette étude. Dans une seconde partie 

nous aborderons plus en détail la solidification et la mécanosynthèse. 

a. Synthèse électrochimique 

ZnSb n’a pas comme seule application la thermoélectricité. En effet, celui-ci est également étudié en tant 

que matériau d’intercalation du lithium pour les batteries Li-ion par diverses équipes [113], [114], [115]. 

La surface des électrodes étant un enjeu important dans ce domaine, l’utilisation de structures telles que 

les nanotubes ou les nanostructures de grandes surfaces spécifiques est intéressante. Saadat et al.[115, 

116] mettent ainsi en œuvre une méthode de déposition électrochimique de ZnSb. Des électrodes d’ITO 

(Indium Tin oxide) ou de cuivre sont placées dans une cuve électrochimique à 3 électrodes avec une 

contre-électrode en platine et une électrode  de référence utilisant le couple Ag/AgCl. La solution utilisée 

est de l’éthylène glycol contenant ZnCl2 et SbCl3  avec un ratio molaire ZnCl2/SbCl3 égal à 1,6. Le potentiel 

est fixé constant à 9 V pour des temps de dépôts de 200 ms. Ces conditions permettent l’obtention de 

nanotubes. Changer le potentiel utilisé peut conduire à la formation de nano « flocons » ou de 

nanoparticules. 

Les caractérisations EDX réalisées par microscopie électronique à transmission suggèrent un ratio Zn/Sb 

égal à 52/48 et 51/49 dans les cas respectifs des nanotubes et des nano « flocons ». Dans ce cas également, 

la structure mise en évidence par diffraction des rayons X est une structure hexagonale (JCPDS 18-0140) 

qui avait été mise en évidence dans le cas de la réaction entre précurseurs activés.   

L’application visée dans ces études étant l’utilisation comme matériau d’intercalation du lithium, aucune 

caractérisation thermoélectrique n’a été réalisée.  

a.α. Synthèse par voie chimique 

L’intérêt porté aux nanostructures et donc aux nanomatériaux qui se développent pour des raisons de 

coûts mais aussi de gains d’efficacité, a été mis en évidence dans le cas des matériaux Zn4Sb3 comme en 

témoignent les travaux de thèse de A.Denoix [3]. Récemment, ces méthodes de chimie douce ont été 

mises en œuvre pour le matériau ZnSb. Schlecht et al. [117] et Zhong et al. [118] mettent ainsi en œuvre 

des synthèses de ZnSb à l’échelle nanométrique selon deux approches différentes. Bien que ces deux 

approches concernent des synthèses de matériaux monocristallins, du fait de la taille nanométrique, la 

nécessité de mise en forme les rapproche des matériaux polycristallins. 

¨ Synthèse par précurseurs activés 

Le principe de la synthèse mise en œuvre par [117, 119] est d’obtenir des précurseurs de zinc et 

d’antimoine dits « activés » c’est-à-dire de taille nanométrique qui seront ensuite traités thermiquement 

à « basse » température entre 548 et 573 K, afin de les faire réagir. Les précurseurs de zinc et d’antimoine 
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sont obtenus par réduction chimique de chlorures, ZnCl2 et SbCl3 par du Li[Et3BH]. Les auteurs rapportent 

ainsi la formation de ZnSb nanométrique, les particules observées au microscope électronique à 

transmission ayant une taille approximative de 20 nm. La taille des cristallites est estimée, par les auteurs, 

d’après la formule de Scherrer, à 18 nm, ce qui suggère une nature monocristalline des nanoparticules. 

Un traitement thermique à 573 K pendant 15 heures d’un mélange de zinc et d’antimoine conduit à la 

formation de ZnSb et de zinc. Le zinc excédentaire est éliminé par un traitement à l’acide acétique. 

Aucune caractérisation thermoélectrique de la phase ZnSb n’a été réalisée dans cette étude.  

¨ Synthèse solvothermale 

Zhong et al. [118] présentent une synthèse solvothermale de ZnSb avec un contrôle de la nanostructure 

et notamment la possibilité d’obtenir des nano-bâtonnets monocristallins de ZnSb.  La synthèse s’effectue 

en autoclave à 453 K pendant 24 h en présence de bromure de cétyltriméthylammonium, comme agent 

structurant, de chlorures de zinc et d’antimoine et de N,N-dimethylformamide comme solvant. 

Les  nano-bâtonnets synthétisés par ce procédé ne présentent cependant pas la structure 

orthorhombique de ZnSb mais une structure hexagonale. Les analyses par EDX réalisées par les auteurs 

confirment la stœchiométrie et les analyses de microscopie électronique à transmission, la structure 

hexagonale (JCPDS 18-0140). L’utilisation de composés organiques, agissant comme agents structurants, 

lors de la synthèse peut être à l’origine de cette structure différente. Ni la stabilité de cette phase ni ces 

propriétés thermoélectriques n’ont été évaluées. 

b. Synthèse par procédés couches minces 

L’un des avantages de la thermoélectricité au sens large, est la possibilité de miniaturisation des systèmes 

de refroidissement, des capteurs ou des systèmes de génération d’énergie. L’utilisation de technologies 

telles que les couches minces permettent une avancée dans ce sens. De plus, ces technologies peuvent 

permettre une amélioration des propriétés par des effets de confinements quantiques [38]. Cette 

amélioration significative est constatée par Sun et al. [120] qui mettent en œuvre la synthèse par 

pulvérisation cathodique magnétron de films de ZnSb. Le procédé utilisé implique un contrôle de la 

température du substrat utilisé, qui a été fixée à 573 K pour la production de ZnSb. La caractérisation par 

analyse EDX du film confirme la composition 50 % at. Zn pour le film ainsi déposé et l’analyse par 

microscopie électronique à balayage met en évidence une très forte orientation préférentielle selon la 

direction [211]. 

 Zheng et al. [121] rapportent également la synthèse par pulvérisation cathodique magnétron d’un film 

mince de ZnSb de 600 nm d’épaisseur. Ce matériau est obtenu après traitement thermique de la couche 

alors que celle-ci non recuite est simplement composée d’antimoine et de zinc métallique. Les auteurs 

font état ici d’une composition nominale proche de 59 % at. Zn alors que la diffraction des rayons X leur 

permet d’identifier les pics de diffraction de ZnSb (JCPDS 37-1008 et JCDPS 05-0714). Aucun affinement 

de structure n’a été réalisé pour confirmer cette identification. 

c. Solidification 

Il s’agit, dans cette partie, de traiter de la voie la plus classique de synthèse de ZnSb qui consiste en la 

fusion des éléments, en quantités stœchiométriques, avant trempe et recuit. Différents protocoles de 

synthèse par cette voie sont disponibles dans la littérature. La caractéristique commune est l’introduction 
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des éléments dans une ampoule en quartz scellée sous vide, le mélange étant ensuite porté à l’état liquide 

selon divers traitements thermiques avant une trempe.  

Ce traitement conduit en général à la formation de micro et de macro fissures dans les lingots obtenus. 

De plus, la vitesse de trempe n’étant pas infinie, la solidification d’un mélange stœchiométrique conduit 

à la formation de Zn4Sb3 et à un enrichissement en antimoine du mélange, avant la cristallisation de ZnSb.  

Après la trempe on obtient donc, selon les cinétiques des transformations et celle de refroidissement, un 

mélange contenant ZnSb ainsi que l’eutectique ZnSb + Sb et la phase Zn4Sb3. Un recuit prolongé permet 

la diffusion des espèces et donne lieu à la réaction décrite par l’équation (38) qui conduit à la formation 

de ZnSb.  

 ¤�¥¦§� 19 1¦§1 = 1¨1¤�¦§ 
(38) 

 
Le tableau 16 reporte les traitements thermiques que l’on retrouve dans la littérature. Certains auteurs 

ne font pas mention d’un recuit dans l’étape dite de synthèse mais cette étape peut avoir lieu après la 

mise en forme du matériau. De même, certains auteurs font référence à une étape de broyage avant le 

recuit. Celle-ci est indispensable avant la mise en forme mais est parfois réalisée après le recuit. 

 

 

 

Tableau 16 : conditions de synthèse issues de la littérature pour le matériau ZnSb 

Référence 
Température de 
fusion (K) 

Maintien à 
l’état liquide  

(h) 

Conditions 
de trempe 

Broyage 
Température de 
recuit (K) 

Durée du 
recuit (h) 

[122] 923 3 eau non 723 100 
[123] 1173 - eau non 673 24 
[124] - - eau non 783 72 
[125] - - eau non 673 48 
[126] - - - oui 778 72 
[95] - - eau oui 785 120 

[127] - - air - 768 120 

[128] 1123 10 eau simultané à la mise en forme 

[129] 923 0,6 air simultané à la mise en forme 

[130] 1073 24 air simultané à la mise en forme 

 

La pureté des échantillons obtenus peut être discutée. En effet, le manque d’information quant à 

l’acquisition des diffractogrammes de rayons X et la vitesse de montée en température pour les analyses 

thermiques différentielles ne permettent pas réellement de conclure à la présence de la seule phase ZnSb. 

De plus, certains auteurs rapportent la présence d’oxyde de zinc et d’antimoine visibles uniquement par 

microscopie électronique à balayage [95]. 
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La pureté des échantillons sera discutée plus longuement dans la partie « mise en forme » puisque les 

différents processus de mise en forme peuvent induire la formation de phases secondaires. 

Cette méthode de synthèse nécessitant un temps de recuit relativement long est celle la plus utilisée. Il 

existe cependant une autre méthode de synthèse qui ne nécessite pas de traitement thermique à haute 

température : la mécanosynthèse. 

d. Mécanosynthèse  

L’un des avantages de la mécanosynthèse est la durée de synthèse, mais il ne s’agit là que d’une 

considération pratique. Le véritable bénéfice de la mécanosynthèse est la possibilité d’atteindre, selon les 

conditions de broyage, de faibles tailles de cristallites et/ou de particules et donc d’envisager une nano 

structuration.  

Les travaux réalisés dans le laboratoire [80] et [131], [132] sur la synthèse de Zn4Sb3 indiquent la formation 

de ZnSb et de Zn après une durée de broyage de 30 h. L’explication avancée est la plus grande stabilité de 

la phase ZnSb. En effet, l’augmentation de la durée de broyage correspond à une plus grande énergie 

apportée au système ce qui favorise la décomposition de Zn4Sb3 selon (39) :  

 Zn4Sb3= ZnSb +Zn 
(39) 

 
Quelques mentions de la synthèse de ZnSb par mécanosynthèse sont faites dans la littérature notamment 

dans le domaine des anodes pour batteries lithium-ion [113]. En effet,  comme indiqué précédemment, 

ZnSb est également utilisé pour l’intercalation du lithium dans les anodes de batteries. On peut, d’ores et 

déjà, signaler que dans ce dernier cas, aucune étape de densification et/ou de caractérisation 

thermoélectrique n’a été envisagée. Récemment, Tseng et al. [133], rapportent par ailleurs la synthèse 

par mécanosynthèse de ZnSb dans le cadre d’une étude sur l’influence de SiC sur la conductivité 

thermique d’un nanocomposite ZnSb/SiC. Les auteurs ne présentent qu’un diffractogramme de rayons X 

et ne précisent pas la composition du mélange initiale. 

Les conditions de synthèse par broyage mécanique dans ces différentes études sont rassemblées dans le 

tableau 17. 

Tableau 17 : conditions de mécanosynthèse permettant la formation de ZnSb 

Référence 
Type de 
broyeur 

Composition 
en % at Zn du 
mélange 
initial 

BPR 
Temps de 
broyage 
(h) 

Composition 
finale 

[131] SPEX 8000 57 5/1 30 ZnSb + Zn 
[113] SPEX 8000 50 20/1 6 ZnSb 

[80] Pulvérisette 7 57,1 2/5 48 
ZnSb + Zn + 
Sb+ Zn4Sb3 

[134] Attriteur 50 - 33 ZnSb+Zn2Sb3 
[133] Planétaire 52,3 30/1 2 ZnSb 

  

Avec BPR : le ratio masse de bille/masse de poudre. 
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e. Synthèse directe par SPS 

Les techniques de synthèses présentées jusqu’ici nécessitent des étapes de mises en forme des 

matériaux/poudres pour un usage comme matériaux thermoélectriques massifs. La méthode de Spark 

Plasma Sintering (SPS) dont les particularités seront évoquées en détail par la suite, peut permettre de 

combiner l’étape de mise en forme et de synthèse. 

Iversen et al. ont mis en œuvre la synthèse directe de Zn4Sb3 et de ZnSb par cette voie. Le procédé 

implique le mélange de poudres des matériaux de départ (50 -100 µm) dans un broyeur pendant une 

courte période afin d’obtenir un mélange uniforme. Les cycles de pression et de température mis en 

œuvre par les auteurs pour obtenir le matériau le plus pur sont l’application d’une pression de 100 MPa, 

une rampe de 10 minutes pour atteindre la température de 698 K et un maintien à cette température 

pendant 15 minutes.  

Ces conditions permettent l’obtention d’un matériau dense, plus de 97 % de la densité théorique de ZnSb 

[87] (6,39 g.cm-3 ). Toutefois, la pureté est relative. En effet, les auteurs font état du même phénomène 

que celui mis en évidence par Yin et al. [135], c’est-à-dire la migration de zinc lors du frittage par SPS 

d’antimoniure de zinc. En effet, on constate lors de la mise en forme par SPS de poudres de Zn4Sb3 une 

migration et une accumulation du zinc de l’anode vers la cathode. Ainsi, l’analyse par diffraction des 

rayons X et l’affinement de Rietveld montrent la présence de 4 % massique d’antimoine en mélange avec 

ZnSb au bas de la pastille (anode). Le cœur de la pastille est composé à 95,8 % massique de ZnSb en 

mélange avec Sb et on retrouve sur la partie haute (cathode) 20 % massique de Zn4Sb3.  

2.5.3.2. Mise en forme  

La mise en forme est une étape nécessaire avant les caractérisations thermoélectriques. On peut citer 

pour exemple,  le cas de Zn4Sb3, pour lequel Pedersen et al. [136] suggèrent une forte influence de la 

densité sur les propriétés thermoélectriques. Les auteurs relativisent toutefois cet effet par rapport aux 

changements de composition possibles lors de la mise en forme. De plus, on comprend aisément que des 

fissures ou des porosités modifient les propriétés de transport électriques et thermiques. La figure 32, 

d’après Eklof et al.  [95], présente l’évolution de la résistivité pour des échantillons qui possèdent des 

densités relatives très différentes. L’échantillon de ZnSb pressé à froid (CP) possède une densité relative 

évaluée à 91,9 % alors que ceux pressés par SPS (420-SPS et 450-SPS) possèdent des densités relatives 

respectivement égales à 97,9 % et 99,7 %. 
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Figure 32 : influence de la méthode de mise en forme sur les propriétés de conduction de ZnSb d'après [95] 

Les différentes techniques de mise en forme classiquement utilisées en science des matériaux ont été 

mises en œuvre pour la densification et la mise en forme de ZnSb. Nous n’aborderons pas dans cette 

partie le principe des méthodes mais les résultats obtenus, dans diverses conditions, dans la littérature. 

a. Frittage naturel et pressage à froid 

La méthode de pressage à froid a été mise en œuvre par Eklof et al.[95]. Elle permet d’aboutir à une 

densification relativement faible, avec une densité de 91,9 %, impactant ainsi les propriétés de conduction. 

Le fait qu’aucun processus thermique n’intervienne dans ce cas n’entraine ni le grossissement granulaire, 

qui permet d’augmenter la densité, ni une éventuelle décomposition. Les conditions utilisées dans ce cas 

sont un pressage uni-axial avec une pression de 2 GPa pendant 30 minutes. Koyanagi et al.[137], 

rapportent également la mise en forme de ZnSb par frittage naturel. Néanmoins, peu de détails sur les 

conditions opératoires et les densités obtenues sont disponibles [137]. 

b. Pressage à chaud 

La seconde méthode la plus utilisée pour la mise en forme de ZnSb est celle du pressage à chaud. Cette 

méthode conduit à l’obtention d’échantillons de densité relativement importante selon les différentes 

conditions utilisées. Les températures de frittage utilisées sont en général inférieures à 778 K qui est la 

température de l’invariant eutectique, la présence d’antimoine pouvant alors entraîner la formation de 

liquide à cette température. La densité moyenne des pastilles obtenues par cette méthode s’établit 

autour de 95 % mais dépend des conditions exactes de frittage. Le phénomène de grossissement 

granulaire auquel on peut s’attendre par cette méthode est mis en évidence sur des poudres issues du 

broyage mécanique de lingots de ZnSb [57]. On retrouve dans le tableau 18 la taille des cristallites des 

matériaux, pour deux tailles de cristallites initiales, en fonction de la procédure de frittage par pressage à 

chaud. La mention pressage à chaud « rapide » correspond à un cycle avec un refroidissement rapide, en 

1 à 2 heures alors que le pressage à chaud correspond, ici, à un cycle avec un refroidissement pouvant 

durer plus de 20 heures. 
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Tableau 18 : évolution de la taille des cristallites selon les conditions de frittage 

Taille initiale  
(nm) 

30 19 

Taille après un 
pressage à 
chaud 
« rapide » 
(nm) 

178 68 

Taille après un 
pressage à 
chaud (nm) 

292 199 

 

On peut noter ici que les cristallites  de 19 nm ont été obtenues par un broyage cryogénique, à 77 K [48, 

57], d’un lingot de ZnSb alors que des conditions plus classiques de broyage mécanique conduisent à la 

formation de cristallites plus grosses de 30 nm. 

c. Spark Plasma Sintering (SPS) 

La méthode SPS (Spark Plasma Sintering) a été utilisée pour la mise en forme de matériaux 

thermoélectriques classiques tels que SiGe, par exemple, depuis de nombreuses années [138]. Cette 

technique a également été utilisée dans le cas des antimoniures de zinc, avec de nombreux travaux en ce 

qui concerne Zn4Sb3  [3]. Dans le cas de ZnSb, les travaux de Eklof et al.[95], présentent les principaux 

résultats obtenus par cette méthode. Le tableau 19 regroupe les principales informations disponibles pour 

ces frittages. On constate sans surprise que les basses températures conduisent à une faible densification 

et on peut noter ici l’un des avantages de cette méthode qui est la rapidité de mise en œuvre. Suite au 

procédé de mise en forme, la caractérisation par diffraction des rayons X sur les échantillons pressés par 

SPS met en évidence la présence d’antimoine qui n’était pas visible dans le matériau de départ. Il faut 

donc prendre garde aux valeurs de densités données ici qui supposent une phase ZnSb pure. 

Tableau 19 : paramètres de frittage de ZnSb d'après [95] 

Référence 
Température 
du palier (K) 

Durée de 
palier (min) 

Vitesse de 
chauffe 
(K.min-1) 

Pression 
appliquée 
(MPa) 

Densité 

[95] 623 5 50 75 92,6 
[95] 693 5 50 75 97,9 
[95] 703 5 50 75 99,0 
[95] 723 5 50 75 99,7 

2.5.3.3. Propriétés thermoélectriques 

De nombreux facteurs influencent les propriétés thermoélectriques du matériau. La variété des synthèses 

et des procédés de mise en forme pour le matériau ZnSb conduit inévitablement à une diversité de 

propriétés thermoélectriques. Nous n’aborderons ici que les résultats sans dopage. Toutefois, l’antimoine 

peut agir comme dopant de ZnSb et est également une phase secondaire présente dans de nombreux cas. 

C’est pourquoi les résultats concernant des excès d’antimoine par rapport au zinc seront également 

présentés dans cette partie. 
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L’ensemble des propriétés thermoélectriques est rassemblé dans le tableau 21 afin d’avoir une vision 

globale des propriétés selon les méthodes de synthèses et de mises en forme. 

a. Coefficient de Seebeck 

Les différents auteurs décrivent la même évolution pour le coefficient de Seebeck: on constate une 

augmentation du coefficient de Seebeck autour de la température ambiante avant un passage à un régime 

de conduction intrinsèque. La différence majeure entre les auteurs est la température de cette transition 

qui varie en fonction du dopage, non désiré ici, et donc de la pureté de l’échantillon synthétisé. La 

tendance par rapport au monocristal correspond à  un coefficient de Seebeck bien plus faible comme nous 

pouvons le constater dans le Tableau 21. 

La figure 33, d’après Guo et al.[139], présente l’évolution du coefficient de Seebeck pour différentes 

compositions (Zn1-xSb) où les seules phases identifiables sont ZnSb et Sb dans différentes proportions. 

Cette figure illustre bien l’importance de la pureté de l’échantillon, et l’influence de l’antimoine sur les 

propriétés thermoélectriques : un excès d’antimoine de l’ordre de 1 % diminue le coefficient de Seebeck 

de 400 à 280 µV/K à 300 K. Les auteurs montrent également, par le tracé de la relation de Pisarenko, que 

la présence d’antimoine induit bien un dopage et non une modification des mécanismes de diffusion de 

porteurs de charges. En effet, les valeurs du coefficient de Seebeck, à température ambiante, pour les 

différents échantillons figure 33, suivent la variation théorique du coefficient de Seebeck si l’on considère 

une masse effective fixe et une diffusion par les phonons acoustiques. 

 

250 300 350 400 450 500 550 600 650 700 750

210

280

350

420

 

 

C
o

e
ff
ic

ie
n

t 
d

e
 S

e
e

b
e

c
k
 (

µ
V

/K
)

Température (K)

 x=0

 x=1 %

 x=2 %

 x=3 %

 x=4 %

Zn
1-x

Sb

 

Figure 33 : coefficient de Seebeck pour différentes compositions d’après [139] 

Dans le cas d’une synthèse directe par SPS, la mesure du coefficient de Seebeck par la méthode Potential 

Seebeck Microprobe (PSM) [140, 141] met en évidence une répartition de coefficient de Seebeck 

relativement homogène. La valeur moyenne est estimée à 200 µV/K à température ambiante. Ceci 

s’explique par la présence d’antimoine en mélange avec ZnSb. 



64 
 

b. Résistivité électrique, mobilités et concentration de porteurs 

Les résultats disponibles pour la résistivité, la mobilité et la concentration de porteurs de charge mettent 

en évidence des variations en fonction de la pureté et des méthodes de préparations, tableaux 20 et 21.  

Par rapport aux monocristaux, la résistivité des échantillons polycristallins est plus faible du fait d’une 

concentration de porteurs 10 à 100 fois plus élevée. Selon les cas, la présence de joints de grains favorise 

la formation de défauts tels que les lacunes de zinc et augmente ainsi la concentration de trous. Cette 

augmentation de la concentration de porteurs, par rapport aux monocristaux, s’accompagne d’une 

diminution de la mobilité. 

Tableau 20 : mobilité et concentration de porteurs à 300 K pour le matériau ZnSb polycristallin 

Référence Mobilité (cm2.V-1s-1) 
Concentration de 
porteurs 1018 cm-3 

[128] 156 1,2 
[142] 200 0,2 
[143] 278 1,2 
[126] 177 1.4 
[139] 80 0,4 

 

c. Conductivité thermique 

La conductivité thermique adopte un comportement similaire, c’est-à-dire des différences en fonction de 

la méthode de synthèse et/ou de mise en forme. La conductivité thermique diminue de la température 

ambiante jusqu’à un minimum autour de 550 K. Au-delà, on observe une augmentation liée à la 

contribution des paires électron-trou formées à cette température : il s’agit du phénomène de conduction 

bipolaire, la conductivité thermique électronique est estimée à 1 % de la conductivité thermique totale. 

La nano-structuration mise en œuvre par Song  et al. [57], permet d’aboutir à une réduction jusqu’à 66 % 

de la conductivité thermique du matériau, qui passe de 1,4 à 0,8 W.m-1.K-1 à 573 K.  Néanmoins,  le gain 

est diminué à 20 % dès le premier cycle thermique. 

d. Facteur de mérite 

Les facteurs de mérite rapportés dans la littérature, pour le ZnSb polycristallin, présentent inévitablement 

des différences selon le procédé de mise en forme utilisé, la pureté et la densité etc... 
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Tableau 21 : résultats expérimentaux disponibles pour ZnSb non dopé (* mesure à 573 K) 
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e [122] HP 673 147 - 99,7 - 400 330 1,41 0,1 410* 92* - 0,81* 

[128] HP 673 200 30 93,4 673 K 
/80 h 

284 65 1,5 0,25 275 65 1.05 0,7 

[144] HP 623 40 - >95 - 390 1000 1,8 0,02 245 200 1,2 0,15 

[145] HP 673 400 3 - 723 K 
/72 h 

305 90 - - - - - - 
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[95] SPS 420 75 5 97,9 - 330 500 1,1 0,06 - - - - 

[139] SPS 653 40 5 - - 390 2000 1,8 0,01 280 130 1,2 0,3 

[122] HP 673 147 - 99,4 - 400 330 1,36 0,1 410* 115* - 0,61* 

[143] HP 798 30 30 - - 330 190 - - 290 - - - 

[130] HP 623 50 30 >95 - 275 110 3,3 0,14 - - - - 

[126] HP - 50 - - - 325 250 1,8 0,07 275 75 1 0,55 

M
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n
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e 

[133] SPS 673 50 10 97,1 - 320 217 1,32 0,12 275 78 1,1 0,46 
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2.5.3.4. Conclusion 

L’ensemble des résultats présentés dans ce chapitre et résumés tableau 21 ne permettent pas d’établir 

une réelle tendance quant aux propriétés thermoélectriques de ZnSb polycristallin tant l’importance de 

la pureté des échantillons et de la microstructure, notamment de la porosité, est marquée. Toutefois, les 

mesures à température ambiante suggèrent une différence notable en ce qui concerne la concentration 

de porteurs par rapport au monocristal puisque celle-ci est rapportée comme étant de 10 à 100 fois 

supérieure du fait de la présence de défauts supplémentaires. 

2.5.4. Dopage de ZnSb polycristallin 

Comme dans le cas du monocristal, on distingue deux types de dopage : le dopage  par des éléments 

accepteurs ayant pour but d’augmenter la concentration de porteurs ou le dopage par des éléments 

donneurs qui peut être utilisé soit pour diminuer la concentration de trous soit pour obtenir un semi-

conducteur de type n. 

2.5.4.1. ZnSb polycristallin dopé avec des éléments accepteurs 

Parmi les éléments utilisés pour le dopage des monocristaux, le cuivre est celui qui a été le plus étudié 

dans le cas du polycristal [129] [146] [147] [143] [130]. Pour l’ensemble des auteurs, le dopage semble 

avoir été réalisé par un ajout en sur-stœchiométrie des dopants et non par substitution. 

L’effet accepteur est encore une fois vérifié par les auteurs : par exemple Shabaldin et al. [147] rapportent 

que l’ajout de 0,15% de Cu permet une augmentation d’un facteur 20 environ de la concentration de 

porteurs. Un dopage plus important jusqu’à 0,6 % at n’entraîne cependant aucun changement significatif 

par rapport à 0,15 % at à température ambiante. Toutefois, la mobilité des échantillons fortement dopés 

est affectée. Les auteurs mettent en évidence une évolution singulière de la concentration de porteurs 

avec la température lorsque la concentration en cuivre varie, figure 34.  
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Figure 34 : évolution de la concentration de porteurs pour ZnSb dopé au cuivre à différentes températures d’après [147] 

L’explication proposée est la suivante : pour une forte concentration en cuivre, à basse température en 

plus des défauts CuZn (cuivre en substitution du zinc) on retrouve d’autres types de défauts tels que CuSb 

(cuivre en substitution de l’antimoine) et Cui (cuivre en position interstitielle) ou aux joints de grains.  
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Pour des concentrations de cuivre allant de 0,3 à 0,6 % at et bien que la concentration de porteurs soit la 

même à température ambiante, la concentration de porteurs à 700 K est plus importante pour 

l’échantillon 0,6 % at. Cu. La relocalisation du cuivre sur la position du zinc à haute température conduit 

en effet à un dopage plus important. La concentration de défauts Cuzn est limitée à température ambiante 

puisque quel que soit le dopage, pour un  % at.  Cu > 0,15 %, la concentration de porteurs est constante. 

L’hypothèse de la présence de CuSb  et Cui est, elle, confirmée par la diminution de mobilité lorsque le % 

at. de cuivre augmente, ces défauts pouvant agir comme centres de diffusion. 

Ce phénomène entraine une hystérèse lors de la mesure des propriétés thermoélectriques puisque la 

concentration de porteurs change « brutalement » lorsque la solubilité du cuivre augmente. Un recuit à 

basse température permet de retrouver l’état d’équilibre initial. 

Il est intéressant de noter que les auteurs réalisent également un dopage au cuivre via l’ajout de CuSb. 

L’effet immédiat est un dopage qui ne s’accompagne pas de diminution de la mobilité, ce qui évoque le 

phénomène de dopage modulé (cf. 1.4.2.4). 

En terme de facteur de puissance, le dopage au cuivre permet pour Shabaldin et al.[147], un passage de 

9,3 10-4 W.K-2.m-1 à 1,8 10-3 W.K-2.m-1 lors de l’ajout de 0,15 % at Cu à température ambiante. Valset et 

al.[143] font état d’une augmentation de la conductivité thermique dans le cas du dopage de ZnSb par du 

cuivre qu’ils attribuent à un phénomène de conduction bipolaire à basse température ou à un transport 

thermique par les porteurs minoritaires. 

En ce qui concerne les autres dopants, un dopage à l’argent a également été réalisé par Xiong et al.[128], 

qui mettent en évidence la présence d’une phase secondaire sous forme de nano inclusions riches en 

argent. Dans ce cas, le facteur de puissance pour un dopage correspondant à la composition Zn0,98SbAg0,02 

soit 1 % at. Ag atteint 2,4 10-3 W.K-2.m-1 alors que l’échantillon non dopé possède un facteur de puissance 

de 1,2 10-3 W.K-2.m-1. 

Fedorov et al. [146] ont réalisé un ensemble d’essais de co-dopage avec des éléments accepteurs du 

groupe I (Cu, Ag et Na) et du groupe IV (Ge, Sn et Pb). L’ajout de quelques pourcents atomiques de 

cadmium a également été réalisé en parallèle du dopage dans certains cas dans le but de diminuer la 

conductivité thermique de réseau en introduisant un centre de diffusion des phonons.  Les auteurs 

confirment, à travers leurs résultats, l’effet accepteur de ces éléments excepté pour le sodium. De plus, 

ils mettent en évidence le même phénomène que celui observé avec le cuivre. Les facteurs de mérite 

déterminés dans cette étude sont de l’ordre de 0,8 à 600 K lors d’un dopage au cuivre et de 0,9 à 630 K 

pour un dopage à l’argent. 

Récemment, Shabaldin et al. [145] ont mis en évidence les caractères accepteur et donneur simultanés 

de l’étain. En effet, un dopage de ZnSb par ZnSn conduit à une augmentation de la concentration de 

porteurs, l’étain substituant dans ce cas l’antimoine. Lors du dopage direct avec l’étain la substitution 

s’effectue sur le site du zinc et conduit à une diminution de la concentration de trous, soit par diminution 

de la concentration de lacunes de zinc soit par transfert de charge. Le caractère donneur ou accepteur de 

l’étain est conditionné par le potentiel chimique du zinc et de l’antimoine et dépend donc des conditions 

de synthèse et de la composition. Ainsi, pour un faible taux de dopage, 0,1 % at Sn,  l’étain agit comme 

donneur et permet un dopage jusqu’à 1,4 1019 cm-3 ce qui conduit à un facteur de mérite de 0,9 à  

650 K. 
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2.5.4.2. ZnSb polycristallin dopé avec des éléments donneurs 

La seule mention faite sur le dopage avec un élément donneur dans la littérature est le travail présenté 

par Ueda et al. [142]. Les auteurs rapportent qu’un dopage à 1,9 et 2,06 % atomique de tellure de ZnSb 

permet d’obtenir un matériau de type n alors qu’un dopage à 1 et 3 % ne modifie ni le type du semi-

conducteur ni la valeur du coefficient de Seebeck, figure 35. Ce dernier point est surprenant puisque si le 

tellure est bien entré dans la structure de ZnSb dans chaque cas, on s’attend à une variation des propriétés 

électriques. 
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Figure 35 : évolution du coefficient de Seebeck à température ambiante pour différents taux de dopage au tellure d'après 
[142] 

De plus, pour un dopage à 3 %, la présence de ZnTe est mise en évidence par diffraction des rayons X. La 

figure 36 présente les courbes de coefficient de Seebeck, conductivité électrique, concentration de 

porteurs et facteur de puissance déterminés par les auteurs pour le matériau dopé à 2,06 % et celui non 

dopé. En valeur absolue, on ne constate pas de grande différence sur les propriétés des échantillons. Le 

facteur de puissance mis en évidence est ainsi de 8,5 10-4 W.K-2.m-1 à 573 K pour le matériau de type n. 
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Figure 36 : 
évolutions des propriétés thermoélectriques pour ZnSb non dopé et dopé avec 2,06 % at de tellure  d'après [142] 

2.5.4.3. Autres voies d’amélioration de ZnSb polycristallin 

D’autres essais d’amélioration des propriétés thermoélectriques de ZnSb ont été mis en œuvre. On peut, 

par exemple, citer Valset et al.[126], qui en 2012, supposent un effet de dopage modulé lors de 

l’introduction conjointe de cuivre et de Zn3P2, ce dernier formant des nano inclusions dans ZnSb. En effet, 

le cuivre permet un dopage important de Zn3P2, les porteurs présents dans les inclusions peuvent alors 

diffuser dans la matrice ZnSb. Le résultat est une augmentation de la concentration de porteurs qui 

s’accompagne d’une augmentation de la mobilité. Ainsi, un échantillon contenant 2,5 % at de Zn3P2 et 0,1 

% de cuivre possède un facteur de mérite de 0,9 à 600 K, cette valeur étant jusqu’à présent la plus 

importante rencontrée dans la littérature. 

Récemment, Tseng et al. [133] ont mis en œuvre la synthèse de nanocomposites ZnSb/SiC par 

mécanosynthèse. Cette approche permet lors de l’ajout de 0,7 % volumique de SiC d’obtenir une 

augmentation du facteur de mérite de 35 % à 673 K à travers une diminution de la conductivité thermique 

de réseau. La multiplication des joints de grains engendrée par l’ajout de SiC entraine une augmentation 

de la diffusion des phonons. De plus, cette approche permet d’augmenter de 31 % la ténacité du matériau. 
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2.6. Conclusion 

 Les résultats disponibles dans la littérature en ce qui concerne la synthèse, la mise en forme et la 

caractérisation du matériau ZnSb à l’état monocristallin et polycristallin ont été présentés dans ce chapitre. 

Les principaux résultats sont : 

· Les matériaux mono et polycristallins sont naturellement de type p et un dopage accepteur est 

possible notamment  avec les éléments du groupe I (Cu et Ag). 

· Les propriétés de conduction des matériaux poly et monocristallin diffèrent du fait de la présence 

des joints de grains qui influencent fortement la concentration de porteurs. 

· De nouvelles voies d’amélioration telles que le dopage modulé ont pu être mises en œuvre avec 

succès pour ce matériau mais ne sont pas encore développées.  

· Le dopage pour obtenir un matériau de type n a été démontré avec le tellure, le gallium et l’indium 

dans le cas des monocristaux. Toutefois, ce dopage est instable et n’est pas valable sur la gamme 

de températures visée. 

Une mention d’un dopage au tellure, cas le plus stable pour le monocristal, du matériau 

polycristallin est disponible sans autre confirmation. 
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Ce chapitre présente les différentes techniques expérimentales mises en œuvre dans le cadre de ce travail 

de recherche. Nous aborderons dans un premier temps les méthodes de synthèse ayant permis 

l’obtention des différents matériaux, puis celles de mises en forme avant d’aborder l’ensemble des 

techniques des caractérisations physico-chimiques utilisées pour l’évaluation des propriétés des 

matériaux et la compréhension des phénomènes mis en évidence. 

3.1. Techniques de synthèse 

3.1.1. Solidification 

3.1.1.1. Principe général 

La principale voie de synthèse du matériau ZnSb polycristallin présentée dans la littérature, cf Chapitre 2, 

est constituée de trois étapes : 

· la fusion des constituants  

· la trempe du liquide 

· un recuit d’homogénéisation afin d’éliminer les phases secondaires, Zn4Sb3 et Sb, dans le cas du 

matériau non dopé, ayant pu se former lors de la trempe. 

3.1.1.2. Protocole de préparation des ampoules 

· Les ampoules de silice sont préalablement chauffées au rouge sous vide primaire dynamique afin 

d’éliminer les impuretés présentes en surface.  

· Un dépôt de carbone est effectué via la pyrolyse de l’acétone à l’intérieur des ampoules. Ce dépôt 

permet de limiter les interactions silice/liquide.  

· Les éléments purs, tableau 22, sont introduits dans l’ampoule en quantités correspondant à la 

stœchiométrie désirée. 

· Les ampoules sont refroidies dans l’azote liquide et scellées sous vide dynamique  secondaire (10-

6 mbar) à l’aide de la flamme d’un chalumeau oxygène/propane. Le refroidissement de l’ampoule 

permet de limiter une éventuelle perte par sublimation des éléments présents dans la partie 

supérieure de l’ampoule lors du scellement. 

Les ampoules utilisées présentent des diamètres de 10, 13 ou 20 mm, selon la masse de produit utilisé, 

pour une longueur approximative de 5 cm. 

 

Tableau 22 : pureté et origine des éléments utilisés pour la solidification 

Elément Zn Sb Te Al Y Ti B 

Pureté 5 N 5N 5N 99,5 % 3N 4N 4N 

Origine AlFa 
Aesar 

AlFa 
Aesar 

AlFa 
Aesar 

AlFa 
Aesar 

AlFa 
Aesar 

AlFa 
Aesar 

AlFa 
Aesar 

Conditionne- 
ment 

Morceau 
2-4 mm 

Morceau  
6 mm 

Morceau 
grossier 

Poudre 
7,5 µm 

Feuille 
0,1 mm 

Morceau 
grossier 

Poudre 
44 µm 
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3.1.1.3. Protocole de fusion, trempe et recuit 

La fusion a été réalisée dans un four tubulaire vertical préalablement étalonné. Le gradient thermique 

vertical est estimé à 5°/cm à 1023 K. Différents protocoles de fusion ont été mis en œuvre et les principales 

variations concernent la vitesse de chauffe comprise entre 40 K.h-1 et 180 K.h-1, la température du palier 

comprise entre 973 et 1023 K, ainsi que le temps de palier compris entre 30 min et 120 h. Un paramètre 

supplémentaire important a parfois été introduit : l’agitation ou non du liquide afin d’homogénéiser celui-

ci. L’agitation  verticale de l’ampoule est réalisée via  un dispositif mécanique. La trempe du liquide obtenu 

a été réalisée dans la majorité des cas à l’eau, afin de figer la composition du matériau. Quelques essais 

de trempe à l’air ou de refroidissement naturel, dans l’enceinte calorifugée du four, ont également été 

réalisés. La température de recuit pour les différents matériaux ainsi obtenus a été fixée à 723 K pour des 

durées variables entre 100 h et 30 jours.  

3.1.1.1. Description de la méthode de Bridgman utilisée 

La synthèse du matériau par le procédé Bridgman [148] a été réalisée par Philippe Veber de l’Institut de 

Chimie de la Matière Condensée de Bordeaux (ICMCB-UPR 9048). La charge permettant la croissance est 

introduite dans une ampoule de quartz, scellée sous vide dynamique secondaire (10-6 mbar), ayant une 

géométrie favorisant la formation d’un seul germe de croissance, figure 37.  

 

Figure 37 : ampoule utilisée pour la synthèse selon le procédé Bridgman 

L’ampoule est alors introduite dans un four vertical comprenant deux zones de température, figure 38.  

Le gradient thermique entre les deux zones est de 0,7 K/mm. L’ampoule est fixée à une canne rotative qui 

permet une agitation du liquide. Le traitement thermique employé pour la croissance comprend 

différentes étapes : 

· Une montée à 973 K (100 K.h-1) avec un palier de 30 minutes.  

· Une descente à 853 K  (60 K.h-1). 

· Un palier de 24h. 

· Une descente à 763 K à une vitesse de 0,2 K.h-1. Lors de cette étape, le gradient thermique se 

déplace dans le four. 

· Un refroidissement jusqu’à 300 K à raison de 15 K.h-1. 

Lors du refroidissement, le gradient se déplace dans le four, la pointe de l’ampoule étant la première zone 

où la température passe en dessous du solidus. Pour des raisons techniques, nous n’avons pas pu utiliser 

la technique Bridgman-Stockbarger [149] qui consiste à déplacer l’ampoule à travers un gradient fixe, 

technique qui apporte un meilleur contrôle du gradient thermique. 
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Figure 38 : four deux zones de l'ICMCB avec canne de rotation  

3.1.2. Mécanosynthèse 

3.1.2.1. Principe général 

Voie de synthèse évoquée dans le chapitre précédent, la mécanosynthèse de ZnSb a été étudiée et mise 

en œuvre, dans le cadre de ce travail, au moyen d’un broyeur planétaire (pulvérisette 5, Fritsch). Dans ce 

dispositif, quatre jarres de broyage, cylindriques et identiques sont disposées sur un plateau horizontal 

subissant un mouvement de rotation. Chaque jarre subit elle-même un mouvement de rotation sur elle-

même dans le sens opposé à celui du plateau, figure 39. Le choc entre les billes et les parois du bol permet 

un apport énergétique suffisant pour que la réaction à l’état solide puisse, à travers un processus de 

diffusion, avoir lieu. 

3.1.2.2. Protocole de broyage 

Les jarres et les billes de broyage sont en carbure de tungstène (CW). Ce matériau est utilisé pour deux 

raisons principales : sa dureté élevée 92,1 HRA [150] fait que ce matériau possède une très bonne 

résistance à l’abrasion et induit donc une plus faible contamination des matériaux obtenus. De plus, sa 

masse volumique importante de 14,95 g/cm3 permet un apport énergétique plus important lors du 

broyage [151]. Afin de limiter l’élévation de température consécutive au dégagement d’énergie lors des 

chocs dans les jarres pour l’ensemble des  essais réalisés le temps de broyage a été divisé en périodes de 

broyage de 30 minutes espacées de 30 minutes de pause pour permettre un refroidissement des jarres. 
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Figure 39 : schéma de mouvement des jarres et Pulvérisette 5 de Fritsch 

L’objectif de notre travail étant dans un premier temps de vérifier la possibilité de synthèse de ZnSb par 

mécanosynthèse, de nombreux paramètres ont été ajustés lors de la mise en place du protocole 

expérimental :  

· la composition nominale initiale 

· le temps de broyage 

· la vitesse de rotation du plateau principal  (max 400 rpm) 

· le BPR ou ratio masse de billes sur masse de poudre 

Ces deux derniers paramètres conditionnent l’énergie apportée lors du broyage [151]. 

Les éléments, tableau 23, sont introduits avec le nombre adéquat de billes dans les jarres. Ce remplissage 

se fait en boîte à gants sous argon afin de prévenir les phénomènes d’oxydation lors du broyage. Les jarres 

sont ensuite fermées, dans la boîte à gants, à l’aide d’un dispositif comprenant un joint en téflon placé 

entre le couvercle et la jarre ainsi qu’un système de serrage assurant l’étanchéité, figure 40. L’ouverture 

des jarres de broyage, sauf cas particulier, a été effectuée à l’air et aucun phénomène de combustion des 

poudres n’a été observé. 

Tableau 23 : pureté et origine des éléments utilisés pour la mécanosynthèse 

Elément Zn Sb Te 
Pureté 3N 5N 5N 
Origine  Alfa Aesar Alfa Aesar 
Conditionnement Poudre 150 µm Morceau  

6 mm 
Morceau  
6 mm 
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Figure 40 : jarre avec système de serrage assurant l'étanchéité 

L’utilisation de zinc en poudre se justifie par la ductilité de ce métal. Lors d’essais préliminaires, réalisés 

avec des morceaux de zinc, nous avons constaté un étalement important du zinc sur les billes et sur les 

parois des bols de broyage, figure 41. 

 

Figure 41 : bille de CW prise dans une "gangue" de zinc après un essai de broyage avec des morceaux de zinc 

3.2. Mise en forme par Spark Plasma Sintering (SPS) 

3.2.1. Principe général 

La densification des poudres obtenues à l’issue de la mécanosynthèse ou du broyage en mortier d’agate 

des lingots de solidification a été effectuée par Spark Plasma Sintering (SPS). Cette technique de mise en 

forme des matériaux, illustrée figure 42, développée dans les années 1960 au Japon [152] pour les semi-

conducteurs, s’apparente au pressage à chaud. Cependant, ici, l’élévation de température est produite 

par le passage d’un courant pulsé de haute intensité provoquant un échauffement très rapide par effet 

Joule, au sein du matériau ou de la matrice. De plus, des phénomènes d’arcs électriques, engendrés par 

le passage du courant entre les particules, induisent la formation de nombreux cous de frittage 

permettant une consolidation du matériau [153]. 
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Figure 42: illustration du principe de fonctionnement du dispositif SPS 

Cette technique de frittage est couramment utilisée pour le frittage de matériaux thermoélectriques et 

notamment dans le cas de poudres nanométriques ou préparées par mécanosynthèse tels que : SiGe 

[138], Bi2Te3 [154], Zn4Sb3 [3], et ZnSb [57]. On rappelle également que le SPS a été utilisé dans le cadre 

de la synthèse directe du matériau ZnSb [155]. 

3.2.2. Protocole de frittage 

Le processus SPS a été effectué au sein de la plateforme nationale de frittage flash du CNRS à l’Université 

Paul Sabatier de Toulouse (PNF²) à l’aide d’un appareillage Sumitomo Dr Sinter 2080 .  

Le frittage de la poudre s’effectue dans une matrice en graphite de diamètre variable 15 ou 20 mm. La 

masse de poudre introduite correspond à une épaisseur finale, en considérant une densité de 100 %, de 

3 mm environ, soit entre 3 et 6 g de matériau. Afin de faciliter l’extraction de l’échantillon et d’assurer un 

bon contact entre les éléments de la matrice et la poudre, des feuilles de graphite (PAPYEX, 0,2 mm 

d’épaisseur) sont intercalées entre les pistons et la poudre ainsi qu’entre la matrice et la poudre, figure 

43. 

La gamme de températures utilisée pour le frittage de ZnSb, 300-700K, autorise une mesure à l’aide de 

thermocouples qui sont insérés dans un orifice de la matrice, figure 43. A ces températures, l’usage de 

pyromètre laser n’est pas adapté. 

 

Figure 43 : matrice et piston en graphite et feuilles de graphite (papyex) 

Lors du frittage, un capteur permet de suivre le déplacement des pistons avec le temps. La dérivée de ce 

déplacement est proportionnelle à la vitesse de densification de l’échantillon [138]. Afin de déterminer la 

température de frittage correspondant à la vitesse de densification la plus importante, des essais ont été 
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réalisés pour les différents matériaux. On trace alors l’évolution de la vitesse de déplacement du piston 

en fonction de la température. La figure 44 présente les cycles de pression et de température utilisés pour 

la détermination de la température de frittage de ZnSb. Le cycle de pression s’inspire de celui déterminé 

dans le cadre des travaux réalisés par A. Denoix sur Zn4Sb3 [3]. 
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Figure 44 : cycles de pression et de température pour la détermination de la température optimale de frittage de ZnSb 

 

3.3. Techniques de caractérisation des matériaux 

3.3.1. Diffraction des rayons X 

La diffraction des rayons X sur poudre est une méthode d’analyse et d’identification des matériaux non 

destructive qui permet d’obtenir des informations sur les phases en présence : structures cristallines, 

formes et tailles des cristallites,  mais aussi sous certaines conditions les proportions de différentes phases 

dans le cas de mélanges. 

L’interaction des rayons X par diffusion cohérente avec la matière cristallisée peut donner lieu, sous 

certaines conditions, à des phénomènes d’interférences constructives : la diffraction. Les conditions de 

diffraction pour deux plans réticulaires séparés d’une distance d est donnée par la loi de Bragg (40) [156]. 

 <1$ ©ª�(«) = ¬1M 
(40) 

 
Avec : 

d : distance inter-réticulaire 

θ : angle d’incidence des rayons X ou angle de Bragg 

p : ordre de diffraction (entier) 

λ : longueur d’onde des rayons X incidents 
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La diffraction sur poudre a été effectuée sur un diffractomètre utilisant la géométrie Bragg-Brentano dite 

θ-θ, puisque la source et le détecteur forment chacun un angle θ avec l’échantillon, schématisée figure 

45. Deux configurations ont été utilisées : 

· La géométrie Bragg-Brentano utilisée avec un échantillon plan de poudre broyée et introduite dans 

un support en verre ne diffractant pas les rayons X.  

 

· La géométrie Bragg-Brentano utilisée avec un échantillon plan de poudre broyée et introduite dans 

un support qui subit également un mouvement de rotation comme indiqué figure 45. Cette 

précaution supplémentaire permet de limiter un éventuel effet d’orientation préférentielle des 

cristallites.  

 

Figure 45 : schéma d'un diffractomètre en géométrie Bragg-Brentano avec échantillon tournant d'après [157] 

3.3.1.1. Paramètres d’acquisition 

L’acquisition des  diffractogrammes de rayons X a été effectuée sur un PANanalytical X’Pert Pro-MPD 

utilisant une anode de cuivre (Kα1 = 1,54056 Å et Kα2 = 1,54439 Å) et d'un filtre en nickel qui permet 

l'élimination des raies Kβ du cuivre. 

Les paramètres d’acquisition pour les diffractogrammes dans le mode « normal » et « spinner » (avec 

rotation) sont rassemblés dans le tableau 24 . Les diffractogrammes réalisés en mode « normal » sont 

utilisés comme outil d’analyse « rapide » alors que ceux réalisés avec le mode « spinner » sont réservés 

aux affinements structuraux par la méthode de Rietveld. 

Tableau 24 : paramètres d'acquisition des diffractrogrammes 

Mode 
d’acquisition 

Position de 
départ [°2θ] 

Position de 
fin [°2θ] 

Pas 
angulaire 
[°2θ] 

Temps 
d’acquisition [s] 

Paramètres du 
générateur 

Normal 18 55 0,0170 100 30 mA, 40 kV 

Spinner 18 80 0,008 365 30 mA, 40 kV 
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3.3.1.2. Affinement par la méthode de Rietveld 

Un affinement de structure permet d’extraire du diffractogramme diverses informations telles que : les 

paramètres de maille, la taille et la forme des cristallites et les contraintes structurales. Les affinements 

de structure dans le cadre de ce travail ont été réalisés à l’aide du logiciel Fullprof [158]. 

Les raies d’un diffractogramme expérimental de rayons X ont une position, une forme et une intensité qui 

dépendent de différents paramètres. La position des raies, donnée par la loi de Bragg, dépend de la maille 

cristalline. La forme des raies peut être assimilée à  la convolution de deux contributions : une contribution 

instrumentale, de forme gaussienne, et une contribution de l’échantillon, de forme lorentzienne, qui 

contient des informations sur la microstructure. Diverses fonctions permettent de décrire l’évolution 

angulaire des différents profils de raies [159] [156]. Nous avons utilisé la variation générale donnée par 

Thompson, Cox et Hasting (TCH , Npr=7 dans fullprof) pour nos affinements de structure. 

Les fonctions gaussienne et lorentzienne sont décrites respectivement par les relations (41) et (42) , où, 

U, V et W sont des paramètres expérimentaux liés à l’optique de l’appareillage. Dans notre étude, ils ont 

été déterminés par l’affinement du diffractogramme de rayons X d’une poudre du matériau LaB6 bien 

cristallisée. Dans ces conditions, le seul élargissement constaté provient de l’appareil ; il est alors possible 

d’extraire U,V et W. 

  

 ­®P = 1¯ °±�P « 9 % °±�« 9³ 91 5´µ©P « 
(41) 

 

 ­�P = 1� °±� « 91 ¶´µ© « 
(42) 

 

Les paramètres P et Y étant liés à la taille des cristallites, tels que (43) : 

 +·¸BBe = 1;¹º»M¼½  
(43) 

 

Avec K la constante de Scherrer qui dépend de la forme des cristallites et qui est voisine de l’unité. 

L’approche Affinement de Profil avec Contrainte de Maille (APCM) ou affinement de Lebail ne prend en 

compte que la position et la forme des raies en ajustant l’intensité. 

L’intensité des raies de diffraction est fonction des contraintes structurales : nature, position et nombre 

d’atomes contenus dans la maille, taux d’occupation…etc. Il est possible de prendre en compte cette 

information par l’affinement de Rietveld [160] [156]. Cette méthode se base sur le fait que l’intensité 

diffractée à la position 2θi  peut être calculée selon (44) :  

 ¾6z = ¾#z 9¿>À�
Á

À
¿ÂÀ�V¬À�ÃÀ�ÄÅ�À�ÅPÆzÀ�
�

1 (44) 
 

 

Avec 

ybi l’intensité du bruit de fond à la position 2θi 
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 SΦK le facteur d’échelle pour la phase Φ 

 JΦK le facteur de multiplicité de la Kieme réflexion 

 LpΦK le facteur de Lorentz-polarisation (corrigeant certaines erreurs dues à la géométrie) 

 OkΦ  un facteur de correction de l’orientation préférentielle 

M un facteur de correction qui dépend de l’absorption 

|FΦk|le facteur de forme lié à la position des atomes 

 ΩiΦk  la fonction qui décrit la dépendance du profil de pics (fonction de HG et HL) 

N.B. : lors d’un affinement par la méthode de Lebail tous ces termes, exceptés ybi et ΩiΦk, sont regroupés 

dans le scalaire « intensité » qui est simplement ajusté. 

L’affinement de la structure se fait alors par la méthode des moindres carrés. Il s’agit de minimiser la 

différence entre l’intensité mesurée et l’intensité calculée : 

 Ç² =¿Èz(¾z ' ¾6z)²
z

1 (45) 
 

Avec ωi : le poids de la position i qui prend la valeur  1/yi 

La pertinence d’un affinement de structure se juge au moyen de différents facteurs  en plus du critère de 

convergence χ²: le facteur de profil, le facteur de profil pondéré, le facteur de profil pondéré attendu, le 

facteur de Bragg et le facteur cristallographique. Néanmoins, l’approche graphique où il s’agit de 

considérer la différence visuelle entre le diffractogramme mesuré et calculé reste le meilleur moyen de 

se faire une bonne idée de la qualité d’un affinement [161]. 

3.3.2. Analyses en microscopie 

L’analyse par microscopie, quel que soit le type de microscope, repose sur le même principe : une onde 

incidente est focalisée sur la matière : on analyse alors, selon le cas, l’onde réfléchie (réflexion) ou l’onde 

qui traverse l’échantillon (transmission). Pour certaines analyses notamment par microsonde de Castaing, 

il est nécessaire d’avoir une surface plane et parfaitement polie afin de focaliser correctement l’onde 

incidente : Il faut donc, dans ce cas, réaliser une préparation métallographique. 

3.3.2.1. Préparation métallographique 

Les matériaux à analyser (poudre, morceau de lingot ou de pastille) sont préalablement enrobés dans une 

résine époxy ou polyacrylate qui sera polie à l’eau à l’aide de papiers abrasifs en carbure de silicium (SiC) 

de rugosités variables (800, 1200, 2000, 4000 mesh) puis avec des préparations de diamants colloïdaux  

(3µm, 1 µm et ¼ µm).  Cette préparation a été également réalisée pour les pastilles de matériau après 

mise en forme par SPS avant la mesure des propriétés thermoélectriques. 

3.3.2.2. Microscopie optique 

Le microscope otique qui utilise comme rayonnement incident la lumière visible possède une résolution 

et un grossissement relativement faibles. Nous avons uniquement utilisé cette méthode en mode 

réflexion. L’usage d’une lumière polarisée permet de mettre en évidence les différentes orientations 

cristallographiques. 
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3.3.2.3. Microscopie électronique à balayage avec analyse dispersive en énergie 

Les analyses par microscopie électronique à balayage avec EDX ont été effectuées sur un microscope FEI 

Quanta 200, avec une tension d’accélération de 30kV de résolution 3 nm pour les électrons secondaires 

et de résolution 4 nm pour les électrons rétrodiffusés. Les analyses ont été effectuées sous vide 

dynamique compris entre 10-1et 10-6 mbar. 

Le microscope électronique à balayage permet de produire des images de haute résolution de la surface 

des matériaux. La surface analysée est scannée à l’aide d’un faisceau d’électrons. Différentes interactions 

électron/matière sont possibles, figure 46.  

 

Figure 46 : interactions électrons-matière 

Différentes analyses et informations sont ainsi disponibles : 

· L’analyse des électrons secondaires (SE) issus de l’interaction inélastique entre un électron 

incident et un électron de cœur donne une image de la topographie de la surface. 

 

· L’analyse des électrons rétrodiffusés (BSE) issus d’interactions quasi élastiques qui engendrent une 

déviation des électrons incidents donne une image chimique de la surface. En effet, les atomes 

lourds réémettent plus d’électrons. Les zones claires correspondent donc à des zones où l’on 

retrouve plus d’atomes lourds. 

 

· L’analyse des rayons X émis suite à la désexcitation d’un atome ionisé due à l’arrachement d’un 

électron par un électron incident permet d’avoir des informations sur la nature des éléments 

chimiques en présence. En effet, la longueur d’onde du photon X émis dépend des niveaux 

d’énergie des couches liées à la transition, qui sont caractéristiques d’un atome. 

 

L’analyse des photons X émis peut être réalisée selon deux approches :  

· Une analyse par un détecteur dispersif en énergie (EDX ou EDS pour Energy Dispersive X-ray 

spectroscopy). Le spectre des photons X est tracé en fonction de l’énergie. Chaque pic est alors 

attribué à une transition spécifique d’un élément. L’intensité du pic est proportionnelle à la 
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quantité de l’élément associé. Cette analyse est semi quantitative et est complétée par la seconde 

méthode. 

 

·  Une analyse par microsonde de Castaing. 

Les compositions données dans le cadre des analyses EDX sont des moyennes réalisées sur plusieurs 

points de mesure. 

 

3.3.2.4. Microsonde de Castaing (EPMA) 

La microsonde de Castaing ou EPMA (Electron Probe MicroAnalyser) utilise un détecteur ou plusieurs 

détecteurs de photons X dispersifs en longueur d’onde ou WDS (Wavelength Dispersive Spectroscopy). 

Dans chaque détecteur, un cristal monochromateur et un dispositif de comptage sont placés en condition 

de diffraction par rapport à l’échantillon permettant de séparer les longueurs d’onde propres à chaque 

élément.  

Le dispositif utilisé est un Cameca SX 100 disposant de 5 détecteurs WDS. La quantification des éléments 

se fait par la mesure du signal à la position des pics, calibré par une référence interne, mais aussi avant et 

après le pic afin d’éliminer la contribution du bruit de fond. La limite de détection est fonction des 

éléments chimiques à analyser et est de l’ordre du millier de ppm massique pour les éléments considérés 

dans cette étude. Les compositions données dans le cadre des analyses WDS sont des moyennes réalisées 

sur plusieurs points de mesure. 

Une métallisation de la surface par un dépôt de carbone est nécessaire pour limiter l’accumulation de 

charges. Cette couche de carbone absorbant les rayons X de faible intensité, l’analyse des éléments légers 

tels que l’oxygène n’est en général pas réalisée.  

L’utilisation de la microsonde de Castaing permet de quantifier avec précision les différents éléments, 

notamment dans notre cas, cette méthode permet de faire la distinction entre l’antimoine et le tellure. 

3.3.2.1. Microscopie électronique à transmission (MET) 

L’analyse par microscopie électronique à transmission a été réalisée au centre interuniversitaire de 

recherche et d'ingénierie des matériaux CIRIMAT- UMR 5085 de l’Université III Paul Sabatier de Toulouse.  

La microscopie électronique à transmission permet une observation  pour des échelles allant de la dizaine 

au dixième de nanomètre selon que l’on utilise un mode conventionnel ou haute résolution. Il peut fournir 

des informations détaillées quant à la structure (en mode diffraction) ou quant à la composition lorsqu’il 

est associé à une analyse EDX. Un échantillon est observable par MET s’il présente une épaisseur de 

quelques dizaines de nanomètres assurant ainsi une transparence électronique.  

A cause des faibles propriétés mécaniques des matériaux obtenus, la préparation des lames MET a été 

réalisée par une sonde ionique focalisée (Focused Ion Beam : FIB)  avec  un  Helios 600i FEI. L'épaisseur de 

la lame est difficile à déterminer, mais inférieure à 50nm. Un amincissement supplémentaire a été réalisé 

par PIPS (Precision Ion Polishing System de GATAN). Le microscope est un MET JEOL  JEMARM 200F, Cold 

Feg , équipé d’une sonde  EDS CENTURIO de JEOL et  d’un GIF QUANTUM ER de GATAN. 
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3.3.3. Analyses thermiques 

3.3.3.1. Analyse thermique différentielle 

L’analyse thermique différentielle (ou ATD) est une méthode thermique applicable à tout matériau qui 

permet de mettre en évidence des changements d’états tels que : la transition vitreuse, la fusion ou la 

solidification, des transitions de phases ou des modifications chimiques telles que l’oxydation. En effet, 

tous ces phénomènes s’accompagnent de phénomènes thermiques. Le principe de l’analyse thermique 

différentielle est celui de la mesure de la différence de température entre un échantillon et une référence, 

ici de l’alumine, qui ne subit pas de transformation dans la gamme de températures à considérer, lors 

d’une variation linéaire de température. Le dispositif utilisé, DSC 404 de Netzsch permet d’atteindre des 

températures jusqu’à 1700 K. 

Lors des mesures, une masse constante, et égale à 180 mg de matériau réduit en poudre est introduite 

dans le creuset « échantillon ».  La vitesse de chauffe que nous avons utilisée de manière classique est de 

5 K /min sous balayage d’argon. Le matériau est pulvérulent afin de limiter les erreurs liées à un mauvais 

contact entre le thermocouple et le matériau (Figure 47). En général, nous ne présenterons que les 

thermogrammes obtenus lors de la montée en température. En effet, nous observons d’importants 

retards à la cristallisation lors du refroidissement. De plus, le composé ZnSb n’étant pas à fusion 

congruente, lors d’un refroidissement lent, il y a une évolution de la composition qui s’accompagne de la 

formation de Zn4Sb3.  

 

Figure 47 : illustration d'une source d'erreur lors de l'analyse thermique différentielle 

3.3.3.2. Calorimétrie différentielle à balayage 

L’analyse par calorimétrie différentielle à balayage peut servir à mesurer la capacité thermique 

(calorifique) à pression constante des matériaux : Cp. Ces analyses ont été réalisées par Pierre Benigni de 

l’IM2NP de l’Université d’Aix-Marseille et de Toulon sur un DSC 111 Setaram. 

Nous avons utilisé la méthode dite « étagée » pour la mesure de CP. Cette méthode a l’avantage d’être 

plus précise que la méthode classiquement utilisée. Des micro-incréments de température de 2,5 K à une 

vitesse de 2K/min sont réalisés entre des paliers de température (5s) permettant un retour à l’équilibre. 

Le flux différentiel de chaleur est intégré pour chaque incrément, figure 48. La valeur de Cp est alors 

donnée par la relation (46). 

 �¬1(+z 9 +z�N< ) = 1É �
+z 9 +z�N< � G (r ÊU6�(Ë)$Ë��ÌÍ�� ' r ÊW(Ë)$Ë��ÌÍ�� )

q G (+z�N ' +z)  
(46) 
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Avec A un facteur correctif déterminé grâce à une référence  

 Φech et Φ0 les flux différentiels de chaleur (J.s-1) 

 m la masse d’échantillon 
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Figure 48 : illustration des incréments de température utilisés pour la mesure de Cp par la méthode "étagée" 

3.3.4. Caractérisations thermoélectriques 

3.3.4.1. Coefficient de Seebeck et résistivité électrique 

Les mesures de Seebeck et de résistivités électriques ont été réalisées à l’aide de l’appareil ZEM 3 (ULVAC-

RIKO, Inc ; Japon). Ce dispositif permet la mesure, en simultanée, du coefficient de Seebeck et de la 

résistivité, pour des températures allant de 323 K à 1073 K. 

Pour la mesure, l’échantillon est placé entre deux électrodes qui, par le biais d’une résistance située dans 

l’électrode du bas, vont permettre d’induire un gradient de température. La différence de potentiel est 

mesurée au moyen de thermocouples qui donnent également les températures T1 et T2, figure 49. Ainsi, 

le coefficient de Seebeck à la température moyenne est donné par (47) : 

 !(+K) = $%TN ' TP 
(47) 

 
 

Avec  ! le coefficient de Seebeck (V.K-1) 

 TÎ1 = _Í�_ÏP  la température moyenne (K) 

 dV la différence de potentiel (V) 

La mesure de la résistivité se fait par la méthode des quatre points alignés que constituent les deux 

électrodes et les deux thermocouples : on impose un courant I au moyen des deux électrodes et une 

différence de potentiel est mesurée au moyen des thermocouples. La résistivité est alors donnée par (48):  
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 D = 1$% G >- G B  
(48) 

 
Avec D la résistivité (Ω.m) 

 dV la différence de potentiel (V) 

 S la section de l’échantillon (m²) 

 I l’intensité du courant imposé (A) 

 l la distance entre les thermocouples (m) 

 

Figure 49 : principe de mesure du coefficient de Seebeck et de la résistivité électrique 

Les éprouvettes de mesures utilisées sur le dispositif ZEM 3 ont une dimension de 10*2,5*3 mm3. Avant 

chaque mesure, deux tests d’ohmicité des contacts sont réalisés afin de pallier à tout problème de contact 

entre les électrodes et/ou thermocouples et l’échantillon. Pour chaque mesure, deux cycles 

d’échauffement et de refroidissement sont réalisés afin de vérifier la stabilité des matériaux. Pour chaque 

température, cinq gradients thermiques sont utilisés pour la mesure du coefficient de Seebeck. Un 

traitement statistique réalisé par le logiciel fourni par la compagnie ULVAK RIKO permet d’aboutir au 

coefficient de Seebeck. Les mesures retenues sont celles qui, après deux cycles successifs, sont identiques. 

3.3.4.1. Mesure de la concentration de porteurs de charges et de leur mobilité par effet 

Hall 

Les mesures de la concentration de porteurs de charge, de leur mobilité à température ambiante et de la 

résistivité du matériau sont effectuées sur un dispositif HMS-3000 (contact : Olivier Briot Laboratoire 

Charles Coulomb UMR 5253). Le dispositif utilise la géométrie Van der Pauw qui est plus adaptée aux 

épaisseurs de matériaux très fines, figure 50. Pour la mesure de la résistivité, quatre contacts électriques 

sont réalisés de manière à former un carré (ABCD) sur une lamelle d’épaisseur d (m) et de résistivité ρ 

(Ω.m). 
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Figure 50 : schéma de principe de la mesure par la méthode Van Der Pauw 

On injecte un courant I entre A et B et on mesure la différence de potentiel entre C et D. On répète cette 

opération en injectant un courant entre A et C et en mesurant la différence de potentiel entre B et D. On 

a alors: 

 

 
7�}ÐÑÒ = ÓÑÒ-�}  

et 

(49) 
 

 17�ÑÐ}Ò = Ó}Ò-�Ñ  
(50) 

 
 

La résistivité s’écrit alors selon la relation (51) : 

      

 D = .$��1(<) 7�}ÐÑÒ G 7�ÑÐ}Ò< 1m 
(51) 

 
     

Où f dépend du rapport 
ÔÕ�ÐÖ×ÔÕÖÐ�× et est égal à 1 si l’échantillon est symétrique et isotrope. 

La mesure de la concentration de porteurs se base sur l’effet Hall qui décrit l’apparition d’une tension de 

Hall, VH, dans un matériau homogène d’épaisseur d lorsqu’il est soumis simultanément à un champ 

électrique XYZ et un champ magnétique ØYZ perpendiculaire à1XYYYZ. La direction de la tension de Hall est XYZ Ù ØYZ. 
Il est alors possible de définir le coefficient de Hall qui sera positif dans le cas où les porteurs majoritaires 

sont des trous et négatif si ce sont les électrons tels que (52) :  

 7Ú = $-Ø1%Ú = ;o� 
(52) 

 

Avant chaque mesure, un test de l’ohmicité du contact entre les pointes de mesures et l’échantillon est 

réalisé. 

3.3.4.2. Conductivité thermique 

La conductivité thermique des matériaux est déterminée à partir de l’équation (53) : 

 M1(+) = ·(+) G �¬1(+) G 1D(+) (53) 
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Avec l : la conductivité thermique en W.m-1.K-1 

Cp(T) La capacité thermique J.g-1.K-1 

a(T) la diffusivité thermique : m².s-1 

ρ(T) la masse volumique en g.m-3 

Il est donc nécessaire de déterminer trois grandeurs pour la déterminer : la capacité thermique , la masse 

volumique et la diffusivité thermique. 

a. Mesure de la masse volumique  

La masse volumique des matériaux obtenus après SPS est mesurée par la méthode de la balance 

d’Archimède. Un système de nacelle permet une mesure de la masse m1 du solide dans l’air puis la mesure 

de la masse m2 du solide immergé dans le liquide, ici de l’eau distillée. On prend soin d’éviter la formation 

de bulles qui fausseraient la mesure. La masse volumique de l’eau étant une valeur connue, il est possible, 

via l’équation (54), de déterminer celle du matériau:  

 

 DK"� = qNÎN 'ÎP DU"Û (54) 
 

 

b. Mesure de la diffusivité thermique 

La diffusivité thermique des matériaux a été mesurée par la méthode laser flash. Le principe de cette 

méthode est d’exposer une face des matériaux à un rayonnement laser qui induit  une élévation de la 

température. La chaleur se propage au travers du matériau et on mesure sur la face opposée l’élévation 

de température. On détermine ainsi la diffusivité thermique du matériau à partir du modele de Cape-

Lehmann [162] qui donne l’équation (55) :  

 
· = ºÐ;~Ü1 Ý²ËNOP 

 

(55) 
 

Avec a la diffusivité thermique du matériau en m².s-1 

d l’épaisseur de l’échantillon 

t1/2 le temps que met la face non exposée au laser à atteindre la moitié de la valeur de la température 

maximale. 

Les mesures n’étant pas disponibles au sein de l’ICGM, celles-ci ont été réalisées via des collaborations 

par :  

· Olivier Rapaud sur un dispositif Netzsch-LFA 427 du laboratoire de Science des Procédés 

Céramiques et Traitements de Surface, SPCTS-UMR7315 de l’Université de Limoges. Ce dispositif 

permet la mesure de la diffusivité de la température ambiante jusqu’à 700 K. 
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· Jérôme Castellon sur un dispositif Netzsch-LFA 447 du Groupe Energie et Matériaux, GEM de 

l’Institut d’Electronique du Sud, UMR 5214. Ce dispositif permet la mesure de la diffusivité de la 

température ambiante jusqu’à 573 K. 

Les deux dispositifs ont des caractéristiques analogues et la procédure pour la mesure est identique : le 

matériau sous forme de pastille cylindrique ou de pavé (10*10 mm²) est recouvert d’une couche 

homogène de carbone. Cette couche permet une absorption complète du rayonnement laser ce qui évite 

des pertes par réflexion. L’échantillon est alors placé sur un poste échantillon en alumine.  Pour chaque 

température, 5 « tirs » laser sont réalisés et la diffusivité moyenne est déterminée. Les écarts moyens 

pour les diffusivités déterminées sont de l’ordre de 2 %.  

3.3.4.3. Mesure résolue spatialement du coefficient de Seebeck  

La mesure du coefficient de Seebeck résolue spatialement (Potential Seebeck microprobe PSM)  a été 

effectuée au DLR, Institute of Materials Research à Cologne (Allemagne) en collaboration avec Pawel 

Ziolkowski. Comme dans le cas du coefficient de Seebeck à l’échelle macroscopique, cette méthode 

s’appuie sur la mesure d’une différence de potentiel lorsque l’on applique une différence de température 

entre les deux points de mesure de la tension.   

Le matériau est positionné sur un thermostat couplé à un système de positionnement avec une précision 

de l’ordre de 1 µm.  La soudure d’un thermocouple à l’aide de laque d’argent réalisée sur le matériau 

permet la mesure de la température T0 qui correspond à la température imposée par le thermostat. Une 

pointe en carbure de tungstène, reliée à un dispositif de chauffe, permet  d’appliquer localement une 

différence de température T1-T0 et de mesurer de la différence de potentiel dV, figure 51 . 

 

Figure 51 : schéma du dispositif de mesure PSM 

 

3.3.5. Méthodes de caractérisations complémentaires 

3.3.5.1. Granulométrie laser 

La caractérisation de la distribution granulométrique des poudres, issues de mécanosynthèse et non 

tamisées est effectuée en voie sèche sur un granulomètre Mastersizer 2000.  

Un granulomètre laser exploite le principe qu’un faisceau laser qui éclaire une particule forme une figure 

de diffusion. Il est possible, à partir des intensités et angles de diffraction,  d’obtenir la distribution 

granulométrique des particules. Cette méthode est basée sur les théories de diffraction de Fraunhofer et 
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de diffusion de Mie et Rayleigh, selon que la taille des particules soit respectivement grande ou 

équivalente par rapport à la longueur d’onde incidente. Pour la caractérisation en voie sèche, les poudres 

sont projetées dans l’enceinte traversée par le laser via un jet d’air.  

3.3.5.2. Analyse par spectroscopie des photoélectrons X (XPS) 

La caractérisation chimique de la surface des matériaux peut être réalisée par l’analyse spectroscopique 

des photoélectrons X qui sonde entre 5 et 1,5 nm d’épaisseur de matériau. Lorsque le matériau est soumis 

à un rayonnement X  monochromatique d’énergie E = hν, on observe, suite à l’ionisation des atomes, 

l’émission de photoélectrons. La mesure et l’analyse de l’énergie cinétique des photoélectrons 

permettent d’obtenir les énergies de liaison à partir de l’équation (56) :  

 
X�z"z�Þ� = �� ' XÑ 'ß 

 
(56) 

 
 

Avec Eliaison l’énergie de liaison (eV) 

h la constante de Planck (eV.s) 

ν la longueur d’onde des rayons X incidents (s-1) 

w le travail de sortie qui représente le minimum d’énergie à fournir pour arracher un électron de la 

surface vers le vide (eV) 

Il est également possible lors des analyses XPS d’étudier l’énergie des électrons Auger qui sont émis lors 

de la désexcitation non radiative des atomes. Lorsqu’un électron de cœur est manquant suite à l’excitation 

de l’atome par le rayonnement X, un électron de valence peut alors subir une transition pour combler ce 

vide. Cette transition s’accompagne soit de l’émission d’un photon X soit d’un électron Auger.  

Les positions des pics caractéristiques et les déplacements des pics XPS donnent des informations sur la 

nature chimique des éléments mais aussi sur le degré d’oxydation et l’environnement chimique. Dans le 

cas du zinc, l’utilisation des électrons Auger pour l’identification des composés est même recommandée 

d’après Biesinger et al.  [163]. En effet, les positions des pics XPS pour Zn et ZnO sont très proches : 

respectivement 1021,4 eV et 1021,7 eV. 

Les analyses sont réalisées avec l’appareil ESCALAB 250 de Thermo Electron. La source d’excitation est  la 

source monochromatique, raie Al Kα (1486,6 eV).  Le matériau à analyser est finement broyé et disposé 

sur le porte échantillon au moyen d’un ruban adhésif double face et conducteur. La surface analysée a un 

diamètre de 400 µm. Les spectres de photoélectrons obtenus sont calibrés en énergie de liaison par 

rapport à l’énergie de la composante C-C du carbone C1s à 284,8 eV. 
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Chapitre 4  

Elaboration par 

solidification de 

matériaux à base de 

ZnSb 
  



93 
 

  



94 
 

Comme nous l’avons déjà évoqué au chapitre 2, la synthèse du matériau ZnSb polycristallin par 

solidification est un processus largement rapporté dans la littérature avec une disparité importante des 

propriétés des matériaux obtenus. En effet, le coefficient de Seebeck pour ZnSb varie, à température 

ambiante, entre 275 et 400 µV.K-1. Cette variation peut être attribuée à la présence d’impuretés agissant 

comme dopants mais aussi et surtout, puisqu’il s’agit du matériau non dopé, aux phases secondaires que 

sont l’antimoine et Zn4Sb3. La présence de ces phases est reliée à différents facteurs : 

· l’existence des équilibres péritectique (57) et eutectique (58). Ainsi, lors du refroidissement d’un 

liquide de composition Zn50Sb50, la première phase à se former est Zn4Sb3. La formation de cette 

phase entraîne alors une modification de la composition du liquide qui s’enrichit en antimoine, on 

tend alors vers l’eutexie. Afin de limiter la formation de ces phases, on réalise une trempe lors de 

la synthèse par solidification. 

 V¸�à¸$e 91Jo¥>á�(�) 1âãäâå�æ�ççãèãéêë̀ëëëëëëëëëëëëëa
ìíîïðääãèãéêñëëëëëëëëëëëëò 1Jo>á(s) 

(57) 
 

 V¸�à¸$e
�Ut�Þzwz��UKU��ë̀ëëëëëëëëëëa
ì6�"ÛttUKU��ñëëëëëëëëëò 11Jo>á(�) 9 >á(�) (58) 

 

 

· le second paramètre est intimement lié au premier : la vitesse de trempe dans les protocoles 

employés, trempe à l’eau essentiellement, n’est pas infinie. On ne peut donc pas s’affranchir de la 

formation d’une fraction de Zn4Sb3 et de Sb. Ce phénomène peut également s’accompagner de 

gradients thermiques au sein d’un même lingot.  

 

· Dans le cas des matériaux analysés, après mise en forme, il faut également tenir compte des 

phénomènes rapportés de perte de zinc par sublimation ou migration. 

 

Au vu des résultats disponibles dans la littérature, l’influence de ces différents facteurs sur la synthèse du 

matériau ZnSb ne peut être ignorée. Dans le cadre d’une étude sur l’effet de dopants sur les propriétés 

thermoélectriques des matériaux, il est nécessaire d’optimiser un protocole permettant l’obtention d’un 

matériau pur. Celui-ci pourra alors être appliqué pour évaluer l’influence des dopants sur les équilibres, 

les phases en présence et les propriétés thermoélectriques. 

Nous aborderons, en premier lieu dans ce chapitre, la description du  protocole classique et les 

modifications apportées pour obtenir un matériau homogène. Nous expliquerons la méthode du tracé du 

diagramme de Tammann par analyse thermique différentielle qui a permis d’avoir un bonne estimation 

de la fraction d’antimoine présente dans les matériaux synthétisés. 

Une seconde partie sera consacrée au dopage du matériau ZnSb en s’inspirant des calculs réalisés en DFT  

par Kinga Niedziolka. 

Enfin, avant d’aborder les caractérisations thermoélectriques, nous nous attarderons sur l’optimisation 

du protocole de mise en forme des différents matériaux obtenus.  
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4.1. Optimisation des conditions de synthèse de ZnSb 

4.1.1. Protocole classique  

Le protocole le plus répandu dans la littérature pour la synthèse de ZnSb est : fusion à 1023 K  avec 

maintien à l’état liquide pendant 4 h, suivi d’une trempe à l’eau et d’un recuit de 100 h à 723 K. Dans un 

premier temps, c’est celui que nous avons adopté dans cette étude. 

4.1.1.1. Caractérisation par  diffraction des rayons X 

Une fraction de la partie inférieure du lingot obtenu après trempe est analysée par diffraction des rayons 

X, figure 52, qui confirme la présence des phases Zn4Sb3 en faible quantité, ZnSb et Sb comme le prévoit 

le diagramme de phases. L’intérêt de la trempe est illustré ici : elle permet de figer la structure de manière 

à conserver la composition ZnSb et limite ainsi la formation de Zn4Sb3. 

Une vitesse de trempe plus importante par ultra trempe aurait pu être envisagée et aurait peut-être 

permis de limiter la formation des phases secondaires. 
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Figure 52 : diffractogramme de rayons X de l’échantillon après trempe à l’eau ; (|) position des pics de ZnSb, (|) position 
des pics de Sb, (|) position des pics de Zn4Sb3.  

La présence d’antimoine et de Zn4Sb3 dans le lingot confirme la nécessité du recuit pour l’obtention de 

ZnSb seul par réaction de ces deux phases via diffusion du zinc. En effet, dans le système, l’espèce qui 

diffuse le plus rapidement est le zinc : Katayama et al. [164] rapportent l’apparition d’un fort effet 

Kirkendall : c’est-à-dire un déplacement du front de diffusion dans le couple Zn-Sb. En effet, avant de 

procéder au recuit de diffusion, un marquage de l’interface Zn-Sb a été réalisé avec du tungstène. Après 

diffusion, le tungstène se retrouve à l’interface Zn-ZnSb. On a donc déplacement du front de diffusion vers 

l’antimoine, figure 53. L’effet Kirkendall est le témoin de la vitesse de diffusion plus élevée du zinc par 

rapport à l’antimoine dans ZnSb. L’effet Kirkendall est associé à un mécanisme de diffusion par les lacunes 

de zinc dans ZnSb, défaut le plus stable d’après les calculs de DFT dans ZnSb [76].  
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Figure 53 : illustration de l'effet Kirkendall dans le couple Zn-Sb d'après Katayama [164] 

Après le recuit, la poudre est caractérisée par diffraction des rayons X. Le diffractogramme présenté en 

figure 54,  permet d’identifier la présence d’une seule phase, ZnSb. 
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54 : diffractogramme de rayons X de l’échantillon après recuit de 100 h à 723 K ; (|) position des pics de ZnSb. 

4.1.1.2. Caractérisation par analyse thermique différentielle 

L’analyse thermique différentielle de la partie inférieure de l’échantillon après recuit a également été 

effectuée, figure 55. 
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Figure 55 : thermogramme de l’échantillon après recuit de 100 h à 723 K 

Nous pouvons observer sur le thermogramme, figure 55, un premier accident endothermique à 772,3 K ; 

cette valeur correspond à celle donnée pour l’invariant eutectique (57). On observe également un second 
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accident dont le maximum est atteint à une température de 813,3 K. Ce maximum, à cette température, 

correspond à celle du liquidus pour une composition proche de ZnSb. L’analyse thermique indique donc 

que nous sommes en présence d’un mélange entre ZnSb et le mélange eutectique ZnSb+Sb.  

Ce résultat semble donner de plus amples informations que le diffractogramme de rayons X. En effet, 

l’analyse thermique est plus sensible que la diffraction des rayons X qui ne permet pas la détection de 

faibles fractions, la sensibilité communément admise étant de 5 % massique [165]. De plus, la 

température du liquidus suggère une faible proportion d’antimoine puisqu’elle est proche de celle donnée 

dans le diagramme de phases par Liu évaluée à 829 K pour la composition ZnSb [81]. 

Cet écart à la stœchiométrie peut être imputé à la perte de zinc lors de la synthèse : le zinc possède une 

pression de vapeur saturante plus élevée que l’antimoine. Il a donc plus tendance à s’évaporer : 

5�"�(Jo) = 1ºÐ;óô1á·�1õ1;º<~1» 

5�"�(>á) = ;Ð<ö11;ºf÷á·�1õ1;º<~1»!
 

Cette hypothèse est confirmée par l’expérience : lors de la trempe, un dépôt d’aspect métallique se 

dépose sur la partie supérieure de l’ampoule.  

De plus, l’analyse thermique différentielle réalisée sur trois parties du lingot (supérieure, médiane et 

inférieure), met en évidence un problème d’inhomogénéité au sein de l’échantillon. En effet, comme le 

montre la figure 56, les trois thermogrammes présentent des allures similaires mais l’aire correspondant 

au premier pic n’est pas identique. Cette différence correspond à une fraction d’antimoine différente dans 

le produit. Les températures des accidents thermiques pour chaque partie du lingot sont rapportées 

tableau 25. On observe une diminution importante  de la température du liquidus pour la partie inférieure 

du lingot, ce qui accrédite l’hypothèse d’une fraction plus importante d’antimoine et donc un décalage en 

composition plus important. 
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Figure 56 : thermogrammes de trois parties d’un échantillon après recuit de 100 h à 723 K : partie supérieure du lingot 
(noir), partie médiane du lingot (bleu) et inférieure du lingot (rouge) 

 

7 
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Tableau 25 : températures mesurées par analyse thermique différentielle 

Section du lingot Température du premier 
accident thermique 

Température du second 
accident thermique 

supérieure 772 K 818,9 K 
médiane 771,9 K 818,9 K 
inférieure 772 K 816,3 K 

4.1.1.3. Observation par microscopie électronique à balayage 

Afin de valider les résultats obtenus par DRX et par ATD,  les différents échantillons ont été analysés par 

microscopie électronique à balayage et EDX. Le cliché, figure 57, obtenu sur le lingot non recuit, met en 

évidence la présence de trois phases : une phase majoritaire (1), une seconde phase plus sombre sous 

forme d’aiguilles (2) et une phase plus claire (3).  

 

 

Figure 57 : image de microscopie électronique à balayage d’un lingot non recuit 

 Les compositions des phases déterminées par EDX sont reportées tableau 26.  On attribue ainsi la phase 

majoritaire à la phase ZnSb, la phase sombre à Zn4Sb3 et la phase la plus claire à de l’antimoine. 

L’identification de la phase de composition Zn54,6Sb45,4 comme Zn4Sb3, soit Zn57,1Sb42,9, se base sur 

l’hypothèse que la zone analysée n’est pas uniquement composée de Zn4Sb3. En effet, le faisceau 

électronique interagit avec la matière en formant une poire d’interaction de dimensions de l'ordre du 

micromètre. La même hypothèse est réalisée pour l’identification de l’antimoine. 

Le spectre EDX réalisé pour l’analyse en zone 1 est également visible figure 58 . On constate la présence 

des pics caractéristiques du carbone et de l’oxygène. Une faible oxydation du matériau massif n’est pas à 

exclure, les précurseurs étant stockés à l’air. De plus, une oxydation de surface liée au traitement subi par 

le matériau (découpe et polissage en présence d’eau et d’air) est également envisageable. La présence de 

traces de la résine qui englobe le lingot n’est pas non plus à exclure.  

Dans la suite de l’étude, nous ne mentionnerons pas la présence d’oxygène et de carbone : dans la quasi-

totalité des échantillons mesurés le pourcentage d’oxygène mesuré par EDX  se situe autour de 3 % at.  
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Figure 58 : spectre EDX du matériau ZnSb (zone 1 figure 57) 

 

Tableau 26 : quantification EDX des  différentes zones visibles par MEB sur un lingot non recuit 

Zone du cliché MEB % at. Sb (± 1) % at Zn (± 1) 
1 50 50 
2 45  55  
3 82  18 

 

La zone 3 dans l’image figure 57 met en évidence la présence d’antimoine dans le lingot. Cette zone, 

agrandie sur la figure 59, correspond à une microstructure typique d’un eutectique ; en l’occurrence ici, 

c’est le mélange eutectique ZnSb + Sb. 

 

 

Figure 59 : grandissement de l’eutectique ZnSb + Sb 

  

L’observation du lingot recuit à 713 K pendant 100 h, figure 60, met en évidence la disparition de Zn4Sb3  

par réaction avec l’antimoine résiduel selon l’équation (59). Cette réaction est d’autant plus possible que 

la formation d’agrégats de zinc au sein de Zn4Sb3, ainsi que la décomposition de Zn4Sb3 en zinc et ZnSb 

pendant le recuit de cette phase ont été rapportées [84, 166-168]. 
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 Zn4Sb3(S) + Sb(S) = 4 ZnSb(S) 
(59) 

 
 

Cependant, malgré la réaction (59) il reste dans le lingot de l’antimoine qui apparait en blanc sur la figure 

60. 

 

Figure 60 : image de microscopie électronique à balayage d’un lingot recuit 100 h à 713 K 

Il semble donc qu’avec ce protocole de synthèse, un problème d’inhomogénéité des lingots apparaisse. 

Ce phénomène s’accompagne d’un excès d’antimoine qui n’a été mis en évidence que par l’analyse 

thermique différentielle et la microscopie électronique à balayage. 

4.1.2. Protocole optimisé 

L’inhomogénéité du lingot est le phénomène le plus préjudiciable ici. En effet, la diffusion qui permet la 

disparition partielle des phases secondaires sera gênée si l’on observe une ségrégation de l’antimoine et 

de Zn4Sb3 dans deux parties distinctes du lingot. Le nouveau protocole met en jeu une agitation de 

l’ampoule ainsi qu’une diminution de la température et de la durée à l’état liquide pour limiter le 

phénomène de vaporisation du zinc. La préparation de l’ampoule suit le même protocole. L’ampoule est 

portée à 973 K avec une rampe de 100 °/h et est maintenue à cette température pendant 30 minutes. 

Pendant ces 30 minutes, l’ampoule est vigoureusement agitée et laissée au repos pendant 5 minutes 

avant  la trempe à l’eau. Un recuit de 100 h à une température de 723 K est ensuite réalisé.  

4.1.2.1. Caractérisation par analyse thermique différentielle 

L’analyse thermique a été réalisée sur les trois parties du lingot, figure 61. On constate la présence d’un 

premier pic à 772 K dont l’aire est similaire sur les trois thermogrammes. L’agitation de l’ampoule permet 

donc une homogénéisation du lingot. 
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Figure 61 : thermogrammes de trois parties d’un échantillon après recuit de 100 h à 713 K : Partie supérieure du lingot 
(noir), partie médiane du lingot (bleu) et inférieure du lingot (rouge)   

La comparaison des thermogrammes sur un lingot non agité et agité met en évidence, figure 62, que la 

quantité d’antimoine a également diminué. Cela s’explique par la diminution de la température et de la 

durée du palier, qui passe de 1023 K pendant 4 h à 973 K pendant 30 minutes conduisant ainsi à une 

moindre évaporation du zinc. L’augmentation de la température du maximum du second pic, qui se 

rapproche de 829 K, température du liquidus pour ZnSb, d’après Liu et al. [81], confirme que la 

composition du matériau se rapproche de ZnSb et donc que l’excès d’antimoine est moins important. 

Cette hypothèse est confirmée par la disparition, avec ce protocole, de la partie métallique déposée sur 

la partie supérieure de l’ampoule. 
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Figure 62 : analyses thermiques différentielles d’un échantillon non agité (noir) après recuit de 100 h à 713 K et d’un 

échantillon agité (rouge) après recuit de 100 h à 713 K 

4.1.2.2. Caractérisation par diffraction des rayons X 

Lors de l’analyse par diffraction des rayons X des échantillons issus du premier protocole de synthèse, la 

présence d’antimoine n’avait pas été mise en évidence. Afin de vérifier la présence d’antimoine pour cette 
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synthèse, l’acquisition du diffractogramme a été effectuée dans des conditions « spinner» permettant la 

réalisation d’un affinement de Rietveld. 

L’affinement de Rietveld est présenté, figure 63. Bien que différentes phases secondaires aient été 

envisagées et que le phénomène d’orientation préférentielle ait été considéré, le facteur de profil χ² pour 

cet affinement est égal à 12 et reste élevé.  La seule phase mise en évidence est ZnSb, les positions des 

pics de Sb, de Zn4Sb3 et de ZnO sont représentées. L’ajout de ces phases ne permet pas un meilleur 

affinement. La forte absorption liée à la présence d’antimoine peut être à l’origine de la qualité de 

l’affinement pour ces données acquises avec un rayonnement au cuivre, l’utilisation d’une source au 

molybdène aurait pu  conduire à plus de précision et à un meilleur affinement. Le tableau 27 présente les 

paramètres de maille déterminés pour ZnSb, dans le cadre de cette thèse et dans le cas des travaux de 

Mozharivskyj et al. [87] qui ont réalisé un affinement à partir d’un diffractogramme obtenu avec un 

rayonnement au molybdène. 
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Figure 63 : diffractogramme du lingot issu du second protocole après recuit de 100 h à 713 K. Affinement de Rietveld ; 
Intensités observées en rouge, calculées en noir, différence observée-calculée en bleu ;  (|) position des pics de ZnSb, (|) 

position des pics de Sb, (|) position des pics de Zn4Sb3, (|) identification des pics de ZnO. 

 

Tableau 27 : paramètres de maille déterminés par affinement de Rietveld pour ZnSb 

a (nm) b (nm) c (nm) V( nm3)  

0,6202   0,7743 0,8100 0,3890 Ce travail 

0,6203 0,7740 0,8097 0,3889 [87] 
 

4.1.2.3. Observation par microscopie électronique à balayage 

Dans le but de vérifier la faible présence d’antimoine identifiée uniquement par ATD, une partie de 

l’échantillon est analysée par microscopie électronique à balayage. La figure 64 présente le cliché de 

microscopie électronique à balayage et confirme la présence d’antimoine (phase blanche) en mélange 

avec ZnSb. 



103 
 

 

 

Figure 64 : image de microscopie électronique à balayage d’un lingot recuit 100 h à 713 K 

Une faible quantité d’antimoine a ainsi été mise en évidence par analyse thermique différentielle et par 

imagerie MEB. Afin d’évaluer la proportion d’antimoine dans ce matériau, nous nous proposons d’utiliser 

la méthode du diagramme de Tammann.   

4.1.3. Tracé du diagramme de Tammann 

Nous avons vu précédemment l’intérêt de l’analyse thermique différentielle pour mettre en évidence de 

faibles quantités d’une phase dans le matériau final. Afin de mettre à profit cette observation, une 

détermination quantitative du phénomène est nécessaire. C’est ce que nous nous proposons de faire par 

le tracé du diagramme de Tammann relatif à l’invariant eutectique décrit par l’équilibre (57) rappelé ici :  

 V¸�à¸$e
�Ut�Þzwz��UKU��ë̀ëëëëëëëëëëa
ì6�"ÛttUKU��ñëëëëëëëëëò 1Jo>á(�) 9 >á(�) (57) 

 

Le tracé du diagramme de Tammann est originellement associé à l’analyse thermique simple au 

refroidissement [169]. On mesurait alors la température de l’échantillon en fonction du temps.  

Considérons une même quantité de matière analysée (n). L’équation (60) et la figure 65 permettent 

d’illustrer que les fractions de A qui cristallisent à Te, et donc les quantités de chaleur mises en jeu à Te, 

seront différentes pour deux compositions différentes. Lorsqu’un mélange de composition x atteint la 

température Te, la quantité de chaleur libérée sera associée à la cristallisation d’une quantité nA de 

cristaux de A.  

Lorsque x tend vers x1 la quantité nA de solide A qui cristallise à Te tend vers n. 

Lorsque x tend vers x2 la quantité nA de solide A qui cristallise à Te tend vers 0. 
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Figure 65 : exemple d'un diagramme binaire possédant un invariant eutectique 
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(60) 
 

L’établissement du diagramme de Tammann consiste à tracer sur le diagramme binaire les quantités de 

chaleur mises en œuvre à chaque composition (avec l’axe des quantités croissantes vers le bas) et en 

utilisant l’échelle du diagramme, figure 66.  

 

Figure 66 : illustration du tracé du diagramme de Tammann 

Dans notre étude, nous utiliserons l’aire des pics présents sur les thermogrammes qui peut être reliée à 

la variation d’enthalpie et donc à la quantité de chaleur mise en jeu.  La présence d’un pic à 772 K indique 

la présence de l’eutectique (ZnSb+ Sb) en mélange avec ZnSb. L’eutectique correspond à la composition 

(Zn0,31Sb0,69)  et c’est pour cette composition, que l’on attend une aire maximale. Plus la composition 

s’éloigne de cette composition plus l’aire de ce pic sera faible. Il est donc possible de corréler celle-ci à la 

fraction d’eutectique dans un mélange inconnu. Il sera ensuite possible de déduire la quantité d’antimoine. 

Nous avons choisi d’élaborer quatre alliages hypo-eutectiques   

(Zn0,05Sb0,95) ; (Zn0,1Sb0,9) ; (Zn0,2Sb0,8) ; (Zn0,3Sb0,7)  et quatre alliages hyper-eutectiques (Zn0,35Sb0,65) ; 

(Zn0,4Sb0,6)  ; (Zn0,44Sb0,54) ; (Zn0,48Sb0,52). Le protocole de synthèse pour ces 8 alliages est le protocole 

optimisé déterminé précédemment. 
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4.1.3.1. Caractérisation microstructurale par microscopie électronique à balayage 

La caractérisation des alliages par microscopie électronique à balayage permet de visualiser et de suivre 

l’évolution de la microstructure caractéristique d’un alliage eutectique. Les figures 67 à 74 présentent les 

micrographies réalisées. Sur celles-ci, la phase claire est identifiée comme étant de l’antimoine et la phase 

sombre comme ZnSb. 

On observe sur les figures 67 à 69  la présence d’antimoine majoritaire en mélange avec une seconde 

phase grise ZnSb. L’antimoine est la première phase à se former pour ces compositions hypo eutectiques. 

Le liquide résiduel qui a la composition de l’eutectique se solidifie ensuite. On n’observe pas la structure 

caractéristique dite « eutectique » ici à cause du fort excès d’antimoine. La Figure 69 présente également 

une micrographie d’un alliage hypo-eutectique mais on observe ici la structure «eutectique», où 

l’antimoine et le ZnSb sont intimement entremêlés, entre de gros grains d’antimoine. 



106 
 

   

Figure 67 : micrographie  de l’alliage de 

composition (Zn0,05Sb 0,95) après recuit 

Figure 68 : micrographie  de l’alliage de 

composition (Zn0,1Sb 0,9) après recuit 
Figure 69 : micrographie  de l’alliage de 

composition (Zn0,2Sb 0,8) après recuit 
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La figure 70 présente la micrographie de l’échantillon ayant la composition la plus proche de l’eutectique. 

On observe uniquement la structure «eutectique». 

 

Figure 70 : micrographie de l’alliage de composition (Zn0,3 Sb0,7) après recuit 

Les figures 71 à 74 présentent les micrographies des échantillons hyper-eutectiques. Cette fois, on 

observe des gros grains de ZnSb d’abord noyés dans la structure « eutectique » puis comme phase 

majoritaire au fur et à mesure que la composition initiale se rapproche de celle de ZnSb. 
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Figure 1 Figure 71 : micrographie  de l’alliage de 

composition (Zn0,35Sb0,65) après recuit 

Figure 72 : micrographie  de l’alliage de 

composition (Zn0,40Sb0,60) après recuit 

Figure 73 : micrographie  de l’alliage de 

composition (Zn0,44 Sb0,56) après recuit 
Figure 74 : micrographie  de l’alliage de 

composition (Zn0,48Sb0,52) après recuit 
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4.1.3.2. Analyse thermique différentielle 

La figure 75 présente les analyses thermiques différentielles des échantillons réalisées pour cette étude. 

L’évolution de l’aire du premier pic est à corréler avec la quantité de structure « eutectique» visible sur 

les micrographies. Sur chaque thermogramme visible dans cette figure, on peut observer deux accidents 

endothermiques : le premier qui nous intéresse ici correspond au franchissement de l’invariant eutectique. 

Le deuxième plus ou moins étalé correspond au liquidus. Seul le thermogramme de l’échantillon 

correspondant à une composition à 30 % at en zinc ne présente qu’un seul pic  endothermique. Cet alliage 

est très proche de la composition eutectique. 
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Figure 75 : thermogrammes des différentes compositions étudiées 

La détermination de l’aire du pic eutectique peut être rendue difficile par le recouvrement plus ou moins 

prononcé des deux pics. En effet, sur les thermogrammes des échantillons (Zn0,3Sb0,7)  et (Zn0,35Sb0,65)  très 

proches de la composition eutectique, les deux pics sont quasiment confondus. La méthode choisie pour 

ne considérer que l’aire du premier pic est une méthode graphique. Elle consiste à ne prendre en compte 

que la partie située avant le maximum du pic. La figure 76 présente la détermination de l’aire pour le pic 

eutectique de l’échantillon (Zn0,48Sb0,52). La partie sombre correspond à l’aire considérée. 
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Figure 76 : thermogramme de l’échantillon (Zn0,48 Sb 0,52) 

L’ensemble des aires mesurées est reportée sur la figure 77.  Une régression linéaire est réalisée sur les 

deux demi-droites formées par les points correspondant aux deux types d’alliages. L’intersection des deux 

droites, correspondant au maximum d’intensité pour le pic correspondant à l’eutectique, nous donne la 

composition eutectique.  

La régression effectuée sur la droite hypo-eutectique est d’assez mauvaise qualité, son facteur de 

corrélation étant assez faible et égal à 0,88. Cela peut avoir comme origine le faible nombre de points 

utilisés, ainsi que des imprécisions liées à l’étalement du pic entre 772 K et 900 K. 

La régression effectuée sur la partie hyper-eutectique, nous permet d’aboutir à l’équation (61),  avec un 

facteur de corrélation de 0,995. 

 ¾ = ;Ð¨¹ G / ' ö¨ 
(61) 

 
L’intersection des deux droites donne une composition de l’eutectique à (30,7 % at Zn, 69,3% at Sb) valeur 

qui est en accord avec les valeurs de la littérature rapportées par Liu et al. [81] qui se trouvent à (31 % at 

Zn, 69 % at Sb). 
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Figure 77 : demi-droites d’étalonnage hypo et hyper eutectique, la régression linéaire nous permet la détermination de la 
composition par la mesure de l’aire du pic à 772 K pour divers échantillons 
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4.1.3.3. Détermination de la composition 

En utilisant l’équation (61) de la demi-droite « hyper-eutectique » et la règle des moments  nous pouvons 

déterminer l’équation (62). En mesurant sur les thermogrammes des divers échantillons, l’aire du pic 

correspondant à l’invariant eutectique nous pouvons déterminer leurs compositions.  

 �ùq¬ùú¸Ë¸ùo1eo11û1·Ë1Jo = 1�¸�e 9 ö¨;Ð¨¹  
(62) 

 
 

Les analyses thermiques réalisées permettent le tracé, figure 78, du diagramme de Tammann. Celui-ci 

nous permet d’estimer de manière relativement précise la teneur en antimoine du matériau obtenu et de 

rendre compte de l’intérêt du changement de protocole. En effet, nous avons constaté une diminution 

notable de la quantité d’antimoine en mélange avec ZnSb. 

 

Figure 78 : diagramme de Tammann tracé sur le diagramme de phases établi par liu et al. [81] 

 

Comme le rappellent A.P Rollet et R. Bouaziz [169] la validité de la demi-droite « hyper eutectique » tracée 

ici résulte de l’éloignement important entre les compositions de l’eutexie (≈(Zn0,31 Sb 0,69) ) et la péritéxie 

(≈(Zn0,5 Sb 0,5).  

On  peut ainsi obtenir le pourcentage d’antimoine en mélange avec ZnSb à partir de la composition en 

zinc, tableau 28 :  

Tableau 28 : compositions de différents alliages déterminées par la méthode de Tammann 

Echantillon  Composition en % at Zn % at Sb en mélange avec 
ZnSb 

Protocole classique 49,25 1,49 ±0,3 
Synthèse optimisée 49,92 0,16 ±0,2 
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L’écart constaté à la composition d’origine pour l’échantillon issu de la seconde synthèse peut avoir 

plusieurs origines : 

· malgré l’agitation, on retrouve parfois de petites parties métalliques dissociées du lingot et 

présentes sur la partie supérieure de l’ampoule, notamment sur la partie non carbonée. Nous ne 

pouvons nous affranchir de cette perte. En effet, il est nécessaire de laisser la partie supérieure 

sans carbone pour le scellement de l’ampoule, 

· une fraction du zinc peut encore s’évaporer et se déposer sur les parois de l’ampoule au moment 

de la trempe, 

· l’oxydation d’une faible fraction du zinc est possible, 

· la chaleur de la flamme du chalumeau peut suffire à vaporiser une fraction de zinc. 

 

Cependant, nous estimons que les quantités d’antimoine présentes dans les lingots sont très faibles et 

que cette méthode de synthèse est optimisée. C’est le protocole expérimental qui sera adopté dans la 

suite de l’étude sur le dopage de ZnSb. 

4.2. Etude du dopage par solidification du matériau ZnSb  

Le choix des dopants utilisés dans cette étude repose sur les travaux de la thèse de Kinga Niedziolka [1]. 

Le tableau 29 récapitule les résultats obtenus pour différents éléments en substitution du zinc ou de 

l’antimoine présentés dans le chapitre 2. 

Tableau 29 : énergies de formation et propriétés électriques pour les différents dopants donneurs d'après les travaux de 
Kinga Niedziolka [1] 

Composé 
Enthalpie de 
formation 
(kJ/mol) à 0 K 

Enthalpie de 
formation du 
défaut (kJ/mol 
de défaut) 

Concentration 
de trous 
(1018.cm-3) 

Coefficient de 
Seebeck à 300 
K (µV/K) 

Zn64Sb64 -2,99 - -4,02 -169 

Zn63Sb64 -2,31 77 8,95 129 
AlZn63Sb64 -2,60 57,5 -0,95 -170 
TiZn63Sb64 -2,41 81,9 -0,38 -141 
YZn63Sb64 -3,76 -95,8 -0.92 -197 
BZn63Sb64 5,59 1102 -0,27 -331 
Zn64Sb63Te -2,99 3,4 -0,77 -176 

 

On distingue deux catégories de dopants : les dopants en substitution du zinc : Al, Ti, Y et B pour lesquels 

aucun résultat expérimental ne vient confirmer les calculs qui prédisent un dopage n. La seconde 

catégorie concerne le dopage au tellure en substitution de l’antimoine. Dans ce cas des monocristaux de 

type n ont été synthétisés [110, 111]. 

Nous avons, dans le cadre de cette étude, réalisé des essais de dopage pour l’ensemble de ces éléments. 

Les résultats d’analyse microstructurale et de caractérisation thermoélectrique obtenus pour la première 

catégorie (Al, Ti, Y et B) ne conduisant ni à un dopage uniforme ni à l’obtention d’un semi-conducteur de 
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type n seront présentés en annexes 1 et 2. Les résultats concernant le bore ayant fait l’objet d’une 

publication, celle-ci est présentée annexe 3.  

Le dopage type n avec le tellure a été obtenu expérimentalement dans le cadre d’études sur les 

monocristaux. Cependant, un dopage avec du tellure permettant l’obtention du matériau ZnSb 

polycristallin de type n a été rapporté par Ueda et al. [142]  sans qu’il n’y ait eu une confirmation de ce 

résultat à ce jour.  

4.2.1. Etude du dopage pour différentes concentrations de tellure 

Le diagramme ternaire du système Zn-Sb-Te n’a pas été étudié dans la littérature. On ne dispose que des 

données de diagrammes binaires et des optimisations par la méthode CalPhad pour les systèmes Zn-Sb, 

Zn-Te et Sb-Te [81, 170, 171]. Il est ainsi possible d’obtenir un diagramme ternaire théorique basé sur la 

projection des diagrammes binaires. On représente figure 79, la projection de l’isotherme à 500 K de ce 

diagramme. Celui-ci ne tient pas compte du dopage éventuel de ZnSb ou Zn4Sb3 par le tellure. Aucune 

solubilité du tellure dans ZnSb n’a été décrite dans la base CalPhad utilisée. 

De plus, on constate sur cet isotherme que ZnTe qui possède une enthalpie de formation plus négative  

(-59,7 kJ.mol-1) [172], comparée à celle de ZnSb (-7,5 kJ.mol-1) [99] ou à celle calculée de ZnSb:Te 

(-2.9 kJ.mol-1) [1], intervient dans l’ensemble des équilibres. 

 

 

Figure 79 : isotherme à 500 K du diagramme ternaire Zn-Sb-Te issu de la projection des diagrammes binaires 

On dispose cependant de travaux sur le dopage de ZnSb au tellure. Ces différentes études ne font pas 

clairement état d’une limite de solubilité du tellure dans ZnSb. Néanmoins, le problème posé par la 

formation de ZnTe est évoqué. Kostur et al.[88, 106] rapportent la formation de ZnTe et de Sb pour des 

concentrations de tellure de 0,07 % at. La quantité des deux phases augmente avec la quantité de tellure 

introduite. Par contre, Ueda et al.[142] mentionnent un dopage allant jusqu’à 2,06 % at Te sans formation 

de ZnTe.  
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Afin de vérifier les résultats obtenus dans la littérature et d’estimer la limite de solubilité du tellure dans 

ZnSb, les compositions reportées tableau 30 ont été réalisées. Si la fraction de tellure incorporée est 

inférieure à la limite de solubilité, on observera alors uniquement la formation de ZnSb dopé au tellure : 

« ZnSb: Te ». Au-delà de cette limite, on s’attend à la formation de ZnSb :Te et ZnTe. 

Tableau 30 : compositions nominales des échantillons pour l'étude de la formation de ZnTe 

Composition n° %at. Zn %at. Sb %at. Te 
1 50 49,9 0,1 
2 50 49,5 0,5 
3 50 49 1 

 

Dans le diagramme de phases décrit par Liu et al. [81] ZnSb n’apparait pas comme un composé 

stœchiométrique mais possède un domaine d’existence qui s’élargit à haute température du fait de la 

stabilisation des lacunes de zinc. A cause de la non stœchiométrie de ZnSb, liée à la présence des lacunes 

de zinc, ces compositions devraient conduire à la formation de Zn4Sb3, ZnTe et ZnSb après recuit.  

Or, lors de toutes les synthèses, même avec le protocole optimisé, on constate une perte de zinc inévitable 

à cause des phénomènes d’oxydation et/ou de volatilisation. Ainsi, on considère que, d’après l’isotherme 

figure 79, ces compositions devraient conduire à la formation de ZnSb et de ZnTe après recuit.  

4.2.1.1. Diffraction des rayons X et affinement de Rietveld 

L’affinement de Rietveld réalisé sur le diffractogramme de poudre pour l’échantillon de composition 3 

après recuit est présenté figure 80. Le facteur de profil χ² est de 13,2. Deux phases sont mises en évidence. 

La quantification par la méthode de Rietveld donne une composition massique de 99,93 % ZnSb et de 0,07 

% ZnTe. La substitution de l’antimoine par du tellure lors de l’affinement ne permet pas d’obtenir un 

meilleur facteur de profil. On ne constate pas d’évolution du volume de la maille qui reste semblable à 

celui déterminé pour ZnSb, tableau 31. 

La diffraction des rayons X met en évidence la présence de ZnTe mais ne permet pas de conclure quant 

au dopage de ZnSb par le tellure dans le cas d’échantillon de composition 3. Dans le cas des deux autres 

compositions étudiées, ZnTe n’est pas mis en évidence sur le diffractogramme. 
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Figure 80 : diffractogramme de rayons X et affinement de Rietveld de Zn0,5Sb0,49Te0,01 après recuit ; intensités observées en 
rouge, calculées en noir, différence observée-calculée en bleu ;  (|) position des pics de ZnSb, (|) position des pics de ZnTe 

Tableau 31: paramètres de maille déterminés pour Zn0,5Sb0,49Te0,01 après recuit lors de l'affinement de Rietveld 

 a (nm) b (nm) c (nm) V (nm3)  
ZnSb:Te 0,6202 0,7743 0,8089 0,3890 Ce travail 
ZnSb 0,6202   0,7743 0,8100 0,3890 Ce travail 

(cf. 4.1.2.2) 
ZnSb 0,6203 0,7740 0,8097 0,3889 [87] 

 

4.2.1.2.  Mise en évidence de ZnTe 

On met aisément en évidence dans le cas des échantillons de composition n° 1, 2 et 3 la présence de 

cristaux de ZnTe qui sont également visibles par microscopie optique et prennent une couleur rouge 

orangée caractéristique, figure 81 a).  

La figure 81 b) présente l’analyse de la partie supérieure d’une section du lingot de composition 1 après 

recuit, où la teneur en tellure est la plus faible. On constate la présence de fissures et de macropores (1), 

ainsi que la présence de traces d’antimoine en blanc (2). La présence d’antimoine résulte a priori d’un 

léger écart à la stœchiométrie visée. Des cristaux visibles dans la zone 3 d’environ 1 µm de diamètre 

présentent une légère variation de couleur. L’analyse EDS de ces cristaux permet de les identifier comme 

ZnTe. Dans l’ensemble des lingots, les cristaux de ZnTe sont localisés en bordure de lingot ou dans la partie 

supérieure de l’ampoule.  
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Figure 81 : a) photographie obtenue au microscopie optique d’une inclusion de ZnTe (rouge orangée) dans la matrice de 
ZnSb (noir) sur la bordure d’un lingot. b) image en électrons rétrodiffusés de la partie supérieure du lingot de composition 

1 après recuit 

4.2.1.3. Mise en évidence du dopage par le tellure  

La caractérisation par microsonde de Castaing permet une analyse WDS des lingots. La figure 82 présente 

une cartographie de la répartition des atomes de tellure, d’antimoine et de zinc dans un échantillon de 

composition 3 après recuit. Chaque image correspond à un élément. Les zones riches en cet élément 

apparaissent plus claires. Des aiguilles contenant du tellure (2) et des précipités riches en tellure (1) sont 

mises en évidence.  

 

Figure 82 : cartographies de la répartition des atomes de tellure, d’antimoine et de zinc dans un lingot de composition  3 

après recuit ( les zones claires sur chaque cartographie sont riches en l’élément correspondant)  

Les analyses ponctuelles réalisées sur les différentes zones sont présentées tableau 32. On confirme la 

présence de ZnTe (1) déjà mis en évidence avant recuit par EDS. La phase identifiée en (3) correspond à 

ZnSb ne contenant pas de tellure. Conformément à ce qui est attendu, un léger déficit en zinc, imputable 

aux lacunes, apparait pour le composé non dopé.  La composition des aiguilles de  ZnSb (2) suggèrent que 

le dopage se fait en substitution de l’antimoine dans ZnSb et le pourcentage de tellure incorporé coïncide 

avec la valeur maximale de 0,5 at % Te rapportée dans la littérature pour le dopage de monocristaux [110, 

111].  
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Tableau 32 : compositions déterminées par WDS sur les différentes zones identifiées sur la cartographie figure 82  

Zone % at. Te4 (± 0,06) % at. Sb (± 0,84) % at. Zn (± 0,37) 
1 50,2 ± 0,68 0,65 49,15  
2 0,47  49,65  49,88  
3 0,01  50,53  49,46 
Limite de détection  0,09 0,14 0,5 

 

Pour l’ensemble des compositions, des résultats similaires sont observés. Nous sommes donc en présence 

de trois phases ZnSb, ZnTe et ZnSb :Te. Des traces d’antimoine, comme dans le cas du lingot non dopé 

peuvent également être mises en évidence. La formation de ZnTe et de ZnSb :Te est observée pour 

l’ensemble des compositions, avec un taux de dopage voisin de 0,5% at Te. 

Pour toutes les compositions, la présence simultanée des trois phases ZnSb, ZnTe et  

ZnSb1-xTex dont les compositions sont alignées sur la conode d’équilibre ZnSb-ZnTe du diagramme ternaire, 

indique que le système est hors équilibre thermodynamique. De plus, quelque soit le taux de tellure utilisé 

pour la composition nominale, un dopage avec 0,5 % at de tellure apparait. Ce phénomène, en plus du 

dopage non uniforme associé à la présence d’aiguilles, pose la question du mécanisme du dopage. 

4.2.2. Mécanisme du dopage au tellure   

L’influence de différents traitements thermiques a été étudiée afin de permettre la compréhension des 

phénomènes mis en jeu lors du dopage de ZnSb par le tellure. 

4.2.2.1. Influence du traitement thermique 

L’influence du traitement thermique est d’abord évaluée en analysant le lingot de composition n°3 après 

trempe à l’eau. On retrouve, sur les bords du lingot, ZnTe comme dans le cas du lingot recuit. La figure 83 

met en évidence les phases en présence dans le reste du lingot : ZnTe, ZnSb, Sb et Zn4Sb3. La précipitation 

et la présence de cristaux de ZnTe dans le liquide à 973 K sont en accord avec la  température de fusion 

élevée de ce matériau, 1563 K. Après la trempe, la phase Zn4Sb3 apparait sous formes d’aiguilles comme 

dans le cas du matériau non dopé figure 57. 

 

                                                      

4 : L’erreur dans le cas de la mesure WDS est calculée pour chaque mesure, une quantité d’élément importante induit une 
erreur plus importante.  
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Figure 83 : micrographie obtenue par microscopie électronique à balayage du lingot de composition 3 après trempe à l’eau  

Pour expliquer ce phénomène on réalise à partir de la base de données thermodynamiques utilisée pour 

le tracé de la section isotherme un calcul basé sur le modèle Scheil-Gulliver [173], figure 84.  

Ce modèle permet de simuler le refroidissement d’un liquide. Il se base sur les équilibres solide-liquide 

décrits dans le diagramme de phases. On suppose également une diffusion dans les solides formés alors 

que la diffusion est considérée infinie dans le liquide à toutes les températures. Ainsi, toute phase formée 

persiste jusqu’à la fin du refroidissement et la composition du liquide évolue suivant les équilibres du 

diagramme de phases.   

Ce modèle permet de prédire les phases en présence après un processus de solidification rapide telle 

qu’une trempe. On constate que ZnTe est présent à 973 K. La seconde phase à précipiter pour les 

compositions du tableau 30 est ensuite Zn4Sb3. Le liquide s’enrichit alors en antimoine et on forme ZnSb 

et en fin de refroidissement on forme Sb. Ce calcul, bien qu’il ne prenne pas en compte un dopage 

éventuel des différentes phases, reproduit assez bien les résultats obtenus.  
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Figure 84 : évolution de la fraction massique de solide lors du refroidissement d'un mélange de composition 3. 

La présence de Zn4Sb3 résulte de la vitesse de trempe qui n’est pas infinie. La figure 85 présente les 

micrographies de trois alliages de composition 3 trempés à des vitesses différentes, la vitesse de trempe 

la plus lente étant obtenue par un refroidissement de l’ampoule dans le four, la vitesse intermédiaire par 

une trempe à l’air et la vitesse la plus élevée par une trempe à l’eau.  Ces micrographies permettent 

d’illustrer que plus la vitesse de trempe est élevée moins on forme de Zn4Sb3. Il aurait été intéressant de 

mettre en œuvre une ultra trempe du mélange, pour limiter la formation de cette phase.  

 

Figure 85 : micrographies de l'alliage de composition 3 pour trois méthodes de trempe utilisées 

La forme en aiguilles observée pour la phase minoritaire Zn4Sb3 lors d’une trempe rapide est couramment 

observée dans le cas des composés intermétalliques [174]. On note un changement de forme lorsque le 

refroidissement est plus lent, on tend vers une structure plus lamellaire. 

L’analyse par microsonde du matériau après trempe à l’eau, figure 86, met en évidence ZnTe (1), ZnSb (2), 

Sb (3) et Zn4Sb3 :Te (4). Les analyses ponctuelles tableau 33 confirment le dopage de Zn4Sb3 par le tellure. 

Les mêmes résultats sont obtenus quelle que soit la vitesse de trempe. 
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Figure 86 : cartographies de la répartition des atomes de tellure, d’antimoine et de zinc dans le lingot de composition 3 
après trempe à l’eau 

 

Tableau 33 : compositions déterminées par WDS sur les différentes zones identifiées sur la cartographie figure 86 

Zone  % at. Te (± 0,06) % at. Sb (± 0,84) % at. Zn (± 0,37) 
1 50,47 ± 0,68 0,51 49,02 
2 0,01 50,58 49,40 
3 0,03 98,57 1,40 
4 0,32 44,23 55,45 
Limite de détection 0,07 0,14 0,5 

 

On observe donc la formation de la phase Zn4Sb3 dopée au tellure. Ces résultats sont évoqués dans la 

littérature. Le possible dopage de Zn4Sb3 au tellure a été suggérée suite à des calculs en DFT par 

Faghaninia et al. [112]. Li et al. [175] rapportent expérimentalement un dopage de Zn4Sb3 au tellure. 

Cependant, les résultats obtenus par ces auteurs sont sujets à discussion : aucune étude de 

caractérisation microstructurale ou analyse EDX/WDS n’est présentée dans ces travaux. De plus, 

l’évolution des paramètres de maille en fonction du taux de dopage n’est pas significative. Enfin, les 

propriétés thermoélectriques mesurées pour le matériau non dopé ne sont pas en accord avec les 

données de la littérature. 

Lors du recuit réalisé, des phénomènes comme la ségrégation du zinc au sein de Zn4Sb3 et/ou la 

décomposition de Zn4Sb3 en ZnSb et en zinc, [166, 168] permettent comme dans le cas des matériaux non 

dopés, d’envisager la diffusion du zinc. Comme nous l’avons évoqué, la diffusion du zinc dans ZnSb est 

liée à un mécanisme de déplacement des lacunes de zinc et la diffusion du tellure est ainsi a priori limitée. 

Cette microstructure aciculaire est également observée dans le cas du dopage à l’aluminium en 

substitution du zinc de ZnSb, (cf Annexe 1). La phase Zn4Sb3 apparait dopée à l’aluminium en équilibre 

avec ZnSb non dopé et AlSb conformément aux résultats obtenus dans la littérature [176, 177]. Le système 

se trouvant alors à l’équilibre thermodynamique, on n’observe pas d’évolution au cours du recuit. On note 

que Zhu et al. [177] ne mettent pas en évidence de solubilité de l’aluminium dans ZnSb, ce qui confirme 

l’hypothèse que ZnSb ne peut pas être dopé à l’aluminium. 

Dans le cas des dopages au titane et à l’yttrium, on observe également la présence de Zn4Sb3 après recuit. 

Dans le cas du titane, l’absence d’antimoine associé à la formation d’une phase ternaire est également 

mise en évidence. Enfin, dans le cas de l’yttrium le système après recuit est clairement hors équilibre 
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puisque quatre phases sont mises en évidence. Le temps imparti dans le cadre de cette thèse étant limité, 

ces résultats n’ont pas été approfondis et donneront lieu à des études ultérieures. Les premiers résultats 

sont néanmoins reportés en annexe.  

4.2.2.2. Influence de l’état liquide 

La présence de ZnTe dans le lingot après la trempe et l’absence de dopage de la phase ZnSb pourraient 

être associées à une inhomogénéité du liquide. En effet, Kostur et al. [88] rapportent la formation de 

clusters de Zn4Sb3 à l’état liquide pour une composition Zn50Sb50 pour expliquer la cristallisation primaire 

de Zn4Sb3. Un traitement thermique impliquant un passage prolongé à l’état liquide (120 h)  suivi d’une 

trempe a été réalisé pour évaluer l’effet de la durée du traitement thermique. Le maintien du mélange à 

l’état liquide induit la formation lors de la trempe d’une phase Zn4Sb3 dont les aiguilles s’alignent 

parallèlement les unes par rapport aux autres, figure 87, ce qui n’est plus valable au cœur du lingot, figure 

83. ZnTe (1) et l’antimoine (3) sont également mis en évidence.  

 

Figure 87 : cartographies de la répartition des atomes de tellure, d’antimoine et de zinc dans un lingot de composition 3 

après un maintien 120 h à l’état liquide et une trempe à l’eau 

Le phénomène d’alignement constaté est en fait présent sur l’ensemble des lingots étudiés. Ceci peut être 

attribué à une différence de vitesse de refroidissement entre le cœur et la bordure du lingot. Une seconde 

illustration de ce phénomène est visible figure 88, qui présente une image en lumière polarisée de la 

tranche d’un lingot. On constate que les cristallites visibles en bordure du lingot sont sensiblement plus 

petites que celles se trouvant  au cœur.   
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Figure 88 : cliché de microscopie optique en lumière polarisée 

L’analyse ponctuelle, tableau 34, met en évidence le dopage de Zn4Sb3 par le tellure à un taux égal à 1,44 

at % Te. 

Tableau 34 : compositions déterminées par WDS sur les différentes zones identifiées sur la cartographie figure 87 

Zone  % at. Te (± 0,06) % at. Sb (± 0,84) % at. Zn ( ± 0,37) 
1 50,47± 0,68 0,51 49,02 
2 1,44 43,14 55,42 
3 0 89,37 10,63 
Limite de détection 0,06 0,14 0,5 

 

Le recuit permet comme précédemment la diffusion du zinc, figure 89. On constate également l’apparition 

de nombreuses fissures parallèles à la direction des aiguilles de ZnSb dopées au tellure.  

 

Figure 89 : cartographies de la répartition des atomes de tellure, d’antimoine et de zinc dans le lingot de composition 3 
après un maintien 120 h à l’état liquide et une trempe à l’eau suivie d’un recuit de 100 h 

La figure 90 présente une micrographie de la bordure du lingot de composition 3 (Zn50Sb49.9Te0.1) après 

un maintien de 120 h à l’état liquide et une trempe à l’eau suivie d’un recuit de 100 h. Cette micrographie 

permet de mieux visualiser ce phénomène. On observe un ensemble de fissures parallèles les unes aux 

autres.  
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Figure 90 : micrographie de microscopie électronique à balayage de la bordure du lingot de composition 3 après un 
maintien 120 h à l’état liquide et une trempe à l’eau suivie d’un recuit de 100 h 

La différence de coefficients de dilatation entre Sb, ZnSb et Zn4Sb3 déterminés respectivement à  

10 (MK-1), 10 (MK-1) et 45(MK-1) [166, 178, 179] et la différence de volume induite par la transformation 

de Zn4Sb3 en ZnSb peuvent provoquer des contraintes mécaniques lors du recuit favorisant ainsi 

l’apparition des fissures. En effet, on passe d’une maille de volume 1,606 nm3 pour Zn4Sb3 à 0,389 nm3 

dans le cas de ZnSb [27, 81]. 

L’analyse ponctuelle, tableau 35, indique que le taux de dopage plus important, 1,3 % at. Te, est conservé 

lors du recuit. Cette valeur élevée permet de clairement statuer sur la substitution de l’antimoine. Nous 

avons ainsi obtenu un dopage de ZnSb avec 1,3 % atomique de tellure en substitution de l’antimoine. 

 

Tableau 35 : compositions déterminées par WDS sur les différentes zones identifiées sur la cartographie figure 89 

Zone  % at. Te (± 0,06) % at. Sb (± 0,84) % at. Zn (± 0,37) 
1 1,30 49,2 49,50 
2 0,05 50,48 55,42 
Limite de détection 0,06 0,14 0,5 

 

Un traitement thermique impliquant un temps prolongé à l’état liquide permet un dopage de ZnSb jusqu’à 

1,3 % at. de tellure. Un temps à l’état liquide prolongé permet d’atteindre  une concentration de tellure 

plus importante dans Zn4Sb3. Ce phénomène pourrait être associé à une diffusion lente du tellure même 

à l’état liquide. 

4.2.2.3. Influence du temps de recuit 

Un recuit d’une durée de 1000 h au lieu des 100 h utilisées précédemment a été réalisé pour l’échantillon 

de composition 3. Les inclusions riches en tellure et les aiguilles, figure 91, correspondant respectivement 

à ZnTe et à ZnSb dopé au tellure, sont toujours visibles. L’analyse ponctuelle révèle un taux de dopage 

équivalent à celui obtenu après 100 h : le pourcentage de tellure dans ZnSb s’établit autour de 0,5 % at. 

On n’observe pas de diffusion supplémentaire du tellure vers ZnSb. 
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Figure 91 : répartition des atomes de tellure dans un lingot de composition 3 après un recuit de 1000 h 

Il apparait donc que dans le système Zn-Sb-Te la diffusion du zinc conduise au dopage de ZnSb par 

décomposition de la phase Zn4Sb3 dopée. Au cours des essais de recuit, on ne constate pas de diffusion 

du tellure. Le mécanisme principal de diffusion dans le système semble être celui du zinc qui se fait par 

les lacunes. Cependant, on ne peut exclure l’influence d’autres mécanismes pouvant limiter la diffusion 

du tellure tels que : la ségrégation de défauts ou d’impuretés aux joints de grains qui délimitaient 

l’interface ZnSb/Zn4Sb3. De plus, la mise en évidence de la diffusion ou non du tellure dans ZnSb lors d’un 

recuit d’un lingot partiellement dopé peut être difficile. Un faible changement de la taille des aiguilles qui 

dépend de la vitesse de trempe est trop variable pour être évalué. 

4.2.2.4. Diffusion du tellure dans ZnSb 

Ainsi, en parallèle de l’influence du temps de recuit sur un lingot, un couple de diffusion constitué de ZnSb 

et de Te a été réalisé. Un lingot du matériau ZnSb a été réalisé en utilisant le protocole optimisé. La section 

du lingot a été polie à l’eau à l’aide de papiers abrasifs en carbure de silicium (SiC) de rugosités variables 

(800, 1200, 2000, 4000 mesh) puis avec des préparations de diamants colloïdaux  (3µm, 1 µm et ¼ µm) 

afin d’obtenir un poli miroir. Un morceau de tellure (Alfa Aesar 99,999 %) a également été poli. Les deux 

matériaux ont été nettoyés dans un bain à ultrasons avec de l’éthanol avant d’être introduits dans la boîte 

à gants. 

Les faces polies des matériaux ont été mises et maintenues en contact dans un creuset en carbone à l’aide 

de ressorts. Des morceaux de titane sont introduits dans le creuset comme pièges à oxygène. La figure 92 

présente le schéma du dispositif utilisé. Ce dispositif est placé dans un four à 673 K pendant 30 jours. La 

température choisie est la plus élevée possible pour permettre la diffusion en considérant le point de 

fusion du tellure de 722,5 K. 
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Figure 92 : schéma du dispositif mis en place pour la réalisation d'un couple de diffusion ZnSb-Te 

La caractérisation par microscopie électronique à balayage met en évidence la présence de ZnO à 

l’interface entre le matériau ZnSb et le tellure, tableau 36. C’est une oxydation plus poussée que celle 

précédemment observée (2,4 % at d’oxygène). Elle peut être due aux conditions de recuit d’une durée de 

30 jours dans un creuset en carbone pas totalement étanche.  

La micrographie (figure 93) montre la zone d’inter-diffusion entre le tellure et l’alliage ZnSb (zone1). On 

distingue de nombreuses fissures et porosités à cette interface. La surface  à analyser ne remplit pas tous 

les critères pour une analyse quantitative à la microsonde de Castaing. De plus, il s’agit ici de quantifier 

l’oxygène qui est un élément léger. Les rayons X émis par les éléments légers sont moins énergétiques, la 

réabsorption par l’environnement peut facilement altérer le signal. Les analyses WDS sont donc à prendre 

avec précaution. Néanmoins, on met en évidence la présence d’au moins quatre phases qui peuvent être 

identifiées comme :  

· En zone 1 la phase ZnSb qui est légèrement oxydée, sans que le taux d’oxygène soit singulièrement 

différent de celui généralement mesuré lors des analyses EDX. 

· En zone 2 de l’antimoine où seraient également présents du zinc et de l’oxygène. 

· En zone 3  un oxyde mixte de zinc et d’antimoine ne contenant pas de tellure. 

· En zone 4 de l’oxyde de zinc contenant de l’antimoine et du tellure. 

 

Figure 93 : image de microscopie électronique à balayage de l’interface Te/ZnSb 

Aucune investigation poussée sur la nature exacte de la phase présente en zone 3 n’a été réalisée. On 

note cependant que la stœchiométrie ne s’approche pas de celle reportée pour les oxydes mixtes [180]. 
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En ce qui concerne l’hypothèse de la phase identifiée comme ZnO solubilisant de l’antimoine et du tellure, 

celle-ci peut être étayée par les résultats disponibles dans la littérature sur le dopage de ZnO par 

l’antimoine et le tellure. En effet, le dopage de ZnO par le tellure a été rapporté pour un dopage jusqu’à 

10 %  massique. Dans le cas du dopage de ZnO par l’antimoine par procédés couches minces un dopage 

jusqu’à 2 %at Sb a été rapporté [181-183]. 

N.B. : L’ identification ne repose que sur la composition déterminée par WDS, les résultats sont à 

considérer avec précaution. 

Tableau 36 : analyses WDS des différentes zones visibles par MEB à l’interface Te/ZnSb 

Zone % at. Te (± 0,04) % at. Sb (± 0,84) % at. Zn (± 0,37) % at. O (± 0,03) 
1 0 49,44 47,21 3,35 
2 0,02 94,35 2,54 (± 0,04) 3,09 
3 0,04 39,92 32,68 27,36 
4 3,04 10,63 41,15 45,18 
Limite de 
détection 

0,04 0,08 0,02 0,04 

 

4.2.2.5. Discussion 

On observe, lors des essais de dopage de ZnSb par le tellure, en substitution de l’antimoine, un mécanisme 

particulier conduisant à un dopage de ZnSb. Lors de la trempe, la formation inévitable de Zn4Sb3 

s’accompagne du dopage de cette phase. On forme également, pour toutes les compositions envisagées, 

la phase ZnTe thermodynamiquement favorisée par son enthalpie de formation très négative. On obtient 

alors un lingot polyphasé contenant Zn4Sb3:Te, ZnSb, ZnTe. 

On note également que le taux de dopage initial de la phase Zn4Sb3 est variable en fonction du traitement 

thermique, et plus particulièrement de la durée pendant laquelle le mélange est conservé à l’état liquide. 

Cette constatation peut être expliquée si on considère le phénomène de formation de clusters de Zn4Sb3 

dans le liquide. Des trempes depuis des températures différentes pourraient permettre de vérifier cette 

hypothèse. 

Le recuit du lingot conduit, par un mécanisme de décomposition de Zn4Sb3 et par la migration du zinc via 

un mécanisme lacunaire, à la formation d’une phase ZnSb:Te qui coexiste avec ZnSb. L’origine de ce 

phénomène peut être la faible vitesse de diffusion du tellure dans ZnSb ou d’autres mécanismes limitant 

la diffusion du tellure. Un recuit prolongé de 1000 h ne permet pas une diffusion accrue de cette espèce. 

Il s’agit vraisemblablement d’un système hors équilibre cinétiquement bloqué par la non diffusion du 

tellure. 

4.2.1. Mesure du coefficient de Seebeck résolue spatialement  

Si on se réfère à la littérature [110, 111, 142] et aux calculs réalisés par Kinga Niedziolka [1] le dopage par 

le tellure de ZnSb peut conduire à l’obtention d’un semiconducteur de type n. Une analyse macroscopique 

du coefficient de Seebeck, par la méthode de « la pointe chaude » sur le lingot recuit a permis de constater 

que l’échantillon est dans sa globalité de type p. Il est toutefois possible qu’il s’agisse d’un effet de 

moyenne et que les zones dopées soient effectivement de type n. Dans le cadre d’une collaboration avec 

le Dr. Pawel Ziolkowski  du DLR, Institute of Materials Research à Cologne (Allemagne) dirigé par le 
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Professeur Wolf Eckhard Müller,  nous avons pu utiliser la méthode PSM (Potential  Seebeck Microprobe) 

qui permet une analyse résolue spatialement du coefficient de Seebeck. 

Cette étude se fait en plusieurs étapes :  

· la première étape consiste à réaliser l’analyse PSM sur la surface polie du lingot 

· le lingot est ensuite caractérisé par microscopie électronique à balayage afin de localiser la zone 

analysée 

· une  zone proche de la zone analysée est caractérisée par microsonde de Castaing. 

 Les figures 94 et 95 présentent les analyses PSM, MEB et EPMA d’un même échantillon de composition 

n° 3 après recuit. L’analyse EPMA a été réalisée sur une zone directement adjacente à la zone analysée 

par PSM. En effet, l’état de surface après cette dernière analyse est perturbé et il est nécessaire de se 

déplacer pour réaliser une analyse microstructurale fiable. 

Trois zones sont ainsi mises en évidence :  

· la zone (1) qui affiche un coefficient de Seebeck très variable entre -60 et 180 µV.K-1 qui 

correspond à une aspérité visible sur les clichés en électrons secondaires et rétrodiffusés  de 

microscopie électronique à  balayage. 

· La zone (2) où le coefficient de Seebeck est homogène et prend une valeur proche de 40 µV.K-1. 

Ces zones correspondent à l’antimoine visible sur l’image en électrons rétrodiffusés. De plus, la 

valeur de 40 µV.K-1 est conforme à celles reportées dans la littérature pour l’antimoine pur [184]. 

· Dans la  zone (3) le coefficient de Seebeck se situe autour de 380 µV.K-1, valeur conforme à la 

gamme de coefficient de Seebeck observé pour ZnSb. On distingue, identifiées par des flèches, 

des zones en forme d’aiguilles dont le coefficient de Seebeck semble inférieur et prend une valeur 

autour de 280 µV.K-1. Ces zones parallèles aux zones contenant l’antimoine correspondent aux 

aiguilles dopées au tellure.  

La résolution latérale pour la mesure du coefficient de Seebeck par cette méthode est de 10 µm [141] . 

Les aiguilles ont une dimension approximative de 25x300 µm², elles peuvent donc effectivement être 

mises en évidence par cette méthode. 

Il semble donc que le dopage au tellure ait une influence faible sur la valeur du coefficient de Seebeck. Le 

changement de signe observé dans le cas des monocristaux dopés au tellure n’est pas visible ici. 

Cependant, l’effet donneur du tellure constaté par Kostur et al. [88, 106] est confirmé. 
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Figure 94 : répartition spatiale du coefficient de Seebeck et images en électrons secondaires et rétrodiffusés dans un 
échantillon de composition 3 après recuit. 

N.B. : On observe sur l’image d’électrons rétrodiffusés une zone sombre, celle-ci correspond à la zone 

analysée par PSM. Cette analyse engendre des aspérités de surface rendant l’imagerie et l’analyse 

difficiles dans la même zone.  

 

 

Figure 95 : répartition des atomes de tellure, d’antimoine et de zinc dans un lingot de composition 3 après recuit  

On constate dans le cas de l’échantillon analysé ici la présence relativement importante d’antimoine après 

recuit alors que pour un lingot de même composition (figure 82) seules quelques traces d’antimoine 

étaient visibles. La présence d’antimoine en plus grande quantité est attribuée à une perte de zinc plus 

importante, lors du scellement de l’ampoule, dans le cas de ce lingot. Cela témoigne de la grande 

sensibilité de ce système aux faibles écarts de stœchiométrie. 

4.2.2. Dopage de ZnSb au tellure : méthode de Bridgman 

Lors des essais de dopage du matériau polycristallin ZnSb par le tellure, nous avons mis en évidence la 

formation d’une phase ZnSb dopée au tellure dont le coefficient de Seebeck varie très peu par rapport au 

matériau non dopé. Il est important de rappeler que dans le cas des calculs réalisés par Kinga Niedziolka 

et à chaque fois que le dopage de type n a été mis en évidence, il s’agissait de monocristaux exempts de 

défauts.  

La synthèse monocristalline du matériau par le procédé de type Bridgman a été mise en œuvre. La 

composition envisagée est Zn0,46Sb0,5322Te0,0078. Le taux de dopage au tellure correspond à celui utilisé 

lors des modélisations [1]. L’excès d’antimoine doit permettre la cristallisation primaire de ZnSb. En 

effet, figure 96, lors du refroidissement lent de 853 K à 773 K à une vitesse de 0,2 K.h-1, en plus de la 
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formation de ZnTe, on s’attend pour cette composition à observer la formation de ZnSb, le liquide 

s’enrichissant en antimoine, avec en fin de processus, la formation de l’eutectique « ZnSb+Sb ». 

 

Figure 96 : a) isotherme à 500 K du diagramme ternaire Zn-Sb-Te b) calcul de Scheil-Gulliver pour la composition utilisée 
pour la synthèse par la méthode de Bridgman. 

L’objectif est d’obtenir en « tête » de lingot un ou plusieurs monocristaux de taille suffisante pour être 

caractérisé par diffraction des rayons X et d’un point de vue thermoélectrique. 

4.2.2.1. Observation macroscopique  

Le lingot obtenu, figure 97, présente trois zones visibles à l’œil nu. On distingue sur la partie inférieure, 

présents en périphérie de l’ampoule, des cristaux de couleur rouge orangée typique de ZnTe. 

 

Figure 97 : lingot obtenu par le procédé Bridgman 

4.2.2.2. Caractérisation microstructurale  par microsonde de Castaing (EPMA) 

La caractérisation par microsonde de Castaing des trois parties a été effectuée. La figure 98 présente les 

cartographies du tellure, du zinc et de l’antimoine dans une section de la partie inférieure.  Contrairement 

à ce qui était attendu pour un mélange contenant 46 % at. de zinc, la phase majoritaire dans cette partie 

du lingot est identifiée par WDS, tableau 37, comme Zn4Sb3 dopé au tellure. On observe également la 

phase ZnSb dopée au tellure, avec un pourcentage comparable à celui précédemment observé après 

transformation de Zn4Sb3:Te en ZnSb:Te par diffusion dans le polycristal. 
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Figure 98 : répartition des atomes de tellure, d’antimoine et de zinc dans la partie inférieure du lingot obtenu par la 
méthode de Bridgman 

Tableau 37 : compositions déterminées par WDS sur les différentes zones identifiées sur la cartographie figure 98 

 Zone  % at. Te (± 0,08) % at. Sb (± 0,84) % at. Zn (± 0,37) 
1 50,24 ± 0,67 0,66 49,1 
2 0,42 43,92 55,66 
3 0,47 49,64 49,89 
Limite de détection 0,09 0,14 0,07 

 

La figure 99 présente les cartographies du tellure, du zinc et de l’antimoine dans une section de la partie 

médiane. On identifie par WDS, tableau 38, les phases ZnSb et Zn4Sb3 non dopées, la phase Zn4Sb3 étant 

toujours la phase majoritaire.  

 

Figure 99 : répartition des atomes de tellure, d’antimoine et de zinc dans la partie médiane du lingot obtenu par la 
méthode de Bridgman 

Tableau 38 : compositions déterminées par WDS sur les différentes zones identifiées sur la cartographie figure 99 

 Zone  % at. Te (± 0,07) % at. Sb (± 0,84) % at. Zn (± 0,37) 
1 0,05 43,62 56,32 
2 0,02 49,85 50,12 
Limite de détection 0,09 0,14 0,07 

 

La figure 100 présente les cartographies du tellure, du zinc et de l’antimoine dans la section supérieure. 

On retrouve tableau 39 les phases ZnSb non dopées et l’antimoine. La structure de l’eutectique est 

également clairement visible entre de gros grains de ZnSb, zone 2.  
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Figure 100 : répartition des atomes de tellure, d’antimoine et de zinc dans la partie supérieure du lingot obtenu par la 
méthode de Bridgman 

Tableau 39 : compositions déterminées par WDS sur les différentes zones identifiées sur la cartographie figure 100 

 Zone  % at. Te (± 0,07) % at. Sb (± 0,84) % at. Zn (± 0,37) 
1 0,05 43,62 56,32 
2 0,02 99,58 0,39  
Limite de détection 0,08 0,14 0,07 

4.2.2.3. Discussion  

Le lingot obtenu après la synthèse par la méthode de Bridgman ne présente pas de caractère 

monocristallin et la nature des phases en présence ne correspond pas à ce qui était attendu. La 

composition nominale Zn0,46Sb0,5322Te0,0078 ne devrait pas conduire à la formation de Zn4Sb3 comme phase 

majoritaire dans la partie inférieure du lingot.  

Plusieurs hypothèses permettraient d’expliquer la formation de  Zn4Sb3 :  

· Une perte d’antimoine importante s’est produite par vaporisation lors du scellement de l’ampoule 

· Le liquide dans l’ampoule n’est pas homogène et une ségrégation verticale induit une 

concentration en zinc plus importante sur la partie inférieure, l’inhomogénéité du liquide ayant 

été mise en évidence lors de la synthèse des polycristaux. 

· La présence de tellure induit la formation des phases observées. 

Nous avons pu très rapidement statuer sur le rôle du tellure dans ce comportement. Nous avons 

synthétisé par solidification un lingot de composition Zn0,46Sb0,54. Les conditions de synthèse ont été 

choisies afin de se rapprocher au maximum du traitement utilisé lors de la synthèse de Bridgman : le 

mélange a été porté à l’état liquide pendant 100 h avant un refroidissement lent à 60 K.h-1. La 

caractérisation par microscopie électronique à balayage présentée, figure 101, met en évidence la 

présence de Zn4Sb3 (1), de ZnSb (2) et d’antimoine (3).  

La formation de Zn4Sb3 n’est donc pas liée à la présence de tellure. 
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Figure 101 : image obtenue au microscope électronique à balayage d'un lingot de composition Zn0,46Sb0,54 après un 
refroidissement lent 

Si on considère le diagramme de phases et la composition utilisée, figure 102,  il semble que la 

composition du liquide en équilibre à l'invariant péritectique, estimée à 48 % sur le diagramme de phases 

optimisé de Zn-Sb, ne décrit pas correctement la réalité. En effet, pour la composition étudiée, selon le 

diagramme, on devrait observer une cristallisation primaire de ZnSb en mélange avec un liquide de 

composition eutectique. La cristallisation du mélange (ZnSb + Sb)eutectique se produit lorsque la 

température atteint celle de l’invariant eutectique. On met ainsi en évidence une possibilité que le 

diagramme de phases de Zn-Sb bien qu’étudié depuis de nombreuses années ne soit pas complétement 

et parfaitement établi au niveau de la péritexie. 

 

Figure 102 : diagramme de phases du Système Zn-Sb ; ( ) marqueur de la composition étudiée. 

D’autre part, on observe dans ce cas la formation de ZnSb dopé par le tellure dans la partie inférieure du 

lingot. Le traitement thermique particulier pourrait être à l’origine de la formation de cette phase. En 

effet, en considérant les résultats obtenus pour la composition Zn0,46Sb0,54 on peut supposer que seul 

Zn4Sb3 se forme dans la partie inférieure du lingot. Du liquide présent entre les grains peut alors être piégé, 
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sa composition évoluant au fur et à mesure de la cristallisation de Zn4Sb3 vers l’eutectique. Les conditions 

de température sont telles que cette partie du lingot subit un traitement thermique correspondant à un 

recuit entre 820 K (la température du péritectique selon Liu et al. [81]) et 772 K la température de 

l’eutectique pendant 200 h environ. On peut alors envisager la diffusion de l’antimoine présent dans le 

liquide avoisinant ce qui conduit à la formation de ZnSb dopé au tellure.  

4.2.2.4. Mesure du coefficient de Seebeck résolue spatialement 

Le matériau synthétisé par la technique Bridgman présente la particularité, sur la partie inférieure, d’une 

répartition homogène du tellure dans les phases ZnSb et Zn4Sb3 contrairement au matériau obtenu par 

solidification. Nous avons donc dans ce cas procédé à la mesure du coefficient de Seebeck résolue 

spatialement. Les deux phases se distinguent par la valeur de leur coefficient de Seebeck : 100 µV.K-1 pour 

Zn4Sb3 et 300 µV.K-1 pour ZnSb. Comme dans le cas des matériaux polycristallins, on ne constate pas de 

changement de signe, figure 103.  

 

Figure 103 : répartition spatiale du coefficient de Seebeck dans la partie inférieure du lingot « Bridgman » 

4.2.3. Stabilité thermodynamique des défauts associés à la structure ZnSb  

L’ensemble des expériences réalisées met en évidence deux points : 

· Lorsque ZnSb contient du tellure, le matériau est de type p. De plus, la variation du coefficient de 

Seebeck observé par rapport au matériau non dopé est faible. 

· Par solidification, le dopage de ZnSb par le tellure est le résultat d’un dopage préalable de Zn4Sb3. 

Ces résultats sont en contradiction avec les calculs ab initio réalisés jusqu’à présent sur monocristaux et 

à 0 K. Afin de se rapprocher des conditions expérimentales, de nouveaux calculs en DFT ont été réalisés 

par Alexandre Berche (MESO-ICGM) en considérant l’impureté la plus probable : l’oxygène. Ces calculs 

sont réalisés de manière analogue à ceux réalisés par Kinga Niedziolka [1] présentés au chapitre 2.5.1.2.g. 

Cependant, l’étude de l’association de défauts dans la maille cristalline a été réalisée au moyen de la 

méthode SQS (Special Quasirandom Structures) qui permet de considérer la configuration la plus aléatoire 

pour une concentration de défauts donnée [185]. En effet, lorsque plusieurs défauts sont présents dans 

la maille, le problème est de savoir comment ils s’agencent les uns par rapport aux autres. 
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Le tableau 40 présente les principaux résultats obtenus. Dans ce tableau sont données en fonction du 

type de défauts, l’enthalpie de formation et la différence d’enthalpie de formation entre deux 

configurations possibles :  

· La configuration «solution solide » qui correspond à la formation d’une solution solide dont la 

composition est indiquée. 

· La configuration « domaine multiphasé » qui, par opposition, correspond au cas où il n’existe pas 

de solubilité du défaut dans la structure. 

Les différents types de défauts et association de défauts que l’on envisage dans la structure de ZnSb sont :  

- la lacune de zinc : VZn 

- l’oxygène en substitution de l’antimoine : OSb 

- l’oxygène en position interstitielle : Oi  

- le tellure en substitution de l’antimoine : Tesb 

Cette méthodologie présente l’avantage de prendre en compte les différentes phases qui peuvent se 

former, particulièrement la phase ZnTe qui a été observée expérimentalement. La différence des énergies 

de formation entre les deux configurations permet de déterminer quel cas est le plus favorable.  

On retrouve sur la première ligne du tableau 40 le résultat obtenu sur la lacune de zinc qui est considérée 

dans la littérature comme le défaut le plus stable [76, 112]. Cependant, on constate que le défaut OSb est 

beaucoup plus stable que la lacune et ce, dès 0 K. Ce résultat suggère que le dopage de ZnSb par l’oxygène 

est un phénomène prépondérant. La vérification expérimentale de ce dernier point implique la mise en 

œuvre d’un protocole plus lourd faisant intervenir de l’hydrogène lors de la synthèse pour supprimer 

toute trace d’oxygène.  

On retrouve également que les défauts TeSb et (TeSb + Vzn) sont relativement stables par rapport à la lacune 

de zinc à 0 K et sont donc probables à plus haute température du fait de l’agitation thermique. Néanmoins, 

pour l’ensemble des associations de défauts d’oxygène et de tellure (6 dernières lignes du tableau 40), on 

constate une différence d’énergie supérieure à 1,5 kJ/mol ce qui exclut la possibilité d’un tel dopage. Dans 

le modèle utilisé, la présence simultanée de tellure et d’oxygène conduirait plus favorablement à la 

formation de ZnSb, Zn, ZnO, et ZnTe qu’à la formation d’une solution solide.  
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Tableau 40 : enthalpies de formation à 0 K pour différentes associations de défauts  

Type de defaut  Solution solide Domaine   
multiphasé  

DfH 
(formule) 
(kJ.mol-1) 

DfH  
(domaine 
multiphasé)  
(kJ.mol-1) 

DE 
(kJ.mol-1) 

Vzn Sb64Zn63 Sb+ZnSb -2,48 -3,04 0,56 
Osb O1Sb63Zn64 Sb+ZnSb+Zn

O  
-5,55  -5,39 -0,16 

Oi O1Sb64Zn64  Sb+ZnSb+Zn
O  

-4,53 -5,35 0,82 

Oi ; Osb O2Sb62Zn64  Zn+ZnSb+Zn
O  

7,24 -7,72 0,48 

Vzn ; Oi O1Sb64Zn63  Sb+ZnSb+Zn
O  

-0,81 -5,34 4,53 

Vzn ; Osb O1Sb63Zn63  Sb+ZnSb+Zn
O  

-2,56 -5,38 2,82 

Osb ;Vzn ; Oi O2Sb63Zn63 Sb+ZnSb+Zn
O  

-3,66 -7,67 4,01 

Tesb Sb63Zn64Te1  ZnSb+ZnTe  -2,98 -3,73 0,75 
Vzn ; Tesb Sb63Zn63Te1 ZnSb+ZnTe+S

b 
-2,79 -3,7 0,92 

Osb ; Tesb O1Sb62Zn64Te1 ZnSb+Zn+Zn
O+ZnTe  

-3,67 -6,05 2,37 

Oi ;Tesb O1Sb63Zn64Te1  ZnSb+Sb+Zn
O+ZnTe  

-4,33 -6,00 1,67 

Osb ; Oi ; Tesb O2Sb62Zn64Te1  ZnSb+Sb+Zn
O+ZnTe  

-5,05 -8,31 3,26 

Vzn ; Oi ; Tesb O1Sb63Zn63Te1  ZnSb+Sb+Zn
O+ZnTe  

-4,08 -6,00 1,92 

Vzn ; Osb ; Tesb O1Sb62Zn63Te1 ZnSb+Sb+Zn
O+ZnTe 

-3,57 -6,05 2,47 

Vzn ; Oi ; Osb ; 
Tesb 

O2Sb62Zn63Te1  ZnSb+Sb+Zn
O+ZnTe  

-4,86 -8,33 3,47 

 

Ces résultats, en plus de ceux obtenus par Faghaninia [112], pourraient permettre d’expliquer 

partiellement ce que nous observons expérimentalement. En effet, lors de la synthèse des matériaux 

dopés, on forme la phase Zn4Sb3 dopée comme le suggèrent les calculs de Faghaninia [112]. 

En parallèle on n’observe pas la formation de ZnSb dopé sauf dans le cas du matériau obtenu par la 

méthode de Bridgman, ni de diffusion du tellure dans ZnSb. Un effet stérique peut être à l’origine de la 

faible vitesse de diffusion du tellure mais on peut également envisager, considérant les conditions 

expérimentales, que la présence d’oxygène dans ZnSb empêche la diffusion du tellure. 

Les résultats des nouveaux calculs réalisés peuvent de plus être comparés aux résultats obtenus pour les 

monocristaux. L’importance de la présence d’oxygène sur les propriétés du matériau  dopé a été établie 
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par Abou zeid et al. [110, 111] et Muller et al. [105]. Ils constatent un dopage n par le tellure uniquement 

en cas de traitement par l’hydrogène. De plus, les matériaux dopés stockés à l’air ne sont pas stables. On 

peut évoquer pour expliquer ce dernier phénomène l’apparition de défauts oxygène (Oi et OSb) plus 

stables que le défaut Tesb.  

4.3. Frittage des matériaux 

Les performances d’un matériau thermoélectrique dépendent de plusieurs critères :  

· la nature des phases en présence  

· la densité du matériau qui influence les valeurs des conductivités électrique et thermique à cause 

des nombreuses interfaces induites par la porosité [136] 

· Les propriétés mécaniques des matériaux : ceux-ci doivent résister au stress mécanique induit par 

la dilatation thermique mais aussi par les sollicitations extérieures, les vibrations dans le cas de 

systèmes embarqués par exemple. 

Les différents matériaux qui ont été obtenus sous forme de lingots présentent des fissures, de la porosité 

et des propriétés mécaniques qui ne permettent ni la découpe d’éprouvettes de mesure ni la mesure des 

propriétés thermoélectriques. La mise en forme des matériaux obtenus en vue de leur caractérisation a 

été réalisée par SPS.  

Comme nous l’avons déjà évoqué, au chapitre 2.5.3.2, la problématique de la densification est d’obtenir 

une densité supérieure à 95 % en conservant la pureté du matériau. Différents paramètres peuvent 

influencer la densification et la pureté : 

· les cycles de pression et de température appliqués au matériau. Dans le cas de ZnSb,  si la 

température atteint 770K correspondant à l’invariant eutectique, il peut y avoir formation de 

liquide  en cas de présence de trace d’antimoine dans le matériau. 

 

· la taille des particules utilisée pour le frittage : une distribution multimodale doit permettre un 

meilleur réarrangement des grains et une meilleure densification [186].  

Nous aborderons, dans une première partie, l’optimisation des conditions de densification du matériau 

ZnSb puis nous étudierons l’influence de  la distribution granulométrique. Enfin, nous traiterons le cas du 

matériau dopé au tellure. Notre objectif est d’obtenir un matériau avec une densité et une pureté les plus 

importantes possibles. Pour des contraintes de temps, nous n’avons pu étudier l’influence de l’ensemble 

des paramètres de frittage SPS sur les propriétés thermoélectriques. 

4.3.1. Détermination des paramètres de frittage 

Le matériau ZnSb obtenu est broyé dans un mortier en agate et tamisé afin de limiter la présence 

d’agglomérats. Deux lots sont créés avec l’objectif initial de réaliser une distribution bimodale, pouvant 

conduire à une meilleure densification [186]. Le premier lot correspond à la poudre tamisée entre 45 et 

90 µm et le second lot correspond à la poudre tamisée en dessous de 25 µm. 

La distribution granulométrique pour ces deux poudres est présentée figures 104 et 105. On constate que 

les deux poudres ne possèdent pas de distribution suivant une « loi normale » :  
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· Pour la poudre tamisée entre 45 et 90 µm figure 104 : 15 % des particules ont une taille inférieure 

à 17 µm et le reste est centré sur 70 µm. Nous désignerons par la suite ces particules comme 

« grosses particules » 

 

· Pour la poudre tamisée en dessous de 25 µm, figure 105Figure  : une seule population avec une 

large distribution de tailles, légèrement asymétrique où 65 % des particules ont une taille 

inférieure à 11 µm. Nous désignerons par la suite ces particules comme « petites particules » 
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Figure 104 : distribution granulométrique d'une poudre de ZnSb tamisée entre 45 et 90 µm 
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Figure 105 : distribution granulométrique d'une poudre de ZnSb tamisée en dessous de 25µm 

4.3.1.1. Influence de la distribution granulométrique sur la température de frittage 

Les cycles de pression et de température utilisés pour la détermination de la température optimale de 

frittage sont rappelés figure 106. Lorsque ces cycles sont appliqués au matériau, on enregistre en parallèle 

le déplacement du piston en fonction du temps. On a ainsi accès à la vitesse de densification du matériau 

[138].  
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Figure 106 : cycles de pression et de température pour la détermination de la température optimale de frittage de ZnSb 

L’évolution de la vitesse de densification en fonction de la température pour les deux distributions de 

taille est présentée sur la figure 107. Pour plus de lisibilité, les courbes ne montrent pas l’évolution de la 

vitesse de densification lors de la compression initiale où le déplacement du piston est maximal. Sur ces 

courbes, plusieurs zones se distinguent : un palier où la vitesse de densification est relativement 

constante ; on distingue ensuite une cloche de densification : la vitesse de densification augmente jusqu’à 

un maximum. Cette augmentation est liée à un réarrangement des grains et à la densification. La 

diminution de la vitesse ensuite observée est liée au grossissement granulaire. Enfin, on observe un 

accroissement très rapide de la vitesse de densification, qui est induit par la fusion du matériau qui 

entraine un déplacement rapide du piston.  

Le maximum de vitesse de densification pour les « grosses particules » se situe à 703 K avant fusion du 

matériau à 740 K. Pour les « petites particules » le maximum de la vitesse de densification se décale vers 

une valeur de 663 K. Bien qu’on observe cette différence de température de frittage optimale, nous avons 

choisi d’utiliser la même température de densification pour les deux tailles de particules, 703 K, ce qui 

conduit au cycle présenté figure 108. 
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Figure 107 : vitesse de densification en fonction de la température pour deux tailles de particules (ZnSb <25 µm) et 

(45µm<ZnSb <90 µm) 

Même si la différence de taille est faible, la température de frittage diminue lorsque la taille des particules 

diminue. Ce phénomène est classiquement observé et est dû à la plus grande énergie de surface des 

petites particules qui favorise l’ensemble des phénomènes de diffusion liés au frittage [187] [188].  

La fusion du matériau intervient dès 740 K alors que la température de l’invariant le plus bas, l’invariant 

eutectique, se situe à 772 K d’après les résultats d’ATD réalisées dans notre étude. Cette différence 

provient de l’erreur systématique faite entre la température mesurée au niveau du thermocouple et la 

température réelle du matériau [189] lors des essais SPS. L’origine possible de cette différence est 

multiple : on peut citer par exemple le fait que la température est mesurée par un thermocouple placé à 

2 mm dans la paroi extérieure de la matrice en carbone et non au contact de l’échantillon. 
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Figure 108 : cycle de SPS utilisé pour la densification de ZnSb (45µm<ZnSb <90 µm et ZnSb< 25µm ) 
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4.3.1.2. Influence de la présence de phases secondaires sur les paramètres de frittage 

La présence de dopants et de phases secondaires peut entrainer une modification des conditions de 

frittage. La présence de ZnTe par exemple, peut limiter le grossissement granulaire par effet d’épinglage 

Zener dans le cas de particules de petite taille [190]. 

Cette étude a été réalisée pour l’ensemble des dopants mais seuls les résultats sur le tellure seront 

présentés ici. Un lingot de composition Zn0,50Sb0,49Te0,01 après recuit (contenant ZnSb , ZnSb :Te et ZnTe) 

est broyé et tamisé entre 45 µm et 90 µm. La détermination de la température de frittage met en évidence 

de faibles différences avec le matériau de référence, figure 109. La température de frittage a donc été 

maintenue à 703 K. Une constatation identique a été faite pour les autres dopants étudiés.  
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Figure 109 : vitesse de densification en fonction de la température pour ZnSb : Te et ZnSb issus de solidification 

4.3.2. Caractérisations des pastilles obtenues  par SPS 

4.3.2.1. Masse volumique 

La masse volumique des pastilles obtenues par SPS est déterminée, après polissage, par la méthode 

d’Archimède, tableau 41. Les densités obtenues pour l’ensemble des pastilles adoptent des valeurs 

supérieures à 95 %. On peut donc supposer qu’il ne subsiste que de la porosité fermée.  

N.B. : la masse volumique de ZnTe est égale à 6,34 g.cm-3. Une faible fraction de ZnTe n’influence donc 

pas beaucoup la masse volumique théorique d’un mélange compact de ZnSb et de ZnTe. 

Tableau 41 : masses volumiques déterminées pour les pastilles des matériaux ZnSb et ZnSb dopé au tellure 

Echantillon 
Masse 
volumique 
(ρ) (g.cm-3) ± 0,15 

ρ/ρZnSb 

45 µm< ZnSb<90 µm 6,28  0,983 

ZnSb<25 µm 6,19 0,968 

Zn0,50 Sb0,49Te0,01 6,20 0,970 
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4.3.2.2. Mise en évidence d’antimoine par analyse thermique différentielle 

La figure 110 présente le thermogramme d’un morceau de pastille issu des « petites particules ». On 

constate un pic de faible amplitude correspondant à la présence de l’eutectique à 772 K.  
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Figure 110 : thermogramme d'une pastille de matériau ZnSb issu de « petites particules » après SPS 

A partir du diagramme de Tammann la composition est évaluée et est présentée tableau 42. Avant SPS, 

la teneur en antimoine de la poudre était de 0,16 % at. Il semble donc que le processus de SPS puisse 

conduire à la formation d’antimoine avec une fraction plus importante pour les petites particules. 

Tableau 42 : détermination de la composition par la méthode de Tammann pour deux échantillons de ZnSb issus de 
particules de tailles différentes 

Echantillon 
Masse 
volumique 
(ρ) (g.cm-3) 

ρ/ρZnSb 
% at. Sb 
avant SPS 
(± 0,2) 

% at. Sb 
après SPS 

45 µm< ZnSb<90 µm 6,28 0,983 0,16 0,6 ± 0,1 

ZnSb<25 µm 6,19 0,968 0,16 2,8 ± 0,9 

 

La présence plus importante d’antimoine dans le cas des « petites particules », peut ici encore être 

attribué à l’énergie de surface plus élevée, et donc à la réactivité accrue pour les petites particules. La 

formation d’antimoine suite au broyage et au SPS peut avoir plusieurs origines : 

· le broyage a été effectué à l’air dans un mortier en agate. Afin d’obtenir des particules de diamètre 

inférieur à 25 µm un broyage prolongé est nécessaire. Une oxydation partielle peut se produire 

lors de cette étape. Nous avons vu ( 4.2.3) que le dopage de ZnSb par l’oxygène est envisageable. 

Cependant, au-delà de la limite de solubilité de l’oxygène dans ZnSb, on s’attend à la formation de 

ZnO et d’antimoine. 
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· Bien que le frittage SPS soit effectué sous atmosphère d’argon et que le graphite agisse comme 

réducteur, la présence d’oxygène adsorbé en surface des grains lors du SPS peut sous l’effet de la 

température conduire à une oxydation partielle du matériau.  

 

· Le phénomène de migration du zinc mis en évidence lors de la synthèse directe par SPS de ZnSb 

ne peut être exclu. Celui-ci s’accompagne dans le cas de la synthèse directe de ZnSb, évoquée au 

chapitre 2.5.3.1.e, de la formation de Zn4Sb3 et d’antimoine de part et d’autre de la pastille [155].  

4.3.2.3. Diffraction des rayons X 

Le dernier phénomène évoqué pour expliquer la présence d’antimoine pourrait conduire à une 

accumulation de zinc ou de Zn4Sb3 sur une face de la pastille et d’antimoine sur la face opposée. L’analyse 

par diffraction des rayons X des deux surfaces de la pastille contenant le plus d’antimoine (ZnSb<25 µm) 

est présentée figure 111. On met ainsi en évidence la présence d’antimoine sur une face uniquement. Il 

est donc possible, bien qu’on ne mette pas en évidence de Zn4Sb3 sur la face opposée que le phénomène 

de migration du zinc intervienne lors du frittage. L’absence de Zn ou Zn4Sb3 sur la face opposée peut être 

attribuée au polissage.  En effet, à la suite du SPS, on élimine le papyex qui adhère à la pastille. On peut 

éliminer également lors de cette étape les couches superficielles de la pastille qui contiennent Zn4Sb3. 

L’hypothèse d’une fusion locale plus importante sur une face, sous l’effet d’un gradient thermique, peut 

être exclue puisque les gradients thermiques s’établissent le plus souvent entre le cœur et les parois de 

la pastille lors d’un frittage SPS, la matrice étant un très bon conducteur thermique. Cependant, peu de 

résultats sur les valeurs de ces gradients sont disponibles pour les températures que nous utilisons. En 

effet, plusieurs auteurs [191, 192] montrent que dans le cas du frittage à haute température  

(1600-2000 K) de matériaux conducteurs ou isolants (WC ou Si3N4) un gradient thermique compris entre 

40 et 150 K s’établit entre le cœur et les parois du moule. 
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Figure 111 : diffractogrammes des deux faces d’une même pastille ; (|) position des pics de ZnSb, (|) position des pics de 
Sb 
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4.3.2.4. Microscopie électronique à balayage 

Les deux faces des pastilles issues des « grosses «  et « petites » particules sont analysées par microscopie 

électronique à balayage. On ne distingue pas pour les « grosses particules », figure 112 A et B, les joints 

de grains. Seule la porosité (1) et des traces de contamination (2) sont clairement visibles. On distingue 

des traces d’antimoine dans la zone encadrée en rouge figure 112 B. Dans le cas des petites particules, il 

apparait que l’état de surface est beaucoup plus perturbé. L’antimoine est clairement visible  

figure 112 D . 

 

Figure 112 : A , B) micrographies des deux faces pour les pastilles issues de « grosses particules » ; C, D  micrographies des 
deux faces pour les pastilles issues de « petites particules » 

L’état de la surface pour la pastille issue des « petites  » particules suggère une porosité plus importante, 

ce qui est contradictoire avec la mesure de masse volumique effectuée. L’observation d’une surface de 

rupture de la pastille est visible sur le cliché en électrons secondaires figure 113. Celle-ci semble présenter 

très peu de porosités contrairement à la surface. L’hypothèse avancée ici est un arrachement des grains 

lors du polissage qui n’est peut-être pas adapté.  
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Figure 113 : image en électrons secondaires de la surface de rupture d’une pastille issue des « petites particules » 

4.3.2.5. Caractérisation par microsonde de Castaing   

La pastille contenant du tellure a été caractérisée par microsonde  de Casting. On constate figure 114, sur 

la cartographie des atomes de tellure, que des zones de ZnSb dopées (1) coexistent toujours avec ZnSb 

non dopé (2) après mise en forme. La phase ZnTe (3) est également toujours présente. Du fait de la 

sensibilité de la technique de mesure, certaines zones correspondant à de la porosité peuvent apparaitre 

comme riches en tellure, antimoine ou zinc. On constate également la présence d’antimoine (4) qui n’était 

pas présent avant SPS. Comme dans le cas du matériau non dopé, le traitement thermique lors du SPS 

peut être à l’origine d’une décomposition d’une fraction de ZnSb à travers un phénomène de migration 

du zinc et/ou d’oxydation. 

 

Figure 114 : répartition des atomes de tellure, d’antimoine et de zinc dans le matériau de composition 3 issu de 

solidification après un frittage par SPS  

L’analyse ponctuelle, tableau 43, confirme la présence de quatre phases : ZnSb, ZnSb dopé au tellure, Sb 

et ZnTe.  

Tableau 43 : compositions déterminées par WDS sur les différentes zones identifiées sur la cartographie  figure 114 

Zone  % at. Te (± 0,08) % at. Sb (± 0,84) % at. Zn (± 0,37) 
1 0,35 50,22 49,43 
2 0,03 50,51 49,46 
3 49,5 ± 0,6 3,34 47,17 
4 0,96 94,64 4,37 
Limite de détection 0,06 0,14 0,5 
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4.3.3. Conclusion  

L’analyse thermique différentielle des pastilles de ZnSb permet de mettre en évidence une légère 

évolution de la composition du matériau après SPS. Cette évolution se traduit par l’accumulation 

d’antimoine sur une face de la pastille, résultats confirmés par diffraction des rayons X et microscopie 

électronique à balayage.  

La présence d’antimoine en quantité plus importante sur une face que sur l’autre peut provenir d’un 

phénomène de migration de l’un des constituants lors du frittage. On retrouve cette observation dans la 

littérature pour Zn4Sb3  [193] mais aussi pour ZnSb [155]. En effet, dans ces deux cas, les auteurs 

constatent une migration du zinc lors du frittage SPS. L’hypothèse d’une fusion locale plus importante sur 

une face, sous l’effet d’un gradient thermique, peut aussi être avancée mais les gradients thermiques 

s’établissent le plus souvent entre le cœur et les parois de la pastille lors d’un frittage SPS, la matrice étant 

un très bon conducteur thermique [194].  

L’accumulation d’antimoine sur une face est un signe de décomposition de ZnSb sous l’effet du frittage 

SPS. Cette décomposition doit s’accompagner de formation de zinc ou d’une phase plus riche en zinc : 

Zn4Sb3 ou ZnO par exemple mais la mise en évidence de cette accumulation de zinc n’a pas été possible. 

De plus, il est possible que cet excès se soit localisé dans la partie de la pastille qui a été éliminée lors du 

polissage. 

4.4. Caractérisations thermoélectriques 

Nous présenterons dans cette partie les caractérisations thermoélectriques réalisées sur les matériaux 

densifiés par SPS. La mesure du  coefficient de Seebeck et de la résistivité en température sont aisément 

accessibles puisque nous avons au sein du laboratoire un équipement de type ZEM3. Cependant, l’accès 

à des mesures de diffusivité thermique permettant le calcul de la conductivité thermique et à la mesure 

de concentration de porteurs en température est plus difficile et n’a pu être réalisée systématiquement. 

Nous aborderons en premier lieu les résultats obtenus pour les matériaux non dopés avant d’aborder le 

cas du dopage au tellure. 

4.4.1. Matériaux non dopés 

4.4.1.1. Propriétés électriques 

Comme nous l’avons vu au chapitre 2.5.3.3.d (page 65) les valeurs de résistivités et de coefficients de 

Seebeck reportées dans la littérature pour le matériau polycristallin sont comprises respectivement entre 

69 et 1000 µΩ.m et entre 275 et 400 µV.K-1.  De plus, comme le constatent Guo et al. [139] de l’antimoine 

en mélange avec ZnSb induit une diminution du coefficient de Seebeck et de la résistivité.  

La résistivité électrique et le coefficient de Seebeck pour les pastilles obtenues après densification des 

« petites » et des « grosses » particules sont présentés figures 115 et 116 . La présence d’antimoine, liée 

au phénomène de migration et/ou d’oxydation lors du SPS, induit une diminution de la résistivité et du 

coefficient de Seebeck.  

L’évolution des courbes en fonction de la température est identique pour le coefficient de Seebeck et la 

résistivité. Entre 300 et 350 K pour les « grosses particules » et entre 300 et 450 K pour les « petites 

particules » les coefficients de Seebeck et les résistivités sont quasiment constants. Ce comportement 
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peut être attribué  à un régime de saturation situé entre le régime intrinsèque et extrinsèque [195]. Sur 

cette gamme de température, les niveaux accepteurs sont tous occupés par les électrons promus par 

l’agitation thermique. Au-delà, on bascule dans un régime de conduction intrinsèque : le nombre de trous 

p et d’électrons n sont égaux. 

Ce déplacement de la fin du palier de saturation, c’est-à-dire de la température intrinsèque, est également 

constaté par Guo et al.[139]. Lorsque la quantité d’antimoine en mélange avec ZnSb augmente, la 

concentration de porteurs augmente, le coefficient de Seebeck diminue et la température intrinsèque 

augmente. De plus, les auteurs, par le tracé de la relation de Pisarenko  (28), suggèrent que l’effet de 

l’antimoine, sur les propriétés de conduction, est similaire à un dopage de ZnSb. 

On note que le coefficient de Seebeck que nous observons pour le matériau le plus pur, celui issu des 

« grosses » particules est le plus élevé. Il est rapporté dans la littérature pour un matériau polycristallin : 

455 µV.K-1 à 310 K. Cette valeur tend vers les plus faibles valeurs constatées pour les monocristaux de 490 

µV.K-1 à 300 K [103]. Ce résultat nous confirme la pureté du matériau obtenu. 
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Figure 115 : valeurs de résistivité  pour les pastilles issues de « petites » et « grosses » particules 
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Figure 116 : coefficient de Seebeck pour les pastilles issues de « petites » et « grosses » particules 
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Le dopage suggéré par l’évolution du coefficient de Seebeck et de la résistivité est confirmé lors de la 

mesure à température ambiante de la concentration de porteurs par effet Hall présenté tableau 44.  

Tableau 44 : concentrations et mobilités des porteurs pour les matériaux obtenus après SPS 

Echantillon 

% at. Sb 
après SPS 

Concentration 
de porteurs 
(cm-3) 

Mobilité des 
porteurs  
(cm2.V-1s-1) 

45 µm< ZnSb<90 µm 0,6 ± 0,1 3,5 1017 210 

ZnSb<25 µm 2,8 ± 0,9 8,8 1017 204 

 

Pour un semi-conducteur intrinsèque on peut écrire la relation (63) qui donne les concentrations de trous 

(p) et d’électrons (n) en fonction de la température :  

 o = ¬ = üùoúË·oËe G 1+�P1ý fþÿP��_ 
 

(63) 
 

A partir des relations (20) et (63) on a donc la relation (64). La variation du terme en T3/2 peut être négligé 

devant le terme exponentiel. Ainsi, le tracé du logarithme népérien de l’inverse de la résistivité, la 

conductivité électrique, en fonction de l’inverse de la température permet classiquement, à partir de la 

pente observée dans la zone de conduction intrinsèque, d’estimer le gap expérimental pour les semi-

conducteurs.  

 Q(+) = ´µ�©°±�°ý G �1(pf 9 p�)1+�P1ý fþÿP��_ 
 

(64) 
 

Avec q la charge élémentaire 

μ+ et μ- : la mobilité des trous et des électrons 

Eg la valeur de bande interdite en eV 

kB la constante de Boltzmann en eV.K-1 

La figure 117 présente ce tracé pour les deux matériaux. Le « gap » estimé pour les matériaux issus «des 

grosses et des petites particules » est respectivement de 0,51 et 0,46 eV. Ces valeurs sont en accord avec 

les « gaps » expérimentaux rapportés pour ZnSb [102]. On distingue le palier pour lequel ln(σ) est constant 

qui correspond à la zone de saturation.  

Il est également possible d’estimer la température intrinsèque sur ces courbes : Tintrinsèque ≈ 440 K pour le 

matériau issu de «petites particules» et Tintrinsèque ≈ 410 K pour le matériau issu de «grosses particules». 

La transition entre le régime de saturation et le régime intrinsèque n’étant pas nette, il ne s’agit que 

d’approximations. Cependant, on constate effectivement une augmentation de la température 

intrinsèque pour le matériau issu de « petites particules». 
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Figure 117 : évolution de ln(1/ρ) en fonction de 1/T pour les matériaux issus de « grosses et petites particules » 

4.4.1.2. Conductivité thermique 

Comme dans le cas des propriétés électriques, des écarts importants sont observés pour les valeurs 

rapportées de la conductivité thermique. Elles sont comprises entre 1,1 et 3,3 W.m-1.K-1 pour le matériau 

polycristallin sans nano-structuration. Expérimentalement, de nombreuses sources d’erreurs sont 

possibles lors de la mesure des grandeurs permettant le calcul de la conductivité thermique. En effet, il 

est nécessaire de réaliser trois mesures indépendantes : densité, diffusivité thermique et capacité 

thermique.  

a. Contribution électronique à la conductivité thermique 

Certains auteurs déterminent à partir de la conductivité électrique une valeur de la contribution 

électronique. La première approximation possible est de considérer un facteur de Lorentz adoptant la 

valeur associée aux métaux : 2,44 10-8 V2K-2. Ainsi, Bottger et al. [124] déterminent le rapport de la 

conductivité thermique électronique sur la conductivité thermique de réseau  κe/κl égale à 0,047 à 

température ambiante. Le choix de la valeur 2,44 10-8 V2K-2 plutôt que 1,45 10-8 V2K-2 donnée pour les 

semi-conducteurs n’a qu’une très faible influence à température ambiante. 

La seconde approche adoptée par Guo et al. [139] et Xiong et al. [128] consiste à approximer pour chaque 

température à partir du coefficient de Seebeck le potentiel chimique réduit. Pour cela, l’hypothèse d’un 

seul type de porteurs conduit à utiliser l’équation (28) [4]. L’hypothèse de la diffusion des porteurs par les 

phonons acoustiques conduit à utiliser la valeur 0 pour r dans l’équation (28). Celle-ci  devient alors la 

relation(65) dont les valeurs de F1 et F0 sont tabulées [15]. 

 ! =1|}� g(<)�N(4G)�W(4G) ' 4Gn (65) 
 

Il est possible d’utiliser avec les mêmes hypothèses, l’équation (66) qui donne le nombre de Lorentz en 

fonction du potentiel chimique réduit η* [4, 15].  

 
V = (|}� )² g(� 9 ~)���P(4

G)(� 9 ;)��(4G) ' (� 9 <)²���NP (4G)(� 9 ;)²��P n = |}� g~�P(4G)�W(4G) ' ¨�PP�WP n 
 

(66) 
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Ainsi, Guo et al.[139] rapportent un nombre de Lorentz compris entre 1,50 10-8 V2K-2 et  

1,6 10-8 V2K-2 dans la gamme de température 300-700K tandis que Xiong et al. [128] donnent la valeur 

1,55 10-8 V2K-2. 

Il est important de noter que cette approche ne prend pas en compte la contribution bipolaire qui 

intervient dans le régime intrinsèque. Ainsi, cette approche n’est réellement valable que pour des 

températures T< Tintrinsèque.  Il  est alors préférable de se contenter de la contribution à température 

ambiante de la conductivité thermique électronique. 

b. Capacité thermique 

Peu de données sont disponibles pour des valeurs entre 300 et 700K pour la capacité thermique du 

matériau. On ne retrouve pas, par exemple, de valeurs pour des températures supérieures à 450 K dans 

la littérature [178, 196, 197]. 

Dans le cadre d’une collaboration avec l’IM2NP de l’Université Aix-Marseille et de Toulon, nous avons pu 

réaliser une mesure de la capacité thermique du matériau ZnSb jusqu’à 700 K. Seul le matériau le plus pur 

a été analysé. L’évolution de la capacité thermique mesurée par la méthode étagée est présentée figure 

118. On constate un très bon accord entre nos résultats et ceux obtenus par Fisher et al. [178] pour un 

échantillon issu de SPS. Les auteurs mettent en évidence une différence entre la capacité thermique 

mesurée pour un monocristal et pour un échantillon polycristallin obtenu après SPS. Ils attribuent cette 

différence à la présence de contraintes et/ou de déformations. On pourrait également envisager 

l’influence d’impuretés ce qu’excluent les auteurs.  
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Figure 118 : évolution de la capacité thermique mesurée pour ZnSb et comparaison avec les données disponibles dans la 
littérature pour ZnSb d’après [178, 196, 197]. L’incertitude sur la mesure de la capacité thermique est de l’ordre de 2 %, 

elle n’est pas présentée sur la figure pour plus de lisibilité. 

 

c. Diffusivité thermique  

On ne retrouve que deux valeurs de diffusivité thermique dans la littérature pour ZnSb : 

· la valeur de 1,3 mm².s-1  déduite des données de la littérature par Triches et al. [131] 
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· la valeur de 0,5 mm².s-1 pour un échantillon nanostructuré dont la taille des cristallites est estimé 

à 27 nm [131]. 

 

La figure 119 présente l’évolution avec la température de la diffusivité thermique mesurée ainsi que les 

données issues de la littérature [131]. Nous n’avons été en mesure d’évaluer que la diffusivité pour le 

matériau issu des « grosses particules »  45 µm < ZnSb < 90 µm. 
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Figure 119 : diffusivité thermique déterminée pour le matériau ZnSb issu de grosses particules 

La figure 120 présente l’évolution de la conductivité thermique totale en fonction de la température. La 

courbe en rouge représente la conductivité thermique lorsque l’on considère la variation de masse 

volumique avec la température. Celle-ci est déterminée à partir de la masse volumique mesurée à 300 K 

et du coefficient d’expansion thermique de ZnSb [178]. On constate que la variation de masse volumique 

n’a qu’une influence négligeable sur la valeur de la conductivité thermique. 

Dans cette figure sont aussi tracées deux estimations de la contribution électronique considérant deux  

nombres de Lorentz 2.44 10-8 V2K-2 et 1.45 10-8 V2K-2. La conductivité thermique à température ambiante 

est dominée par la contribution de réseau. Comme nous l’avons évoqué, la validité de la contribution 

électronique déterminée à plus haute température est discutable puisque la conduction est alors 

intrinsèque. 

On observe comme, dans la littérature, une augmentation de la conductivité thermique à 500 K qui est 

attribuée à un mode de conduction bipolaire [57]. En ce qui concerne le matériau issu des petites 

particules, aucune mesure de conductivité ou de diffusivité n’a été réalisée. Cependant on peut supposer 

une conductivité analogue : la taille des particules reste trop importante pour avoir un effet significatif 

sur la conductivité thermique.  
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Figure 120 : conductivité thermique déterminée pour le matériau ZnSb issu de grosses particules  

4.4.1.3. Facteur de puissance et facteur de mérite 

Afin de comparer les performances des deux matériaux, le facteur de puissance est présenté figure 121. 

On constate une augmentation de l’ordre de 70 % à basse température du facteur de puissance lorsque 

l’on passe du matériau issu de «grosses particules»  à celui issu de «petites particules». L’écart de 

performance se réduit à plus haute température lorsque le matériau devient semi-conducteur intrinsèque 

ce qui gomme les effets de dopage visibles à plus basse température. 
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Figure 121 : facteur de puissance pour les pastilles issues de « petites » et « grosses » particules 

Le facteur de mérite adimensionnel ZT déterminé pour le matériau ZnSb issu de grosses particules est 

présenté figure 122. La conductivité thermique considérée pour le calcul est celle obtenue à masse 

volumique constante. Celui-ci évolue entre 0,05 à 310 K et 0,55 à 670 K. Ces valeurs sont en accord avec 

celles disponibles dans la littérature pour le matériau non dopé ou sans tentative de nano structuration. 
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Figure 122 : facteur de mérite adimensionnel ZT déterminé pour le matériau ZnSb issu de grosses particules 

4.4.2. Caractérisations thermoélectriques des matériaux issus des essais de 

dopage 

Une caractérisation partielle des matériaux issus des essais de dopage a été réalisée avec la 

caractérisation du coefficient de Seebeck résolu spatialement. Pour une étude plus complète, le 

coefficient de Seebeck et la résistivité du matériau après SPS ont également été mesurés et sont présentés 

figures 123 et 124. On représente également, à titre de comparaison, les résistivités et coefficients de 

Seebeck obtenus pour les matériaux non dopés. 

Le matériau obtenu après SPS présente un coefficient de Seebeck positif qui varie entre 94 et 186 µV.K-1 

entre 300 et 700 K. On observe la disparition du palier de saturation sur les courbes de résistivité et de 

coefficient de Seebeck.  
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Figure 123 : valeur de résistivité pour les pastilles issues du matériau contenant 1 % at. de tellure et pour les matériaux 
issus de « petites » et « grosses » particules 
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Figure 124 : coefficient de Seebeck pour les pastilles issues du matériau contenant 1 % at. de tellure et pour les matériaux 
issus de « petites » et « grosses » particules 

Le tracé du logarithme népérien de la conductivité électrique figure 125, en fonction de l’inverse de la 

température, ne met pas en évidence de palier de saturation et d’évolution linéaire à haute température 

permettant la détermination de la température intrinsèque ou du gap expérimental. 
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Figure 125: évolution de ln(1/ρ) en fonction de 1/T pour le matériau contenant 1% at. de tellure. 

4.5. Conclusion 

Les objectifs du travail présenté dans cette partie étaient l’étude du protocole de synthèse de ZnSb afin 

d’optimiser la synthèse du matériau non dopé et l’étude du dopage du matériau ZnSb par différents 

dopants à partir des résultats des calculs de Kinga Niedziolka [1]. 

Nous avons ainsi souligné les difficultés inhérentes à l’obtention d’un matériau ZnSb pur lors des 

différentes étapes du processus. Lors de la synthèse du matériau, différents phénomènes ont été mis en 

évidence : 
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·  les pertes de zinc, liés à l’oxydation, la vaporisation et/ou  l’évaporation. 

· l’inhomogénéité  du mélange à l’état liquide. 

Ces deux phénomènes induisent une présence d’antimoine en mélange avec ZnSb ; ce qui, comme le 

montrent nos résultats et la littérature, impacte les propriétés thermoélectriques. Une modification du 

protocole nous a permis d’obtenir une pureté satisfaisante du matériau après recuit. Avec la 

détermination du diagramme de Tammann nous avons vérifié la pureté des matériaux obtenus. 

Lors des étapes de mise en forme du matériau, nous avons mis en évidence un phénomène de 

décomposition du matériau possiblement dû à l’influence des conditions de frittage imposées lors du SPS. 

Le champ électrique intense peut induire une migration du zinc et favoriser la décomposition de ZnSb. 

Cette décomposition apparaît comme étant favorisée dans le cas de « petites particules ».  

Les caractérisations thermoélectriques réalisées sur les matériaux obtenus après densification par SPS 

mettent en évidence des propriétés thermoélectriques en accord avec les résultats obtenus dans la 

littérature sur le matériau polycristallin.  Notre étude révèle l’influence de la présence d’antimoine sur les 

propriétés électriques du matériau à travers une augmentation de 70%, à basse température, du facteur 

de puissance.  

Le dopage du matériau par les différents éléments : Te, B, Ti, Al, Y n’a pas conduit à l’obtention d’un 

matériau dopé monophasé. De plus, le coefficient de Seebeck pour tous les matériaux obtenus après mise 

en forme est positif.  

L’étude approfondie de la synthèse du matériau dopé au tellure a été réalisée. Nous avons ainsi mis en 

évidence un mécanisme de dopage de ZnSb par le tellure inédit. Lors du processus de trempe d’un alliage 

contenant du tellure on observe la formation de la phase Zn4Sb3 dopée au tellure, de la phase ZnSb non 

dopée et d’antimoine. Le recuit permet ensuite la diffusion du zinc. Cependant, celle du tellure n’est pas 

observée. On aboutit ainsi à la formation de ZnSb dopé. Le dopage du matériau ZnSb par le tellure est 

possible s’il y a formation préalable de la phase Zn4Sb3 dopée au tellure. 

Tous  les matériaux obtenus dans le cadre de cette étude présentent un caractère semi-conducteur de 

type p sans amélioration substantielle des propriétés thermoélectriques.  De plus, les synthèses mises en 

jeu n’ont pas conduit à l’obtention d’un matériau monophasé. Dans le cas du tellure, cela peut être lié à 

l’influence de l’oxygène comme le suggèrent la littérature et/ou les calculs récemment réalisés.  

L’absence d’un matériau monophasé dopé par le tellure rend impossible la détermination des 

mécanismes conduisant à la formation d’un semi-conducteur de type p lors du dopage du matériau. 

Il semble donc que l’objectif d’obtenir un matériau polycristallin de type n par solidification ne soit pas 

réalisable. Cependant, la littérature a montré de nouvelles voies pour l’amélioration des propriétés du 

matériau de type p, notamment en s’orientant vers des poudres nanostructurées. C’est pourquoi, nous 

nous sommes intéressés à la mécanosynthèse du matériau ZnSb que nous détaillerons dans le chapitre 

suivant. 
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Chapitre 5  

Elaboration par 

mécanosynthèse des 

matériaux à base de 

ZnSb 
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Comme nous l’avons vu au chapitre 1, la nanostructuration peut être envisagée dans le cas des matériaux 

thermoélectriques afin d’améliorer les propriétés thermoélectriques par une diminution de la 

conductivité thermique mais également par des processus tels que le filtrage en énergie des porteurs de 

charge. La présence de joints de grains peut induire une diffusion des phonons mais également, selon la 

nature de l’interface, la diffusion des électrons de basse énergie.  Les travaux publiés récemment, après 

le début de cette étude,  par Berland et al. [48] montrent qu’un effet de filtrage en énergie significatif est 

envisageable pour des cristallites de taille inférieure à 70 nm pour le matériau ZnSb. 

Deux approches sont possibles pour la nanostructuration des matériaux :  

L’approche ascendante, « bottom-up », qui consiste à construire les nanomatériaux atome par atome. 

Schlecht et al. [117], Kieslich et al. [119] et Zhong et al. [118]  mettent en œuvre des procédés de  synthèse  

« bottom up » et obtiennent ainsi le matériau ZnSb sous forme de nanoparticules. Cependant, la stabilité 

des matériaux obtenus ne permet pas l’obtention d’un matériau massif nanostructuré dont les propriétés 

sont mesurables. On peut opposer à ces résultats ceux obtenus par A.Denoix [3] qui a mis en œuvre avec 

succès cette approche, jusqu’à la densification et la caractérisation thermoélectrique. Il constate dans son 

étude une diminution de la conductivité thermique du matériau Zn4Sb3 nanostructuré obtenu par une 

approche « bottom up ». 

L’approche descendante «  top down » qui consiste à diminuer la taille des particules jusqu’à une 

dimension nanométrique. Différentes études ont été rapportées : la réduction de la conductivité 

thermique a effectivement été mise en évidence pour le matériau ZnSb [57, 124]. Cette approche implique 

la synthèse par solidification suivie d’une étape de réduction de la taille des cristallites et/ou particules 

via un broyage mécanique [198]. Nous nous sommes dans ce chapitre intéressés à la mécanosynthèse du 

matériau qui permet d’associer en une seule étape la synthèse et la réduction de la taille des particules. 

Cette méthode de synthèse permet donc une diminution des coûts de production.  

La mécanosynthèse permet en théorie d’atteindre des tailles de particules ou cristallites nanométriques 

selon les conditions de broyage utilisées.  

Nous aborderons, dans un premier temps, l’élaboration du protocole de synthèse de ZnSb, en détaillant 

l’influence de trois paramètres  prépondérants : la composition nominale, le temps de broyage et la 

présence d’agents de contrôle. Enfin, nous aborderons le frittage et la caractérisation thermoélectrique 

des matériaux. Les performances des matériaux obtenus seront alors examinées en regard de leur 

microstructure et de leur pureté. 

Une étude du dopage par le tellure par mécanosynthèse a également été réalisée. Les résultats, peu 

satisfaisants, seront présentés en  annexe 4.    
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5.1. Mise en place de la mécanosynthèse de ZnSb 

Différents paramètres influencent le processus complexe de mécanosynthèse. 

C. Suryanarayana [151] évoque ainsi dix paramètres : 

· les types de broyeurs qui diffèrent principalement par leur capacité et l’efficacité du broyage. 

· La composition et la dureté du matériau constituant la jarre qui peuvent contaminer le produit 

synthétisé.  

· La composition et la taille des billes de broyage qui modifient l’énergie apportée au système et 

l’homogénéité de celui-ci. En effet, un matériau plus dense permet un apport d’énergie plus 

important. De plus, l’usage de billes de différentes tailles induit un mouvement plus aléatoire des 

billes. Le matériau constituant les billes peut être également source de contamination. 

· La vitesse de broyage impacte l’énergie apportée au système. 

· La durée de broyage est identifiée comme le paramètre le plus important. En effet, lors de la 

mécanosynthèse, les processus de fracture et de soudure sont en concurrence. La durée de 

broyage doit être suffisante pour qu’un équilibre entre ces deux phénomènes s’établisse. 

· Le ratio masse de bille sur masse de poudre (BPR) qui impacte également l’énergie apportée au 

système. 

· Le niveau de remplissage de la jarre : un espace suffisant doit être disponible pour permettre le 

mouvement des billes dans la jarre. 

· L’atmosphère de broyage. 

· la température de broyage influence la nature des phases formées. En effet, la mécanosynthèse 

repose sur la diffusion à l’état solide qui est thermiquement activée. Elle intervient aussi sur la 

taille des particules obtenues après broyage puisque l’usage de température cryogénique  

(T<100 K) peut conduire à l’obtention de particules plus petites par rapport à un broyage réalisé à 

température ambiante.  

· la présence d’agents de contrôle qui peuvent limiter les phénomènes de soudure et qui agissent 

sur la taille des particules. 

Dans le cadre de cette étude, nous nous sommes d’abord basés sur les travaux réalisés dans le laboratoire 

par V.Izard sur la mécanosynthèse de Zn4Sb3 [80]. Ses travaux montrent que, pour un temps de broyage 

compris entre 5 et 48 h et pour une vitesse de rotation (500-600 rpm), un mélange de composition 

Zn0,571Sb0,429 conduit à la formation d’un mélange de Zn4Sb3 avec ZnSb, Zn et Sb. L’explication avancée et 

considérée par ailleurs dans la littérature pour expliquer ce résultat est la plus grande stabilité de ZnSb 

par rapport à Zn4Sb3. 

Nous avons dans un premier temps fixé certains paramètres pour le broyage. Il  a été effectué sous 

atmosphère d’argon, la vitesse de rotation du plateau a été fixée à 400 rpm et le BPR à 20 pour 1. 

5.1.1. Influence de la composition initiale  

Lorsque cette étude a débuté, aucune référence bibliographique n’était disponible sur la synthèse par 

mécanosynthèse de la phase ZnSb pure. Les résultats obtenus depuis par Tseng et al. [133] et ceux 

obtenus par Park et al.[113]  suggèrent qu’une composition nominale Zn50Sb50 conduise à la formation de 
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ZnSb. Néanmoins, Tseng et al ne présentent qu’une analyse par diffraction des rayons X et dans le cas de 

Park et al. aucune caractérisation par DRX, EDS/WDS n’est présentée. Triches et al. [131] évoquent dans 

le cas de la mécanosynthèse de Zn4Sb3 un départ de zinc qu’ils compensent en introduisant un excès 

compris entre 2,7 % at et 11 % at Zn. Ils n’indiquent cependant pas, quel taux permet de compenser 

réellement les pertes observées. 

De plus, lors d’une étude préliminaire, nous avons mis en évidence la facilité avec laquelle le zinc tend à 

adhérer sur les parois du bol et des billes, cf chapitre 3.1.2.  

Enfin, une oxydation partielle du zinc ne peut être exclue malgré les conditions de synthèse sous 

atmosphère contrôlée. 

Quatre compositions ont  donc été étudiées dans les mêmes conditions de broyage, tableau 45.  

Tableau 45 : compositions et conditions de broyage pour l’étude de l’influence de la composition 

échantillon Composition 
nominale 

Conditions de 
broyage 

Temps de 
broyage 

1 Zn0,50 Sb0,50 Atmosphère : Ar 
Vitesse : 400 rpm 
BPR: 20:1 
Jarre: 80 mL (WC) 

20 h 
2 Zn0,505 Sb0,495 
3 Zn0,51 Sb0,49 
4 Zn0,52 Sb0,48 

 

Nous constatons, à l’issue du broyage, l’adhérence d’une grande quantité de matière sur les parois de la 

jarre. Cette agglomération des poudres témoigne de la prédominance du mécanisme de soudure sur celui 

de fracturation. Celle-ci  peut avoir différentes origines : la ductilité du matériau ou des constituants, une 

élévation importante de la température qui favorise la déformation plastique ou induit une fusion locale. 

L’élévation de température lors de la mécanosynthèse est un phénomène couramment observé. En effet, 

dans le cas du broyage de Ga-Sb la formation de l’oxyde Sb2O3 conduit Tonejc et al. [199] à supposer une 

température au moins égale à 848 K. 

Cette élévation de température est mise en évidence immédiatement après le broyage puisque la 

manipulation des jarres de broyage n’est possible qu’après un long moment passé à température 

ambiante.  

Lors des premiers essais, une analyse thermique différentielle a été réalisée pour étudier la composition 

de différentes parties du matériau obtenu. On constate que la composition de la poudre  recueillie au 

fond de la jarre et de la partie qui adhère aux parois est identique. Nous avons ainsi pu poursuivre 

l’optimisation de la synthèse de ZnSb. 

5.1.1.1. Caractérisation par analyse thermique différentielle 

La figure 126 présente les thermogrammes obtenus pour les quatre compositions étudiées. On observe, 

pour les échantillons 1 et 2, la présence de deux pics endothermiques. Le premier pic situé à 769 K peut 

être attribué à l’invariant eutectique. On constate une diminution de la température qui passe de 772 K 

dans le cas de la solidification à 769 K dans ce cas. Celle-ci pourrait être associée à une déstabilisation du 

matériau dû aux nombreux défauts induits par la mécanosynthèse. C. Suryanarayana [151] indique ainsi 

que la grande quantité d’énergie apportée lors du broyage peut être stockée sous forme de défauts dans 
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le matériau : joints de grains, dislocation, lacunes. Cependant, la vérification de cette hypothèse est 

difficile à mettre en œuvre dans notre cas. 

De manière analogue à ce que nous avions observé dans le chapitre précédent la présence de ce pic 

endothermique à 769 K  indique la présence d’antimoine en mélange avec ZnSb.  

Dans le cas de l’échantillon 3, on ne distingue qu’un seul  pic endothermique associé à la décomposition 

péritectique et au liquidus. Cet échantillon dont la composition nominale est ZnSb + 1 at % Zn n’est 

composé que de ZnSb. Un excès d’un pourcent  de zinc permet ainsi d’obtenir ZnSb monophasé. 

Dans le cas de l’échantillon 4, on constate la présence de trois pics endothermiques. Le premier pic à 758 

K, un second à 819 K et un troisième qui apparait comme un épaulement du second pic. Cette succession 

d’accidents thermiques et la composition nominale conduisent à émettre l’hypothèse de la présence de 

Zn4Sb3 en mélange avec ZnSb. 
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Figure 126 : thermogrammes des quatre compositions étudiées 

5.1.1.1. Caractérisation par diffraction des rayons X 

Les analyses par diffraction des rayons X et les affinements par la méthode de Rietveld ont été réalisés 

sur les 4 échantillons. Pour plus de clarté, ne sont présentés sur la figure 127, que les diffractogrammes 

et les positions des pics de ZnSb, Sb, Zn4Sb3 et ZnO. 
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Figure 127 : diffractogrammes des quatre échantillons obtenus par mécanosynthèse ; (|) position des pics de ZnSb, (|) 
position des pics de Sb, (|) position des pics de Zn4Sb3, (|) position des pics de ZnO 

Le tableau 46 présente les paramètres de mailles ainsi que les tailles de cristallites  déterminés par la 

méthode de Rietveld pour les 4 échantillons. Les paramètres de mailles sont en accord avec les données 

disponibles dans la littérature [87, 128, 155]. On identifie uniquement ZnSb dans le cas des échantillons 

1, 2 et 3 et Zn4Sb3  est mis en évidence dans le cas de l’échantillon 4.  

Les tailles de cristallites mises en évidence sont en accord avec les résultats obtenus par Bottger et al. 

[124].  Lors d’un essai de broyage mécanique du matériau ZnSb obtenu par solidification, les auteurs  

déterminent par la méthode de Scherrer des tailles de cristallites de 82 nm et 44 nm pour respectivement 

un échantillon broyé manuellement dans un mortier et pour un échantillon broyé pendant 15 h à 400 rpm 

dans des jarres et billes en acier. On note, de plus, que les auteurs ne font pas mention de l’agglomération 

des poudres.  
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Tableau 46 : paramètres déterminés par affinement de Rietveld pour les quatre diffractogrammes présentés figure 127 

Echantillon 1 2 3 4 

χ² 2,66 2,59 2,51 2,91 

RBragg(ZnSb) 1,84 1,64 1,60 3,16 

RBragg(Zn4Sb3) - - - 2,69 

Tailles des cristallites 
(nm) 

47 45 51 54 

Micro-contraintes 
( %%) 

42 38 46 51 

ZnSb     

a (Å) 6,2069 6,2065 6,2044 6,2030 

b (Å) 7,7399 7,7391 7,7388 7,7376 

c (Å) 8,0876 8,0869 8,0882 8,0893 

Zn4Sb3     

a (Å) - - - 12,2293 

c (Å) - - - 12,4823 

 

5.1.2. Conclusion 

Il apparait donc, à la suite de ces premières investigations, qu’une agglomération partielle des poudres a 

lieu lors de la mécanosynthèse de ZnSb. Cependant, une fraction de la poudre se détache facilement des 

parois des jarres et peut être analysée. La mécanosynthèse d’une composition nominale Zn50Sb50 conduit 

à la formation de ZnSb en mélange avec de l’antimoine. L’utilisation d’un excès de zinc à hauteur d’un 

pourcent permet de compenser les pertes de zinc et conduit à l’obtention d’un matériau  monophasé 

avec des cristallites de l’ordre de 50 nm.  

5.1.3. Optimisation  du temps de broyage 

L’étape suivante consiste à évaluer le temps minimum nécessaire à l’obtention du matériau ZnSb par 

mécanosynthèse. En effet, dans une optique industrielle, une diminution du temps de production est 

souhaitable d’autant plus qu’elle serait associée à un apport énergétique moindre qui pourrait impacter 

positivement le phénomène d’agglomération. 

Ainsi différents temps de broyage, tableau 47, ont été utilisés pour le la synthèse de ZnSb à partir d’un 

mélange de 51 % at Zn et 49% at Sb.  
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Tableau 47 : paramètres de broyage utilisés pour évaluer l'influence du temps de broyage 

Echantillon Composition 
nominale 

Conditions de 
broyage 

Temps de broyage 

3 Zn0,51Sb0,49 Atmosphere : Ar 
Vitesse : 400 rpm 
BPR: 20 :1 
Jarre: 80 mL (WC) 

20 h 
5 10 h 
6 5 h 
7 3h 
8 2 h30 

5.1.3.1. Caractérisation par analyse thermique différentielle 

L’analyse thermique différentielle montre qu’à partir d’une durée de broyage de 3 h, on obtient 

uniquement la phase ZnSb. Pour 2h30 de broyage, un pic endothermique, de faible intensité, est visible à 

769 K sur le thermogramme de la figure 128.  
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Figure 128 : thermogrammes obtenus pour différents temps de broyage 

5.1.3.1. Caractérisation par diffraction des rayons X 

Les poudres obenues aux différents temps de broyage ont été analysées par diffraction des rayons X et 

affinement de Rietveld. La figure 129 présente les pics d’intensité maximale obtenus pour les quatre 

poudres : on n’observe pas de variation de la largeur à mi-hauteur des pics. 
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Figure 129 : diffractogrammes des rayons X pour différents temps de broyage, zoom sur les pics d’intensité maximale 
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La taille des cristallites a été déterminée par affinements de Rietveld : figures 130 et 131. 

On constate que les tailles des cristallites entre un broyage de 3h et de 20 h  déterminées par la méthode 

de Rietveld sont très proches, respectivement 43 et 41 nm.  
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Figure 130 : diffractogramme de rayons X et affinement de Rietveld pour le matériau obtenu après 3 h de broyage ; (|) 
position des pics de ZnSb. 
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Figure 131 : diffractogramme de rayons X et affinement de Rietveld pour le matériau obtenu après 20 h de broyage ; (|) 
position des pics de ZnSb. 

On n’observe pas d’évolution significative de la taille des cristallites en fonction du temps de broyage.  De 

plus, le temps de broyage nécessaire à l’obtention du matériau ZnSb monophasé est relativement court 

et le phénomène d’agglomération est observé même pour des durées de broyage faibles. 

5.1.4. Etude de l’influence d’agents de contrôle sur l’agglomération des poudres  

Pour les différentes conditions de broyage, le phénomène de soudure domine sur le phénomène de 

fracture et génère une adhérence très importante des matériaux sur les parois de la jarre, figure 132. 
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Figure 132 : photographie d'un bol de broyage après un broyage de 3h montrant l’épaisseur de la couche agglomérée 
(flèche) 

Nous avons voulu, à ce stade de l’étude, évaluer l’intérêt de ce protocole de synthèse pour une éventuelle 

application industrielle. Pour cela, un nouveau paramètre doit être optimisé : il s’agit du rendement de la 

synthèse. Celui-ci est défini comme le rapport entre la masse de poudre récupérée non agglomérée sur la 

masse totale introduite. Pour les différentes synthèses mises en œuvre jusqu’à présent ce rendement est 

égal à 30 %. 

Un des facteurs qui peut expliquer le phénomène d’agglomération des poudres est la température 

atteinte lors du broyage. Si l’on considère l’enthalpie de formation de ZnSb, on peut alors envisager, 

localement, entre les grains de Zn et Sb, des réactions de type combustion auto propagée (SHS : Self 

propagating High temperature Synthesis) activée par le broyage mécanique. En effet, lors du broyage, la 

taille des particules diminue ce qui augmente leur énergie de surface. Un apport énergétique important 

est associé aux chocs entre les billes. Il peut alors initier la réaction de formation de ZnSb à partir du zinc 

et de l’antimoine. Ces réactions pourraient expliquer la température élevée constatée mais également le 

phénomène d’agglomération important. Elles peuvent avoir lieu pour des temps de broyage très court. 

Ainsi, dans le cas de la mécanosynthèse de NbSi2 après 65 min de broyage une réaction de SHS est 

observée par Lou et al. [200]. La combustion auto propagée des alliages de zinc et d’antimoine ayant déjà 

été mise en évidence dans le laboratoire [201], cette hypothèse est envisageable.  

Cependant, comme le mentionne C. Suryanarayana [151], l’augmentation de température est aussi le 

résultat d’une combinaison entre l’apport énergétique dû aux chocs entre les billes et les processus 

exothermiques qui interviennent au cours du broyage sans qu’il y ait forcément de combustion auto-

propagée. 

Bien que son origine ne soit pas clairement identifiée, le phénomène d’agglomération limite le rendement 

mais également  la diminution de la taille des particules et des cristallites. Il existe cependant plusieurs 

possibilités de contourner ce problème :  

· Le broyage cryogénique qui a été mis en œuvre dans le cas de ZnSb récemment [57]. 

   

· L’ajout d’agents de contrôle dans le milieu de broyage qui limitent le phénomène d’agglomération 

en s’adsorbant à la surface des particules [151]. Ces agents de contrôle sont soit des liquides soit 

des solides. En général, ce sont des matières organiques (acide stéarique, hexane, heptane) ou 

des matières inorganiques (graphite, ou NaCl).  
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Différents agents de contrôle ou PCA  (Process Control Agent) utilisés dans la littérature ont été envisagés : 

l’heptane, l’acide stéarique et l’α-terpinéol. Les principales différences entre ces PCA sont leur taille et 

leur caractère plus ou moins hydrophile. En effet, Nouri et al. [202] indiquent que la surface des particules 

métalliques est généralement hydrophile. On observera donc une faible adsorption à la surface des 

particules d’un surfactant hydrophobe tel que l’heptane alors que la partie hydrophile de l’acide stéarique 

ou de l’α-terpinéol doit permettre leur adsorption. 

Cependant, le caractère amphiphile de l’acide stéarique ou de l’α-terpinéol est dû à la présence des 

groupements acides et alcool, leur décomposition lors du broyage peut induire une contamination plus 

importante par l’oxygène.  

Comme l’indiquent Nouri et al. [202], l’utilisation d’agents de contrôle lors de la mécanosynthèse implique 

une modification des paramètres de broyage pour obtenir le matériau désiré. Dans cette optique, l’étude 

de l’influence du temps de broyage en présence d’agent de contrôle a été réalisée.  

Une première durée de broyage de 3 h a été utilisée. Chaque poudre a ensuite été caractérisée par 

diffraction des rayons X. Lorsque cette analyse révèle une réaction incomplète, une nouvelle synthèse 

avec une durée de broyage doublée a été réalisée avant une nouvelle caractérisation par diffraction des 

rayons X. Ce  protocole a été appliqué jusqu’à obtenir des diffractogrammes ne présentant que les pics 

de diffraction attribués à ZnSb. Cette démarche  permet une première analyse rapide de l’influence des 

agents de contrôle sur le rendement, le temps de broyage et la pureté qui sont les trois paramètres que 

nous avons choisis de considérer :  

· Influence de l’acide stéarique (C18H36O2) 

L’utilisation d’acide stéarique inhibe la réaction entre l’antimoine  et le zinc malgré une durée de broyage 

très élevée (18h). 

· Influence du n-heptane (C7H14) 

Dans le cas du n-heptane, l’analyse par diffraction des rayons X  de la poudre obtenue après un broyage 

de 9 h révèle uniquement la présence de ZnSb. 

· Influence de  l’α-terpinéol (C10H18O) 

L’usage de l’α-terpinéol ne semble pas induire de modification du protocole de synthèse. En effet, dès un 

broyage de 3h, le diffractogramme obtenu correspond à la phase ZnSb. 

Le tableau 48 donne les formules brutes pour les différents agents de contrôle. On reporte également 

dans ce tableau, le rendement de la mécanosynthèse pour un temps de broyage correspondant. On 

observe une augmentation modérée du rendement dans le cas de l’heptane. L’ajout d’α-terpinéol permet 

d’atteindre un rendement important de 95 %.  
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Tableau 48 : rendements obtenus pour chaque agent de contrôle 

Agent de 
contrôle 

Durée du 
broyage 

Rendement de la 
mécanosynthèse 

- 3h 30 % 
Heptane 9h 39 % 

Acide stéarique 18h - 
Alpha terpinéol 3h 95 % 

 

L’analyse thermique différentielle de poudres issues du broyage en présence d’agent de contrôle met en 

évidence la présence de larges pics endothermiques dont les températures « onset » sont respectivement 

765 K et 761 K pour l’heptane et l’α-terpinéol, figure 133. On constate cependant clairement dans le cas 

de l’α-terpinéol que ces pics sont particulièrement larges. De plus on observe, dans ce cas, la présence de 

matériau n’ayant pas fondu dans le creuset d’analyse thermique. L’hypothèse la plus vraisemblable est 

que ce matériau soit un oxyde formé suite à la décomposition de l’agent de contrôle lors du broyage.  

Bien que les pics mis en évidence ne puissent clairement être associés à l’eutectique ZnSb+Sb on peut 

conclure que les synthèses en présence d’agents de contrôle ne conduisent pas à l’obtention du matériau 

ZnSb mais à un mélange polyphasé. Aucune hypothèse satisfaisante ne permet d’expliquer la diminution 

de la température du premier pic endothermique. 

700 750 800 850

 ZnSb 3h

 ZnSb + n-heptane 3h

 ZnSb + a-terpinéol 3h

F
lu

x
 d

e
 c

h
a

le
u

r 
(U

.A
)

Température (K)
 

Figure 133 : thermogrammes des poudres issues de broyage en présence d’heptane et d’ α-terpinéol 

Comme nous pouvons le constater, l’agent de contrôle le plus efficace est effectivement un surfactant 

amphiphile. Cependant, celui-ci induit une forte contamination du matériau.  Une étude plus approfondie 

des paramètres de mécanosynthèse devra être envisagée pour limiter la contamination dans le cas d’une 

application industrielle.  

Afin de valider l’intérêt de la mécanosynthèse nous avons choisi de poursuivre l’étude sur la poudre issue 

d’un broyage de ZnSb en présence d’un excès d’un pourcent de zinc en l’absence d’agent de contrôle. 
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5.2. Frittage des matériaux 

5.2.1. Caractérisations morphologiques des poudres 

La poudre obtenue après un broyage de 3 h sans agent de contrôle a été analysée par microscopie 

électronique à balayage et par granulométrie laser. Celle-ci est constituée d’amas de 10 à 30 µm formés 

de  petites particules de 500 nm, figure 134.  

 

 

Figure 134 : cliché de microscopie électronique de la poudre issue d'un broyage de 3h 

La distribution  granulométrique de la poudre est présentée figure 135. Trois populations de particules 

différentes sont mises en évidence : 

· Une centrée sur 2,5 µm : 10 % des particules ont une taille inférieure à cette valeur.  

· Une centrée sur 25 µm : 60 % ont une taille inférieure à cette valeur.  

· Enfin, on observe une population centrée autour de 300 µm qui correspond probablement aux 

agglomérats.
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Figure 135 : distribution granulométrique d'une poudre de ZnSb issue d’un broyage de 3 h 

. 
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5.2.2. Mise en forme du matériau 

L’agglomération des poudres observée systématiquement pendant les synthèses inhibe totalement le 

processus de réduction de la taille des particules et des cristallites attendu par mécanosynthèse. Les 

poudres obtenues ressemblent à la poudre issue de solidification tamisée à 25 µm.  Les conditions de 

frittage utilisées seront dans un premier temps identiques, figure 136, et seront identifiées par la 

nomenclature « SPS -1 » 
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Figure 136 : cycle « SPS-1 » initialement utilisé pour la densification de la poudre « ZnSb 3h »  

5.2.2.1. Caractérisations des pastilles obtenues  par SPS 

a. Masse volumique 

La masse volumique déterminée par la méthode d’Archimède est de 6,29 g.cm-3 ce qui correspond à  98,5 

% de la densité cristallographique. 

b. Diffraction des rayons X 

L’analyse par diffraction des rayons X de la surface de la pastille a été réalisée, figure 137. Les conditions 

d’acquisition ne permettent pas un affinement de Rietveld mais les pics caractéristiques de l’antimoine 

sont présents et identifiés par des flèches. Aucun pic de ZnO n’est observé. On constate également une 

diminution de la largeur à mi-hauteur des pics, par rapport au diffractogramme obtenu avant densification, 

qui est attribué à une augmentation de la taille des cristallites. 
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Figure 137 : diffractogramme de la surface d’une pastille issue de mécanosynthèse « ZnSb 3h » ; (|) position des pics de 
ZnSb, (|) position des pics de Sb, (|) position des pics de ZnO. 

c. Microscopie électronique à balayage 

L’analyse par microscopie électronique à balayage de la surface polie de la pastille permet de mettre en 

évidence la présence de grains de différentes tailles, figure 138 (A). Les grains sont entourés par une zone 

plus sombre. Celle-ci ne correspond pas à de la porosité comme en témoigne le cliché d’électrons 

secondaires figure 138 (B). 

On distingue également sur cette micrographie des traces d’antimoine comme dans le cas des échantillons 

issus de solidification mis en forme par SPS. 

 

Figure 138 : micrographies de la surface d'une pastille du matériau issu de mécanosynthèse « ZnSb 3h » mis en forme par 
SPS ; A) cliché d’électrons rétrodiffusés ;  B) cliché d’électrons secondaires 

5.2.2.2. Optimisation de la mise en forme 

Nous nous sommes interrogés sur la microstructure particulière obtenue pour les matériaux issus de 

mécanosynthèse.  
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· Le cycle de SPS mis en œuvre peut ne pas être adapté. Cependant, celui-ci est identique à celui 

utilisé pour la poudre de solidification et les deux poudres ont des morphologies similaires. 

· La nature de la poudre : une contamination plus importante dans le cas de la poudre issue de 

mécanosynthèse pourrait induire une accumulation d’impuretés aux joints de grains lors du 

grossissement de ceux-ci. 

· Une combinaison des deux hypothèses précédentes est également envisageable. 

a. Influence des paramètres de SPS  

Nous avons donc réalisé différents essais de frittage du matériau issu de mécanosynthèse en modifiant 

les paramètres de frittage. 

Deux essais ont été conduits en conservant la température de frittage de 703 K, la modification portant 

sur la vitesse d’échauffement qui a été portée de 50 K.min-1 à 200 K.min-1 (SPS-2). Une vitesse 

d’échauffement plus importante peut limiter le grossissement des grains. La seconde modification est la 

suppression du palier de frittage  pour limiter le grossissement granulaire (SPS-3).  

Enfin, nous avons réévalué la température de frittage pour cette poudre issue de mécanosynthèse. 

L’évolution de la vitesse de densification en fonction de la température pour la poudre issue de 

mécanosynthèse « ZnSb 3h »  est présentée figure 139. A titre de comparaison, l’évolution de la vitesse 

de densification dans le cas du matériau obtenu par solidification « 45µm<ZnSb<90 µm » est présentée 

sur cette figure. Dans le cas de la poudre issue de mécanosynthèse, le pic pour lequel la vitesse de 

densification est maximale est décalé à 543 K. On détermine par rapport à la position de la fin de ce pic la 

température de densification comme étant 648 K (SPS-4). Cette diminution de température  peut avoir 

comme origine la plus grande réactivité des poudres issues de mécanosynthèse. 
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Figure 139 : vitesses de densification en fonction de la température pour ZnSb issu de mécanosynthèse « ZnSb 3h » et de 
solidification « 45µm<ZnSb<90 µm » 

Les conditions utilisées pour les quatre essais de frittage mis en œuvre sont résumées dans le tableau 49. 

On rapporte également dans ce tableau les densités relatives calculées à partir de la masse volumique 

cristallographique et de la masse volumique déterminée par la méthode d’Archimède. Comme l’indiquent 
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Munir et al.[203] on constate que la vitesse d’échauffement n’a qu’une faible influence sur la densification. 

En effet, pour l’ensemble des conditions utilisées on obtient une densité supérieure à 95 %.  

Tableau 49 : conditions de température pour les différents essais de mise en forme par SPS de la poudre issue de 
mécanosynthèse " ZnSb 3h" 

Echantillon  Température de 
frittage (K) 

Vitesse 
d’échauffement 

(K.min-1) 

Temps de 
palier (min) 

ρ/ρZnSb 

SPS-1 703  50 5 0,973 
SPS-2 703 200 5 0,992 
SPS-3 703 50 0 0,97 
SPS-4 648 50 5 0,985 

 

b. Microscopie électronique à balayage  

L’analyse par microscopie électronique à balayage de la surface de l’ensemble des pastilles obtenues  

révèle une microstructure identique, figure 140. On constate la présence de grains de taille variable 

comprise entre 4 et 50 µm pour l’ensemble des matériaux. Il est donc probable que la microstructure 

obtenue soit associée à la mécanosynthèse. 

 

Figure 140 : micrographies de la surface des pastilles obtenues après SPS de la poudre issue de mécanosynthèse "ZnSb 3h" 
selon quatre cycles.  

c. Caractérisations électriques 

Les figures 141 et 142 présentent l’évolution de la résistivité  et du coefficient de Seebeck en fonction de 

la température pour les différents matériaux obtenus par densification de la poudre de mécanosynthèse 
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(SPS-1 à SPS-4) et de solidification (45µm<ZnSb< 90µm). On observe pour les pastilles obtenues à partir 

de la poudre de mécanosynthèse : 

· une forte diminution de la résistivité  

· une diminution du coefficient de Seebeck  

· de faibles variations de résistivité et du coefficient de Seebeck entre les différents matériaux qui 

peuvent être attribuées à des compositions légèrement différentes. 
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Figure 141 : évolution de la résistivité électrique en fonction de la température pour les matériaux issus de 
mécanosynthèse mis en forme par SPS selon les cycles SPS-1 à SPS-4 et pour le matériau issu de solidification  

(45µm<ZnSb< 90µm) 
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Figure 142 : évolution du coefficient de Seebeck en fonction de la température pour les matériaux issus de 
mécanosynthèse mis en forme par SPS selon les cycles SPS-1 à SPS-4 et pour le matériau issu de solidification  

(45µm<ZnSb< 90µm) 

 Le facteur de mérite résultant pour les différents matériaux est présenté figure 143. On constate une 

amélioration des propriétés électriques des matériaux sur une large gamme de température.  



176 
 

Les variations de coefficients de Seebeck et de résistivités observées entre les matériaux issus de 

mécanosynthèse induisent une différence de 200 µW.m-1K-2. 
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Figure 143 : évolution du facteur de puissance en fonction de la température pour les matériaux issus de mécanosynthèse 
mis en forme par SPS selon les cycles SPS-1 à SPS-4 et pour le matériau issu de solidification  (45µm<ZnSb< 90µm) 

Nous avons donc tenté dans la suite de cette étude d’apporter une explication à ce comportement 

atypique des matériaux issus de mécanosynthèse. Un examen plus poussé de la microstructure a été 

mené. 

d. Etude poussée de la microstructure du matériau «ZnSb 3h SPS-4» 

d.α. Microscopie électronique à balayage 

L’analyse par microscopie électronique à balayage des surfaces polies de la pastille « ZnSb 3h SPS-4 » 

permet de mettre en évidence la présence de grains de différentes tailles, figure 144. On observe, comme 

précédemment, que la quantité d’antimoine visible sur une face (A) semble plus importante que celle 

visible sur la face opposée (B). Les grains de ZnSb visibles ici sont entourés d’une phase plus sombre 

identifiée (1) sur l’agrandissement  (C). Le cliché d’électrons secondaires (D) confirme qu’il ne s’agit pas 

de porosités.  L’analyse EDS présentée dans le tableau 50, suggère qu’il s’agit d’une région plus riche en 

oxygène. Il ne s’agit pas ici d’une oxydation de surface. En effet, le taux d’oxygène de 12 % est très 

supérieur aux 4 % mis en évidence sur la zone 1 de la figure 144. Ce taux est comparable à celui mis en 

évidence au chapitre précédent pour le matériau issu de solidification. 
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Figure 144 A , B) micrographies des deux faces de la pastille obtenue après SPS, de la poudre issue d'un broyage de 3h. C) 
agrandissement réalisé sur la phase  sombre présente entre les grains de ZnSb. D) cliché d’électrons secondaires de 

l’agrandissement. 

Tableau 50 : analyses EDS des zones identifiées figure 144 

Zone du cliché MEB % at. Sb (± 1) % at Zn (± 1) %at O (± 1) 
1 49 48 4 
2 42 46 12 

 

Ici encore se pose le problème de la sensibilité de la diffraction des rayons X qui ne permet pas, dans ce 

cas, de mettre en évidence la présence d’oxydes (à moins que ceux-ci se présentent comme une phase 

amorphe). Afin de compléter la caractérisation de ces oxydes une analyse XPS qui permet une analyse de 

la composition chimique a été réalisée. 

d.β. Analyse par spectroscopie des photoélectrons X (XPS) 

Les pastilles issues de mécanosynthèse et de solidification ont été broyées et analysées par XPS. Même si 

cette technique ne permet qu’une analyse de surface (profondeur d’analyse de 5 nm) elle permettra de 

déterminer si on est en présence d’oxydes et dans quelle proportion.  

Les spectres XPS complets pour le matériau de référence, celui issu de solidification, et le matériau issu 

de mécanosynthèse sont présentés figure 145. Les spectres mettent en évidence les pics de 
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photoélectrons du zinc (2s, 2p, 3s et 3p), de l’oxygène (1s), de l’antimoine (3p ,3d, 4s) et les pics Auger 

caractéristiques du zinc (LM1, LM2…) 
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Figure 145 : spectres XPS pour les pastilles issues de poudre de mécanosynthèse (ZnSb 3h), et de « grosses  particules » 
issues de solidification (45µm<ZnSb< 90µm) 

La figure 146 présente le pic associé aux électrons Auger du zinc dans les deux échantillons. Comme nous 

l’avons évoqué au chapitre 3, afin de distinguer l’environnement chimique du zinc, Biesinger et al. [163] 

suggèrent l’étude des pics Auger dont les positions sont 991,8 eV et 988,3 eV pour ZnSb et ZnO 

respectivement. En effet, d’après Böttger et al. [144] les positions des pics du zinc sont 1021,3 eV et 

1022,15 eV pour ZnSb et ZnO respectivement. Il est donc plus aisé de mettre en évidence la présence de 

ZnO en considérant le pic Auger. 

On constate que le pic correspondant au ZnO est présent dans les deux cas mais que celui associé à ZnSb 

est plus intense dans le cas de l’échantillon issu de solidification. 
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Figure 146 : spectres des photoélectrons Auger Zn LM2 pour les pastilles issues de poudre de mécanosynthèse (ZnSb 3h), 
et de « grosses  particules » issues de solidification (45µm<ZnSb< 90µm) 
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On peut qualitativement conclure que la quantité relative d’oxyde est plus importante dans le cas du 

matériau issu de la mécanosynthèse ce que nous avions  par ailleurs montré avec les analyses EDS  du 

microscope électronique à balayage. 

d.γ. Caractérisation par microscopie électronique à transmission 

La figure 147 présente une image de microscopie électronique à transmission d’une lame mince obtenue 

par FIB puis par PIPS du matériau « ZnSb 3h  SPS-4 ». On distingue les différentes cristallites qui 

constituent le matériau polycristallin. On observe sur la gauche de l’image les cristallites de taille plus 

importante. Cette région correspond à un grain de ZnSb. Sur la partie droite de nombreuses cristallites 

plus petites sont présentes. Cette zone correspond aux zones sombres mises en évidence sur les clichés 

de microscopie électronique à balayage. 

 La taille des cristallites est estimée entre 280 et 620 nm. On constate donc un grossissement significatif 

après mise en forme par SPS. En effet, leur taille avant SPS avait été déterminée par la méthode de 

Rietveld à 50 nm. 

 

Figure 147 : cliché de microscopie électronique à transmission du matériau issu de poudre de mécanosynthèse 

L’utilisation d’un grandissement plus important met en évidence des précipités que l’on retrouve partout 

dans le matériau, figure 148. Le couplage avec un analyseur EDS permet d’estimer la proportion des 

différents éléments en présence dans ces précipités.  
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Figure 148 : cliché en champ clair de microscopie électronique des précipités présents dans le matériau issu de poudre de 
mécanosynthèse 

La quantification réalisée est présentée dans le tableau 51. On peut supposer la présence de différents 

oxydes tels que ZnO (zone 015) ou d’oxydes mixtes  qui ne sont pas clairement identifiés (016, 017,018)  

Tableau 51 : analyses EDS des zones identifiées sur le cliché figure 148 

Zone du cliché MEB % at. Sb (± 1) % at Zn (± 1) %at O (± 1) 
« 015 » 2 54 44 
« 016 » 16 52 32 
« 017 » 9 54 37 
« 018 » 14 52 34 

 

La morphologie et/ou les phases en présence dans le matériau issu de mécanosynthèse sont à l’origine 

d’une amélioration des propriétés électriques du matériau. On observe un phénomène de dopage par 

rapport au matériau ZnSb « pur » lorsque l’on est en présence d’un mélange entre ZnSb et un ou plusieurs 

oxydes.  

La nature de ces oxydes n’est pas clairement établie. Les analyses EDS lors de l’observation au microscope 

électronique à balayage indiquent une composition globale pour les zones contenant de l’oxygène de : 

Zn46Sb42O12. Cependant, la diffraction des rayons X ne permet pas la mise en évidence des pics de 

diffraction associés aux principaux oxydes envisageables : ZnO, Sb2O3, ZnSb2O4. La présence d’oxygène 

dans ce matériau est confirmée par analyse XPS et par microscopie électronique à transmission. Les 

analyses EDS réalisées sur les nanoprécipités mis en évidence par cette dernière technique suggèrent 

qu’au moins deux types d’oxydes sont présents : ZnO et un ou plusieurs oxydes mixtes.  

La présence de ces oxydes peut avoir plusieurs origines :  

· le procédé utilisé pour le frittage des matériaux est le SPS. Cette étape est réalisée sous un vide 

primaire. Bien qu’aucun phénomène d’oxydation rapide et explosive n’ait été observé, les poudres 

obtenues après mécanosynthèse présentent une réactivité accrue. L’oxydation des matériaux lors 
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du traitement thermique SPS est envisageable. Bhattacharya et al.[204] observent par exemple 

l’oxydation du lithium, dopant de SnS2, en LiO2 lors de la synthèse par SPS du matériau. 

 

· Le procédé de synthèse : en effet, une oxydation partielle du matériau lors du broyage est 

envisageable. 

Le matériau « ZnSb 3h SPS-4 » qui présente les meilleures propriétés électriques est donc constitué de 

grains polycristallins de ZnSb de taille comprise entre 4 et 50 µm. Ces grains sont composés de 

nombreuses cristallites de taille comprise entre 280 et 620 nm. On retrouve dans l’ensemble du matériau 

des précipités riches en oxygène qui peuvent être identifiés comme de l’oxyde de zinc ou un oxyde mixte 

d’antimoine et de zinc. 

5.3. Comparaison des propriétés thermoélectriques 

5.3.1. Propriétés électriques 

Les figures 149 et 150 présentent  une étude comparative du coefficient de Seebeck et de la résistivité 

des matériaux obtenus par densification de la poudre de mécanosynthèse et de solidification. Le matériau 

issu de mécanosynthèse présente un coefficient de Seebeck et une résistivité plus faibles pour des 

températures inférieures à 450 K. La réduction du coefficient de Seebeck est de l’ordre de 20 % par 

rapport au matériau issu des poudres tamisées entre 45 et 90 µm. La diminution de la résistivité par 

rapport au même matériau est de l’ordre de 80 %. On observe pour le matériau issu de mécanosynthèse 

un déplacement vers des températures plus élevées du palier de saturation visible sur le tracé de 

l’évolution du coefficient de Seebeck.  
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Figure 149 : évolution du coefficient de Seebeck en fonction de la température  pour les pastilles issues de poudre de 
mécanosynthèse (ZnSb 3h), des « grosses  particules » (45µm<ZnSb< 90µm) et des « petites particules » (ZnSb<25µm)  

issues de solidification cf chapitre 4.  
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Figure 150 : évolution de la résistivité électrique en fonction de la température pour les pastilles issues de poudre de 
mécanosynthèse (ZnSb 3h), des  « grosses  particules » (45µm<ZnSb< 90µm) et des « petites particules » (ZnSb<25µm) 

issues de solidification cf chapitre 4. 

Le déplacement du palier de saturation déjà observé pour les matériaux issus de solidification était associé 

à une augmentation de la concentration de porteurs de charge. Cependant, le tracé du logarithme 

népérien de l’inverse de la résistivité, la conductivité électrique, en fonction de l’inverse de la température, 

figure 151, pour ce matériau ne montre pas de palier de saturation clairement défini.  Aucune explication 

de ce phénomène n’a été possible jusqu’à présent. 
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Figure 151 : évolution de ln(1/ρ) en fonction de 1/T pour le matériau issu de mécanosynthèse  « ZnSb 3h SPS-4 » 

Le tableau 52 reporte les valeurs de concentration de porteurs de charge et de mobilité déterminées à 

température ambiante. Le matériau « ZnSb 3h SPS-4 » présente un taux de dopage supérieur à ceux des 

matériaux issus de solidification. L’évolution de la mobilité est en accord avec ce taux de dopage accru. 

La présence des oxydes semble donc induire un dopage du matériau. Cependant, le mécanisme de dopage 

n’est pas clairement identifié : 

· On ne peut pas expliquer les résultats observés si on considère un oxyde tel que ZnO qui est 

naturellement un isolant avec un gap de 3,4 eV [181].   
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· On peut concevoir au vu de l’environnement chimique un dopage de ZnO par l’antimoine. Ce 

dopage conduit en effet à l’obtention d’un semi-conducteur de type p à faible gap 0,14 eV [205, 

206]. On pourrait alors envisager un mécanisme de dopage modulé. Cependant, la diminution de 

la mobilité observée suggère plutôt un dopage uniforme. Pour trancher effectivement sur la 

réalité de l’effet de dopage modulé dans cet échantillon une comparaison avec un dopage 

uniforme devra être considérée. 

· On note également que l’effet de filtrage en énergie que l’on aurait pu supposer, puisque les 

oxydes se trouvent entre les grains de ZnSb, n’est pas une hypothèse réaliste puisqu’on observe 

une diminution de la résistivité et non une augmentation comme cette théorie le prévoit.  

Tableau 52 : concentrations et mobilités des porteurs pour les matériaux obtenus après SPS 

Echantillon 

Concentration 
de porteurs 
(cm-3) 

Mobilité des 
porteurs  
(cm2.V-1s-1) 

45 µm< ZnSb<90 µm 3,5 1017 210 

ZnSb<25 µm 8,8 1017 204 

ZnSb 3h SPS-4 1,5 1018 133 

 

La figure 152 présente le tracé de la relation de Pisarenko (28), qui donne l’évolution du coefficient de 

Seebeck en fonction de la concentration de porteurs (tracé en rouge) dans le cas d’un matériau 

uniformément dopé, pour lequel la masse effective des trou est de 0,56 me et leur diffusion se fait 

majoritairement par les phonons acoustiques. Sur cette figure, les points correspondent aux matériaux 

synthétisés. Le bon accord entre ce modèle et les points expérimentaux suggère un dopage uniforme de 

ZnSb en présence d’oxyde pour les deux matériaux « ZnSb< 25µm » et « ZnSb 3h ».  
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Figure 152 : tracé de la relation de Pisarenko (28) pour une masse effective 0,56 me et une diffusion des porteurs de charge 
par les phonons acoustiques (r=0).   
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A la lumière de cette nouvelle constatation, la formation d’oxyde pourrait également être une des raisons 

de l’amélioration constatée pour le matériau issu de solidification obtenu à partir de « petites » particules 

(cf chapitre précédent).  

On peut ainsi envisager un dopage par l’oxygène du matériau. Cette hypothèse s’appuie également sur : 

· les calculs réalisés présentés au chapitre précédent qui suggèrent une stabilité du défaut oxygène 

en substitution de l’antimoine  

· les résultats de Müller et al  [105] qui indiquent un effet accepteur de l’oxygène.  

La présence d’oxydes indique la présence d’oxygène en quantité supérieure à la limite de solubilité de 

l’oxygène dans le matériau ZnSb. 

Il faut toutefois noter que cette hypothèse n’apporte pas d’éclairage sur l’influence des oxydes mais 

uniquement de l’oxygène en tant que dopant. Les oxydes semi-conducteurs ou isolants n’auraient, dans 

cette hypothèse, aucune influence sur les propriétés de conduction ce qui est invraisemblable au vu de la 

répartition observée. L’étude du dopage de ZnSb par l’oxygène sans formation d’oxyde, c’est-à-dire en 

dessous de la limite de solubilité pourrait être envisagée. 

L’évolution du facteur de puissance  en fonction de la température est tracé figure 153. L’intérêt du 

matériau « ZnSb 3h SPS-4 » apparait clairement sur cette figure : son facteur de puissance est  

· augmenté de 210 % à température ambiante par rapport au matériau issu de grosses 

particules « 45µm<ZnSb< 90µm » de solidification, 

·  quasiment constant sur la gamme de température étudiée par  rapport à celui des matériaux issus 

de solidification, 

· supérieure à celui obtenu pour Zn4Sb3 par Caillat et al. [207] et A.Denoix [3]. 
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Figure 153 : évolution  du facteur de puissance pour les pastilles issues de poudre de mécanosynthèse (ZnSb 3h SPS-4) ; 
pour les pastilles issues des  « grosses  particules » (45µm<ZnSb< 90µm) et des « petites particules » (ZnSb<25µm) de 

solidification ;  pour Zn4Sb3 obtenu par A. Denoix [3]  et Caillat et al [207] 
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5.3.2. Conductivité thermique  

La diffusivité thermique du matériau a été mesurée entre 300 et 573 K, figure 154, et ne présente pas de 

diminution significative par rapport à celle déterminée pour le matériau issu de solidification. Cette faible 

différence peut être expliquée par la taille de cristallites obtenues après mécanosynthèse. Leur taille qui 

était déjà importante avant densification, 50 nm, et qui  est comprise entre 280 et 620 nm après 

densification ne permet pas une diffusion plus importante des phonons par rapport au matériau issu de 

solidification. 
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Figure 154 : évolution de la diffusivité thermique pour les pastilles issues de poudre de mécanosynthèse (ZnSb 3h SPS-4) et 
de  « grosses  particules » issues de solidification (45µm<ZnSb< 90µm) 

La figure 155 présente l’évolution de la conductivité thermique déterminée pour le matériau issu de 

mécanosynthèse et de solidification. Les valeurs similaires nous conduisent à supposer une taille de 

cristallites analogues.  
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Figure 155 : évolution de la conductivité thermique pour les pastilles issues de poudre de mécanosynthèse (ZnSb 3h SPS-4) 
et de  « grosses  particules » issues de solidification (45µm<ZnSb< 90µm) 

La taille de cristallites obtenues permet une réduction de la conductivité thermique par rapport aux 

monocristaux pour lesquels la valeur de 3,2 W.m-1.K-1 a été rapportée par Fay et al. [107]. Une étude 
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théorique menée par  Bjerg et al. [208]  permet de déterminer la  contribution à la conductivité thermique 

de réseau des phonons en fonction de leur libre parcours moyen, figure 156. On constate sur cette figure 

que : 

· 30 % de la conductivité thermique dans le matériau ZnSb sont associés aux phonons dont le libre 

parcours moyen est supérieur à 600 nm 

· 50 % de la conductivité thermique dans le matériau ZnSb sont associés aux phonons dont le libre 

parcours moyen est supérieur à 200 nm 

· 64 % de la conductivité thermique dans le matériau ZnSb sont associés aux phonons dont le libre 

parcours moyen est supérieur à 100 nm 
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Figure 156 : Conductivité thermique de réseau  cumulée en fonction du libre parcours moyen des phonons d’après Bjerg et 

al. [208] 

 

Or, la réduction de conductivité thermique observée par rapport aux monocristaux est comprise pour nos 

matériaux entre 45 et 50 %, ce qui est en accord avec la taille des cristallites observée dans notre cas qui 

est comprise entre 200 et 600 nm.  Ainsi, à titre d’exemple, en se basant sur les calculs réalisés par Bjerg 

et al. [208], pour atteindre une conductivité thermique de 1 W.m-1.K-1 à température ambiante la taille 

des cristallites doit être inférieure à 60 nm après densification. 

Le grossissement granulaire que nous observons est plus important que celui constaté par  Song et al. 

[57]. Les auteurs ont montré qu’un grossissement granulaire « important » pouvait avoir lieu lors de la 

densification de ZnSb. En effet, les auteurs observent l’évolution de la taille des cristallites de poudre 

broyée lors d’un traitement thermique rapide à 573 K. Celle-ci passe de 30 nm à 80 nm. La température 

de frittage plus élevée dans notre cas peut être à l’origine du grossissement observé.  
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5.3.3. Facteur de mérite  

L’évolution du facteur de mérite  en fonction de la température5 du matériau issu de mécanosynthèse est 

présentée figure 157, jusqu’à 573 K. A titre de comparaison, nous avons porté sur cette même figure le 

facteur de mérite du matériau issu de solidification. On constate une augmentation du facteur de mérite 

de 0,05 à 0,15 à température ambiante et une augmentation de 0,35 à 0,55 à 573 K.  
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Figure 157 : évolution du facteur de mérite ZT pour les pastilles issues de poudre de mécanosynthèse (ZnSb 3h SPS-4) et de  
« grosses  particules » issues de solidification (45µm<ZnSb< 90µm) 

5.4. Etude de la stabilité du matériau « ZnSb 3h SPS-4 » 

Le matériau « ZnSb 3h SPS-4 » présente de meilleures propriétés thermoélectriques sur une large gamme 

de températures que les différents matériaux ZnSb non dopés. Cependant, ce matériau présente 

également une certaine inhomogénéité puisqu’on observe  

· une microstructure particulière par microscopie électronique à balayage  

· la présence de précipités d’oxydes par microscopie électronique à transmission.  

Un traitement thermique prolongé ou des conditions de cycle thermique pourraient conduire à une 

évolution de la microstructure ou à la diffusion de l’oxygène ce qui pourrait impacter les bonnes 

propriétés électriques. 

La figure 158 présente l’évolution du facteur de puissance en fonction de la température pour 10 cycles 

d’échauffement et de refroidissement. La stabilité des propriétés électriques est ainsi mise en évidence.  

                                                      

5  La limite supérieure  de 573 K est imposée par les valeurs de diffusivité thermique obtenues 
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Figure 158 : évolution du facteur de puissance pour le matériau ZnSb 3h SPS-4 pendant dix cycles d’échauffement et de 
refroidissement et évolution du facteur de puissance pour le matériau issu de «grosses particules» issues de solidification  

(45µm<ZnSb< 90µm) 

5.5. Conclusion 

L’objectif du travail présenté dans cette partie était la mise en œuvre de la synthèse par mécanosynthèse 

et la caractérisation du matériau ZnSb, l’intérêt de la mécanosynthèse étant de permettre en théorie la 

synthèse du matériau et sa nanostructuration en une seule étape.  

La mécanosynthèse du matériau a été étudiée et les conditions optimales à la synthèse du matériau pur 

ont pu être déterminées. Une agglomération importante, réduisant le rendement, a été mise en évidence 

et l’étude de l’influence d’agent de contrôle a été initiée. Cependant, la taille des cristallites obtenues 

après broyage reste importante. L’étude microstructurale du matériau après mise en forme permet de 

mettre en évidence la présence d’oxydes qui peuvent être identifiés comme ZnO ou des oxydes mixtes. 

De plus, on constate après SPS un grossissement granulaire important incompatible avec une diminution 

de la conductivité thermique. 

Les mesures thermoélectriques indiquent en effet une conductivité thermique analogue au matériau 

obtenu par solidification mais également un dopage du matériau. Différentes hypothèses sont 

envisageables pour expliquer ce dopage :  

· la présence d’oxyde de zinc dopé par l’antimoine qui pourrait induire un phénomène de dopage 

modulé. Cette hypothèse est cependant mise à mal par la diminution de la mobilité des porteurs 

de charge. 

· Un dopage uniforme du matériau par l’oxygène. L’excès d’oxygène ne rentrant pas dans la 

structure se retrouve alors sous forme de précipité d’oxydes dont l’influence sur les propriétés 

électriques est supposée négligeable. Cette hypothèse peut également être remise en cause si l’on 

considère le taux de 4% at d’oxygène mis en évidence dans l’ensemble des matériaux. 

Il n’est donc pas possible de déterminer clairement le mécanisme de dopage opérant dans ce cas. Le 

facteur de mérite résultant de ce dopage est augmenté de 200 % à température ambiante et de 57 % à 
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573 K par rapport au matériau obtenu par solidification. De plus la stabilité des propriétés électriques des 

matériaux a été démontrée pour 10 cycles de la température ambiante jusqu’à 650 K. 
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Cette thèse expérimentale réalisée dans le cadre d’une collaboration entre l’Institut Charles Gerhardt de 

Montpellier et la société Hutchinson visait à obtenir de nouveaux matériaux à base d’antimoniure de zinc 

pour permettre le développement d’une application industrielle de la thermoélectricité. 

Les objectifs de cette étude étaient doubles:  

- d’une part, la validation expérimentale, pour un matériau polycristallin des calculs sur le dopage de ZnSb 

(monocristallin) réalisés en DFT par Kinga Niedziolka. A travers ce premier objectif, l’obtention d’un semi-

conducteur de type n était recherchée.  

- d’autre part, l’obtention de matériaux à base de ZnSb qui présentent de meilleures propriétés 

thermoélectriques dans la gamme de températures 300-700 K par rapport aux matériaux existants. 

Une étude bibliographique approfondie nous a permis de valider le choix du matériau ZnSb par rapport 

au matériau Zn4Sb3 qui présente des signes d’instabilité à haute température.  Elle a cependant mis en 

exergue les problèmes liés au contrôle de la composition des matériaux obtenus. Les variations 

importantes de composition induisent automatiquement des propriétés thermoélectriques différentes. 

La complexité des équilibres entre phases du système Zn-Sb et en particulier l’existence d’un palier 

eutectique mettant en jeu la phase « Sb » a été identifiée comme l’une des causes principales de ces 

variations. Nous avons donc eu comme premier objectif d’établir un protocole de synthèse d’un matériau 

ZnSb de référence.  

Le deuxième point mis en évidence par cette revue bibliographique est que, conformément à ce qui était 

prévisible, le matériau polycristallin ne possède pas les mêmes propriétés que le monocristal. Bien qu’il 

présente une conductivité thermique réduite par rapport au monocristal, le matériau polycristallin 

présente également un coefficient de Seebeck et une résistivité électrique réduite du fait d’une 

concentration de porteurs de charge accrue. Nous avons également pu trouver dans la littérature un 

certain nombre de travaux datant des années 1960 montrant que le dopage de ZnSb de type n était 

possible pour les monocristaux mais sous certaines conditions et, dans tous les cas, les matériaux ne 

conservaient jamais le caractère n dans le temps et/ou en température. Ces travaux montrent que les 

calculs en DFT réalisés pour des monocristaux, à une température de 0K, sont vérifiables 

expérimentalement pour des monocristaux exempts de défauts supplémentaires tels que l’oxygène par 

exemple. Le challenge, à savoir mettre au point la synthèse et la mise en forme d’un matériau polycristallin 

de type n, est alors apparu comme très difficile à relever. 

Nous avons donc choisi dès le début de cette étude de développer deux axes de recherche en parallèle : 

l’obtention d’un matériau dopé avec les éléments B, Ti, Al, Te, Y (éléments sélectionnés grâce aux calculs 

de Kinga Niedziolka) et l’amélioration des propriétés du matériau ZnSb de type p qui a été très peu étudié 

par rapport à Zn4Sb3. 

Dans un premier temps, une approche conventionnelle impliquant la fusion, la trempe et le recuit des 

matériaux a été utilisée pour la synthèse des matériaux. L’emploi d’un protocole de synthèse issu de la 

littérature a conduit à la mise en évidence d’antimoine en mélange avec ZnSb par microscopie 

électronique à balayage et analyse thermique différentielle. Cette dernière technique de caractérisation 

nous a également permis d’établir le diagramme de Tammann. Celui-ci permet de vérifier la pureté des 

matériaux non dopés vis-à-vis de l’antimoine. Lors de la mise en forme des matériaux obtenus par SPS, un 

phénomène de décomposition de ZnSb, qui s’accompagne de la formation d’antimoine, a été observé. 
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Cette décomposition apparaît comme étant favorisée dans le cas de « petites particules » (<25µm) et 

conduit à une amélioration des propriétés électriques à basses températures. Le facteur de puissance est 

ainsi augmenté de 70 % à 300 K.  

L’étude du dopage du matériau ZnSb  par les différents éléments : Te, B, Ti, Al, Y n’a pas conduit à 

l’obtention d’un matériau dopé monophasé. Les propriétés thermoélectriques des différents matériaux 

ont été déterminées : le dopage de type p persiste et aucune amélioration du facteur de puissance n’est 

obtenue.  

En nous basant sur la faible énergie de formation d’un défaut de tellure dans ZnSb obtenue par DFT (en 

accord avec la littérature sur les monocristaux) nous avons alors choisi d’étudier en détail l’influence de 

ce dopant sur le matériau ZnSb polycristallin. Nous avons mis en évidence la coexistence dans le matériau 

de la phase ZnSb dopée et non dopée par le tellure pour différents taux de dopage. L’analyse résolue 

spatialement du coefficient de Seebeck opérée grâce à une collaboration avec le groupe du Professeur 

Eckart Muller à Cologne, confirme que le matériau ZnSb:Te polycristallin est un semi-conducteur de type 

p. Le mécanisme de dopage conduisant à « l’équilibre » entre ZnSb et ZnSb :Te a pu être déterminé. Ce 

dopage partiel n’est possible que s’il y a formation préalable de la phase Zn4Sb3 dopée au tellure : à l’issue 

de la trempe on observe la formation de cette phase dopée par le tellure, de ZnSb non dopé et 

d’antimoine. La diffusion des espèces lors du recuit conduit à la formation de ZnSb dopé par le tellure qui 

coexiste avec la phase ZnSb non dopée. Les résultats disponibles pour les monocristaux dopés par le 

tellure et les calculs réalisés dans le cadre de cette thèse suggèrent que l’oxygène pourrait être le facteur 

limitant la diffusion du tellure dans ZnSb. Une synthèse sous flux d’hydrogène pourrait être envisagée 

pour valider cette hypothèse mais  impacterait de manière significative le coût de production. 

Le premier objectif de cette thèse n’a donc pas été atteint. De plus, les résultats obtenus ne permettent 

pas d’expliquer la conductivité dans le matériau ZnSb dopé au tellure. En effet, un dopage uniforme est 

nécessaire pour permettre une caractérisation poussée du matériau. Nous avons cependant pu identifier, 

par une étude approfondie de la microstructure du matériau,  les mécanismes qui conduisent au dopage 

inhomogène. 

Nous avons essayé, dans un second temps, d’optimiser le matériau ZnSb : l’objectif ici étant de ne 

conserver que le zinc et l’antimoine et de trouver un moyen d’optimiser les propriétés. Nous avons donc 

choisi la mécanosynthèse utilisée maintenant depuis de nombreuses années sur tout type de matériaux 

sans traitement thermique et avec des durées de synthèse relativement courtes, le but recherché dans la 

plupart des études étant de réduire la taille des particules et donc d’optimiser la conductivité thermique. 

Nous avons alors mis en évidence la possibilité de synthèse du matériau ZnSb par mécanosynthèse. Le 

protocole de synthèse déterminé a été optimisé pour obtenir un matériau pur bien que le rendement soit 

uniquement de 30 % du fait d’une agglomération importante des poudres. L’étude de l’influence d’agent 

de contrôle sur l’agglomération a été amorcée, l’usage d’α-terpinéol permet un rendement de 95 % mais 

une contamination importante des poudres par l’agent de contrôle est observée. 

La mise en forme des matériaux issus de mécanosynthèse sans agent de contrôle conduit à l’obtention de 

matériaux présentant une microstructure nouvelle pour ce matériau. La caractérisation approfondie de 

cette microstructure révèle la présence d’oxydes tels que : ZnO sous la forme de nanoprécipités de 15 nm.  
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La présence systématique de cette microstructure associée aux oxydes conduit à une amélioration 

significative des propriétés électriques et donc thermoélectriques. La taille de cristallites obtenues dans 

le cas de nos matériaux ne permet pas une réduction de la conductivité thermique. Cependant, la 

présence d’oxydes induit un dopage du matériau conduisant à une diminution de la résistivité et par 

conséquent à une augmentation de 210 % du facteur de puissance à température ambiante. Les 

mécanismes d’amélioration du facteur de puissance par  dopage modulé ou filtrage en énergie, évoqués 

dans la littérature pour les matériaux présentant des inclusions, tels que les oxydes dans notre cas, ne 

permettent pas d’expliquer les résultats obtenus. Les résultats suggèrent plutôt un dopage uniforme par 

l’oxygène, hypothèse que nous n’avons pas pu vérifier avec les résultats des analyses réalisées. 

Cette microstructure hétérogène étant susceptible d’évoluer nous avons réalisé des cycles en 

température du matériau. Après dix cycles  d’échauffement et de refroidissement de la température 

ambiante jusqu’à 673 K, celui-ci conserve des propriétés thermoélectriques identiques. Ce résultat est 

très intéressant car nous avons montré que l’oxydation du matériau qui, d’ordinaire, conduit à un 

matériau dégradé,  ici améliore le facteur de puissance, le faisant atteindre celui du matériau Zn4Sb3. De 

plus, ce procédé de synthèse garantit la reproductibilité des propriétés du matériau dans le temps. Nous 

avons donc atteint le deuxième objectif de la thèse et ces résultats sont dès à présent transposables à 

l’échelle industrielle.  

Dans l’avenir, différentes études pourront être envisagées afin d’expliquer les résultats et phénomènes 

observés dans le cadre de cette étude :  

· L’étude du dopage par le tellure par solidification sous atmosphère d’hydrogène afin de 

s’affranchir de la présence d’oxygène. 

 

· L’étude de l’influence d’un dopage uniforme par l’oxygène du matériau ZnSb. 

 

· L’étude de l’influence conjuguée de la nanostructuration et de la présence d’oxygène sous forme 

de précipités en associant la mécanosynthèse et le broyage cryogénique. 

De plus les propriétés thermoélectriques améliorées et la stabilité du matériau issu de mécanosynthèse, 

technologie déjà employée dans l’industrie, permettent d’envisager son usage comme matériau 

thermoélectrique de type p. En parallèle l’étude d’un matériau de type n, compatible avec le matériau et 

les prérequis industriels, doit être réalisée. 
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Annexe 1 : Caractérisations des matériaux obtenus lors des essais de dopage 

de ZnSb par Al, Y et Ti 

A) Caractérisation microstructurale par microscopie électronique dans le cas de l’essai 

de dopage par l’aluminium 

 

La composition nominale utilisée dans le cadre de ces essais est Zn0,50Sb0,50Al0,01 

Les essais de dopage par l’aluminium de ZnSb mettent en évidence par microscopie électronique à 

balayage la présence de la phase ZnSb non dopée (1), de Zn4Sb3 dopé par l’aluminium (2), et d’AlSb (3). 

Ces résultats sont conformes aux résultats obtenus par Klancnik et al. [209]et Zhu et al. [177] qui, lors de 

l’étude du diagramme ternaire Zn-Sb-Al, mettent en évidence un dopage de Zn4Sb3 par l’aluminium. 

 

 

Annexe 1 A 1 : micrographie d’un échantillon de composition nominale Zn0,49Sb0,5Al0,01 recuit 100 h  

Annexe 1 A 2 : compositions déterminées par EDS des différentes zones identifiées sur l’annexe 1 A 1 

Zone du cliché MEB % at. Sb (± 1) % at Zn (± 1) %at Al (± 1) 
1 51 49 0 
2 44 54 2 
3 46 16 38 

Ces résultats sont confirmés par l’analyse par microsonde de Castaing couplée à l’analyse WDS. 

 

Annexe 1 A 3 : répartition des atomes d’aluminium, d’antimoine et de zinc dans un lingot de composition nominale 

Zn0,49Sb0,5Al0,01 recuit 100 h.  
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Annexe 1A 4 : compositions déterminées par WDS des différentes zones identifiées sur l’annexe 1 A 3 

Zone du cliché MEB % at. Sb (± 0,84) % at Zn (± 0,39) %at Al (± 0,03) 
1 50,85 49,15 0 
2 45,03 53,27 1,70 
3 49,85 2,11 47,98 

 

B) Caractérisation microstructurale par microscopie électronique dans le cas de l’essai 

de dopage par le titane 

 

La composition nominale utilisée dans le cadre de ces essais est : Zn0,49Sb0,50Ti0,01 

Dans le cas des essais de dopage par le titane de ZnSb, on identifie par microscopie électronique à 

balayage la présence de la phase ZnSb non dopée (1), de Zn4Sb3 (2), et une phase ternaire non identifiée 

(3).  

 

Annexe 1 B 1 : micrographie d’un échantillon de composition nominale Zn0,49Sb0,5Ti0,01 recuit 100 h 

Annexe 1 B 2 : compositions déterminées par EDS des différentes zones identifiées sur l’annexe 1 B 1 

Zone du cliché MEB % at. Sb (± 1) % at Zn (± 1) %at Ti (± 1) 
1 49 51 0 
2 45 55 0 
3 60 18 22 

C) Caractérisation microstructurale par microscopie électronique dans le cas de l’essai 

de dopage par l’yttrium 

 

La composition nominale utilisée dans le cadre de ces essais est : Zn0,49Sb0,50Y0,01 

Dans le cas des essais de dopage par l’yttrium de ZnSb on identifie par microscopie électronique à 

balayage la présence de la phase ZnSb non dopée (1), de Zn4Sb3 (2), d’antimoine (3) et d’une phase 

ternaire non identifiée (4). Le système est hors équilibre même après recuit puisque 4 phases coexistent 

dans un système à trois constituants.  
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Annexe 1 C 1 : micrographies d’un échantillon de composition nominale Zn0,49Sb0,5Y0,01 recuit 100 h 

 

Annexe 1 C 2 : compositions déterminées par EDS des différentes zones identifiées sur l’annexe 1 C 1 

Zone du cliché MEB % at. Sb (± 1) % at Zn (± 1) %at Y (± 1) 
1 49 51 0 
2 44 56 0 
3 86 14 0 
4 62 17 21 



202 
 

  



203 
 

Annexe 2 : Caractérisations thermoélectriques des matériaux obtenus lors 

des essais de dopage par Al, Y et Ti 

Les matériaux présentés Annexe 1 A, B et C, bien que polyphasés, ont été mis en forme par SPS et leurs 

propriétés électriques ont été mesurées entre 300 et 700K. Les courbes de résistivité, de coefficient de 

Seebeck et de facteur de puissance résultantes sont présentées ci-après. On observe une augmentation 

de 60 % du facteur de puissance à température ambiante pour les matériaux issus de l’essai de dopage 

par l’yttrium et le titane. Aucune conductivité de type n n’est mise en évidence.  
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Annexe 2.1 : évolution de la résistivité en fonction de la température pour les différents matériaux obtenus après mise en 
forme des lingots pour les essais de dopage par Al, Ti et Y  
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Annexe 2.2 : évolution du coefficient de Seebeck en fonction de la température pour les différents matériaux obtenus 
après mise en forme des lingots pour les essais de dopage par Al, Ti et Y 
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Annexe 2.3 : évolution du facteur de puissance en fonction de la température pour les différents matériaux obtenus après 
mise en forme des lingots pour les essais de dopage par Al, Ti et Y 
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Annexe 3 : Theoretical and experimental search for ZnSb-based 

thermoelectric materials  
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Annexe 4 : Etude du dopage par mécanosynthèse du matériau 

ZnSb 

A. Synthèse et caractérisations 

Le protocole de synthèse utilisé a été adapté de celui mis en œuvre pour l’obtention de la 

poudre « ZnSb 3h ». Un broyage, pendant 3h, sous atmosphère d’argon du zinc de l’antimoine 

et du tellure pour une composition nominale Zn0,50Sb0,49Te0,01 a été réalisé. Le ratio masse de 

bille sur masse de poudre a été conservé à 20 pour 1 et la vitesse de broyage à 450 rpm. On 

observe que l’ajout de tellure n’impacte pas l’agglomération des poudres. Le rendement de la 

mécanosynthèse reste de 30 % dans le cas de cette synthèse. 

L’analyse par diffraction des rayons X et l’affinement de Rietveld, annexe 4A.1, révèlent la 

présence  de ZnO et de ZnTe en plus de la phase ZnSb. 

Les proportions des phases déterminées par la méthode de Rietveld sont : 88,9 %  ZnSb, 11 % 

ZnO et 0,1 % ZnTe. Le facteur de profil χ² est de 2,7. Cependant, les facteurs de  Bragg pour 

ZnO et ZnTe sont respectivement de 8,9 et 29 ce qui impose de prendre avec précaution la 

proportion de phases déterminée.  

La présence de ZnO peut avoir comme origine une oxydation liée aux manipulations réalisées 

pour introduire le tellure au cours de la synthèse. Les paramètres de maille, annexe 4A.2, 

suggèrent une faible contraction, 0,2 %, du volume de la maille pour la phase ZnSb broyée 

avec du tellure par rapport à l’échantillon obtenu après 3h de broyage « ZnSb 3h ». 
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Annexe 4A.1 : diffractogramme de rayons X et affinement de Rietveld de Zn0,50Sb0,49Te0,01 ; intensités 
observées en rouge, calculées en noir, différence observée-calculée en bleu ;  (|) position des pics de ZnSb, 

(|) position des pics de ZnTe et  (|) position des pics de ZnO 

 



 

220 
 

Annexe 4A.2 : paramètres de maille déterminés par affinement de Rietveld pour ZnSb broyé en présence de 
tellure 

 a (nm) B (nm) C (nm) V (nm3)  
ZnSb:Te 0,6205 0,7735 0,8081 0,3879 Ce travail 
ZnSb 3h 0,6202   0,7743 0,8100 0,3890 Ce travail  

ZnSb 0,6203 0,7740 0,8097 0,3889 [87] 
 

L’Annexe 4A.3 présente une cartographie de la répartition des atomes de tellure, d’antimoine 

et de zinc dans le matériau après densification par SPS. Cette analyse révèle, une répartition 

homogène  du tellure, de l’antimoine et du zinc. La composition globale, déterminée par 

analyse WDS, de l’échantillon est 50,26 at% Zn, 48,72 at % Sb et 1,02 %at Te. 

 

 

Annexe 4A.3: répartition des atomes de tellure, d’antimoine et de zinc dans le matériau Zn0,50Sb0,49Te0,01 issu 
de mécanosynthèse après un frittage par SPS  

B. Caractérisations électriques 

Les annexes 4B.1 et 4B.2 présentent l’évolution des propriétés électriques pour les matériaux 

issus de mécanosynthèse ainsi que les propriétés du matériau issu de solidification. 

 La valeur du coefficient de Seebeck à température ambiante qui se rapproche de celle 

obtenue pour le matériau «45µm< ZnSb< 90µm » pourrait suggérer qu’il n’y a pas une grande 

variation de la concentration de porteurs. Néanmoins, la diminution rapide du coefficient de 

Seebeck , qui ne tend pas vers 250 µV.K-1 pour des températures supérieures à 650 K indique 

qu’il s’agit d’un matériau aux propriétés de conduction différentes. 

Cette hypothèse est confirmée par la très grande différence de résistivité entre les  matériaux. 

Cette différence peut être liée à la présence de ZnTe mis en évidence avant SPS par diffraction 

des rayons X. En effet,  ZnTe est un semi-conducteur à large gap 2,26 eV [210] et sa résistivité 

est comprise entre 1 106 et 2 108 µΩ.m à température ambiante [211-213] . Le coefficient de 

Seebeck de ZnTe est de 490 µV.K-1 à température ambiante. La présence de ZnO semi-
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conducteur de type n à large gap (3,37 eV) lorsqu’il est non dopé, ou de type p lorsqu’il est 

dopé par l’antimoine influence probablement les propriétés du matériau. 
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Annexe 4B.1 : évolution du coefficient de Seebeck en fonction de la température  pour les pastilles issues de 
poudre de mécanosynthèse (ZnSb :Te mécanosynthèse) et (ZnSb 3h), de solidification (Zn50Sb49Te1) et 

(45µm<ZnSb< 90µm). 
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Annexe 4B.2 : évolution de la résistivité en fonction de la température  pour les pastilles issues de poudre de 
mécanosynthèse (ZnSb :Te mécanosynthèse) (ZnSb 3h), de solidification (Zn50Sb49Te1) et (45µm<ZnSb< 

90µm). 

Les différences de comportement en température pour le coefficient de Seebeck et de la 

résistivité  peuvent être associées à une différence dans les mécanismes de conduction mais 

des mesures complémentaires, d’effet Hall, sont nécessaires pour apporter un éclairage sur 

ces phénomènes. Il ne s’agit pas de l’objet de cette étude. Notons toutefois que l’évolution de 

la résistivité du matériau contenant du tellure suggère que celui-ci se trouve dès la 
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température ambiante dans un régime de conduction intrinsèque. On n’observe pas le 

passage d’un régime extrinsèque  à un régime intrinsèque comme c’est le cas pour ZnSb. 

Le matériau obtenu présente un facteur de puissance plus faible par rapport au matériau ZnSb 

non dopé, Annexe 4B.3. De plus, ZnTe possède une conductivité thermique relativement 

élevée κ ≈ 3,7 W.m-1.K-1 [213]. La présence de ZnTe ne va donc pas dans le sens d’une 

amélioration des propriétés du matériau. 
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Annexe 4B.3 :  évolution du facteur de puissance en fonction de la température  pour les pastilles issues de 
poudre de mécanosynthèse (ZnSb :Te mécanosynthèse) et (ZnSb 3h), de solidification (Zn50Sb49Te1) et 

(45µm<ZnSb< 90µm). 

L’ajout de tellure lors de la mécanosynthèse ne semble pas conduire au dopage de ZnSb par 

le tellure. Bien que le tellure soit réparti de manière homogène dans l’échantillon la diffraction 

des rayons X met en évidence la présence de phases secondaires telles que ZnTe et ZnO sans 

mettre en évidence une variation significative des paramètres de maille.  De plus, le matériau 

obtenu présente des propriétés électriques réduites par rapport aux différents matériaux 

obtenus dans cette étude. 
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Résumé 

 

Mots clef : thermoélectricité, ZnSb, dopage, solidification, mécanosynthèse 

La chaleur dégagée par des dispositifs à différentes échelles (microprocesseurs, automobiles, habitations, 

usines) constitue une source quasi inexploitée d’énergie. La conversion de cette énergie thermique en 

énergie électrique est possible via l’emploi de générateurs thermoélectriques. Cependant actuellement leur 

usage est peu répandu du fait de leur faible rendement, de la toxicité et du coût des matériaux. L’objectif de 

cette thèse qui fait suite à la thèse théorique de Kinga Niedziolka (Université Montpellier, 2014) était 

l’obtention de nouveau matériaux thermoélectriques performants à base de ZnSb sur la base des résultats 

obtenus par modélisation. Conformément aux calculs réalisés et en accord avec le partenaire industriel 

(Hutchinson), les dopants choisis pour ZnSb ont été l’aluminium (1% en substitution du zinc), le tellure 

(1% en substitution de l’antimoine, le titane (1% en substitution du zinc) et l’yttrium (1% en substitution du 

zinc). L’objectif ici est de synthétiser et  de caractériser les matériaux qui ont été calculés de type n 

(conduction électrique assurée par les électrons). Les matériaux ont été synthétisés par fusion, trempe et 

recuit et ont été obtenus sous forme de lingot polycristallin. Ils ont été caractérisés par diffraction des 

rayons X, microscopie électronique à balayage et microsonde de Castaing. Leur mise en forme pour les 

caractérisations thermoélectriques a ensuite été mise au point. C’est en utilisant la technique du Spark 

Plasma Sintering (SPS) que nous avons atteint des densités très intéressantes de l’ordre de 98% pour tous 

les matériaux contenant un dopant. Les caractérisations thermoélectriques ont été conduites en fonction de 

la température jusqu’à 600 K au moyen d’un appareillage de type ZEM-3.Les travaux de dopage se sont 

concentrés sur les matériaux dopés au tellure présentant les résultats les plus prometteurs. Cependant les 

caractérisations thermoélectriques des matériaux synthétisés n’ont pas permis de mettre en évidence le 

passage au type n souhaité. Cependant, une avancée a été réalisée en ce qui concerne ZnSb non dopé qui est 

naturellement un matériau de type p (conduction électrique assurée par les trous): grâce à la mise en œuvre 

de la mécanosynthèse nous avons obtenu un matériau présentant de meilleurs propriétés que ceux existants. 

Des analyses de ce matériau au microscope électronique en transmission ainsi que des analyses par la 

méthode XPS ont conduit à l’identification de certains précipités responsables de l’amélioration de ses 

propriétés thermoélectriques. De plus, le matériau ZnSb obtenu, présente une grande stabilité en 

température ce qui renforce d’autant plus son intérêt d’utilisation par rapport à d’autres matériaux dans la 

même gamme de température. 

Abstract 

 

Key words: thermoelectricity, ZnSb, doping, solidification, mechanical alloying 

The heat loss from different sources at different scales (microprocessors, cars, houses, factories) is an 

almost untapped source of energy. The conversion of this thermal energy into electrical energy is possible 

through the use of thermoelectric generators. However at the present time their use is not widespread due to 

their low efficiency, toxicity and because of the cost of the existing materials. The aim of this thesis that 

follows the DFT calculations previously made during Kinga Niedziolka’s thesis, (University of 

Montpellier, 2014) was to obtain new efficient thermoelectric materials based on ZnSb relying on the 

calculation results. Based on the calculations and in agreement with the industrial partner Hutchinson, 

aluminum (1 % at. in substitution of Zn), tellurium (1 % at. in substitution of Sb), titanium (1 % at. in 

substitution of Zn) and yttrium (1 % at. in substitution of Zn) were selected as dopants. The objective, was 

to synthesize and characterize the materials which were calculated as n type semiconductors (electron 

conduction). The materials were synthesized by melting, quenching and annealing. They were obtained in 

the form of polycrystalline ingots. They were characterized by X-ray diffraction, scanning electron 

microscopy and EDS and WDS microanalysis. Their shaping for thermoelectric characterization was then 

developed. The technique of Spark Plasma Sintering (SPS) was chosen to this aim and we achieved very 

interesting densities of around 98% for all doped materials. Thermoelectric characterizations were carried 

out up to 600 K by means of a ZEM-3 type apparatus. Only tellurium doped materials with the most 

promising results were thoroughly studied. However, the thermoelectric characterization of the synthesized 

doped materials didn’t show the expected transition to an n-type conduction. However, progress was made 

regarding ZnSb as a p-type material. The optimization of the mechanical alloying process led to a very 
promising ZnSb material. The analyses of this material by transmission electron microscopy and XPS 

analysis led to the identification of some precipitates which give rise to improved thermoelectric properties 

compared to existing p-type ZnSb. Furthermore the obtained material has a high thermal stability 

reinforcing its interest compared to other materials for applications in the same temperature range. 


