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Introduction et contexte de I’étude

« A good hockey player plays
where the puck is. A great hockey
player plays where the puck is
going to be. »

Wayne Gretzky

Introduction

Depuis les années 1950, il y a eu des progres significatifs dans les matériaux pour la
production thermoélectrique notamment avec 'avenement des thermoéléments nano-

structurés.

Les matériaux thermoélectriques sont des composés capables de convertir un gra-
dient de température en une différence de potentiel électrique (c’est I'effet Seebeck qui
permet la génération d’électricité) et inversement (c’est I'effet Peltier, qui permet la réfri-
gération). Ils consistent en un assemblage de modules semi-conducteurs de type N et P
connectés électriquement en série et thermiquement en parallele. Une différence de tem-
pérature appliquée entre les cotés N et P entraine le déplacement des porteurs de charge
dans le matériau (électrons pour un matériau de type N et trous pour un matériau de type
P), entrainant leur diffusion du c6té chaud vers le c6té froid. Par conséquent, un flux de

courant est généré a travers le circuit.

Ces dispositifs thermoélectriques, contrairement aux dispositifs « classiques », pré-
sentent de nombreux avantages lors de leur utilisation, tels qu'une durée de vie impor-
tante, I'absence de piece mobile ou de gaz nocifs. Cependant, malgré tous ces développe-
ments et leurs nombreux avantages, les matériaux thermoélectriques sont, a I'heure ac-
tuelle, principalement cantonnés a des applications de niches, du fait de leur cofit élevé

de production et de leurs faibles performances.

Ces dernieres années, le contexte économique et environnemental nous a poussé a
mieux gérer et a mieux utiliser nos énergies dans des perspectives de développement du-

rable. En effet, avec 'augmentation croissante des besoins en énergie de la population, la



diminution des énergies fossiles, mais également la nécessité de réduire les émissions de
gaz a effet de serre, il est essentiel, pour la société, de trouver des alternatives aux dis-
positifs classiques. La thermoélectricité peut étre I'une de ces alternatives, puisqu’elle
permet d’envisager la valorisation d’'importantes quantités de chaleur perdue (industrie,
automobile, corps humain...) en énergie électrique. Malheureusement, la thermoélectri-
cité est limitée par son facteur d’efficacité, environ 10% pour la production d’énergie,
principalement régi par les propriétés du matériau incorporées dans le module thermo-
électrique. Méme si une performance médiocre peut étre acceptable pour certaines ap-
plications, comme celle citée précédemment, elle doit étre améliorée pour étre rentable
pour d’autres. Par exemple, les dispositifs thermoélectriques sont considérés comme des
sources d’'énergies propres pour la récupération de la chaleur résiduelle dans les appli-
cations automobiles. La récupération de la chaleur résiduelle dans les voitures et les ca-
mions peut avoir un impact important car le segment du transport est responsable de 20%
de tout le carbone libéré dans I'atmosphere. De plus, la chaleur perdue dans l'industrie
(métallurgie, nucléaire) est également une préoccupation majeure. Les deux problemes
de récupération peuvent étre résolus en utilisant des dispositifs thermoélectriques effi-

caces dans la plage de températures de 300 a 600°C.

De nombreux matériaux thermoélectriques ont été étudiés et développés au cours des
20 dernieres années. La plupart des matériaux thermoélectriques déja connus a été amé-
liorée et de nouvelles classes ont été développées, conduisant a une amélioration des per-
formances des matériaux thermoélectriques et ce dans différentes plages de température.
Pour étre efficace et viable pour la fabrication a grande échelle, un matériau thermoélec-
trique doit répondre a plusieurs exigences. Premierement, les matieres premieres doivent
étre non toxiques, peu coliteuses et abondantes. Deuxiemement, le processus de fabrica-
tion doit étre robuste et adapté a la production de gros volumes. Enfin, les matériaux sé-
lectionnés doivent présenter des propriétés thermoélectriques acceptables dans la plage
de températures d’'intérét pour I'application finale. Ils doivent également avoir une sta-
bilité thermique a long terme dans différents types d’environnements et de bonnes pro-

priétés mécaniques.

Les oxydes métalliques sont des composés formés avec des atomes de métal et d’oxy-
gene. De nombreux métaux existent dans la nature sous forme de minerais d’oxydes mé-
talliques natifs. Labondance naturelle élevée des oxydes métalliques est due a la forma-
tion de liaisons chimiques stables entre les atomes d’oxygene n donneurs d’électrons et

les métaux a haut degré d’oxydation.

Les oxydes métalliques ont principalement des structures ioniques du fait de grande
différence d’électronégativité et des énergies réticulaires importantes qui, dans de nom-
breux cas, créent une matiere insoluble dans la plupart des solvants non aqueux. De nom-

breux matériaux a base d’oxydes métalliques sont toutefois susceptibles d’étre attaqués



par les acides et les bases. Les matériaux oxydes possedent les criteres requis en matiere
de résistance a I'oxydation et de stabilité a haute température pour étre potentiellement

utilisés en tant que matériaux thermoélectriques.

Il est 4 noter qu’au cours de cette thése, nous allons utiliser la nomenclature TUPAC *.
Cette derniere suggere d’utiliser la nomenclature de Stock pour les oxydes métalliques
avec le composé appelé oxyde de métal (n) ot n est]’état d’oxydation du métal, habituel-

lement exprimé en chiffres romains.

Problématique

Ce travail de these porte sur I'élaboration et la caractérisation des propriétés phy-
siques et chimiques d’oxydes thermoélectriques basés sur le systeme (Sn,Ti)O,. La re-
cherche d’oxydes comme matériaux thermoélectriques prend de plus en plus d’ampleur
dans la communauté scientifique et un nombre croissant de communications dans les

conférences portent sur ce type de matériau.

Les oxydes jouent un role important dans un large éventail d’application technolo-
gies telles que I'électronique, les dispositifs magnétiques, les capteurs de gaz, les piles a
combustible, les matériaux réfractaires et bien d’autres. Néanmoins, les oxydes ont été
initialement négligés dans la recherche de matériaux thermoélectriques performants car

ils présentent généralement une faible conductivité électrique.

Les deux matériaux thermoélectriques les plus couramment utilisés sont le tellure de
bismuth (Bi, Te,) etle tellure de plomb (PbTe). La dépendance a ces matériaux est génante
en partie a cause de leur toxicité, qui limitera certaines applications, mais plus encore a
cause de larareté et du cotit du tellure qui, avec une concentration dans la crofite terrestre
de 'ordre du ppb? est encore plus rare que le platine. LUSGS® classe le tellure parmi les
neuf métaux les plus rares et le DOE* le consideére comme un matériau énergétique ex-
trément rare. Par ailleurs, le fonctionnement de nombreux matériaux thermoélectriques
traditionnels est limité a des basses températures (inférieures a 450°C) pour éviter la su-

blimation, I'oxydation a haute température ou la décomposition.

En comparaison, les matériaux oxydes sont généralement non toxiques et moins chers
car ils sont composés majoritairement avec des métaux de transition qui sont plus abon-
dants. Ils possedent également une tres bonne stabilité a haute température et ils sont,

pour la plupart, résistants a I’oxydation.

1. Union Internationales de Chimie Pur et Appliquée, ou International Union of Pure and Applied
Chemistry

2. Partie par milliard ou Parts-Per-Billion

3. Institut d’études géologiques des Etats-Unis, ou United States Geological Survey

4. Département de I'Energie des Etats-Unis, ou Department of Energy



Ce manuscrit de thése est organisé en quatre chapitres :

Le premier chapitre de ce manuscrit décrit tout d’abord les différentes manifestations
des effets thermoélectriques, les applications actuelles et futures des dispositifs thermo-
électriques ainsi que les différentes notions abordées en thermoélectricité, notamment le
facteur de mérite adimensionnel « ZT ° » servant a caractériser les performances des ma-
tériaux thermoélectriques. La seconde partie de ce chapitre présente un état de I'art des
différents composés thermoélectriques. Un intérét tout particulier sera porté aux diffé-
rents travaux réalisés sur les propriétés thermoélectriques de composés a base d’oxydes
tels que le dioxyde de titane (TiO,) et le dioxyde d’étain (SnO,). Et enfin, nous présente-

rons le procédé Sol-Gel pour la préparation des nanopoudres de TiO, dopés niobium.

Dans le second chapitre, la méthode du frittage SPS° sera présentée. Les techniques
de caractérisations pour les précurseurs moléculaires, les nanopoudres et les échantillons
densifiés seront détaillées. Une sous-partie sera consacrée a I’élaboration et a la caracté-

risation des dépdts de couches minces par MOCVD ”.

Le troisiéme chapitre présentera I'étude de la structure cristalline des matériaux de
TiO, dopés niobium, de la taille des grains des nanopoudres et des échantillons densifiés,
ainsi que la limite de solubilité du niobium dans la phase rutile. Par la suite, I'influence
du dopage et de la taille des grains apres frittage sur les propriétés thermoélectriques des
matériaux seront présentées. Nous présenterons également le systéme ternaire (Sn,Ti)O,
ainsi que la décomposition spinodale qui en découle. Nous aborderons ensuite la syn-

these et les différentes propriétés de ce matériau.

Le quatrieme chapitre aborde I’étude des précurseurs d’étain et de tantale. Nous avons
utilisé une série d’aminoalcools asymétriques et potentiellement bidentés comportant
un nombre différent de substituants méthyle / trifluorométhyle sur 'atome de carbone.
Ces ligands nous ont permis de développer de nouveau aminoalcoxydes d’étain et de
tantale qui pour la plupart sont monomériques et hétéroléptiques. Ces nouveaux com-
plexes ont été complétement caractérisés par spectroscopie et par DRX® sur monocristal.
Nous avons étudié leur comportement thermique afin de déterminer leur pertinence en
tant que précurseurs MOCVD pour le dépot des couches minces d’oxydes métalliques
(Sn,Ti)O,.

Enfin, le manuscrit se termine par une conclusion générale qui offre également des

perspectives d’'investigations futures viables et pertinentes.

5. Facteur de mérite

6. Spark Plasma Sintering

7. Dépot chimique en phase vapeur d’ organométallique, ou MetalOrganic Chemical Vapor Deposition
8. Diffraction des rayons X



Remarques importantes :

1. Nous avons, au cours de ces trois ans, optimisé nos matériaux de maniere a les
rendre les plus efficients possible pour des applications en thermoélectricité. Toutes
les décisions qui ont été prises dans ce manuscrit ont été aux préalables discutées
et analysées lors de réunions du consortium IRCELyon-MATEIS-ILM. L'agencement
du manuscrit, je 'espere, permettra au lecteur de se repérer facilement mais il ne

reflete en aucun cas le cheminement chronologique de I'étude.

2. Cette thése contient un glossaire mais pas d’'index. Le probleme d’'un index alpha-
bétique est que I’on peuty trouver que des mots déja connus. Le glossaire rassemble
uniquement la liste des mots-clés propres au sujet de these, avec pour chacun d’eux

un court résumé et une référence a la page dans le manuscrit.
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Etat de P’art

« I have nothing to offer but blood,

toil, tears and sweat. »

Winston Churchill
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La thermoélectricité et les effets thermoélectriques

1.1 Lathermoélectricité et les effets thermoélectriques

Les matériaux thermoélectriques permettent la conversion directe de la chaleur en
électricité et inversement. Ce chapitre est destiné a poser les bases des effets physiques a

'origine de la thermoélectricité, sujet central de cette these.

Découverte au cours du xix¢ siecle, cette thématique, mélant flux de chaleur et cou-
rant électrique, est aujourd’hui un domaine en plein développement aussi bien d'un point
de vue recherche fondamentale que technologique. Ce chapitre présentera, dans un pre-
mier temps, 'aspect historique de la thermoélectricité puis nous énumérons les différents
effets thermoélectriques. Ensuite, nous aborderons les différentes structures du dioxyde
de titane ainsi que ses propriétés thermoélectriques. Nous étudierons le dioxyde d’étain
pour enfin terminer sur le procédé Sol-Gel, qui est la principale méthode de synthése des

nanopoudres utilisée au cours de cette theése.

1.1.1 Aspecthistorique

La thermoélectricité a connu deux principales périodes de développement. Une pre-

miere période de 1821 a 1851 et une seconde durant la premiere moitié du xxe siecle.

La premiere mention relative aux effets thermoélectriques apparait en 1822 dans un
mémoire destiné a ’Académie des Sciences Prusse [1]. Le physicien prussien Thomas Jo-
hann Seebeck (1770-1831) décrit un phénomene qui correspond a la découverte du pre-
mier effet thermoélectrique. Il remarqua qu’une aiguille aimantée était déviée lorsqu’elle
était placée a proximité d'un circuit formé de deux conducteurs différents dont les jonc-
tions n’étaient pas a la méme température, comme illustré sur la figure 1.1b. Aux vues des
connaissances de I'époque, il attribua le phénomeéne a 'apparition d'un champ magné-
tique et cru ainsi trouver une explication au champ magnétique terrestre en s’appuyant
sur la différence de température entre les poles et1’équateur. Il réitera l’expérience avec de
nouveaux matériaux et proposa un classement basé sur le produit du coefficient Seebeck
par la conductivité électrique [2]. Bien que son interprétation de I'expérience fiit erronée,

il avait réalisé, sans le savoir, le premier générateur thermoélectrique.

C’est le physicien et chimiste danois, Hans Christian @Qrsted, qui s’apercut qu’en réa-
lité, la différence de température crée une différence de potentiel qui, si le circuit est
fermé, permet le passage du courant et donc induit un champ magnétique. Il faudra at-
tendre trente ans pour que ce phénomene soit redécouvert et précisé par William Thom-

son qui deviendra plus tard Lord Kelvin.
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(a) Thomas Johann Seebeck (b) Croquis de son expérience

FIGURE 1.1 - Portrait du physicien prussien Thomas Johann Seebeck et de son croquis lors de son
expérience sur la mise en évidence de I'effet Seebeck.

Douze ans plus tard, en 1834, le physicien et horloger francais Jean Charles Athanase
Peltier (1785-1845) observa le second effet thermoélectrique, qu’il décrivit dans ses An-
nales de Physique et de Chimie. Il observa des variations de température a proximité de la
jonction entre deux matériaux conducteurs différents lorsqu'un courant est appliqué [3].

La premiere pompe a chaleur thermoélectrique avait été réalisée.

(a) Hans Chrisitan @Orsted (b) Jean Charles Athanase Peltier

FIGURE 1.2 — Portrait du physicien et chimiste danois Hans Christian @rsted et du physicien et
horloger francais Jean Charles Athanase Peltier.

Quatre ans plus tard, le physicien francais Antoine-César Becquerel (1788-1878) et le
physicien allemand Heinrich Friedrich Emil Lenz (1804-1865) reprennérent et valideérent

les expériences de Peltier. Ils démontrerent expérimentalement que, lorsqu'un courant
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circule dans un sens entre deux matériaux conducteurs, une diminution de la tempéra-
ture est constatée a la jonction des deux conducteurs. Si le courant circule dans l'autre
sens, on constate un dégagement de chaleur. Cette conclusion fut démontrée expéri-
mentalement en utilisant la jonction d'un couple bismuth-antimoine. Lorsque le courant
passe dans un sens, de la glace se forme a la jonction et inversement, elle fond lorsque le

courant est inversé.

En 1840, James Prescott Joule (1818-1889) démontra |’existence d’'un phénomeéne irré-
versible lorsqu'un courant circule dans un matériau, c’est I'effet Joule. Ce dernier indiqua
que la quantité de chaleur produite par la circulation du courant est proportionnelle au

carré de son intensité.

La thermoélectricité conniit un renouveau en 1850 avec le développement de la ther-
modynamique et 'intérét croissant de la communauté scientifique focalisée sur les dif-
férentes formes de conversion de I'énergie. En 1851, le physicien britannique William
Thomson (Lord Kelvin) (1824-1907) décrivit la relation entre un courant électrique et un
flux de chaleur dans un matériau conducteur permettant la mise en relation des obser-
vations de T. Seebeck et J. Peltier. Mais les différences entre les résultats théoriques et
expérimentaux qu’il a obtenu vont alors 'amener a la conclusion qu'un troisieme effet
thermoélectrique existe : 'effet Thomson [4]. Ce phénomeéne décrit un échange de cha-
leur entre un matériau et le milieu extérieur lorsque ce dernier est traversé par un courant

électrique et est soumis a un gradient de température.

FIGURE 1.3 — Portrait du physicien britannique William Thomson (Lord Kelvin).

En 1865, Robert Wilhelm Bunsen (1811-1899) et Joseph Stefan (1835-1893) montrerent
que les semi-conducteurs donnent également naissance a 'effet Seebeck avec un rende-

ment nettement supérieur a celui obtenu avec les métaux.

La possibilité d’utiliser les propriétés thermoélectriques des matériaux pour générer
de I'électricité a été considérée la premiere fois par John William Strutt Rayleigh (1842-

1919) en 1885 [5]. Le fait que les effets Seebeck et Peltier se produisent uniquement aux

9
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jonctions entre des conducteurs dissemblables laissaient suggérer qu’ils sont des phéno-
menes interfaciaux. De nos jours, nous comprenons que le courant électrique est porté
par un conducteur au moyen d’électrons qui peuvent posséder différentes énergies dans
les différents matériaux. Lorsqu’'un courant passe d'un matériau a |’autre, 'énergie trans-
portée par les électrons est modifiée, la différence apparaissant comme un chauffage ou
un refroidissement a la jonction. De méme, lorsque la jonction est chauffée, les électrons
sont autorisés a passer du matériau dans lequel les électrons ont une énergie inférieure
a celle dans laquelle leur énergie est plus élevée, donnant lieu a une force électromo-
trice. Les travaux de Thomson ont montré qu'un thermocouple est un type de moteur
thermique et qu'il pourrait, en principe, étre utilisé comme un dispositif pour générer de
I’électricité a partir de la chaleur ou, en variante, comme pompe a chaleur ou réfrigéra-

teur.

Mais c’est véritablement au xx¢ siecle, en 1909 [6] puis en 1911 [7], que le scientifique
allemand Edmund Altenkirch (1880-1953) exposa une théorie satisfaisante sur la généra-
tion et la réfrigération thermoélectrique. Il calcula pour la premiere fois 'efficacité éner-
gétique d'un générateur thermoélectrique fondé sur I'effet Seebeck. Deux ans plus tard,
il étendit son calcul au refroidissement et il établit ainsi les caractéristiques nécessaires a

un bon matériau thermoélectrique :
— un coefficient Seebeck « S » élevé
— une faible résistivité électrique « p » pour minimiser la chaleur perdue par effet Joule

— une conductivité thermique « k » faible pour maximiser le gradient thermique aux

bornes du dispositif

Ces propriétés ont conduit a définir le ZT ou « facteur de mérite » qui est une valeur
sans dimension et qui est représentatif de 'efficacité du matériau. Son expression englobe

toutes les propriétés énumeérées ci-dessus selon I’équation 1.1.

SZ
ZT=—T (1.1)
pPK

Un facteur de mérite supérieur a 'unité est généralement retenu pour des applica-
tions industrielles. On peut également exprimer, selon I'’équation 1.2 le facteur de puis-

sance « P » qui s’exprime en W.m 1. K2,

P=— (1.2)
p

L'avenement des semi-conducteurs a entrainé un engouement pour la thermoélec-

tricité mais pour autant I'industrie thermoélectrique n’a pas connu de bouleversement
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majeur en raison de performances limitées des matériaux utilisés dans les convertisseurs.
Son application reste limitée a des domaines de haute valeur ajoutée telle que le spatial
avec |'utilisation des RTG !, embarqués dans les sondes Voyager 1 et 2 en 1977 et qui fonc-

tionnent toujours quarante ans apres leur départ.

Depuis les années 90, les gouvernements et la société civile sont de plus en plus pré-
occupés par les questions environnementales et, depuis les accords de Kyoto de 1994,
de nouvelles pistes pour la production et/ou la récupération d’énergies propres sont a
I'étude. Portée par le développement de la micro- et nanotechnologies, la thermoélectri-

cité est envisagée pour apporter des solutions sur le long terme.

1.1.2 Les effets thermoélectriques

La propriété du dioxyde de titane et du dioxyde d’étain que nous allons développer
dans cette partie est leur capacité a convertir de la chaleur en électricité. Mais avant de
présenter les différentes valeurs numériques que nous avons pu trouver lors de notre re-

cherche bibliographique, nous allons d’abord définir les effets thermoélectriques.

Les effets thermoélectriques sont observés lorsqu’il y a simultanément dans un conduc-
teur ou semi-conducteur, écoulement de chaleur et de charges électriques. On dénombre
trois effets : I'effet Seebeck, I'effet Peltier et |'effet Thomson qui régissent la conversion
d’énergie thermique en énergie électrique, ou vice-versa, des dispositifs thermoélectriques.

Leffet Seebeck ou pouvoir thermoélectrique

Leffet Seebeck est la premier effet physique fondamental de la thermoélectricité. 11
montre la possibilité de générer un champ électrique dans un barreau si ce dernier est
soumis a un gradient de température. On peut donc atteindre le pouvoir thermoélec-
trique « S » a partir de la différence de potentiel aux bornes du matériau. Cependant, au
vue de la difficulté de la mesure, on préfere considérer un circuit constitué de deux maté-

riaux A et B en portant une interface a la température T; et 'autre a la température T».

Si on considere un thermocouple constitué de deux fils de matériaux A et B reliés par
une extrémité a un point chaud et 'autre extrémité a un voltmetre dont la température
est connue (jonction froide). Le voltmetre mesure la tension aux bornes des fils du ther-
mocouple et connaissant la température ambiante, il en déduit la température au niveau

du point chaud.

1. générateur thermoélectrique a radioisotope, ou Radioisotope Thermoelectric Generator
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Matériau A
Tehaud AT Tfroid
Matériau B
AV
C D

Tension électrique

FIGURE 1.4 — Une différence de température entre les deux extrémités d’'un matériau A s’accom-
pagne d’'une différence de potentiel AV.

AV =SAT (1.3)

De maniere hypothétique, si on considere notre matériau comme un liquide de Fermi
avec de faibles interactions et possédant une bande électronique parabolique. On peut
exprimer, a basse température, le coefficient Seebeck « S » en fonction de I’énergie moyenne
des porteurs, et donc de leur masse effective et de leur concentration (Equation 1.4). A
noter que cette formule n’est valable que s’il y a un seul type de porteurs dans le systéme

(donc une seule bande électronique qui contribue aux transports).

AV 8TPkE (203
- mT( ) (1.4)

TAT 3eh? 3n

Avec:
— kg la constante de Boltzmann (1,38064852.10723 J.K™1)
— elacharge élementaire (1,602.10719 C)
— hla constante de Planck (6,62607004.10734 J.s)
— T la température
— m’ la masse effective de la charge

— nla concentration de porteurs

On voit dans I'expression 1.4, I'influence de la concentration des porteurs n et de la
masse effective des porteurs m’. La masse effective des porteurs peut étre décrite de la
maniere suivante. Contrairement au cas simple ou un électron est accéléré sous vide, un
électron se déplacant dans un réseau cristallin subit des forces internes dues aux inter-
actions qui peuvent étre d’origines différentes (électroniques, magnétiques, avec le ré-
seau d’ions). Logiquement, I’étendue de ces interactions variera d'un matériau a I’autre,

et également al'intérieur d'un matériau unique ou la composition peut étre sensiblement
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modifiée (comme les oxydes métalliques non steechiométriques tels que TiO, ). Leffet
de ses différentes interactions peut étre pris en compte en considérant que I'électron a
une masse effective qui, suivant la force des interactions, peut étre de plusieurs ordres de
grandeur supérieurs a la masse de I'électron libre. Une fois connue, elle permet de décrire
I'accélération d’un électron a travers un réseau cristallin. En résumé, on maximisera le co-
efficient Seebeck avec une faible concentration de porteurs (n), ayant une grande masse

effective (m") [8].

Le coefficient Seebeck S, également appelé pouvoir thermoélectrique, est exprimé
en V.K!.

Lorsque les deux bornes d'un matériau thermoélectrique sont soumises a une diffé-
rence de température AT, les porteurs de charge (électrons ou trous) diffusent du coté
chaud vers le coté froid. Pour un circuit ouvert, les électrons se massent dans la partie
froide du matériau de type N alors que les trous se massent dans la partie froide du ma-
tériau de type P. La partie froide du semi-conducteur N sera donc polarisée négativement
et celle du semi-conducteur P positivement. Nous sommes donc en présence d'une diffé-
rence de charge qui a pour effet de créer une différence de potentiel entre les deux extré-
mités froides de ces matériaux. Cette différence de potentiel AV induite dépend de la dif-
férence de température entre le coté chaud et le coté froid ainsi que des propriétés intrin-
seques du matériau a travers le coefficient Seebeck. L'équation 1.3 nous permet d’affirmer
que, pour obtenir un champ électrique fort et donc une tension électrique importante, il

faut avoir un coefficient Seebeck important et/ou un gradient thermique important.

L'application principale de cet effet est la mesure de température. Pour deux maté-
riaux donnés, la différence de tension ne dépend que de la différence de température.
On peut donc déduire de la force électromotrice mesurée I'écart de température entre les
deux jonctions. La deuxieme application est celle du thermogénérateur, utilisée dans des

régions isolées n'ayant pas acces a |’électricité.

Effet Peltier

Leffet Peltier a été découvert en 1834 par le physicien francais Jean Charles Athanase
Peltier. Il décrit le phénomeéne de transfert de chaleur « Q » en présence d'un courant élec-
trique «I» au niveau de la jonction de deux semi-conducteurs dopés N et P. Par exemple,
si on applique un courant électrique dans le circuit de la figure 1.5, on observe qu’'une
jonction se réchauffe et que I'autre se refroidit. Si le sens du courant est inversé, les obser-

vations précédentes sont inversées [9].
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Matériau A
dQ dQ
Evacuation I Absorption
de chaleur de chaleur
Matériau B

Courant électrique

FIGURE 1.5 - Le passage d'une intensité dans un conducteur s’accompagne d’'une quantité de cha-
leur émise ou absorbée aux extrémités de ce semi-conducteur. (si I1g > 14 alors Ty > Ty).

La quantité de chaleur « Qpe;;ier » absorbée ou dégagée a la jonction de deux semi-
conducteurs est proportionnelle au courant injecté « I », pour une température de jonc-

tion fixe et uniforme. La relation de Peltier s’exprime selon I’équation 1.5.

Qpeitier = 1Bl (1.5)

115 représente le coefficient Peltier de la jonction, défini par la différence des coeffi-

cients absolus des deux matériaux. Son unité est le volt.

Iz = |1Ip — 113] (1.6)

Les porteurs de charge absorbent ou dégagent de la chaleur au moment ot ils tra-
versent la jonction entre les deux matériaux. L'effet Peltier survient parce que les énergies
potentielles des porteurs de charge dans les matériaux de chaque co6té de la jonction sont
différentes, de méme que les mécanismes de diffusion qui régissent I’équilibre entre les
porteurs de charges et le réseau cristallin [10]. Cette chaleur, dite de Peltier se superpose
al'effet Joule.

Effet Thomson

Le troisieme effet thermoélectrique a été découvert en 1851 par le physicien anglais
William Thomson (Lord Kelvin). Il montre que les effets Seebeck et Peltier sont liés. Effec-

tivement, |'effet Thomson décrit 'absorption ou le dégagement de chaleur suite a I'appli-
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cation simultanée d’'un courant « I » et d'un gradient de température AT au travers d'un

seul matériau conducteur comme représenté sur la figure 1.6.

./

Tfroia Tehaud

dQ

[

I

FIGURE 1.6 — Schéma du principe de I'effet Thomson décrivant la relation entre un courant élec-
trique et un gradient thermique au sein d'un matériau conducteur.

Dans ce cas, la quantité de chaleur Qrymson absorbée ou dégagée par le matériau est
proportionnelle a la fois au courant appliqué et au gradient de température selon I’équa-
tion 1.7.

Qthomson = TIAT (1.7)

Avec:
— Qrhomson 12 quantité de chaleur échangée avec 'extérieur par effet Thom-
son, par unité de longueur d'un conducteur homogene et par unité de temps
— Tt est le coefficient Thomson du matériau
— AT ladifférence de température qui existe entre deux points du conducteur
distant d'une longueur d’unité

— Ilintensité du courant qui circule

La différence fondamentale avec les deux premiers effets est que ce dernier ne concerne
qu’'un seul matériau et ne nécessite pas la présence d’'une jonction. On peut également
noter une production de chaleur due a I'effet Joule puisqu'un courant électrique est pré-
sent. En réalité, I'effet Thomson est en général difficile a mettre en évidence car il est faible

devant |'effet Joule.

Effet Joule

Nous devons mentionner !'effet Joule mis en évidence par le physicien anglais James
Prescott Joule en 1840, car bien qu’il ne soit pas considéré comme un effet thermoélec-

trique, il va coexister avec les autres effets [11]. La circulation d’'un courant électrique a
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travers un matériau résistif entraine la création d'un flux de chaleur proportionnel au
carré de l'intensité qui traverse le matériau. Cet effet correspond a la résistance qu’op-
pose le matériau au mouvement des électrons, responsable du courant électrique. Tous
les matériaux, a 'exception des supraconducteurs, produisent de I'effet Joule sous I'ac-
tion du passage du courant. Cette production de chaleur est exprimée selon I’équation
1.8.

Wjoute = RIt (1.8)

Avec:
— Wiouie I'énergie dissipée sous forme de chaleur (en joule)
— Rlarésistance électrique du matériau (en ohm)
— ITintensité qui traverse le matériau (en ampere)

— tle temps pendant lequel le courant traverse le matériau (en seconde)

Leffet Joule est de nature irréversible et il limite les rendements des systemes thermo-

électriques.

Relations de Kelvin

Les trois coefficients thermoélectriques (Peltier, Seebeck et Thomson) ne sont pas
réellement indépendants et sont reliés par les relations de Kelvin. Thomson (devenu Lord
Kelvin) a ainsi établi deux relations entre les coefficients de Seebeck, Peltier et Thomson

qui s’expriment de la maniere suivante :

I
SaB = % (1.9
ds
Ta—Tp=T dTAB (1.10)

Ces relations marquent donc bien la dépendance entre les trois coefficients.

1.1.3 Convertisseurs thermoélectriques

Les effets Seebeck et Peltier montrent qu’il est possible de convertir une énergie ther-

mique en une énergie électrique et inversement. Leffet Seebeck permet de générer une
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tension et donc un courant électrique a partir d'un gradient de température alors que I'ef-
fet Peltier géneére, via I’application d'un courant électrique dans le circuit, un gradient de
température entre deux extrémités d'un matériau. Les applications thermoélectriques ré-
sultantes de ces deux phénomenes sont donc la génération d'une puissance électrique ou
la réfrigération [2, 12]. Cette conversion est réalisée par 'intermédiaire d'un convertisseur

thermoélectrique.

L'avantage des convertisseurs thermoélectriques par rapport aux technologies conven-
tionnelles tient a leur fiabilité [13]. En effet, ils ne possédent pas de fluide ou de piece
mécanique en mouvement. De ce fait, ils sont silencieux et fiables et, comme il s’agit de
dispositifs entierement solides, ils sont plus compacts et plus légers. Mais actuellement,
I'inconvénient majeur des dispositifs thermoélectriques est leur faible rendement qui li-
mite leur utilisation a des niches technologiques tel que 'aérospatiale dans lesquelles la

fiabilité prime sur le cofit et le rendement [14].

Génération et refroidissement thermoélectrique

En exploitant les effets Peltier et Seebeck, il est possible de construire des réfrigéra-
teurs ou des générateurs d’électricité. La génération d’électricité et le refroidissement sont
produits par des dispositifs thermoélectriques appelés convertisseurs thermoélectriques,
générateurs thermoélectriques ou encore refroidisseurs thermoélectriques. L'architecture
la plus simple et la plus utilisée de ces deux systemes est représentée a la figure 1.7. Elle
est basée surl’association de branches semi-conductrices de type N et P reliées entre elles
par une connexion métallique [2]. C’est pourquoi elles peuvent étre mises en série, bien
que thermiquement en paralléle, car, en tant que semi-conducteurs N et B, les courants

créés sont de sens opposé pour une méme différence de température.

Dans le cas de la réfrigération, un courant électrique est imposé par une source exté-
rieure. Ce courant électrique entraine un déplacement des porteurs de charges (électrons
et trous). Un dégagement ou une absorption de chaleur prend naissance aux interfaces
métal/semi-conducteur. Dans le cas de la génération d’électricité, les semi-conducteurs
N et P sont connectés a une charge extérieure et leurs extrémités sont mises en contact

avec une source chaude et une source froide.

Lorsque les matériaux thermoélectriques sont intégrés dans des dispositifs, de nou-
veaux défis apparaissent, tels que le couplage des matériaux de type N et P avec des
contacts métalliques, la pose de plaques céramiques aux deux extrémités et I’adaptation
du coefficient de dilatation thermique des matériaux. Ce sont des considérations ma-

jeures dans la conception d'un dispositif thermoélectrique. Lemballage des modules est
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Génération d’électricité Réfrigération

FIGURE 1.7 - Schéma d’un thermocouple configuré pour la génération d’électricité (effet Seebeck)
et la réfrigération (effet Peltier).

une protection supplémentaire, car certains matériaux sont sensibles a I'air et le dispo-
sitif doit étre scellé dans une atmosphere inerte. De plus, la configuration joue un role
important et une conception plutdt plane ou tubulaire peut étre préférée en fonction de

I'application ciblée [15].

Facteur de mérite

La performance d'un matériau thermoélectrique est associée a un parametre adimen-

sionnel appelé facteur de mérite et symbolisé « ZT » calculé selon ’équation 1.11.

SzT SZT
K pK

ZT = (1.11)

Avec:
— o la conductivité électrique du matériau exprimée en 2~!.m™!
— Sle coefficient Seebeck en VK ™!
— Tlatempérature en K
— « la conductivité thermique du matériau en W.m~!.K™!

— plarésistivité électrique du matériau en {2.m

On trouve, dans la littérature, I'expression du facteur de puissance qui correspond
au numérateur de 'équation 1.11. Il est calculé suivant I’équation 1.12 et exprimé en
W.m 1K
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SZ
T _5582 (1.12)

Le facteur de mérite ZT caractérise la performance thermoélectrique d'un matériau.
Il correspond a I'efficacité de conversion d’énergie d'un cycle de Carnot [16]. Le critére ZT
> 1 est généralement retenu pour des applications industrielles. Ainsi, plus le facteur de

mérite est élevé, plus les matériaux devraient étre performants.

Le facteur de mérite résultant du module (e module étant I'association de deux maté-
riaux thermoélectriques possédant des porteurs de charge de nature différente) thermo-

électrique présenté en figure 1.7 est donné par la relation 1.13 [17].

VKpPp + Knpn) C2

7T, = ( (1.13)

Dans cette expression, S;, p; et k; désignent respectivement le coefficient Seebeck, la
résistivité et la conductivité thermique du matériau thermoélectrique de type N (i=N) et
de type P (i=P), T, la température du coté chaud et T celle du coté froid. Il est courant de
faire une comparaison entre le rendement des matériaux thermoélectriques et celui d'une
machine de Carnot. Dans le cas des modules de génération électrique, le rendement est

donné par la relation 1.14 [17].

Ngénération = T T (1.14)
¢ VI+Zy T+ T—f:
Le rendement correspondant a la réfrigération est régi par I'équation 1.15 [18].
Ar7 7 _ Le
(1.15)

Nréfrigération = Tc_Tf. JTEZ. T +1

Ces expressions matérialisent le rapport entre la quantité de chaleur absorbée du coté
froid et la puissance électrique délivrée par le dispositif dans le cas de la réfrigération
électrique. Dans le cas de la génération électrique, il s’agit du rapport entre la puissance
électrique utile et le flux thermique qui traverse le matériau. Elles montrent cependant
que les rendements thermoélectriques sont inférieurs a ceux des machines de Carnot

Tc-T . . . ye
T L Une estimation faite par Zhang et al [19] montre qu'il

faudrait un ZT = 3 et un AT = 400 K pour que le rendement de génération atteigne 25%

idéales pour lesquelles n =

et soit comparable a celui des machines thermiques conventionnelles. Tandis qu'un AT

=20 K pour la méme valeur de facteur de mérite conduit a un rendement de 6% similaire
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a celui de certains dispositifs de réfrigération commerciale. Cette estimation montre la
difficulté a développer des systéemes de génération électrique capables de convertir des
gradients de température peu élevés et permet surtout de comprendre la prédominance

des composants de réfrigération thermoélectrique sur le marché de la thermoélectricité.

Bien que le ZT soit un excellent élément de comparaison, les matériaux thermoélec-
triques se classent également suivant leur température de fonctionnement. Lexemple est
donné par les matériaux thermoélectriques conventionnels. Les températures de fonc-
tionnement optimales pour le Bi, Te,, PbTe et SiGe sont respectivement < 200 K, 400-600
Ket =900 K. Les oxydes tels que La,CuO,, TiO, et LaXSryC003 offrent un rendement opti-
mum pour des températures comprises entre 0 et 300 K tandis que BiZSrZCoyOy, NaCoO,,
Ca;Co,0,, Sr,TiO;, CaMnO, et ZnO exigent des températures €élevées (=~ 1000 K) afin de

produire un ZT maximal.

Facteurs controlant ZT

Ainsi, I'’équation 1.11 que nous venons d’étudier nous dit que, nécessairement, la sé-
lection des meilleurs matériaux thermoélectriques passe par la recherche de matériaux
ayant un ZT élevé et ce, dans une gamme de température la plus large possible pour
augmenter le domaine d’opérabilité. Il est fortement souhaitable d’avoir un matériau qui
possede un pouvoir thermoélectrique élevé mais aussi de faible résistivité électrique pour
limiter I'effet Joule et de faible conductivité thermique pour imposer un gradient de tem-
pérature le plus grand possible. Ces trois propriétés de transport varient sur plusieurs
ordres de grandeur ce qui peut laisser sous-entendre qu'il est facile d’identifier un maté-
riau avec un grand ZT. Malheureusement, elles sont intimement liées les unes aux autres
et il est tres difficile d’améliorer une propriété sans affecter les autres. Globalement, le
coefficient Seebeck doit étre élevé, la résistivité électrique et la conductivité thermique
doivent étre faibles. Malheureusement ces deux caractéristiques sont fortement corrélées

et les bons conducteurs électriques sont également de bons conducteurs thermiques.

La figure 1.8 présente 1’évolution du pouvoir thermoélectrique S, de la conductivité
électrique o, de la conductivité thermique x et du facteur de puissance S?c. Cette fi-
gure illustre parfaitement la dépendance des parametres S et o entre eux, mais égale-
ment leur dépendance par rapport a la concentration en porteurs de charge. On constate
que le coefficient Seebeck et la conductivité électrique évoluent de maniere opposée avec
la concentration en porteurs de charge. En effet, il faudra trouver un équilibre entre un
grand coefficient Seebeck et une bonne conductivité électrique. Et enfin, on observe une
similitude entre la conductivité thermique et électrique. Plus la conductivité électrique

augmente, plus la conductivité thermique sera élevée. Par conséquent, I’augmentation
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FIGURE 1.8 — Evolution du coefficient Seebeck, de la conductivité électrique et de la conductivité
thermique des solides en fonction de la concentration de porteurs a la température ambiante.
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des propriétés électriques associée a la diminution de la conductivité thermique est d'une

grande importante pour les matériaux thermoélectriques.

On trouve le meilleur compromis pour les matériaux présentant une concentration
en porteur de charge comprise entre 10'® et 10! cm™3. C’est-a-dire les semi-métaux et
les semi-conducteurs fortement dopés ce qui justifie 'intérét de ces matériaux pour les

applications thermoélectriques.

TABLEAU 1.1 — Comparaison des propriétés thermoélectriques des métaux, semi-conducteurs et
isolants a 300K.

Propriétés Métaux Semi-conducteurs Isolants
S (uV.K™hH ~5 ~ 200 ~ 1000
o(2 L.em™) ~ 108 ~10° ~10712
kK(W.m!. K1) ~8.10% 1 2
Z (K™ ~3.1076 ~2.1073 ~5.10717

Le tableau 1.1 compare les propriétés thermoélectriques des différentes classes de
matériaux [20]. On observe que les métaux présentent une bonne conductivité électrique
mais, du fait de leur forte conductivité thermique et leur faible coefficient Seebeck, leurs
propriétés thermoélectriques sont tres faibles. C’est le cas contraire pour les matériaux
isolants ou faiblement dopés qui, du fait d'une conductivité électrique faible voire nulle,
présente un facteur de mérite trés bas pour une quelconque utilisation en tant que maté-

riau thermoélectrique.

En conclusion, un bon matériau thermoélectrique aura un comportement de PGEC?2.
Ce concept a été énoncé la premiere fois par Slack en 1995 [2]. L'idée consiste a fabri-
quer un matériau qui combine les propriétés thermiques d'un verre et les propriétés élec-
triques d’'un bon conducteur tel que les métaux [21]. Ainsi la diffusion des phonons per-
mettrait d’avoir une faible conductivité thermique et I'augmentation de la mobilité des

porteurs de charge contribuerait a diminuer la résistivité électrique.

La conductivité thermique

Selon I'équation 1.11, la conductivité thermique joue un role prépondérant sur la
valeur du facteur de mérite. Plus elle aura une valeur faible, plus le facteur de mérite
sera élevé. Intuitivement, une bonne conductivité thermique s’'opposera a I’établissement

d'un gradient thermique.

Lorsque les porteurs de charge circulent dans le matériau, ils transportent de I'énergie

électrique et thermique. La conductivité thermique est la somme de deux contributions.

2. Phonon-Glass and Electron-Crystal
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La premiere contribution est appelée conductivité thermique électronique « k. ». Elle est
liée aux électrons. La seconde contribution est appelée conductivité thermique de réseau.
Onlanote «k, » (L pour I'anglais Lattice). Elle est liée aux phonons (quantum de vibration
dans le solide cristallin). Ainsi, la conductivité thermique totale dans un matériau peut
étre décomposée en deux contributions, dont la proportion est variable selon le type de
matériau, métallique, semi-conducteur ou isolant. Cette relation s’écrit selon I'équation
1.16.

Ktotal = Ke T+ KL (1.16)

La contribution des porteurs a la conductivité thermique est directement liée a la
concentration des porteurs (électrons et trous) a I'intérieur du matériau, a la température
et ala mobilité des porteurs a travers son expression 1.17 qui fait référence a la relation de

Wiedemann-Franz.

Ke=LoTo=neuLyT (1.17)

Avec:

— Tlatempérature en K

— o la conductivité électrique en S.m™!

— Lo le nombre de Lorentz (2,45x10~8 V2. K~2)

— ulamobilité des porteurs de charge en m?.V~!.s7!
— nla concentration de porteurs

— ela charge élementaire (1,602x107!% C)

Le nombre de Lorentz peut étre calculé selon I'équation 1.18.

L J.[Z (kB)2
0= —|— (1.18)
3 \e

K1, est également obtenue en soustrayant la conductivité thermique électronique x,
de la conductivité thermique totale K;oz4;-
L'équation 3.10 montre bien que les parametres o et k ne sont pas indépendants.

De plus, en reprenant les équations 1.11 et 1.16 et en remplacant x par ces deux com-

posantes, le facteur de mérite devient :

_0S°T  oS°T

7T =
K Ke + KL,

(1.19)
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En conclusion, cette formule montre clairement que I'optimisation du facteur de mé-
rite passe par la minimisation de la contribution des phonons a la conductivité thermique
tout en évitant de diminuer la conductivité électrique. Cette expression du facteur de mé-
rite passe par la recherche de mécanismes permettant de diminuer la propagation des

phonons sans affecter celle des porteurs de charge.

Afin de réduire cette contribution, il existe des tendances générales basées sur les mé-

canismes de diffusions des phonons dans les solides.

— Les matériaux composés d’éléments lourds, avec des masses atomiques élevées,

présentent des énergies de phonons faibles.

— La nano-structuration, qui permet de disperser les phonons aux interfaces et aux
joints de grains. Cette minimisation des phonons est possible via 'augmentation de
la diffusion par les joints de grains lors de I'utilisation de matériaux nanostructurés
[22].

— Lajout d’'impuretés ou de défauts ponctuels vise également a réduire la contribu-

tion des phonons a la conductivité thermique [23, 24, 25].

— Larecherche de nouveaux mécanismes microscopiques (anharmonicité, complexité
structurale) qui affectent au sein du matériau la propagation des phonons mais pas

des électrons.

La conductivité électrique

Une des grandeurs caractéristiques d'un solide est sa conductivité électrique qui tra-
duit la possibilité de laisser passer le courant électrique sous I'action d'une différence de
potentiel électrostatique. L'inverse de la conductivité est la résistivité électrique p - Celle-
ci peut étre déterminée a partir de la résistance électrique R d'un barreau massif de lon-

gueur L et de section S, par la relation 1.20.

R=p.= 1.20
P-g (1.20)

Lorsqu’un solide est soumis a un champ électrique E, il y a un mouvement d’ensemble
des porteurs libres entrainant par la suite la formation d'un courant électrique dans le

matériau. La densité de courant J est alors exprimée selon I’équation 1.21 [26].

J=0E avec o =pen (1.21)

o représente la conductivité électrique du matériau. Elle est égale au produit de la

concentration en porteurs n par leur mobilité p et par la charge de ces porteurs e. A noter
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que la mobilité des porteurs varie en sens inverse par rapport a leur masse effective. En
effet, si la mobilité traduit la facilité avec laquelle un électron (ou un trou) se déplace
dans un solide, une faible mobilité peut s’interpréter aussi par une masse de 1'électron
plus élevée que s'il était libre. Le calcul de n fait intervenir les équations de Fermi-Dirac
et la densité d’états du matériau. Pour rappel, le masse effective des porteurs intervient
directement dans I'expression du coefficient Seebeck (Equation 1.4 a la page 12). Plus la
masse effective est grande plus le coefficient Seebeck sera élevée et plus la conductivité

électrique sera faible.

Ces porteurs de charge sont représentés par des électrons et des trous. L'équation 1.21

peut donc s’écrire de la maniere suivante.

0 =eMy, +pip) (1.22)

W, et i, représentent respectivement la mobilité des électrons et des trous.

n et p représentent respectivement la concentration en électrons et en trous.

La mobilité d'un matériau peut étre définie comme étant la propriété de mettre en
mouvement plus ou moins facilement ses porteurs sous l'effet d'un champ électrique.
Elle s’exprime selon I'’équation 1.23. En regle générale, cette mobilité diminue lorsque
la température s’éleve a cause des collisions fréquentes avec le réseau de vibration. Par
contre, elle augmente avec la pureté du matériau et 'amélioration de son état cristal-
lin. La conductivité électrique dépend de la mobilité des porteurs et est influencée par
les impuretés et les défauts. Une augmentation de la conductivité électrique des semi-
conducteurs peut étre atteinte en augmentant le nombre de porteurs de charge libre par

introduction d’agent dopant.

b= — (1.23)
m

Dans le cas des semi-conducteurs, la conduction électrique ne se fait que lorsque
I'énergie est suffisante pour franchir la bande interdite. Cela peut étre mis en relation avec
la concentration de porteurs de charge et la largeur de la bande interdite selon I'équation
1.24.

n:NOexp(— Ee ) (1.24)

2kgT

Avec:

— Np le nombre d’états possibles par unité de volume
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— Eg lalargeur de la bande interdite du semi-conducteur (eV)
— kg la constante de Boltzmann (1,38064852.10723 J.K™ 1)
— T la température (K)

— nla concentration de porteurs

Maintenant que nous avons vu les effets thermoélectriques et les équations physiques

qui s’y rapportent, nous allons discuter des différents matériaux thermoélectriques.

1.1.4 Les matériaux thermoélectriques

Dans cette sous-section, il sera fait un bref historique des étapes de développement
des matériaux thermoélectriques jusqu’a aujourd’hui, puis différents exemples marquants
seront développés plus en détails pour bien envisager I'ensemble des parametres qu’il est
possible de faire varier pour augmenter 'efficacité d’'un matériau thermoélectrique, et as-
similier le fait que chaque famille de matériau présente ses propres domaines d’efficacité,
modulables dans une certaine mesure, par dopage, mélange en solution solide, alliage ou

nano-structuration.

Les matériaux conventionnels

Les matériaux conventionnels sont ceux rencontrés dans les dispositifs actuels. Dé-
couverts il y a plusieurs dizaines d’années, ils font toujours I'objet de recherches actives.
L'étude des matériaux thermoélectriques a démarré avec des matériaux métalliques simples
et des semi-conducteurs traditionnels du groupe III-V (ex : InSb), IV-IV (ex : SiGe), du
groupe IV (chalcogénures : PbTe) et du groupe V (ex : Bi,Te,, Sb,Te,). Ils sont générale-
ment classés en fonction de leur type (N ou P) et de leur gamme de température opti-
male en fonctionnement comme illustré sur la figure 1.9. Les valeurs élevées du facteur
de mérite sont dues a une faible conductivité thermique. Ces derniers sont en effet consti-
tués d’atomes lourds entre lesquelles subsistent des liaisons faibles et d’atomes de coor-

dinence élevée qui ralentissent la propagation des phonons.

Pour des températures proches de la température ambiante, les meilleurs matériaux
sont les alliages de tellure et de bismuth (ex : Bi,Te,). Développé en 1950, cet alliage est
un des premiers a avoir été découvert dans le domaine de la thermoélectricité. La forma-
tion de solutions solides de (Bi;,-Sb, -5),Te; (type P) ou Bi,(Te, ,5€, o5)5 (type N) per-
met d’améliorer les propriétés thermoélectrique de ce composé [28]. Dans les deux cas,
des compositions idéales permettent d’atteindre des facteurs de mérite proches de 1. Ces

bonnes valeurs de ZT sont principalement dues a la trés faible conductivité thermique
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FIGURE 1.9 — Facteur de mérite des matériaux conventionnels de type P et N en fonction de la
température de fonctionnement [27].

(k = 1,5 W.m ™1 K1) de ces matériaux, qui sont principalement utilisés pour leur capacité

de refroidissement par effet Peltier.

Pour des températures de 450 K, I'utilisation des alliages de tellure et de bismuth est
limitée en raison de son instabilité chimique. Les matériaux a base de tellure (PbTe, GeTe
ou SnTe) permettent d’obtenir de bons résultats [29]. Les deux types de conduction sont
disponibles et présentent des performances similaires. On peut noter que ces composés
ont été utilisés entre 1965 et 1972 pour la fabrication des RTGs (Radioisotope Thermoe-
lectric Generators) développés aux Etats-Unis d’Amérique et en ex-URSS®. Dans cette
gamme de température, il existe également les composés de type TAGS* (pour Tellure-

Antimoine-Germanium-Argent), alliages qui présentent des ZT supérieurs a l'unité [30].

Pour des températures de 900°C, les composés de type SiGe sont utilisés. Malheureu-

sement, le facteur de mérite pour les matériaux de type P est inférieur a 'unité.

En plus d’étre utilisables sur des températures relativement faibles, les matériaux ther-
moélectriques conventionnels possedent d’autres limitations telles que la toxicité (Pb) ou
le cotit élevé (Ge, Ag) des éléments employés. Bien que pour certaines applications de
niche ou le cofit et les performances des matériaux priment sur le prix, il est important
de développer de nouveaux matériaux afin d’envisager des applications économiques

viables et surtout sans risque pour I'’environnement ou I'utilisateur.

3. Union des Républiques Socialistes Soviétiques
4. Tellurium-Antimony-Germanium-Silver
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Les nouvelles voies de recherches

Actuellement, deux voies de recherche sont principalement suivies pour développer
les matériaux thermoélectriques. La premiére voie concerne I'optimisation du facteur de
puissance par des mécanismes de transport électronique avec interaction. La seconde
voie porte sur la nano-structuration des matériaux massifs afin de limiter le transport de

la chaleur.

Les structures de basse dimension

Une grande majorité des propriétés thermoélectriques étudiées ces dernieres décen-
nies sont caractéristiques des matériaux massifs. Mais en 1993, les travaux de Hicks et
Dresselhaus ont montré qu'il était possible d’améliorer les valeurs du facteur de mérite
des matériaux conventionnels massifs appelés « bulk » (3D) si ceux-ci sont préparés sous
forme 2D (puits quantique) ou 1D (fils quantiques) [31, 32]. En effet, une diminution de la
dimensionnalité des matériaux entraine une augmentation de la diffusion des phonons
aux interfaces induisant une diminution de la conductivité thermique. Au méme titre que
la présence d'impuretés (atomes étrangers, joints de grains, dislocations) qui permet de
modifier le libre parcours moyen des phonons, la réduction de la taille des cristallites a
également un impact sur la conductivité thermique qui n’est pas négligeable [33]. Le fac-
teur de mérite se retrouve donc amélioré. Par ailleurs, des effets de confinement des por-
teurs de charge modifient les propriétés de transport électrique. De nombreux travaux
déboucherent tres vite a des résultats en accord avec la théorie, comme pour les super-
réseaux en film minces de Bi,Te, [34] ou bien encore pour les nanofils de silicium [35]
ol la conductivité thermique de réseau est remarquablement diminuée. Cependant, les
effets électroniques associés au confinement semblent étre tres sensibles aux défauts et
semblent étre peu reproductibles dans la littérature. La nano-structuration montre donc
sa capacité a améliorer le facteur de mérite des matériaux thermoélectriques, méme si
comme souligné par Minnich les résultats annoncés doivent étre interprétés avec pré-
caution, les méthodes de mesure étant complexes pour de si petite dimension [36]. Mal-
gré leurs bons résultats, les films minces et les nanofils sont difficiles a mettre en ceuvre a
grande échelle que ce soit d'un point de vue incorporation dans des systemes de conver-
sion ou bien tout simplement du point de vue de leur fabrication. Les méthodes de mise
en forme comme le dépot par couches atomiques sont en effet trop longues et trop coli-
teuses. De ces études, il en ressort que la réduction de la conductivité thermique de ré-
seau ne requiert pas une géométrie particuliere et tout ce dont a besoin le matériau est
de posséder une forte densité d’'interfaces. Cette remarque va donc donner la naissance
au concept de nanocomposite. Le but va étre de mélanger des particules de dimension
nano dans du bulk afin de conserver les avantages de la nano-structuration et d’utiliser

des méthodes de mise en forme plus faciles, moins cofiteuses, et plus rapides.
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Les exemples de nano-structuration de matériaux sont aujourd ’hui nombreux. Ce pro-
cédé peut étre effectué par voie descendante, avec de nombreux exemples de syntheses
meécaniques par broyage. En lisant la littérature, il est clair que le broyage mécanique suivi
d'un pressage a chaud est une des méthodes les plus utilisée pour obtenir un matériau
dense contenant des grains nanométriques. En effet, le broyage mécanique est connu
pour pouvoir produire des particules de taille nanométrique pour de nombreux maté-
riaux tels que Bi,Te;, SiGe et Mg,Si et sous des conditions de pression et température
ajustées, ces nanoparticules vont coalescer tout en gardant leurs dimensions, laissant
ainsi place a un matériau possédant une forte concentration d’interfaces/joints de grains.
Une autre technique pouvant étre utilisée consiste en un traitement thermique pour in-
troduire des nano-précipités dans une matrice hote. En effet, certains matériaux sont so-
lubles les uns dans les autres a ’état liquide mais pas a I’état solide. un refroidissement
suffisamment rapide d'un mélange de tels matériaux (par exemple TiO,-SnO,) va pro-
voquer la précipitation de la phase insoluble avec la dimension nanométrique dans la
matrice [37]. Ce phénomene est appelé décomposition spinodale et est un mécanisme de
séparation de phase qui permet de moduler la structure du matériau a I’échelle nanomé-

trique.

La communauté scientifique semble étre en accord sur le role de la nano-structuration
dans la diminution de la conductivité thermique. Les phonons ont au sein d'un maté-
riau un spectre de longueur d’onde et contribuent de maniére plus ou moins importante
en fonction de la température au transport de la chaleur. La présence de particules avec
des dimensions nanométriques va causer une forte diffusion des phonons possédant une
faible longueur d’onde, alors que ceux possédant des longueurs d’onde plus grandes se-
ront moins affectés. Ces derniers pourront a leur tour étre diffusés en incorporant des

particules de tailles variée.

Parmi les voies ouvertes par la nano-structuration, celle de la modification de la den-
sité d’état des porteurs est prometteuse. En effet, si les nano-précipités inclus dans la ma-
trice hote créent un niveau d’énergie compris dans la bande de conduction ou de valence,
il y a un effet de résonance et un maximum local de densité d’états, ceci augmentant le
coefficient Seebeck du matériau [38, 39]. La-encore, les travaux de Heremans montrent
expérimentalement la faisabilité de cet effet résonnant dans le systéeme PbTe. Dans ces
travaux, du thallium est utilisé comme nanoparticule [40]. Celui-ci introduit un niveau
résonnant proche de la bande de valence du PbTe et puisque le niveau de Fermi de ce ma-
tériau (type P) est également proche de la bande de valence, le pouvoir thermoélectrique
du matériau est largement amélioré et le ZT final du matériau passe de 0,7 initialement
a 1,5 avec le dopage au thallium. Cependant, cet élément étant tres toxique, l'utilisation
d’un tel nanocomposite est remise en cause. Mais I'effet résonnant est prouvé, et reste a

étre utilisé dans d’autres systemes.
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Les nouveaux matériaux

Les différentes thématiques proposées lors des conférences nationales et internatio-
nales sur la thermoélectricité résument le besoin de nouveaux matériaux. Trois sujets sur
cing sont consacrés a la synthese de nouveaux matériaux et a I’étude des propriétés ther-

moélectriques.
Les oxydes

Les matériaux oxydes présentent un intérét particulier et sont considérés comme pro-
metteurs pour de futures applications thermoélectriques a haute température. En effet,
les matériaux thermoélectriques a base d’oxyde sont réputés pour étre stables a haute
température et résistants a 1'oxydation. Les premiers oxydes thermoélectriques ont été
étudiés au début du xxe¢ siecle. Cependant, leur développement fut longtemps limité du
fait de leur fort caractére ionique donnant lieu a des électrons plus ou moins localisés
ainsi qu'une faible mobilité des transporteurs, ce qui entraine de mauvaises performances

thermoélectriques principalement limitées par la mauvaise conduction électrique [17].

La situation a cependant changé en 1997 apres la découverte des propriétés thermo-
électriques de Na,CoO, avec un facteur de mérite compris entre 0,7 et 0,8 a 1000 K [41].
Ces matériaux de type P présentent un pouvoir thermoélectrique élevé, couplé a une
faible résistivité électrique (S = 200 uV.K ! et p = 2 uf2.m a 300 K). De plus, leur struc-
ture 2D en couches leur confere une faible conductivité thermique (x = 1,5 Wm LK1 a
300 K). En réalité, c’est Jansen et Hoppe qui ont synthétisé pour la premiere fois en 1974,
le composé Na,CoO, (x = 0,5) [42]. En 1980, Molenda et al ont mesuré un pouvoir ther-
moé€lectrique €levé et une faible résistivité dans le composé Na,, ;CoO, polycristallin [43]
mais ils ne 'ont pas référencé comme matériau thermoélectrique potentiel. Dix-sept ans
plus tard et poussés par le travail de Tanaka réalisé en 1994 [44], Terasaki et al ont étudié
ce composé en 1997. Lintérét pour ce composé a été conservé apres que Yakabe et al ont
montré, la méme année, une faible conductivité thermique pour les composés Na,CoO,
polycristallins [45].

La structure cristallographique de Na,CoO, est composée d’'un ion cobalt au centre
d’'un octaedre d’oxygene. Les ions sodium sont situés entre les deux couches de CoO, et
sont répartis au hasard et sont trés désordonnés. Ainsi, nous avons une couche d’oxyde
de cobalt alternée par des atomes de sodium le long de 'axe c. De plus, l'interface entre
ces deux couches contribue a la diminution de la conductivité thermique. Suite a cette
découverte, les composés lamellaires a base d’oxyde de cobalt ont connu un fort déve-
loppement tels que Na, CoO, et Ca;Co,0, [46, 47]. Ces derniers sont des matériaux de
type P ayant de hautes performances et une valeur de ZT maximale pouvant s’appro-

cher de 'unité pour des températures de I'ordre de 870 K. L'association d'un coefficient
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Seebeck important et d'une faible résistivité électrique dans ces composés laisse entre-
voir de grandes perspectives pour les oxydes thermoélectriques de type P. Un autre oxyde
potentiellement intéressant est I'oxyde de titane sous-stcechiométrique dopé avec 0,08
at.% d’alumunium [48]. En effet, lorsque la température est inférieure a 28,5 K, le Seebeck
change de signe et devient positif. Si Al,O, est dissous par substitution dans TiO, et siles
défauts prédominants sont des lacunes en oxygene alors 'atome d’aluminium substitu-

tionnel est un atome accepteur [49].

Des efforts ont également été réalisés pour les matériaux de type N mais leurs perfor-
mances restent bien inférieures. Les oxydes de type N majoritairement étudiés sont les ti-
tanates de strontium (SrTiO, ou STO), I'oxyde de zinc (ZnO) etles manganates de calcium
(CaMnO,). Par exemple, dans sa forme pure, le titanate de strontium est isolant, mais il
peut devenir semi-conducteur ou métallique suite 2 un dopage avec La3* ou Nb>* [50]. Le
facteur de mérite le plus élevé pour un monocristal de SrTiO, dopé La3* ou Nb°* est de
0,1 a température ambiante et de 0,27 a 1000 K [51, 52]. Les valeurs de ZT de SrTiO4 sont
limitées par la conductivité thermique élevée, car méme en présence de cations dopants,

la diffusion des phonons par les défauts ponctuels est faible.

Loxyde de zinc (ZnO) a été largement étudié. Tsubota a rapporté que ZnO dopé avec
de I'aluminium présentait un facteur de mérite de 0,3 a 1000°C [53]. Cette valeur a en-
trainé de nombreuses études sur ce composé. Le co-dopage aluminium/gallium a égale-

ment permis d’obtenir un ZT proche de 0,65 dans cette gamme de température [54].

Les manganates de calcium (CaMnO,) sont des composés thermoélectriques promet-
teurs. Un dopage sur le site du calcium (notamment par I'ytterbium) ou du manganése
(par le niobium) est possible pour améliorer les propriétés [55, 56]. Les propriétés ther-
moélectriques de ces composés restent quand méme inférieures a celles des titanates.
On peut noter que le dopage par I'ytterbium permet une diminution de la conductivité

thermique.

Les skutterudites

Les skutterudites font partie des matériaux les plus prometteurs pour des applications
a température moyenne (entre 400 K- 800 K). Cette famille de matériaux a été découverte
en 1928 et tire son nom de la petite ville miniere de Skotterud, en Norvege. Cette famille
de matériaux regroupe des composés binaires de formule générale MX;, ou M désigne
un métal de transition comme le cobalt (Co), le rhodium (Rh) ou l'iridium (Ir) et X un
atome du groupe V appelé pnictogene comme le phosphore (P), I'arsenic (As) et 'anti-
moine (Sb)(exemple : CoSb, [57]). Ces matériaux possedent de multiples possibilités de
substitution, aussi bien sur le site du métal que sur le site du pnictogene. Ils peuvent se

mettre sous la forme MX; ou M,X,,. Les skutterudites peuvent étre substitués par des
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atomes appartenant a la famille des alcalins, des alcalino-terreux ou encore des terres-

rares.

Lorsque des atomes dopants sont placés dans les sites interstitiels ou dans les cages
de ces matériaux, ces atomes vibrent différemment de ceux présents dans la structure
cristalline. Cette vibration incohérente conduit a une augmentation de la diffusion des
phonons. Ainsi la conductivité thermique du réseau est considérablement réduite entrai-
nant une augmentation du facteur de mérite ZT. Des ZT de 1,7 a 850 K sont enregistrés

par I'insertion simultanée du Ba, La et Yb dans les matrices de CoSb, par exemple [58].
Les clathrates

Les clathrates tirent leur nom du latin clatratus signifiant « cage ». Ce sont des maté-
riaux polyatomiques dont les atomes forment des polyédres complexes (structure hote),
a l'intérieur desquels peuvent se retrouver emprisonnés des atomes ou des molécules
(atome ou molécule invitée). La diffusion du flux de chaleur par les mouvements vibra-
tionnels des atomes dans les cages permet de réduire significativement la conductivité
thermique. Les clathrates sont des composés de formule AgB,C 46y aVeCA=Na, K, Rb, B =
Al, Ga, In et C = Si, Ge, Sn. Les deux principales structures des clathrates sont les types I et
II. Ces deux structures different par le nombre et la taille de leurs cavités. Les clathrates de
type I sont formés de polyedres 5'2 et 5!262. La cavité 5! est composée de 12 faces penta-
gonales et la cavité 5262 est composée de 12 faces pentagonales et 2 faces hexagonales.
Les clathrates de type II sont formés de polyedres 5'2 et 5'26%. La cavité 5'26* est com-
posée de 12 faces pentagonales et 4 faces hexagonales. Ces composés ont une structure
relativement ouverte constituée d'un réseau de silicium (Si), gallium germanium (GaGe)
ou gallium étain (GaSn) formant de grandes cages dans lesquelles peuvent étre insérés
des atomes lourds. Les cages vont conduire le courant alors que les atomes dans les cages
vont diffuser la chaleur et empécher sa propagation. Des syntheses et des caractérisations
de clathrates de type I [59] et de type II ont été réalisées [60].

Le composé SrgGa,Ge,, est un exemple de clathrates de type I (absence de B dans
la formule) dans lequel les atomes de Sr remplissent les cages vides du Ge, tandis que
les atomes de Ga se substituent a certains atomes de Ge afin de recevoir les électrons
libérés par ionisation des atomes de Sr pour I'amélioration de la conductivité électrique.
Le composé présente une conductivité thermique de 0,9 W.m~'.K~!, une résistivité de
10,5 m{2.cm et un Seebeck négatif de -320 uV.K~! conduisant a un ZT de 0,33 4 300 K [22].
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1.2 Ledioxyde de titane

Cette partie donne des informations nécessaires pour comprendre les discussions et
les interprétations des mesures effectuées sur les matériaux a base de TiO,. Cela com-
mence par une description des différents polymorphes du dioxyde de titane. Ensuite, un
bref rappel des propriétés des semi-conducteurs est présenté. La notion de lacune d’oxy-
gene, d'impureté chimique sera introduite, et la maniére dont ils peuvent influencer les

propriétés thermoélectriques sera expliquée.

1.2.1 Introduction

Sur le plan industriel, le dioxyde de titane tient une place de choix depuis le début du
siecle. Présent dans I'ilménite de formule FeTiO,, les composés du titane ont été détéctés
et référencés pour la premiere fois en 1791 par le britannique William Gregor en analy-
sant des sables de la riviere Helford [61]. Cet élément fut redécouvert et nommeé « titane »
quatre ans plus tard par un chimiste allemand, Martin Heinrich Klaporth, en analysant
un minerai de TiO, rutile. En 1910, M.A. Hunter développe une méthode de production
du TiO, pur mais ce n’est qu’en 1923 qu’a lieu sa premiére commercialisation en tant que
pigment blanc dans les peintures (aujourd’hui, il représente environ 70% de la production
mondiale de pigments devant le noir de carbone et I'oxyde de fer). En 1972, Fujishima et
Honda découvrent le phénomene de décomposition photocatalytique de I’'eau sur une
électrode de TiO, et sous radiation ultraviolette [62]. Depuis le début des années 1990, il
est également utilisé sous forme de poudre nanométrique notamment pour ses capacités
d’absorption des rayons ultraviolets. Aujourd’hui, le TiO, est utilisé dans de nombreuses

applications :

— dansles cosmétiques comme absorbeur du rayonnement ultraviolet dans les cremes

solaires.

— comme pigment : un peu moins de 4 millions de tonnes de TiO, sont consommés
dans le monde chaque année. Il est utilisé dans les peintures, revétements, encres,
plastiques. Il entre également sous forme de colorant alimentaire (E171) dans la

composition de médicaments et de dentifrices.

— comme détecteur de gaz (NO,, H,, CO ou d’humidité) en raison de la dépendance

de sa conductivité électrique en fonction de la composition du gaz ambiant.

— comme biomatériau dans les implants osseux grace a sa biocompatibilité avec le

corps humain [63].

— comme matériau pour la conversion et le stockage de I"énergie solaire en énergie

électrique.
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— comme photocatalyseur pour I'élimination des polluants.

Le titane est le 9®™¢ élément le plus abondant sur Terre. Il est extrait de différents mi-
nerais, principalement de I'ilménite et du rutile. Aujourd’hui, deux procédés industriels
de transformation des minerais en TiO, sont utilisés : le procédé au sulfate [64] et le pro-

cédé au chlore.

Le procédé au sulfate

C’est le procédé le plus ancien. Il consiste a attaquer 'ilménite finement broyé avec

I'acide sulfurique pour donner TiOSO, et du sulfate de fer hydraté.

FeTiO, — FeSO, - 7H,0 + TiOSO,

Le sulfate de fer est séparé par essorage suite a une cristallisation, tandis que TiOSO,
est concentré et hydrolysé a 110°C pendant plusieurs heures ce qui permet I'obtention du
gel d’hydroxyde TiO(OH), qui, apres calcination vers 1000°C, donne du dioxyde de titane

pur.

TiOSO, +2H,0 — TiO(OH), + H,S0,

TiO(OH), — TiO, + H,0

Le procédé au chlore

Dans le procédé au chlore, le minerai est, dans un premier temps, transformé en di-

oxyde de titane.

TiO,FeO + C — TiO, + Fe—C

Le minerai est ensuite purifié par transformation en TiCl, gazeux. Il réagit ensuite avec

le dioxygene pour former le dioxyde de titane.

TiO, + C + 2Cl, — TiCl, +2CO

TiCl, + 0, — TiO, +2Cl,
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1.2.2 Structures et propriétés
Structure cristallographique

Le dioxyde de titane compte plusieurs polymorphes, c’est-a-dire qu’il peut cristalli-
ser sous différentes structures selon les conditions de température et de pression. Il peut
étre trouvé dans la nature principalement sous trois formes (anatase, brookite et rutile)
dont les propriétés cristallographiques sont résumées dans le tableau 1.2. Ces structures
peuvent étre décrites en terme d’unités octaédriques TiO, dans lesquelles les liaisons Ti-
O sont identiques (1,96 A). En effet, chaque forme cristallographique est constituée d’'un
octaedre de base TiOg, ot chaque ion Ti** est entouré par un octaédre de sixions O%~. Les
octaedres s’assemblent de maniere différente suivant la nature de la phase dans laquelle
cristallise le matériau, ils partagent 4 arétes dans I'anatase, 3 dans la brookite et 2 dans le
rutile [65]. Il en résulte une différence de compacité de la maille et donc une différence de
densité entre les matériaux. Le rutile est la phase la plus stable thermodynamiquement.
Cependant, la taille des particules peut avoir un effet sur cette stabilité en raison des éner-
gies de surface. Des travaux ont montré que, pour des tailles de particules inférieures a 11
nm, I’anatase est la phase la plus stable. Lorsque la taille des particules est comprise entre
11 et 35 nm, la brookite est la phase la plus stable. Et enfin, lorsque la taille est supérieure
a 35 nm, la phase rutile est la plus stable [66, 67]. Les trois structures cristallines varient
par la distorsion de ces unités et leur modele d’assemblage [68]. L'anatase et la brookite
sont instables et ne résistent généralement pas aux températures supérieures a 700°C et
750°C ou elles se transforment en rutile. La température de transition anatase-rutile peut
étre retardée de maniere a ce qu’elle intervienne a des températures élevées, ou accélérée
pour qu’elle se produise a des températures plus basses. Ces changements découlent de
I'hypotheése suivant laquelle I'insertion d’atomes de rayons ioniques faibles et de valences
inférieures a ceux du titane, accélére la transformation. Ainsi, les dopants tels que V, Cr,
Co accélerent par exemple la transition tandis que les dopants Nb, Zr et la plupart des

lanthanides permettent de retarder cette transition [69].

TABLEAU 1.2 — Récapitulatif des propriétés cristallographiques du rutile, de I’anatase et de la broo-
kite.

Phase | Densité (kg.m™3) | Systéme | Groupe d’espace Paraametres t()i ¢ maille (Cnm)

Rutile 4240 Quadra P4,/mnm 0,4593 0,2959
Anatase 3830 Quadra 14, /amd 0,3784 0,9515
Brookite 4170 Ortho Pbca 0,5163 | 0,9159 | 0,5439

La steechiométrie de I'oxyde de titane peut varier de 0 a 2 pour donner Ti, Ti, O, TiO,

Ti, 0,4, Tiy O, Ti O, ; et TiO, [70]. Les structures du type rutile et anatase sont compa-
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tibles seulement avec des stoechiométries supérieures a 1,95. Aucune structure d’oxyde
de titane avec une stcechiométrie supérieur a 2 n'a été rapportée. La sous-stoechiométrie
en oxygene donne lieu dans certaines circonstances a I’émergence des phases Magnéli
Ti O, ;. Ces phases ne se distinguent de TiO, que par la fagon dont les atomes sont
agencés. Contrairement a TiO, dans lequel les octaedres TiO partagent les arétes dans
un plan et les extrémités perpendiculairement au plan pour former des structures 3D, les
octaedres des phases Magnéli suivent le méme principe excepté qu’il y a un déficit en
oxygene apres chaque couche d’ordre n, ce qui conduit a I'apparition de plans de cisaille-
ment dans la structure cristalline et favorise le partage des faces entre octaedres plutot
que des arétes dans le plan et ceci afin de satisfaire I'électroneutralité globale du systeme
[71].

La phase rutile

Le groupe de symétrie de la phase rutile est P4,/mnm et le groupe d’espace est D}L‘;l.
La structure TiO, rutile possede une maille quadratique. Sous sa forme stcechiométrique,
le réseau de Bravais est tétragonal et contient six atomes par maille. Ces parametres cris-
tallins sonta=b =0,4593 nm, c=0,2959 nm et a = =y =90°. Le rutile est la forme la plus
stable du TiO,. C’est la forme principalement rencontrée dans le milieu naturel parfois

avec une teinte rouge-orangée due a la présence d'impuretés.

La maille élémentaire peut étre décrite comme un empilement hexagonal compact
d’atomes d’oxygene dont un site octaédrique sur deux est occupé par un ion Ti**. Chaque
octaedre TiO, partage deux arétes opposées avec des octaedres adjacents pour former
des chaines se développant selon I'axe c de la maille. Chaque chaine est reliée a quatre
chaines voisines par mise en commun de sommets comme représenté sur la figure 1.10
a et b faisant apparaitre des tunnels a section carrée. Les plans d’oxygene et les plans de
titane-lacune se développant suivant les plans (100) et (010) sont séparés par une distance

de d(100) = 1,148 A, conférant au rutile une densité massique élevée de 4,24 g/ cm™3,

Lorsqu'’il est stcechiométrique, le TiO, rutile est un semi-conducteur avec une bande
interdite d’environ 3.0 eV. Cependant, des écarts a la stcechiométrie peuvent étre obtenus
par recuit a haute température sous atmosphere réductrice. Des défauts ponctuels se pré-
sentant soit sous la forme d’ions titane interstitiels (défauts majoritaires en cas de faibles
sous-stoechiométries), soit sous la forme de lacunes d’oxygene [73], ce qui lui confere des

propriétés semi-conductrices de type N [74].

La phase anatase

L'anatase, tout comme le rutile, possede une maille quadratique. Son groupe de symé-

trie est I4;/amd et son groupe d’espace est D}f}’l. Son band de gap est de 3,2 eV. La phase
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FIGURE 1.10 — Structure du rutile : a) chaine linéaire suivant I’axe c, b) maille faisant apparaitre les
plans O et les plans Ti ainsi que les tunnels de section carrée [72].

anatase est formée a partir d'une maille quadratique qui contient 4 motifs de TiO,. Les pa-
rametres cristallins sonta=b =0,3784 nm, c=0,9515nm et a=f = y=90°. La transition de
I’anatase vers le rutile se produit uniquement pour des températures qui sont comprises
entre 550 et 1000°C en fonction de la présence ou non d’'impuretés [69]. A température

ambiante, ce processus est silent qu’il ne se produit pratiquement pas.

(a) Chaine en zigzag (© . Plan O Plan Ti

a b @0z

FIGURE 1.11 - Structure de I'anatase : a) chaine en zigzag, b) association suivant b de deux chaines
en zigzag, c) structure dans la plan [010] [72].

Les octaedres TiO, sont reliés entre eux par des arétes pour former une chaine se-
lon l'axe a et en zigzag selon I'axe c. L'association des chaines par mise en commun des
sommets (selon I’axe b) constitue des blocs qui s’associent selon I’axe ¢ par mise en com-
mun d’arétes pour former un réseau tridimensionnel comme illustré sur la figure 1.11.
Les plans d’atomes d’oxygene et les plans titane-lacune sont visibles selon I'axe [112]. Ils
sont séparés par une distance de d(112) = 1,166 A, supérieure a celle du rutile d’ot1 une

densité plus faible.
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La phase brookite

La brookite possede une structure orthorhombique. Sa maille élémentaire contient
huit motifs de TiO,. Son groupe de symétrie est Pbca et son groupe d’espace est D;‘;’l Ses

parametres de maille sonta =0,5163 nm, b =0,9159 nm, c=0,5439 nm et a=0 =y =90°.

En conclusion, I'anatase et le rutile possedent une structure quadratique. Les deux
cristaux consistent en une association d’octaedres de TiO, partagés par quatre cOtés pour
I'anatase et deux cotés pour le rutile. La transformation de I’anatase en rutile est recons-
tructive, ce qui signifie que la transformation implique la rupture et la reformation des
liaisons. La transformation de I’anatase en rutile implique une contraction de I'axe c et
une contraction volumique de l'ordre de 8%. Cette contraction du volume explique la
densité plus élevée du rutile par rapport a 'anatase. Au cours de la transition de phase
de I'anatase vers le rutile, les plans (112) dans 'anatase sont retenus comme plans (100)
dans le rutile. U'axe c de I'anatase semble étre significativement plus long que celui du

rutile seulement parce que ’anatase a plus d’atomes par maille que le rutile.

Propriétés électroniques

Les matériaux solides sont classifiés en trois groupes en fonction de leur conducti-
vité électrique o. Les matériaux hautement conducteurs (o > 10* S.m™!) sont les métaux,
les matériaux a trés faible conductivité électrique (o < 1078 S.m™!) sont les isolants et les
semi-conducteurs se trouvent entre les deux. La principale différence entre les métaux et
les semi-conducteurs est le fait que, pour les métaux, la conductivité électrique diminue
lorsque la température augmente, tandis que le phénomene inverse se produit générale-

ment dans le cas des semi-conducteurs.

La théorie des bandes est utilisée pour expliquer le comportement électronique des
matériaux. Elle affirme que, lors de la formation du cristal, les énergies électroniques dis-
cretes des atomes simples se fondent dans des bandes d’énergie, représentant des transi-
tions électroniques autorisées. Ces bandes d’énergie peuvent étre séparées par une bande
interdite appelée « gap » (Eg). La taille de cette bande interdite, qui correspond a I'écart
d’énergie entre la bande de valence et la bande de conduction, détermine les propriétés

optiques et électriques du solide.

A 0K, les matériaux ont une bande complétement remplie « bande de valence » et une
bande vide ou partiellement remplie « bande de conduction ». Lorsque la température
augmente, les électrons gagnent de I'énergie et sont excités dans des bandes plus élevées.
Cela conduit a un remplissage partiel de la bande de conduction. Dans les métaux, la
bande de valence chevauche la bande de conduction et, par conséquent, les électrons ont

des états vides pour migrer avec une énergie minimale. C’est pourquoi les métaux sont
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des conducteurs. Dans les isolants, il existe un écart important d’énergie entre la bande
de valence et la bande de conduction. Le solide ne contient alors aucun électron capable
de participer a la conduction. Et entre ces deux cas, on trouve les semi-conducteurs qui
ont un écart d’énergie plus faible que les isolants (< 3,5 eV). A température nulle, le solide
est un isolant, mais une élévation de température permet de faire passer des électrons de
la bande de valence a la bande de conduction. La conductivité augmente avec la tempé-

rature : c’est la caractéristique d'un semi-conducteur.

L'état d’énergie rempli le plus élevé est appelé le niveau de Fermi (Ep). Dans un semi-

conducteur intrinseque, la valeur du niveau de Fermi est donnée par I'équation 1.25.

1
Er =2 Ec (1.25)

Cela signifie que le niveau de Fermi se situe a la moitié de la valeur de la différence

d’énergie entre la bande de conduction et la bande de valence.

Lorsque des dopants sont ajoutés au matériau, de nouveaux états d’énergie sont for-
més au niveau de la bande interdite. Si le dopant est un donneur, |’état formé est juste en
dessous de la bande de conduction, et si le dopant est un accepteur, I’état formé est juste
au-dessus de la bande de valence. Les semi-conducteurs dopés donneurs sont connus
sous le nom de semi-conducteurs de type N, tandis que les semi-conducteurs dopés ac-
cepteurs sont connus sous le nom de semi-conducteurs de type P. Le niveau de Fermi des

semi-conducteurs dopés est différent de celui des semi-conducteurs intrinseques.

Le niveau de Fermi peut étre trouvé en utilisant I'équation générale 1.26.

*

1 1 N
Er=—-(Evg+Ecp) + = | kgTIn ZB
2 2 Nig

(1.26)

Avec:
— T la température (K)
— kg la constante de Boltzmann (1,38064852.10723 J.K™1)
— Eyp I'énergie de la bande de valence
— Ecp I'énergie de la bande de conduction
— Nyp et N sontles densités d’états électroniques de la bande de valence et

de la bande de conduction

En examinant la formule ci-dessus, on peut voir que lorsque I'on a un semi-conducteur
intrinseéque, la seconde partie de I'équation est réduite a zéro, puisque les densités d’états

des électrons et des trous dans la bande de conduction et la bande de valence sont égales.

39



Le dioxyde de titane

La formule 1.26 est ainsi réduite a la formule de niveau de Fermi 1.25. Pour les semi-
conducteurs dopés, le niveau de Fermi sera plus proche de la bande de conduction pour
les semi-conducteurs de type N, et inversement a proximité de la bande de valence pour

le semi-conducteur de type P. Ceci est dii a la variation de la densité d’états dans les deux
situations.

Dans le cas des oxydes métalliques, la liaison métal-oxygene est de nature tres diffé-
rente. Comme |’oxygene a une électronégativité beaucoup plus élevée que n'importe quel
métal, les électrons de valence sont transférés totalement ou partiellement de I'oxygene a
I'ion métallique. La nature de la liaison dans les oxydes métalliques est donc hautement
polaire, voire ionique. Une image qualitative de la structure de bande peut étre obtenue
en construisant un diagramme des orbitales moléculaires a partir des niveaux atomiques
du titane et de I'oxygene. Les principales caractéristiques du diagramme des orbitales mo-
léculaires de la figure 1.12 correspondent assez bien a la structure de bande calculée pour
le TiO, rutile, illustrée a la figure 1.13. La bande de valence est principalement composée

d’orbitales O-2p, tandis que la bande de conduction a principalement un caractere Ti-3d
[75].

Ti (o*

4s =L T 3d (b, 1) '
3d -1-'—3

St 2 (n)

02 2
p (n) H— 2p (0) o)

T
'R
R
(]

FIGURE 1.12 - Diagramme des orbitales moléculaires du TiO, rutile (D’apres Stoyanov [76] et Fi-
sher [77]). Les cases grisées correspondent aux remplissages électroniques.

L'analyse de la figure 1.13 montre que les électrons en exces dans le dioxyde de titane

seront centrés sur les états d des cations et inversement, les trous seront centrés sur les
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FIGURE 1.13 - Structure de bande électronique et densité d’états (DOS) du TiO,, rutile. Les parties
noires du DOS indiquent des bandes completement remplies [75].

états 2p de I'oxygene [78].

Nous avons vu que le rutile stoechiométrique est un semi-conducteur avec une bande
interdite d’environ 3.0 eV a température ambiante. Lion titane atteint son état d’oxyda-
tion maximal et, dans un sens formel, le rutile peut étre classé en tant qu’oxyde 3d°. Les
propriétés électroniques des matériaux d° sont fortement influencées par I'introduction
de nouveaux états donneurs dans la bande interdite du matériel hote, soit par remplace-
ment par substitution du cation hote par un cation avec un nombre d’électron sur 'or-
bitale d supérieure, soit par un déficit en oxygene. Les dopants de substitution de type N
évidents pour TiO, sont les éléments du groupe V, le vanadium, le niobium et le tantale.
Le dopage au niobium donne lieu a des états donneurs peu profonds 0,02 - 0,03 eV en
dessous du minimum de la bande de conduction et donc a la méme énergie que les états
donneurs introduits par un déficit en oxygene. Les électrons qui occupent ces niveaux
sont facilement expulsés vers la bande de conduction par agitation thermique ou sous

I'action de la lumiere [79].

Morris et al ont montré expérimentalementle spectre de labande de valence de Nb, O,
est dominé par une seule caractéristique large aux états O-2p, bien qu'une structure tres
faible soit tout juste visible a proximité de 1'énergie de Fermi. Ceci est dérivé des états
Nb-4d introduits par un manque d’oxygene. Dans le cas de Ti, Nb_O, et méme avec un
niveau de dopage faible en niobium, un faible pic est apparent dans la bande interdite
du matériau hote (TiO, rutile) comme le montre la figure 1.14. L'intensité de ce pic aug-
mente de facon monotone avec 'augmentation du niveau de dopage, convergeant vers

I'intensité du pic 4d trouvé pour le NbO,.

En conclusion, les spectres de photoémission dans la bande de valence du TiO, dopé
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Binding Energy (eV)

FIGURE 1.14 - Spectre de photoémission aux rayons X en bande de valence de Ti, ,Nb_ O, pour les
différentes valeurs de x indiquées [79].

au Nb révelent un nouvel état dans la bande interdite du matériau hote rutile, dont I'in-
tensité augmente avec I’augmentation du niveau de dopage. La spectroscopie au niveau
du noyau et la photoémission résonante démontrent qu’a faible niveau de dopage, les
électrons supplémentaires associés au dopage au niobium sont principalement localisés
sur le Ti plutdt que sur le Nb, de sorte que le matériau faiblement dopé est mieux formulé
en tant que Ti(IV), ,, Ti(IlI) Nb(V), O,.

Apres avoir vu les phénomenes physiques liés au dopage, nous allons dans la partie

suivante nous intéresser au phénomene chimique qui en découle.

1.2.3 Dopage

Au cours des 50 dernieres années, pres de la moitié des atomes du tableau périodique
ont été incorporés dans le dioxyde de titane. Un apercu de leurs effets sur la conductivité
électrique est présenté sur la figure 1.15. Par exemple, lorsque des atomes de niobium ou
de tantale sont incorporés dans la maille cristallographique du TiO,, ils agissent comme
des donneurs d’électrons, ce qui entraine une augmentation de la conductivité électrique.
Le chrome, le manganese et le fer sont signalés comme des accepteurs d’électrons aug-
mentant ou diminuant la conductivité électrique du TiO, en fonction du rapport entre
leur concentration et la concentration en lacunes d’oxygene. Ces incorporations ne mo-

difient pas seulement la conductivité électrique du TiO,, mais influencent également la
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structure et la morphologie du TiO,. Par exemple, I'incorporation de silicium favorise la
structure anatase, tandis que I'incorporation d’étain favorise la structure rutile. De grands

atomes comme le cérium peuvent inhiber le réseau cristallin et former du TiO, amorphe.
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FIGURE 1.15 - Effet des dopants sur la conductivité électrique de TiO,.
Notations

Nous avons vu précédemment que l'introduction de divers métaux de transition ou
d’ions non métalliques peut conduire a améliorer les propriétés du dioxyde de titane tel

que la conductivité électrique. Il y a deux facons de doper le dioxyde de titane.

— Le dopage substitutif qui se produit lorsque 1'oxygéne ou le titane sont remplacés

dans le réseau.

— Le dopage interstitiel qui se produit lorsque le dopant s'insere dans I'espace vide

créé au sein du le réseau de TiO,.

Ce processus peut étre décrit selon les équations de Kroger-Vink dont la notation est
résumée dans le tableau 1.3. Cette notation utilise le formalisme de Kroger et Vink qui
est utilisé en chimie et que nous utiliserons. Cette notation permet de représenter les
défauts, de donner des informations sur le type de défaut, sur la charge effective ainsi
que sur le site du défaut. On considérera le cristal constitué d’atomes ordonnés sans faire
d’hypothese sur le type de liaisons entre ces atomes. Néanmoins, 1'écriture des défauts

doit respecter certaines regles.
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Conservation des sites

En effet, la formation d'un ou plusieurs défauts ne doit pas modifier le rapport du
nombre de sites anioniques sur le nombre de sites cationiques du cristal parfait. Ce rap-
port correspond ala composition stcechiométrique. Dans un oxyde, ’oxygeéne est supposé
se trouver dans I'état O>~, ce qui implique une valence quatre pour le titane. Le dioxyde
de titane étant constitué de deux fois plus de sites anioniques que cationiques, la création

d’une lacune cationique doit s’accompagner de 'apparition de deux lacunes anioniques.

Ainsi dans TiO,, la créaction de défauts de Schottky se note :

"

0—V.

2V

Conservation de la charge. Electroneutralité

Dans le dioxyde de titane, la condition de neutralité électrique (électroneutralité) s’écrit :

"

2Vl = [V

En effet, les lacunes cationiques sont deux fois plus chargées négativement que les
lacunes anioniques positives. Elles doivent étre deux fois moins nombreuses, d’ot le fac-
teur 2 devant leur concentration, pour respecter 1'égalité des charges effectives. En outre,
dans la réaction de formation des lacunes, on a bien une charge nulle a gauche et une

somme de charge nulle a droite

TABLEAU 1.3 — Notation de Kroger-Vink [80].

Défauts dans Til_beyO2 5 Notation de Kroger-Vink
Lacune de titane V%;
Lacune d’oxygene Vg
Titane interstitiel Tiz
N . o, n
Oxygene interstitiel 0,
Substitution du titane Nby,
Electron e
Trou h
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Cas du Til_beyO2 5

Le niobium a été couramment utilisé dans les études sur l'effet d'un cation de type
donneur sur le trouble des défauts et les propriétés connexes du TiO,, y compris la conduc-
tivité électrique et le pouvoir thermoélectrique. Son rayon ionique est comparable a celui
de I'ion hote Ti**. Leffet de I'introduction du niobium dans la maille du TiO, en terme de

défaut sera examiné dans cette section.

Les conséquences de la substitution d'un atome de titane par un atome de niobium
dans le dioxyde de titane peut étre résumées comme suit. Si nous considérons un atome
de niobium au degré d’oxydation +4, il n'y a pas de mécanisme de compensation de

charge et 'équation résultant du dopage peut étre écrite selon I'équation ci-dessous.

NbO, + Ti;* — Nb* + TiO,

Nous pouvons également supposer que le niobium est au degré d’oxydation +5. La
compensation de charge lors de la substitution d’'un atome de Ti** par un atome de Nb>*
peut étre respectée soit par la création d'une lacune de titane pour I'introduction de quatre
atomes de niobium dans la maille soit par la réduction du Ti** en Ti** par chaque atome

de niobium introduit.

La prédominance d'un des deux scénarios va dépendre des conditions de synthése,
de la pression partielle en oxygene, de la température et de la concentration en niobium.
Dans le cas de notre projet, il est difficile de se placer dans un scénario précis. Lors de la
synthése sol-gel, notre poudre blanche est completement oxydée. Apres frittage SPS, elle
est partiellement réduite et notre cas se rapproche plus du régime réducteur II qui sera

traité plus bas.

Régime extrément réducteur. Les propriétés du TiO, sont déterminées par les ions
Ti%* interstitiels. En supposant que ces défauts soient compensés par des électrons, la

neutralité de charge simplifiée peut étre exprimée selon I’équation (1.27).

3[Ti" ] =n (1.27)

Leffet du niobium sur les propriétés du matériau peut étre ignoré. Par conséquent, la

concentration des électrons peut étre exprimée par la relation (1.28).

n=03Ky"p0y 1" (1.28)
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La constante d’équilibre K; est définie par I’équation (1.29). Lexposant p(O,) dans ce

régime est donc de 1/m, =-1/4 (ot l'indice n est lié aux électrons).

Ko = [Ti;"] n° p(O2) (1.29)

Régime fortement réducteur. Les défauts électroniques prédominants dans ce ré-
gime sont les électrons, qui sont compensés par les lacunes en oxygene. Leffet du nio-
bium dans ce régime peut également étre ignoré si son contenu est inférieur au niveau
critique. Ce dernier est déterminé par I'activité de I'oxygene et la température. La condi-

tion de neutralité de charge simplifiée peut alors étre exprimée selon I'équation (1.30).

2[Vg]=n (1.30)

Par conséquent, la concentration en €électrons est fonction de p(O,).

n=(2K) '3 p(0y) e (1.31)

avec K; défini selon I'équation (1.32).

Kj = [Vg] n?p(0,) /2 (1.32)

Régime réducteur I. Dans ce régime, les défauts sont liés au mécanisme substitution-

nel d'incorporation du niobium conduisant a la formation d’électrons.
. / x , 1
Nb,O; — 2Nby; +2e +40g + 50,

Par conséquent, ce régime est régi par une compensation de charge électronique du

niobium selon I’équation (1.33).

n = [Nb] (1.33)

L'équation (1.33) indique que la conductivité électrique dans ce régime est controlée
par la concentration de niobium incorporée dans le réseau de TiO, et est essentiellement
indépendante de p(O,). Il a été montré que le TiO, dans ce régime présente un trans-

port de charge quasi-métallique indiqué par 'augmentation de la conductivité lorsque la

46



Le dioxyde de titane

température diminue dans des conditions spécifiques (entre 1073K - 1223K et a I’état ré-
duit 107" Pa<p(0,) < 107! Pa) [81]. Lorsque l'activité de I'oxygene est supérieure a une
certaine valeur critique, 'incorporation de niobium entraine la formation de lacunes de
titane (voir le régime réducteur II). La valeur critique de 'activité de I'oxygene, qui corres-
pond a la transition entre le régime réduit I et I, est déterminée par la concentration en

niobium et la température.

Régime réducteur II. Dans ce régime, I'incorporation de niobium dans le réseau de

TiO, peut étre décrite par le mécanisme suivant :
. 9y X
2Nb,O, — 4Nbj; + Vi + 100
Par conséquent, ce régime est régi par la compensation de charge ionique :

9

4[Vy] = [Nby] (1.34)

La concentration d’électrons dépend de I’activité de |'oxygene :

1/4
Nb:.
n=K; @) p(0,) 14 (1.35)

4Ky

avec K4 défini selon I'’équation (1.36). Selon I’équation (1.35), la concentration d’élec-
trons dans le TiO, dopé au niobium est fonction a la fois de la concentration en niobium

et de p(O,). Lexposant p(O,) dans ce régime est de -1/4.

9y

Ky=p* [V3;] p(0) 7! (1.36)

Par ailleurs, quand un dopant, tel que le niobium, est inséré dans la structure, il perd
un électron et devient chargé positivement. Le niobium est un atome pentavalent (Nb°*),
tandis que I'atome de titane est tétravalent (Ti**) et donc le niobium devient Nb'T ;- Mais
le dopage introduit également une contrainte structurale parce que le rayon ionique de
Nb>* est de 64 pm alors que le rayon ionique de Ti** est de 60,5 pm.

Le diagramme de phase de la figure 1.16 montre les différents composés formés lors
du mélange de TiO, et Nb, O, [82]. On remarque que la limite de solubilité de Nb,O. dans
TiO, a 1400°C est approximativement de 8% molaire. Au-dela de cette limite, une nouvelle

phase de TiNb,O, commence a se former.
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FIGURE 1.16 — Diagramme de phase isobare de 'oxyde de titane (IV) et de I'oxyde de niobium (V)
[82].
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Le dioxyde de titane présente également un diagramme de phase trés intéressant avec

le dioxyde d’étain.

La figure 1.17 montre le diagramme d’équilibre de phases en fonction de la tempéra-
ture et de la composition du systeme binaire TiO,-SnO, comportant une lacune de mis-
cibilité. Cette lacune de miscibilité est possible lors de la décomposition spinodale du
systeme TiO,-Sn0O,.

La décomposition spinodale est un mécanisme par lequel une solution de deux com-
posants ou plus peut se séparer avec des compositions chimiques et des propriétés phy-
siques distinctement différentes. Ce mécanisme differe de la nucléation classique puisque
la séparation de phase due a la décomposition spinodale est beaucoup plus définie et se
produit uniformément dans le matériau (pas seulement sur des sites de nucléation dis-
crets). Elle permet de produire une nanostructure tres finement dispersée pouvant amé-
liorer de maniere significative les propriétés physiques du matériau. Le systéme TiO,-

SnO, présente une décomposition spinodale comme présentée sur la figure 1.17.

Spinodal

ool fl_xd)

Temperature (°C)
X
3

I i ] . L] ¥ ] o ] L ] X ] - | ¥ ]

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
e Tio, Mol % =

FIGURE 1.17 - Diagramme de phase du systéme SnO,-TiO, déterminé par Garcia et Speidel. [83]

Au-dessus de la température critique (T¢) de 1475°C et en dessous de la température
de fusion, ce systeme se présente sous la forme d’une solution solide. En dessous de T¢,
une lecture isotherme du diagramme a la température de 1000°C indique que celui-ci se

divise en trois zones suivant la valeur de x.
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— une zone monophasée constituée d’'une phase riche en SnO, pour 0 <x<xp
— une zone biphasée comportant deux phases saturées pour xj < X < Xg

— une zone monophasée constituée d’'une phase riche en TiO, pour xg < 1

Quand une solution solide dont la décomposition se trouve dans la gamme de x5 a Xz,
est refroidie a la température de 1000°C, une décomposition de phase se produit. Dans
le domaine situé entre les deux points d’'inflexion xa’ et xg' pour lequel la solution solide
monophasée est instable, il se produit une décomposition spinodale. Pour les domaines
de composition x5 -Xa’ €t xg/-Xp, la solution solide monophasée est métastable. Soumise a
une énergie d’activation suffisante, elle se décomposera en solutions solides par un mé-

canisme de germination croissance.

1.2.4 Propriétés thermoélectriques
Propriétés thermoélectriques du dioxyde de titane stcechiométrique

Le TiO, peut étre synthétisé sous de nombreuses morphologies telles que les nano-
particules, les nanotubes ou encore sous forme de couches minces. A température am-
biante, le coefficient Seebeck des cristaux de TiO, est approximativement de —600 puV/K,
tandis que la conductivité électrique observée est de I'ordre de 10° S/m, ce qui donne un
facteur de puissance de 360 uW.m~'.K~2 . A température ambiante et dans un matériau
massif, on enregistre une conductivité thermique d’environ 5,8 W.m™'.K~! qui est réduite
lorsque la température augmente (~ 2,8W.m~!.K~! 4 1073 K). En raison d’une conducti-
vité électrique relativement faible, le facteur de mérite dans le dioxyde de titane pur est in-
férieur a 0,025 [84, 85]. Cependant, le TiO, , s’est révélé prometteur pour des applications
aux basses températures (applications cryogéniques). Les propriétés thermoélectriques

du dioxyde de titane réduit et/ou dopé sont discutées par la suite.

Propriétés thermoélectriques du dioxyde de titane sous-stcechiométrique et dopé

Le dioxyde de titane sous-steechiométrique montre d’excellentes propriétés thermo-
électriques aux basses températures. Tsuyomoto et al ont montré que le TiO, , (x=1,94)
avec une structure orthorhombique (préparé par réduction du dioxyde de titane anatase
sous H, a 950°C) montre un coefficient Seebeck de —518 uV/K et une conductivité élec-

trique de 2x103 S/m a 70°C soit un facteur de puissance de ~ 540 uW.m™! . K~2[86].

Une autre étude a montré que le dioxyde de titane sous-steechiométrique avec une
structure rutile formée aprés recuit et réduction sur poudre de charbon avait permis d’ob-

tenir un facteur de puissance de 100 yW.m™'. K2 & une température de 550 K[85]. On
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peut également noter que les mono-cristaux de TiO, de structure rutile apres réduction
sous H, a des températures €élevées allant jusqu’a 1170°C pendant 5 heures montrent des
performances exceptionnellement élevées (100 fois supérieures a la normale) a des tem-
pératures cryogéniques (10 K). TiO,_, génere une grande diffusion des phonons, ce qui
entraine de faibles conductivités thermiques (0,83 W/mK). La figure 1.18 montre que les
mono-cristaux de TiO,_ , apres un recuit de 5 heures a 780°C sous H, peuvent présenter
un coefficient Seebeck de 60 000 uV/K a 10 K [48]. Cet effet est également vu dans FeSb,
avec un Seebeck d’environ -45 000 uV/K a 10 K [87].
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FIGURE 1.18 — Représentation graphique des coefficients Seebeck et des résistivités électriques en
fonction de la température de recuit pour le TiO, rutile. Lencadré montre I'évolution du coeffi-
cient Seebeck en fonction de la température pour I'échantillon recuit a 780°C [48].

Les nanoparticules de TiO, revétues de TiC, ;O 5 présentent des propriétés thermo-
€lectriques intéressantes [88]. Les céramiques polycristallines de TiO,@TiC, ;O 5 a struc-
ture noyau-coquille ont été préparées par frittage SPS a 50 MPa et a 850°C pendant 5 mi-
nutes. La structure noyau-coquille a eu un effet remarquable sur les propriétés de trans-
port du systeme. Une conductivité électrique élevée a été observée dans I’échantillon
contenant 15% de TiO,@TiC ;O ;. Le facteur de puissance maximal observé a 873 K est

de 8,1x10"* W.m1.K2 correspondant a une valeur de ZT de 0,3.

En 2017, Liu et al ont synthétisé du TiO,_, (x = 0,24; 0,20 et 0,16) en mélangeant des
poudres de TiO, et de Ti dans les proportions correspondantes [89]. Les échantillons ont
ensuite été frittés a haute pression et a haute température (1080°C et 3 GPa pendant 2

heures). Les propriétés thermoélectriques sont exceptionnelles. Les facteurs de puissance
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de TiO, -, et de TiO, 4, atteignent respectivement 543 et 563 uW.cm™!.K~2 a 700°C. De
plus, la conductivité thermique des échantillons est réduite a2 1,6 W.m~!.K~! 2 700°C pour

TiOL76 obtenant ainsi un facteur de mérite de 0,33 a 700°C.

Les travaux de He et al résument les propriétés thermoélectriques des matériaux bulk
de TiO, avec x compris entre 1 et 2 [84]. Ils ont trouvé que lorsque x est compris entre
1 et 1,25, le porteur de charge passe d'un électron a température ambiante a un trou a
une température plus élevée (> 600°C). Pour x entre 1,25 et 5/3, le porteur de charge passe
d'un trou a la température ambiante a un électron a une température plus élevée (environ
500°C). Lorsque x est supérieur a 5/3, le porteur de charge est toujours un électron. Le
facteur de mérite le plus élevé atteint est compris entre 0,2 et 0,23 pour X compris entre
1,83 et 1,9.

Lensemble de la communauté scientifique semble étre d’accord sur le fait que I'in-
troduction de lacune d’oxygene dans le dioxyde de titane entraine une augmentation de
la conductivité électrique en raison d'une augmentation de la concentration en porteur
de charge. En effet, au cours du processus d’élimination de 'atome d’oxygene pour for-
mer des lacunes d’oxygene, les électrons initialement localisés dans 1'orbitale O-2p sont
transférés dans la bande de conduction formée par les orbitales Ti-3d et se présentent
alors sous la forme d’électrons non appariés [90]. En revanche, une oxydation prolongée
du dioxyde de titane a des températures élevées, entraine une diminution de la conducti-

vité électrique et une augmentation du Seebeck (-600 a +150 pV/K).

En plus du contrble de la steechiométrie, la technique du dopage est habituellement
utilisée pour améliorer les propriétés thermoélectriques du dioxyde de titane. Lintroduc-
tion de dopants métalliques permet d’améliorer la conductivité électrique et de réduire
la conductivité thermique du réseau par la création de défaut dans le systéme cristallin. I
a été montré qu'un dopage au sodium de nanotube de dioxyde de titane (Na, ,H Ti;O-)
permettait d’obtenir un facteur de puissance compris entre 174 et 280 uW.m ' K2 et un
ZT de 0,3 a haute température (745-1032 K) [91].

Les films de TiO, anatase dopés avec 2% de niobium montrent un facteur de puis-
sance et un ZT respectivement de 250 pLW.rn‘l.K‘2 et 0,25 a 900 K[16]. Des observations
similaires ont été réalisées par Sheppard et al a hautes températures [92, 93]. Le dopage au
niobium a généralement pour effet d’'augmenter la conductivité électrique. Lampleur de
cette augmentation varie d’environ 1 a plus de 3 ordres de grandeur et tend vers un maxi-
mum voisin de 2 at% de niobium comme le montre Itakura et al sur la figure 1.19 [94].
Lorsque le taux dopage est supérieur a environ 2 at% de niobium, il note une diminu-
tion spectaculaire de la conductivité électrique et il observe I'apparition d’'une nouvelle
phase lorsque le taux de dopage en niobium dépasse 8% molaire. Cette observation in-

dique soit une diminution de la concentration en électrons, soit une diminution de la
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mobilité des électrons, soit les deux. En réalisant des études complémentaires, il montre
que la concentration en électrons augmente avec le dopage au niobium. Par conséquent,
la baisse de la conductivité électrique peut étre attribuée a une diminution de la mobilité
des électrons, due a une augmentation des interactions des défauts avec une concentra-
tion croissante en dopant. Sahasrabudhe et al observent des résultats similaires avec un
pic de conductivité électrique a 40 £2~!.cm~! pour une concentration en niobium de 3
at% [95]. En plus de cette observation, ils constatent que des changements structurels
qui accompagnent la teneur croissante en niobium sont corrélés aux modifications de la
conductivité électrique globale du dioxyde de titane dopé au niobium. A mesure que la
teneur en niobium augmente, la probabilité de proximité entre deux atomes de niobium
augmente et une telle proximité peut conduire a une liaison Nb-Nb. Cette analyse est as-

sociée a des modifications du parametre c de la maille de TiO, tétragonale.
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FIGURE 1.19 - Effet du dopage au niobium sur la conductivité électrique a 300K selon Itakura et al
[94].

Cette modification du parametre c a déja été mise en évidence par Sakata [96]. Cette
rupture de linéarité du parametre c peut étre considéré comme reflétant une concurrence
entre ’expansion (due a la substitution d’'un atome de titane par un atome de niobium) et
la contraction (due a la formation d’une liaison Nb-Nb). Le fait que I'écart par rapport a
une augmentation linéaire soit déja perceptible pour un taux de niobium de 3% atomique

indique une formation préférentielle de la liaison Nb-Nb.
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Cas du SrTio,

Un composé a base de dioxyde de titane, qui a été énormément étudié pour ses ex-
cellentes propriétés thermoélectriques, est le titanate de strontium (SrTiO,), également
connu sous le nom de STO. Le titanate de strontium est un oxyde de type perovskite qui
existe dans une structure cristalline cubique isotrope a des températures supérieures a
100 K (parametre de maille a = 0,3905 nm). Cette structure montre une forte tolérance
structurelle au dopage substitutif et présente un point de fusion tres élevé (2080°C), ce
qui suggere une stabilité a de tres hautes températures [97]. La conductivité électrique de
SrTiO, peut facilement varier par dopage substitutif avec La%* ou Nb°* [50]. Le facteur de
mérite du SrTiO; dopé par Nb (SrTij gNby ,05) est d’environ 0,37 a 1000 K, ce qui reste
néanmoins plus petit que celui des matériaux a base d’alliage de SiGe qui possede un
facteur de mérite proche de 1 a 1000 K [98].

Afin d’améliorer le ZT de SrTiO,, une réduction de la conductivité thermique sans
dégrader le facteur de puissance est nécessaire. Muta et al ont rapporté que la substitution
de Sr?* par Ca?* ou Ba?* permettait une diminution de la conductivité thermique suite a
I'introduction de défauts [99, 100]. Toutefois, Yamamoto et al ont montré que le facteur
de puissance diminue également lorsque Sr** est substitué par Ca** ou Ba?*. Cela indique
que la substitution de Sr?* dégrade les propriétés thermoélectriques. Une diminution de
la dimensionnalité du matériau, par exemple lors de la synthese de film, est nécessaire

pour améliorer le facteur de mérite.

1.3 Ledioxyde d’étain

1.3.1 Introduction

La cassitérite (plus connue sous le nom d’oxyde stannique ou dioxyde d’étain) est une
espece minérale de formule SnO, pouvant contenir des traces d’autres éléments métal-
liques comme le Fe, le Ta, le Nb, le Zn, le W, le Mn, le Sc, le Ge, I'In et le Ga essentiellement
sous forme d’oxydes. La cassitérite est un oxyde de couleur variable, allant du jaunatre au
noir, elle est connue et exploitée depuis les temps les plus anciens. Son nom, qui provient
du grec «kassiteros » et qui signifie étain, lui a été donné par le minéralogiste francais
Beudant en 1832 [101]. Elle est caractérisée par un éclat adamantin. Elle peut étre trans-
parente ou translucide. De clivage imparfait, elle est dure et lourde. L'oxyde d’étain est

relativement réfractaire et fond a 1620°C.

Le dioxyde d’étain est utilisé comme catalyseur et pour des applications de conduc-

teurs transparents et de capteurs de gaz.
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Catalyseurs : Bien que l'utilisation d’oxydes métalliques tels que Al,O; comme maté-
riau de support pour les catalyseurs de métaux de transition soit courante, SnO, a montré
une bonne activité en tant que catalyseur d’oxydation [102]. Des catalyseurs a base de di-
oxyde d’étain ont été utilisés pour I'oxydation du CO avec O, et NO. Il a été montré que
I'oxydation catalytique du CO en utilisant du SnO, granulaire se déroulait a des tempé-
ratures inférieures a 150°C. Le catalyseur a été préparé a 'aide de la méthode sol-gel et

étudié comme catalyseur d’oxydation de CO en utilisant O, [103].

L oxydation suivrait le mécanisme de Mars-van Krevelen qui prédomine dans de nom-
breux catalyseurs a base d’oxydes [104]. Ce mécanisme implique 1'oxydation des molé-
cules par la consommation de I'oxygene du réseau du catalyseur. Le catalyseur est ensuite
réoxydé par des oxydants en phase gazeuse. Ceci est possible en raison des multiples états
d’oxydation de I’étain, permettant la réduction du métal de +4 a +2 lorsque I'oxygéne du
réseau est consommé. La réoxydation du centre métallique par I'’oxygéne atmosphérique
permet au processus de se poursuivre. Les études de la teneur en oxygene variable sur
les surfaces de SnO, montrent que les surfaces partiellement réduites sont encore stables
avec une teneur variable en ions Sn(IV) et Sn(Il), ce qui montre que ce processus de ré-

duction et d’oxydation est faisable [105].

Conducteurs transparents : SnO, est un matériau oxyde, qui possede une faible résis-
tance électrique avec une transparence optique élevée dans le domaine du visible. A partir
de ces propriétés, les composés a base de SnO, sont utilisés sans un certain nombre d’ap-
plications, notamment en tant que matériaux d’électrode dans les cellules solaires, les
diodes électroluminescentes et les écrans plats [106, 107]. Une autre propriété de SnO,
est sa réflectivité dans l'infrarouge, permettant d’obtenir des barrieres thermiques trans-
parentes. Par exemple, les fenétres revétues de SnO, permettent de transmettre la lumiere

visible tout en réfléchissant la chaleur [105].

Capteurs de gaz : SnO,, est utilisé dans le domaine de la surveillance de la pollution at-
mosphérique et la détection des gaz toxiques. En effet, de nombreux oxydes métalliques
présentent des variations de sa conductivité électrique en fonction de la nature des es-
peces chimiques adsorbées sur sa surface. Deux des matériaux de détection de gaz les
plus courants sont ZnO et SnO,,. Les capacités de détection de gaz des oxydes métalliques
peuvent étre décomposées en deux mécanismes différents, les matériaux montrant soit
une sensibilité dite bulk, soit une sensibilité dite de surface [108]. Les capteurs de dioxyde
d’étain sont connus pour présenter une sensibilité de surface a I’adsorption de la matiére
gazeuse. Les gaz réducteurs augmentent la conductivité du matériau, tandis que les gaz
oxydants montrent une réduction de la conductivité. Des capteurs a base de SnO, ont été
utilisés pour la détection de NO,, NO, CO, H,S, H, et NH,. La propriété de détection de
SnO, peut étre améliorée par la diminution de la taille des grains [109] ou I'introduction
de dopants (Pt, Pd, Ru) [110].
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1.3.2 Structure et Propriétés
Structure cristallographique

Loxydation de I'étain « Sn » peut conduire a la formation des composés suivants :
I'oxyde stanneux (SnO), I'oxyde stannique (SnO,) ainsi que Sn,0, et Sn,0,. L'existence
de ces différents composés est due a la valence multiple de I'étain qui peut étre égale a 2

ou a 4. Loxyde stannique est la forme la plus stable et la plus connue des oxydes d’étain.

Loxyde stannique cristallise dans le systéme quadratique avec une structure cristallo-
graphique de type rutile appelée cassitérite (forme minérale) qui est la seule phase stable
a pression ambiante. Son groupe d’espace est P4,/mnm. La maille élémentaire contient
six atomes : deux atomes d’étain et quatre atomes d’oxygene. Chaque ion étain, Sn**, oc-
cupe le centre d’'un cceur formé par six ions oxygene, O?~, placés approximativement
aux coins d’un octaédre quasi-régulier. En ce qui concerne les ions O?~, trois ions Sn**
entourent chacun d’entre eux, formant un triangle équilatéral comme le montre la fi-
gure 1.20. Les parametres de maille du SnO,, dans les conditions normales de température
et de pression sont a =b =0,47397 nm, ¢ = 0,31877 nm et a =3 =y =90° [111]. La masse

volumique du matériau est de 6,993 g.cm_3 [112].

FIGURE 1.20 - Structure cristallographique de I'oxyde stannique (SnO,) [111].

Les rayons ioniques des cations Sn2*, Sn** sont respectivement de 0,122 et 0,071 nm

et le rayon ionique de 'anion O~ et 0,132 nm.
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Structure électronique

Les propriétés électriques des oxydes semi-conducteurs dépendent des défauts dans
leur structure. Sous sa forme steechiométrique SnO, est un isolant mais dans sa forme dé-
ficiente en oxygene le dioxyde d’étain se comporte comme un semi-conducteur de type N
avec une énergie de bande interdite de 3,6 eV [113]. Kili¢ et Zunger ont montré que I'éner-
gie de la formation des lacunes d’oxygene et des étains interstitiels dans SnO,, était tres
faible donc ces défauts se forment facilement, ce qui explique la conductivité élevée ob-
servée dans le SnO, sous-steechiométrique. Plusieurs auteurs montrent également que,
dans le cas du SnO,, une sous-steechiométrie en oxygene est systématiquement rencon-
trée lors de 'exposition de ce matériau a l'air [114, 115]. Cette sous-steechiométrie serait
due a la présence de lacunes d’oxygenes qui représentent les défauts prédominants dans
le dioxyde d’étain non dopé. La formule chimique de ce composé se présente donc sous
la forme de SnO, , avec une valeur de x dépendante du mode d’élaboration des couches
et de la pression partielle d’oxygene de 'atmospheére environnante. Elle varie en général
entre 1073 et 1072 % at.

La conductivité du dioxyde d’étain semble étre due a la formation de défauts intrin-
seques. Le déficit en oxygene peut étre du a la présence de lacunes d’oxygene ou a I’exis-
tence d’atomes d’étain interstitiels, associée a la réduction de quelques ions Sn** en ions
Sn?* afin de compenser le déséquilibre de charge. Les atomes d’étain Sn?* constituent
des impuretés qui se comportent alors comme donneurs d’électrons. Il s’agit alors d'un
semi-conducteur de type N, oi1 les cations Sn?* constituent un niveau discret dans le dia-

gramme de bande du dioxyde d’étain.

Le dopage extrinseéque de I'oxyde stannique (SnO,) a été effectué avec une vingtaine
d’éléments. Les plus étudiés sont In (ITO), Sb, F et Cl. Lors d'un dopage Sb, 'antimoine
(+V) se substitue a I’étain (+IV). A fort dopage, I'antimoine peut aussi étre présent avec
un degré d’oxydation (+I1I), il joue alors le role d’accepteur et compense en partie les por-
teurs libérés par Sb(+V) [116]. De plus, 'antimoine(+III) peut se ségréger en formant des
macles chargées qui réduisent fortement la mobilité des porteurs [117]. Les dopages au
chlore et au fluor sont similaires. L'élément halogene se substitue a I'’oxygene, conduisant
a la libération d'un porteur. Contrairement au cas du dopage par 'antimoine, ces der-
nieres ne sont pas chargées électriquement et ne perturbent pas la continuité du réseau
de I'étain. Ainsi, 'effet des dopages au chlore et au fluor sur la mobilité des porteurs est
moindre que dans le cas de 'antimoine. Enfin, I'ion F~ a un rayon ionique de 0,133 nm
proche de celui de 'ion oxygene (0,132 nm) [118], ce qui permet d’'incorporer le fluor sans
perturber le réseau cristallin de I'oxyde stannique. A 'opposé, I'ion Cl~ présente un rayon
ionique plus important (0,181 nm) [117], ce qui limite I'incorporation du chlore en sub-

stitution de I'oxygene. De ce fait, la conductivité de SnO,:Cl est généralement inferieure a
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celle de SnO,:F [119]. Ce dernier étant utilisé comme TCO° [120].

1.3.3 Propriétés thermoélectriques

Les solides faiblement conducteurs électriques tels que ZnO, In,0, et SnO, ont été
étudiés pour caractériser leurs propriétés thermoélectriques. Afin d’améliorer les proprié-
tés de SnO,, une grande variété de dopants a été étudiée, comme par exemple, Sb, Zn, Co,
Ta, Nb, Ti [121, 122, 123, 124, 125].

Une étude sur les céramiques a base de SnO, dopés avec de 'antimoine et du zinc a été
rapportée par Saadeddin et al. [121]. Les dopants Sb et Zn ont amélioré respectivement les
propriétés €électriques etla densité de SnO, . Les matériaux ont été€ préparés par voie solide
a partir de Sn0O,,, Sb,0, et ZnO. Lors du dopage, la substitution de Sn** par Sb°* dans les
mailles de SnO, est prédominante du fait d'un plus faible rayon ionique dans un environ-
nement octaédrique. Cette substitution conduit a 'augmentation de la concentration des
porteurs de charge. Cette augmentation est la cause de la diminution de la résistivité élec-
trique du dioxyde d’étain. L'ajout de zinc comme dopant permet d’améliorer la densité du
dioxyde de titane. Cette amélioration peut étre expliquée par la substitution de Sn** par
Zn** dans Sn0O,, conduisant a la formation de lacunes d’oxygene. La présence des lacunes
d’oxygene favoriserait le transport de masse aux joints de grains, ce qui conduit a un aug-
mentation de la densité. A titre d’exemple, 'ajout de 0,06% atomique de zinc permet de
passer d’'une densité de 4,12 g.cm™> 4 6,64 g.cm ™. Afin de combiner les avantages de ces
deux dopages, les céramiques an_x_ySbXZnyO2 ont été préparées. La figure 1.21 présente
I’évolution de la résistivité électrique en fonction de la température (0 - 300 K) pour dif-
férentes concentrations en zinc. A noter que le dopage simultané par 'antimoine et par
le zinc empéche I'évaporation de I'antimoine a haute température pendant le frittage du

matériau.

Les propriétés thermoélectriques des composés Snl_x_ySbXZnyO2 a haute température
(300 - 1100 K) ont été rapportées par Yanagiya et al [123]. Comme pour le groupe de Saa-
deddin, les matériaux ont été préparés par voie solide. Comparativement a |’étude de Saa-
deddin et al., I'ajout de zinc a permis d’augmenter la compacité des composés [121]. Par
contre, le dopage avec I'antimoine a conduit a une diminution de la densité ainsi qu’a une
diminution de la taille des grains du dioxyde d’étain. On peut noter que les meilleures pro-
priétés thermoélectriques ont ét€ obtenues pour le matériau Sn 4,Sb;, o3Zn,, 30, avec un
coefficient Seebeck de -100 pV/K et une conductivité électrique de 150 S/cm. La valeur

maximale du facteur de puissance est de 2,13.10™* W.m~1.K~2 2 1060 K.

5. Oxydes transparents conducteurs ou Transparent Conductive Oxides
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FIGURE 1.21 — Evolution de la résistivité électrique en fonction de la température pour différentes
concentrations atomiques de Zn dans Snl_x_ySbXZnyO2 [121].

Tsubota et al ont également étudié le dioxyde d’étain dopé avec I'antimoine et le ti-
tane [122]. La conductivité électrique a bien été améliorée suite au dopage avec de I'an-
timoine mais le role exacte du titane n’est pas clairement compris. Les propriétés ther-
moélectriques des composés Snl_x_ySbXTiyO2 ont été mesurées de 300 K a 1073 K et une
valeur maximale du facteur de mérite de I'ordre de 0,019 a été obtenue pour I’échantillon
Sny 9gSby 61 Tij 10, @ 823 K.

Nous avons vu que le dopage peut modifier les propriétés thermoélectriques des ma-
tériaux. Siil peut améliorer les propriétés, la présence d'une impureté peut étre également
tres préjudiciable. Un autre parameétre influant sur les propriétés est la méthode d’élabo-
ration choisie. Nous nous sommes intéressés a la voie sol-gel qui permet d’obtenir des
matériaux homogenes et de grande pureté. Cette technique requiert des températures
d’élaboration modérées. De nombreux travaux ont été consacrés aux matériaux sol-gel
au cours de ces dernieres années et les applications sont chaque année de plus en plus

nombreuse. Dans la prochaine section, nous allons décrire cette technique.
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1.4 Synthese par voie sol-gel

1.4.1 Introduction

Douze ans apres les observations de Jean Charles Athanase Peltier, en 1846, Ebelmen
réalise la premiere réaction sol-gel [126]. Cette découverte inattendue a été réalisée apres
avoir laissé seul, sous air humide, un flacon de tétraéthylorthosilicate. Lorsqu’il est revenu
quelques mois plus tard, il a trouvé quelque chose qui ressemblait a un verre solide et
transparent et dont la densité était supérieure a 1,8. Peu de temps apres cet événement,
les études sur le silicium ont permis la découverte des silanes ainsi que leur procédé de
fabrication. Leur réactivité chimique et surtout leur capacité a se condenser pour former
des structures polymérisées a été étudiée. Le 28 Mai 1939, deux inventeurs (Geffcken et
Berger) travaillants pour la firme allemande Schott Glaswrke déposent le premier brevet
sol-gel pour la fabrication de rétroviseurs [127]. En 1960, H. Schroeder déposa un film
mince sur du verre pour modifier I'indice optique en utilisant un alcoxyde de titane. Dans
les années 70, la communauté céramique s’intéresse également aux systemes sol-gel pour
la fabrication de poudres ultra-fines et de haute performance [128, 129, 130, 131, 132].
Les applications que couvrent les matériaux élaborés par ce procédé sont multiples car
ils offrent de nombreux avantages pour produire des matériaux homogenes et purs, a des

températures inférieures a celles des méthodes conventionnelles.

1.4.2 FElaboration par voie sol-gel

Principe

La synthese sol-gel fait appel a une approche de la chimie dite « chimie douce »° en
raison des syntheéses réalisées a basse température. Les syntheéses traditionnelles de verre
et de céramique ont lieu a hautes températures et souvent entre 1000 et 2000°C. La voie
sol-gel marque donc une rupture technologique significative. Le procédé sol-gel est un
processus de polymérisation inorganique qui permet de produire des matériaux tels que
des verres et des céramiques. Elle consiste a réaliser une solution homogene de précur-
seur moléculaire et d’initier des réactions successives d’hydrolyse-condensation afin de
former soit un réseau tridimensionnel (gel) au sein duquel réside le solvant initial ou une
suspension colloidale (sol) [133]. Entre la solution initiale et le solide final, on passe par
des étapes intermédiaires constituées d’oligomeres et de colloides. La majorité de ces ré-

actions s’effectuent a température ambiante ou modérée.

6. Le terme de chimie douce a été introduit par Jacques Livage dans un article du monde du 26 octobre
1977.

60



Synthese par voie sol-gel

Unsol est une dispersion stable de particules colloidales (1-1000 nm) au sein d'un li-
quide. Les particules peuvent étre amorphes ou cristallines, et peuvent étre po-
reuses ou denses. Ces particules ne vont pas rester a 1'état libre et elles vont s’en-
tourer de molécules de solvant (solvatation). Pour qu'un sol existe, les particules
solides, plus denses que le liquide environnant, doivent étre suffisamment petites
pour que les forces responsables de la dispersion soient plus grandes que celles de
la pesanteur. Par ailleurs, la stabilité du sol sera conditionnée par un certain nombre
d’interactions électrostatiques, chimiques (liaison hydrogene, complexation du so-

luté) et physiques (forces de Van der Waals).

Un gel correspond a un réseau tridimensionnel interconnecté au sein duquel le solvant
est piégé dans des pores. Si le réseau est constitué de particules colloidales, on parle
de «gel colloidal » tandis que s’il est constitué de macromolécules, on parle de « gel

polymérique ». On distingue deux types de gel :

— Les gels chimiques qui sont irréversibles et qui sont constitués de chaines de

polymeres liées entre elles par des liaisons covalentes.

— Les gels physiques qui sont réversibles et qui sont constitués de chaines de

polymeres liées entre elles par des interactions électrostatiques et stériques.

Il'y a plusieurs facons permettant d’initier la transition d'un sol vers un gel. Elle peut
s’effectuer soit en déstabilisant une solution colloidale ou en retirant le solvant, soit en
initiant une réaction de polymérisation [134]. Le passage par ces états intermédiaires sol
et gel permet de mettre en forme le matériau final selon I'application souhaitée : poudres,

fibres, films minces ou matériaux massifs.

Le vieillissement d'un gel polymérique provoque le rétrécissement du réseau par ré-
ticulation, donnant lieu a I’expulsion du solvant. On parle de « synérese ». Si le gel est sé-
ché sous des conditions normales de température et de pression, on obtient alors, apres
évaporation du solvant, un « xérogel ». Lorsque le séchage est réalisé en condition super-
critique (dans un autoclave sous pression élevée), on obtient un « aérogel » qui est moins

dense qu'un xérogel.

Mécanismes réactionnels

Les réactifs utilisés au cours de mes travaux sont des alcoxydes métalliques ou compo-
sés métallo-organiques dont la formule générale simplifiée peut s'écrire [M(OR) ], avec
M un métal de valence n, R un groupe alkyle ou aryle [135] et m la nucléarité. Il est égale-
ment possible d'utiliser des précurseurs inorganiques tels que M(X) | avec X un atome ap-
partenant a la famille des halogénes, des carboxylates ou des f-dicetonates. L'état d’oxy-

dation des métaux étant généralement plus faible que le nombre de coordinations pos-
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sibles, le métal augmentera son nombre de coordination en utilisant ses orbitales d va-
cantes pour accepter les paires non appariées des ligands basiques tels que les atomes

d’oxygene de I'’eau, des groupements OH ou OR ou encore des alcools solvatants.

Réactions d’hydrolyse

Lhydrolyse du précurseur est amorcée par addition d’eau ou d'un mélange eau/alcool.
Elle conduit a la formation de groupement hydroxyde. La réaction se répete sur chaque
groupement OR lié a 'atome métallique et peut s’écrire selon la réaction présentée ci-

dessous.

M(OR),, +xH,0 = M(OR) _ (OH), +xROH

En fonction de la quantité d’eau insérée (rapport d’hydrolyse R) et de la présence de
catalyseur acide ou basique, I'hydrolyse peut étre complete, c’est-a-dire que tous les grou-

pements OR sont remplacés par des groupements OH.

M(OR), +4H,0 = M(OH), + 4ROH

Cependant, I'hydrolyse est généralement stoppée avant que la réaction ne soit com-

plete donnant lieu a la présence d’especes hétéroleptiques (HO) ,—M—(OR),_.

e
H OR H\ /OR
\/—\‘ Eta el % ® ©
0 + RO_M-_OR —2PC° . O---—-M—OR

) | /| or

H OR |H OR
E\
o
o
(¢”]
[\
R OR R\ OH
Etape 3 ® O
> — M —_— O M—OR
O + HO—M-—OR /w ‘ -
H OR | H R

FIGURE 1.22 — Mécanisme réactionnel de '’hydrolyse d'un alcoxyde métallique.

La figure 1.22 présente le mécanisme réactionnel de I’hydrolyse d'un alcoxyde métal-

lique [136]. L'étape 1 est caractérisée par I'attaque nucléophile de I'’eau. Cette premieére
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étape augmente le nombre de coordination du métal dans I'état de transition. L'étape 2
consiste a ’hydrolyse et au transfert dans 1'état de transition d'un proton vers le groupe
-OR chargé négativement. L'étape 3 est le départ du groupe ROH chargé positivement. Le
processus d’hydrolyse sera d’autant plus efficace que le centre métallique sera électro-
phile. De méme, le groupe partant doit étre nucléofuge. Il en résulte une grande diversité
de réactivité d'un précurseur al’autre en fonction des groupes fonctionnels et de la sphere

de coordination du précurseur.

Réactions de condensation

Apres hydrolyse, les groupements hydroxyles formés sont de bien meilleurs nucléo-
philes que les groupements alcoxydes. Il s’ensuit que le groupement hydroxyle réagit par

substitution nucléophile avec un mécanisme analogue a I'’hydrolyse.

Ce processus commence souvent avant que I’hydrolyse ne soit completement ache-
vée. Deux molécules partiellement hydrolysées peuvent étre ensuite liées grace a une
réaction de condensation. Cette étape est particulierement complexe et fait intervenir
quatre grands mécanismes. L'alcoxolation et I'oxolation vont entrainer une augmenta-
tion provisoire de la coordience du métal. L'alcoolation et |’olation vont avoir lieu quand
la coordination du métal n’est pas satisfaisante sous sa forme alcoxyde. Dans ce cas et a
condition que 'encombrement stérique di aux ligands le permette, un pont M-O-M peut
étre formé. Il s’agit d'une addition nucléophile entre un groupement OR ou OH chargé

négativement et un centre métallique chargé positivement.

Lalcoxolation est la réaction entre deux alcoxydes métalliques mais dont I'un seule-

ment est partiellement hydrolysé :
(RO),  M(OH), + M(OR), = (RO),_, (OH), ;,M-O-M(OR)_ , + ROH

Son mécanisme réactionnel représenté sur la figure 1.23 est semblable a celui de I'hy-

drolyse.
Loxolation se produit entre deux précurseurs partiellement hydrolysés.
(RO),_M(OH), + (RO)n_yM(OH)y = (RO)n_x(OH)X_lM—O—M(OH)Y_1 (OR)n_y +H,0

Le mécanisme présenté sur la figure 1.24 est identique au précédent si ce n’est que le

groupe partant est une molécule d’eau.

Lolation est un mécanisme qui nécessite la solvatation et une hydrolyse préalable

d’un alcoxyde métallique comme représenté sur la figure 1.25.
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(ROH)M(RO), + (HO), M(OR),__ = (RO), M—~OH-M(OR) _ (OH)_

Toutes ces réactions sont théoriquement réversibles via des processus de réestherifi-

cation ou d’alcoolyse des ponts oxo mais en pratique elle se produit tres rarement.

1.4.3 Les précurseurs alcoxydes pour la chimie douce (sol-gel et MOCVD)

Les principaux problemes de volatilité (pour la décomposition en phase vapeur ou
a pression atmosphérique), de solubilité (sol-gel, dépodt chimique en phase vapeur as-
sisté par aérosol ou injection liquide) et de décomposition doivent étre pris en compte
lors du choix d'un précurseur chimique approprié. En outre, le choix entre une approche
a deux sources (par exemple, des précurseurs séparés pour I'étain et I'oxygene) et une
source unique (un précurseur fournissant tous les éléments du film final) doit étre pris en
compte. Un précurseur de source unique est une molécule inorganique qui contient tous
les éléments souhaités pour la croissance d'un matériau, éventuellement avec la stcechio-
métrie souhaitée. Un tel composé moléculaire permet un bon controle de la composition
en phase gazeuse jusqu’a la zone de dépot et une simplification de la conception du réac-
teur et des conditions de traitement. L'idée attrayante d'utiliser des précurseurs a source
unique contenant déja une liaison chimique directe entre les éléments requis pour le ma-
tériau a été appliquée avec succes a la croissance de différents types de matériaux (les

semi-conducteurs III-V [137], les films de nitrure d’aluminium [138]) et bien d’autres.

Que ce soient pour le sol-gel ou la CVD, les alcoxydes de titane Ti(O'Pr) 4 et Ti(OEY)
sont trés largement majoritaires en raison de leur grande solubilité, volatilité et dispo-
nibilité commerciales. Pour 1'étain, peu d’alcoxydes sont disponibles et seul Sn(O'Bu) 4

possede les propriétés physico-chimiques utilisables en sol-gel et MOCVD.

Quelle que soit la forme d'un processus CVD, les mémes exigences relatives aux pré-
curseurs s’appliquent généralement. Les caractéristiques d'un précurseur CVD «idéal »

peut étre résumées comme suit :

— une volatilité adéquate pour atteindre des taux de croissance acceptables a des tem-

pératures d’évaporation modérées.

— une bonne stabilité pour que la décomposition ne se produise pas lors de I'évapo-

ration.

— une « fenétre » de température suffisamment grande entre I'évaporation et la dé-

composition pour le dépot de film.

— une haute pureté chimique.

65



Synthese par voie sol-gel

— une décomposition propre sans incorporation d'impuretés résiduelles sauf dans le

cas d'un dopage.

— une bonne compatibilité entre précurseurs lors de la croissance de matériaux com-

plexes.
— une longue durée de conservation.
— une fabrication facile avec un haut rendement et a faible cot.
— liquide plutdt que gazeux ou solide.

— non dangereux ou présentant un faible risque pour l'utilisateur.

La grande majorité des travaux sur le dépot de couches minces de SnO,, utilise des
sources doubles, dans lesquelles la source d’oxygene est généralement O, ou H,O, bien
que d’autres réactifs, comme par exemple MeOH et MeC(O)OEt, ont été rapportés. On
note cependant que peu de composés d’étain inorganique ont une volatilité suffisante
pour les dépdts CVD. Les différents précurseurs utilisés pour les dépots d’oxyde d’étain
sont : le dichlorure d’étain SnCl,, le tétrachlorure d’étain SnCl,, le diméthyldichloride
d’étain (CH;),SnClL,, le tétraméthyle d’étain Sn(CHj;), et le monobutyltrichloride d’étain
n-C,HySnCl,.

Le SnCl,, un liquide, est primordial parmi ceux-ci et a été utilisé conjointement avec
O, ou H, O pour former des films de SnO,. Le Sn(NO,), anhydre est le seul précurseur
inorganique a source unique signalé pour I'élaboration d’oxyde d’étain, et 'absence de

carbone dans le précurseur le rend particulierement attractif.

Les alcoxydes d’étain, les -dicétonates et les carboxylates ont été utilisées pour dé-
poser du SnO,. Les alcoxydes Sn(II) et Sn(IV) ont tous les deux été exploités, bien que leur
état d’oxydation inférieur donne lieu a des matériaux hybrides incorporant a la fois du

Sn(0) et du Sn(IV). Sn(O'Bu),, constitue également un bon choix pour les dépots de SnO,.

Sn(NMe,), synthétisé a partir de SnCl, et de LiNMe,, est un liquide volatil, stable a la
chaleur, modérément sensible a I'air et utilisé dans les expériences ¢’ APCVD 7 avec 0,.

Parmi tous les dopants ajoutés a I'oxyde d’étain, 'indium et le fluor ont recu le plus
d’attention car ils génerent des films de haute conductivité et une bonne transparence. La
CVD est la méthode de choix pour les revétements a grande échelle. Dans les procédures
CVD a double source, le précursseur d’étain peut étre SnMe,, SnCl,, SnCl, ou Sn(NMe,)
ainsi que soit F, [139], NH,F [140], HF [141], BrCF, [142] et d’autres fluorocarbures [143]
ou CF;CO,H [144] comme sources de fluor ont été rapportés. Cependant, I'«activité » du

fluor dans le réseau d’oxydes est parfois variable et dépend des conditions de dépot. Les

7. Dépodt chimique en phase vapeur a pression atmosphérique, ou Atmospheric Pressure Chemical Vapor
Deposition
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approches permettant d’obtenir un film de dioxyde d’étain dopé avec du fluor a partir

d’un précurseur a source unique sont moins courantes.

1.5 Objectifs de la these

Le projet OTHELLO® a pour objectif de contribuer a la mise en place de nanocom-
posites oxides de TiO,-SnO, pour des applications dans le domaine de I'énergie en tant
que matériaux thermoélectriques. L'objectif principal est d’ optimiser trois propriétés an-
tagonistes clés des matériaux (coefficient Seebeck, conductivité électrique et thermique).
De tels résultats dépendent fortement de la réalisation de la nano-structuration dans une
céramique dense et d'une distribution homogene du dopant. Pour répondre a cette pro-

blématique, le projet a été décomposé en trois axes de recherche :

1. Synthétiser des nanomatériaux dopés de TiO,
TiO, et SnO, sont deux semi-conducteurs de type N mais leurs conductivités élec-
triques sont trop faibles pour répondre aux besoins de notre application. La conduc-
tivité électrique du TiO, et du SnO, sera accrue par dopage avec des ions donneurs
tels que le Nb™ et le Ta*°. Le dopage sera réalisé par voie sol-gel de maniére a assu-

rer une distribution homogene du dopant dans le matériau.

2. Synthétiser des nanomatériaux sur-mesure et densifiés
La nano-structuration joue un role primordial dans I'optimisation de nanomaté-
riaux. Lobtention d’'une nanostructure engendrera une diffusion des phonons et
donc une diminution de la conductivité thermique. En utilisant le frittage flash
(SPS), nous pouvons réduire la température et le temps de frittage. Néanmoins, une
étude du frittage et plus particulierement |'effet de la pression et de la température
est souhaitable. Cette étude sera d’'une importante primordiale pour obtenir des

matériaux denses et nanostructureés.

3. Planifier les relations nanostructures / propriétés thermoélectriques
La mise en relation directe des mesures thermoélectriques avec la nanostructure
locale permettra de mieux comprendre le comportement local des phases et des

interphases ainsi que de leur influence sur le transport électronique et thermique.

Parallelement, une autre étude sera menée sur les précurseurs d’étain, de tantale et
de lithium pour des applications MOCVD. Sur le plan commercial, seuls quelques com-
posés sont disponibles mais malheureusement, ils posseédent pour la plupart un centre

métallique insaturé (ils sont donc tres réactifs), ils ne contiennent pas d’atome d’oxygene

8. Oxide Thermoelectrics Nanostructured by Spinodal Decomposition
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(ce qui implique 'utilisation d’'un gaz oxydant pour former I'oxyde). Dans le cas d'un do-
page au fluor, 'utilisation de précurseurs trés dangereux est nécessaire. A partir de cette
évaluation, nous avons décidé de synthétiser et d’utiliser des ligands polyvalents et plus
appropriés pour le développement de précurseurs d’étain, de tantale et de lithium pour

des applications MOCVD. Pour répondre aux critéres requis, ces ligands devraient étre :

1. Suffisamment volumineux pour produire un monomere stable mais pas trop lourd
pour présenter une volatilité suffisante. De plus, I'encombrement stérique joue éga-
lement un roéle important sur la stabilité des liaisons métal-ligand et affecte donc le

mécanisme de décomposition.

2. Chélatants pour favoriser une bonne stabilité thermique pendant le transport et

une saturation de la sphére de coordination du métal afin d’éviter la dimérisation.

3. Thermiquement labiles pour faciliter la décomposition a basses températures de
dépot.

Sur la base de ces spécifications, notre objectif est d’établir des filiations entre la na-
ture des groupes R; et Ry sur le ligand (Figure 1.26) et la qualité / nature des dépots par
DLI-CVD®.

R]
CHy; —C—pR?
HyC——N OH

CHjs
R' = R? =H, CH,, CF,
R' =H et R = CH,, CF,

FIGURE 1.26 — Ligand utilisé pour I'étude de I'étain, du tantale et du lithium

Les p-amino-alcools présentent une réactivité élevée avec les alcoxydes métalliques
et ils sont facilement préparés par ouverture d'un cycle époxyde par des amines. Nous
avons donc modifié la position a des f-amino-alcools afin de moduler les propriétés du
ligand. En effet, nous avons supposé que 'augmentation de I'’encombrement stérique en
position a des f-amino-alcools devrait inhiber la dimérisation et pousser les structures a
étre monomeres. Par ailleurs en changeant la nature des groupements R! et R?, on peut
d’une part modifier la densité électronique au niveau du métal et d’autre part incorporer

du fluor et donc potentiellement obtenir des films de SnO, dopés fluor.

9. Dépdt chimique en phase vapeur par injection direct de liquide ou Direct Liquid Injection-Chemical
Vapor Deposition
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Chapitre 2

Techniques et méthodes expérimentales

« Courage is going from failure to
failure without losing enthusiasm.

»

Winston Churchill
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Introduction

2.1 Introduction

Dans ce chapitre, nous allons présenter le processus d’obtention d'un matériau et
comment caractériser a la fois sa structure et ses propriétés de transport. Dans un pre-
mier temps, nous nous pencherons sur les méthodes de synthese des précurseurs. Nous
verrons ensuite la méthode de mise en forme des nanopoudres ainsi que les moyens mis
en ceuvre pour les caractériser. Dans un second temps, nous présenterons les différents
appareils nécessaires pour préparer et pour caractériser les matériaux thermoélectriques.
La partie se rapportant au frittage sera particulierement développée afin de mieux appré-
hender la suite du manuscrit. Et enfin, nous présenterons la technique mise en ceuvre

pour I'élaboration de nos dépots.

2.2 Synthese et caractérisation des précurseurs

2.2.1 Lasynthése des composés

Les alcoxydes utilisés comme précurseurs pour la synthese des nanopoudres sont des
produits sensibles a I'air. Ainsi, la plupart des travaux de synthése présentés dans ce do-
cument requierent des conditions réactionnelles strictement dépourvues d’oxygene ou

d’humidité. Ce qui nécessite donc l'utilisation d’équipements appropriés.

La boite a gants permet a 'expérimentateur de préparer et de conserver ses échan-
tillons dans une atmospheére d’azote. Cet outil donne 1'avantage de pouvoir préparer et
manipuler les composés sensibles a I'air. Elle est généralement composée d'un espace de
travail, de plusieurs antichambres permettant I'introduction de matériel et d'une pompe
avide. La boite a gants a notamment été utilisée pour la préparation des creusets en alu-

minium pour les analyses thermiques des composés.

L'ensemble des manipulations a été effectué sur une double rampe a vide/argon en
utilisant de la verrerie adaptée. Cette double rampe a vide/argon est également appelée
ligne Schlenk. Elle facilite tout type de manipulation du composé a l’extérieur de la boite a
gants et permet de manipuler ces réactions sous atmosphere inerte (Argon). Par exemple,
il est possible d’effectuer I’évaporation des solvants ainsi que la purification des compo-
sés en tube de Schlenk. Cette derniere est composée de valves a vide et a argon utilisées
pour purger ou évaporer les solvants. Des piéges a solvants maintenus dans 1'azote liquide
permettent de conserver l'intégrité de la pompe a vide en condensant les vapeurs avant

leur entrée dans la pompe.

Avant chaque manipulation, I’ensemble de la verrerie est lavé, séché et conservé dans

une étuve a environ 90°C. La verrerie est, avant chaque manipulation, dégazée sous vide
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Synthése et caractérisation des précurseurs

de facon a ce que '’eau adsorbée a la surface du verre ne soit pas a l'origine d'une I'hydro-

lyse précoce.

2.2.2 Caractérisation des composés organométalliques
La résonance magnétique nucléaire en phase liquide(RMN)

Les spectres de résonance magnétique nucléaire (RMN !) ont été enregistrés a 'aide
d’un appareil Bruker Advance a une fréquence de 400 MHz. Le benzéne-dg est le solvant
utilisé dans la plupart des analyses. Les déplacements chimiques (§) sont rapportés en
ppm? par rapport au déplacement chimique caractéristique du solvant deutéré. Les si-
gnaux sont rapportés comme m (multiplet), s (singulet), d (doublet), dd (doublet de dou-
blet), t (triplet), q (quadruplet), br s (large singulet). Les constantes de couplage sont rap-

portées en hertz (Hz).

Analyse thermogravimétrique (ATG)

Lanalyse thermogravimétrique (ATG®) est une technique d’analyse thermique qui
consiste en la mesure de la variation de masse d'un échantillon en fonction du temps,
pour une température ou un profil de température donné. L'appareil utilisé pour cette
étude était une Mettler Toledo TGA/DSC 1 MX1 STARe System de Mettler Toledo. Lors de

la préparation des échantillons, nous avons suivi la procédure suivante.

Des creusets en aluminium standard de 100 puL avec couvercle sont pesés sur une
balance de haute précision (1073 mg) puis ils sont introduits dans la boite & gants sous
atmosphere d’azote. Dans la boite a gants, entre 5 et 10 mg de produit ont été placés
dans le fond du creuset, le couvercle est ajouté, puis le creuset entier est scellé a I'aide
d'une presse spéciale fournie par Mettler Toledo et enfin les échantillons sont retirés de
la boite a gants. Les échantillons sont a nouveau pesés sur la balance de haute précision.
Les analyses ont lieu sous une atmosphere d’argon avec un débit permanent dans la ther-
mobalance de 20 cm® par minute auquel il faut ajouter un débit de 30 cm?® par minute
programmé par la méthode thermique. Au début de I'analyse, le couvercle est percé par
une aiguille puis le programme commence par un palier de 4 minutes a 25°C suivi d'une
vitesse de chauffage de 5°C par minute jusqu’a 600°C. Les signaux de DSC* n’ont pas été

enregistreés.

1. Résonance Magnétique Nucléaire

2. Partie par million ou Parts-Per-Million

3. Analyse ThermoGravimétrique

4. Calorimétrie différentielle a balayage, ou Differential Scanning Calorimetry

82



Synthése et caractérisation des précurseurs

La stabilité thermique d'un précurseur est également importante. Alors que la majo-
rité des processus CVD ° est activé thermiquement, la décomposition du précurseur doit
se produire au niveau ou a proximité du substrat. Par conséquent, la température de dé-
composition du précurseur doit se produire dans une fenétre qui permet un transport
efficace vers la chambre de dépot, mais doit étre suffisamment basse pour ne pas endom-
mager le substrat. Une indication de la stabilité thermique d’'un composé peut étre ob-
tenue par analyse thermogravimétrique. La température notée « onset » sur la figure 2.1
indique la température de début de perte de masse associée soit a une décomposition

thermique, soit a une volatilisation, ou une combinaison des deux [1].

110

Onset
100 - / .

70 *

Masse (%)

60 *

50 L % Masse résiduelle

30 1 1 1 1 1 1
0 100 200 300 400 500 600 700

Température (°C)

FIGURE 2.1 — Exemple de tracé d’'une courbe d’analyse thermogravimétrique.

Spectroscopie infrarouge a transformée de Fourier (FT-IR)

La spectroscopie infrarouge a transformée de Fourier FT-IR ® est une technique utili-
sée pour obtenir le spectre d’absorption d'un échantillon solide, liquide ou gazeux. Elle
révele la nature des fonctions et des liaisons entre atomes dans une molécule. Le principe
de cette méthode consiste a mesurer la quantité de lumiére absorbée par un matériau
en fonction de la longueur d’onde lors d’'une interaction entre ce dernier et la radiation

électromagnétique.

5. Dépdt chimique en phase vapeur, ou Chemical Vapor Deposition
6. Spectroscopie infrarouge a transformée de Fourier, ou Fourier Transform InfraRed spectroscopy
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Synthése et caractérisation des précurseurs

La région infrarouge se divise en trois parties : le proche infrarouge (15600 cm™! - 4000
cm™!), le moyen infrarouge (4000 cm™! - 400 cm™!) et I'infrarouge lointain (400 cm™! - 40
cm™!). Chacune de ses trois parties nécessite 1'usage de sources, systemes de détection
et diviseurs de faisceaux spécifiques. Les vibrations fondamentales des molécules étu-
diées sont situées entre 4000 cm ™! et 400 cm™!. Cette région sera particuliérement analy-
sée dans ce travail. Lensemble des bandes observées dans un spectre infrarouge permet

I'identification de composés a partir de tables de référence.

Les spectres infrarouges ont été enregistrés a température ambiante en utilisant un
appareil Bruker Vector 22 et le logiciel Opus. La chambre de fonctionnement est mainte-
nue sous N, avec un débit de gaz constant. Les échantillons sensibles a 'humidité ont été
préparés sous flux d’argon entre deux pastilles de KBr contenant du Nujol (huile de pa-
raffine séchée sur tamis moléculaires de 3 A). Les données sont rapportées comme suit :
forme (large ou non), intensité (s = forte, m = moyenne, w = faible et vw = tres faible) et

'assignation.

Diffraction des rayons X sur monocristal en chambre de Laue

La diffraction des rayons X sur monocristal est une technique qui permet de faire dif-
fracter les plans cristallins dans le monocristal grace a un faisceau de rayons X mono-
chromatique. En effet, lorsqu’un cristal est suffisamment grand et que ses faces sont bien
formées, il est possible de reconnaitre les directions cristallographiques sil’on connait les
indices de Miller des faces du cristal. Cependant dans de nombreux cas la détermination
de I'orientation d’'un monocristal, ou d'une coupe cristalline, nécessite une diffraction en
chambre de Laue. Cette technique consiste a faire diffracter un grand nombre de plans
cristallins simultanément d’un cristal fixe sur téte goniométrique et a comparer le cliché
de diffraction obtenu sur un détecteur plan (film photographique, plaque photosensible,
caméra CCD, etc...) avec un cliché de diffraction calculé [2]. Lorsqu'un faisceau mono-
chromatique tel qu’émis par la raie K4 du molybdéne entre en condition de diffraction
par un cristal, il y a diffraction d'un certain nombre de plans réticulaires qui croisent la

sphere d’Ewald dans I'espace réciproque.

Les analyses ont été réalisées et traitées par le Dr. Erwann Jeanneau au centre de dif-
fractométrie Henri Longchamps a I'Institut des Sciences Analytiques (ISA) de Lyon. Afin
de collecter un maximum de taches de diffraction correspondant aux plans interréticu-
laires présents, cristal et détecteur se déplacent selon une géométrie appelée « 4 cercles »,
ce qui permet de couvrir une grande partie de I'espace réciproque. Les mesures de dif-
fraction des rayons X sur monocristal ont été effectuées a 'aide d’'un diffractometre 4
cercles de type Gemini-S de chez Agilent Technologies, équipé d'un détecteur CCD At-
las. Le rayonnement X provient de la raie K, du molybdéne d'une longueur d’onde A =
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0,71073 A. Les intensités ont été collectées a 100 K. La correction d’absorption et la ré-
duction des données collectées ont été effectuées avec le programme CrysAlis Pro [3]. Ce
dernier processus permet d’éliminer les taches mesurées plusieurs fois (plans de diffrac-
tion équivalents par symétrie) apres avoir calculé leur intensité moyenne. L'affinement de

structure a été réalisé grace au logiciel Crystals [4].

2.3 Caractérisation des nanopoudres

2.3.1 Analyse élémentaire des nanopoudres

L'analyse chimique est une méthode permettant de doser les éléments chimiques. Les
techniques analytiques & plasma induit (ICP /) peuvent mesurer quantitativement la te-
neur en éléments d'un matériau, dans une fourchette allant du ppt au pourcentage mas-
sique. Les seuls éléments qui ne peuvent pas étre mesurés par ces méthodes sont H, C,
O, N et les halogenes. Les analyses ont été effectuées par le service d’analyse chimique
de I'TRCELYON sur un spectrometre d’émission optique a plasma (ICP-OES) ACTIVA de la
marque JOBIN YVON.

Les solides sont, dans un premier temps, minéralisés dans une solution contenant
plusieurs acides (HF, H,SO, et HNO,) a haute température (250-300°C). La solution est
ensuite vaporisée au coeur d'un plasma induit d’argon, qui peut atteindre des tempéra-
tures de 8000°C. A une température aussi élevée, toute substance a analyser subit une
atomisation, une ionisation et une excitation thermique. Elle peut alors étre détectée et

quantifiée avec un Spectrometre a Emission Optique (OES?).

Ainsi, la spectrométrie a émission optique couplée a I'lCP (ICP-OES) repose sur I’exci-
tation thermique des ions dans le plasma et 'analyse de la lumiere émise par ces ions ex-
cités. Chaque élément émet des longueurs d’onde caractéristiques. Les longueurs d’onde
sont alors séparées, identifiées et leurs intensités mesurées par un spectrometre. La concen-

tration élémentaire est ensuite déterminée par confrontation a une calibration externe.

2.3.2 Analyse granulométrique

Nous avons utilisé la technique de granulométrie laser afin de déterminer la distribu-

tion granulométrique de nos poudres.

7. Spectrométrie a plasma a couplage inductif, ou Inductively Coupled Plasma
8. Optical Emission Spectrometry
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La granulométrie laser est une technique créée dans les années 1970. C’est une tech-
nique de choix pour mesurer des objets dont la taille est comprise approximativement
entre 200 nm et 2000 pm. Le granulometre laser permet de déterminer la distribution
granulométrique d’objets dispersés au sens large (dispersion solide / air, solide / liquide
ouliquide / liquide). La dispersion des échantillons est assurée par'un des modules asso-
ciés au banc laser, a savoir un module pour voie liquide qui assure en continu l'agitation
de I’émulsion ou de la suspension, soit le module pour voie séche qui permet la disper-
sion dans 'air de poudre séche. Dans cette étude, le granulometre laser est un Malvern
Mastersizer 2000. Les mesures ont été réalisées a I'INSA de Lyon, dans le laboratoire MA-
TEIS.

La mesure de si petits objets est rendue possible par leur propriété particuliere a dévier
un faisceau lumineux de type laser (phénomenes de diffraction, diffusion et réflexion).
Lappareil applique ensuite un modele mathématique afin de rendre des résultats utili-
sables, il convient de choisir convenablement le modele mathématique appliqué qui se

base sur deux théories principales.

— Lathéorie de Fraunhofer qui doit étre utilisée si les particules sont de taille
élevée par rapport a la longueur d’onde. L'absorption et la diffusion ne sont
pas considérées devant le phénomene de diffraction largement prédomi-
nant. Dans cette théorie, les particules sont donc considérées comme étant
des particules sphériques, opaques et non poreuses.

— La théorie de Mie doit étre utilisée si les particules sont transparentes, le
plus souvent leur taille est proche voire plus petite que la longueur d’onde
utilisée. Cependant cette théorie s’applique aussi dans le cas de grosses
particules lorsque celles-ci sont transparentes. Cette théorie tient compte
tant de la diffraction que de la diffusion de la lumiere autour de la particule
dans son milieu. Il est alors possible de corréler la taille des particules a la
facon dont elles dévient la lumiere, en considérant ces particules comme
sphériques et en connaissant leurs propriétés optiques (indice de réfrac-

tion et d’absorption).

Ainsi’angle de diffraction est inversement proportionnel a la taille des particules et la
quantité de lumiere déviée est proportionnelle a la taille. Les grosses particules diffractent
de fortes quantités de lumiere sur des petits angles et les petites particules diffractent de

tres faibles quantités de lumieére qui s’étalent de facon décroissante de 0° a des angles plus

larges.
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2.4 Densification des composés

2.4.1 Lefrittage flash SPS (Spark Plasma Sintering)

La synthese des matériaux nanostructurés a connu un essor considérable ces der-
nieres années et la communauté scientifique n’a de cesse été surprise par les nouvelles
propriétés issues des nanoparticules. Cependant, la transposition a 1’échelle macrosco-
pique des propriétés spécifiques liées aux états tres divisés de la matiere n’est pas si simple.
En effet, la spécificité des nanoparticules provient notamment du fait que leur petite taille
peut engendrer des phénomenes de confinement mais également du fait que les sur-
faces et les interfaces exercent des influences multiples sur les propriétés. Mais, lors de
la mise en forme de ces objets, les différents traitements physico-chimiques ne doivent
pas entrainer la détérioration et/ou la perte de I'état divisé. Auquel cas, cela implique-
rait la disparition des propriétés spécifiques tant convoitées. L'utilisation du frittage SPS,
comparé au frittage conventionnel, permet d’utiliser des rampes de montée en tempéra-
ture élevée. Cela permet de diminuer le temps de frittage et par conséquent de minimiser
la croissance des grains. Ce procédé a permis d’améliorer les propriétés mécaniques [5],

physiques [6] et optiques des nanomatériaux [7].

Principe

La technologie de frittage flash ou Spark Plasma Sintering permet de fritter des poudres
tout en conservant la taille nanométrique des particules. La machine SPS se rapproche
d’une presse a chaud ou HP pour Hot-Pressing avec cependant une source de chaleur dif-
férente. Dans le cas du HP, la source de chaleur est obtenue de maniére classique avec des
résistors extérieurs. Dans le cas du SPS, le chauffage n’est pas extérieur mais est généré par
effet Joules sur I’ensemble matrice, pistons et échantillons issu du passage d'un courant
pulsé a travers la cellule de pressage comme schématisé sur la figure 2.2. Par ailleurs, I'ap-
plication simultanée d'une pression pouvant aller jusqu’a 100 MPa permet de diminuer
les températures de frittage ce qui, conjointement a des cycles thermiques courts, permet
de diminuer le phénomene de croissance granulaire et donc de conserver des tailles de
grains nanométriques. En fonction de la conductivité électrique de I'échantillon, la ré-
partition du courant et de la température peut étre tres différente. En effet, un échantillon
isolant électrique est principalement chauffé par les éléments extérieurs en contact, alors
qu'un échantillon conducteur est chauffé a la fois de 'intérieur et de |'extérieur.

Les frittages ont été réalisés a 'INSA de Lyon, dans le laboratoire MATEIS. L'appareil

utilisé pour I'ensemble des manipulations est un HP D25 de FCT Systéme (Rauenstein,
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Pression
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FIGURE 2.2 — Schéma du principe de fonctionnement du SPS.

Germany) . La température a été mesurée a 'aide d'un pyrometre infrarouge focalisé sur

une petite cavité dans la chemise en graphite.

D’un point de vue expérimental, les poudres sont introduites dans une matrice conduc-
trice en graphite, qui est positionnée entre deux électrodes sous pression uniaxiale. Le
frittage est effectué sous vide secondaire. Une feuille de graphite (Papyex) est intercalée
aux interfaces matrice/échantillon et piston/échantillon. Sa fonction est d’assurer I’étan-
chéité (éviter la fuite de matiere), de permettre un bon contact électrique dans I'ensemble
pistons-matrice-échantillon, de faciliter le démoulage des matériaux qui ont été mis en
forme et, enfin de préserver I'intégrité de I'outillage. Les échantillons frittés sont, en gé-
néral, des pastilles dont le diameétre est égal au diametre intérieur des matrices, diminué
de quelques dixiemes de millimetre dus a la présence de papyex qui s’aplatit lors de I'ap-
plication de la contrainte. Les poudres calcinées ont été frittées a 750°C, 850°C et 960°C
pendant 10 min avec une montée en température de 100°C/min et une pression uniaxiale
de 6 kN ou 76,4 MPa. La matrice utilisée nous permet d’obtenir des pastilles de 10 mm de
diametre avec une épaisseur d’environ 2 mm. La diffusion du carbone lors du frittage SPS
est une problématique qui a fait 'objet de nombreuses publications [7, 8]. Afin de limiter
la diffusion du carbone dans la pastille lors du processus de frittage, nous pulvérisons du
nitrure de bore sur la face interne de la feuille de graphite et sur les pastilles de graphite.
La face interne correspond a la face en contact direct avec la nanopoudre. Par opposition,

la face externe correspond a la face en contact avec la matrice en graphite.
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Chauffage par effet Joule

Durant le processus de frittage, 'échantillon est chauffé par effet Joule via le passage
d’un courant continu pulsé [9, 10, 11]. La chaleur est produite par la dissipation de I’éner-
gie au sein des pistons, de la matrice et éventuellement au sein de I"’échantillon en fonc-

tion de son caractere conducteur ou isolant.

Pendant le processus de frittage, le courant se propage des électrodes vers les pis-
tons, ces derniers étant en contact avec la matrice et la poudre. Selon la nature conduc-
trice ou isolante de la poudre, le chauffage differe [12, 13, 14, 15, 16]. Pour des poudres
conductrices, le courant passe directement par la poudre et celle-ci chauffe de facon di-
recte. Dans le cas de poudre isolante, le courant passe par la matrice et cette derniere agit

comme source de chaleur. Le chauffage est alors indirect.

Carney et Mah [13] ont montré I'importance des propriétés de conductivité del’échan-
tillon lors du processus de frittage. Lorsque le passage du courant entre la matrice et les
pistons est rompu via I’application d'une couche isolante de nitrure de bore sur les parois
internes de la matrice, il a été montré que le frittage a lieu pour des poudres conductrices
tandis que dans le cas de poudres isolantes, le frittage n’a pas lieu. Dans le premier cas, le
courant passe a travers I’échantillon et il y a un échauffement au niveau des pistons (zone
la plus résistive). Dans le second cas, le courant ne passe pas a travers I’échantillon. Il n'y

a pas de dégagement de chaleur par effet Joule et donc pas de frittage.

Vitesse de montée en température

Leffet de la vitesse de chauffe sur la densification avec et sans pression appliquée a été
étudié, et les résultats reportés semblent parfois assez contradictoires. Dans une étude
réalisée par Stanciu et al. [17], il a été montré que la vitesse (50-750°C/min) n’avait pas
d’influence sur la densité finale du matériau qu'il soit isolant Al, O, ou conducteur MoSi,,
mais la taille des grains diminue pour le premier alors qu’elle reste inchangée pour le se-
cond. Par ailleurs, les résultats de Shen et al. [18] ont mis en évidence une baisse de la
densité de I’alumine consolidée par rapport au matériau obtenu a 350°C. Cette observa-
tion est interprétée en terme du piégeage de la porosité fermée au sein méme des grains.
IIs ont également observé une décroissance granulaire significative de I’alumine lorsque
la vitesse de chauffe passe de 50 a 200°C/min. Des effets similaires ont été observés par
Anselmi-Tamburini dans ses études sur la densification de zircones cubiques stabilisés
[19]. Par contre, Chen et al. [20] ont noté une diminution de la densité avec la vitesse de
chauffe dans le cas des grains nanométriques de zircone partiellement stabilisée. Cette
diminution serait reliée au fort gradient de température au sein de la matrice qui aurait

induit une densification rapide a la périphérie du matériau alors que le cceur reste poreux.
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Pression

La pression appliquée influence considérablement la température de frittage. Cette
caractéristique a été mis en évidence dans des études effectuées sur des alumines sub-
microniques qui ont été quasi-totalement densifiés (>99%) sous une pression de 50 MPa,
une température de 1250°C et un temps de palier de 3 min [18]. En effet, en augmentant la
pression de 50 a 200 MPa, la température de frittage pour laquelle une densité quasi-totale
est obtenue a été abaissée d'une centaine de dégrés pour une durée de cycle identique.
Un effet similaire a été aussi observée pour ZrO,, mais avec une décroissance de la taille

des grains lorsque la pression appliquée augmente [19, 20].

2.4.2 Préparation des échantillons pour les caractérisations

Polissage

Apreés refroidissement total, I’échantillon est démoulé a ’aide d’'une presse manuelle.
Les pastilles issues du SPS sont d’abord pré-polies avec un disque MD-Piano 220, 300 mm
delasociété Struers. Cette étape permet d’enlever les traces apparentes de papier carbone
(Papyex). Ala fin du prépolissage, la surface est lisse et posséde une couleur bleu métallisé
homogene. Dans cette étape, nous utilisons I'eau comme lubrifiant. La deuxieme partie
du polissage est réalisée avec un disque MD-Dac, 300 mm de la société Struers et un li-

quide diamant avec une taille des particules de 1 um.

Découpage

Afin de réaliser les différentes caractérisations, la pastille est découpée avec I'aide
d’'une scie a fil diamanté modele vertical W3241 de la marque ESCIL. La largeur du fil uti-
lisé pour les découpes est de 300 um. Le liquide de coupe est a base d’eau et de lubrifiant
et la pastille est collée avec une résine Quickstick 135 Mounting Wax de chez Electron Mi-
croscopy Sciences. La vitesse de coupe est fixée a 8/10. L'épaisseur de coupe est réglable

via l'utilisation d’une table micrométrique (1 graduation = 10 um).

2.5 Caractérisation structurale

2.5.1 Diffraction des rayons X
Les données brutes obtenues dans une expérience de diffraction des rayons X par

une poudre consistent en une liste d'intensités (nombre de photons X) collectées a inter-

valles angulaires réguliers dans un domaine angulaire donné. Cette séquence de nombre
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est alors réduite en un jeu d’observables qui peuvent ensuite étre directement analysés
par les relations usuelles de la théorie de la diffraction pour produire I'information re-
cherchée (parametre de maille, distance et angle des liaisons, taille de particules, fraction
massique, etc). Un diagramme de diffraction de poudre ne peut fournir que quatre types
d’observables : trois d’entre eux définissent les pics de diffraction alors que le quatrieme
caractérise le fond continu sous-jacent. Chaque type d’observable est lié a une propriété

structurale spécifique de I’échantillon, a 'aide des méthodes d’analyse adaptées.

Généralités

La diffraction des rayons X (DRX) sur poudre est une méthode d’analyse structurale
rapide et non destructive qui permet de caractériser les matériaux cristallins. Elle a été
inventée en 1916 par Debye et Scherrer en Allemagne, et en 1917 par Hull aux Etats-Unis.
Elle est couramment employée pour l'identification des phases et la mesure des para-
metres cristallins. En effet, pour chaque matériau cristallisé, nous obtenons un diffrac-
togramme de rayon X unique qui, par comparaison avec une base de données, va nous

permettre I'identification des phases cristallines présentes dans le matériau.

Un réseau cristallin (cubique, hexagonal, monoclinique...) est une distribution régu-
liére en trois dimensions d’atomes dans I’espace. L'arrangement des atomes forme des
séries de plans paralléles (hkl) séparés les uns des autres par des distances dj; qui dé-
pendent de la nature du matériau (Figure 2.3). Les indices hkl, appelés indices de Miller,
sont des nombres entiers relatifs, premiers entre eux. Pour un cristal donné, il existe un

grand nombre de famille de plan, chacune avec sa propre distance interréticulaire.

S dsind

—o ° ® ° o—

FIGURE 2.3 — Démonstration de la loi de Bragg.

Quand un faisceau monochromatique de rayons X de longueur d’onde A atteint une
famille de plans de distance interréticulaire d sous un angle 6, il y a diffraction si et seule-

ment si la différence de marche entre les rayons réfléchis sur les plans successifs est un
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multiple de la longueur d’onde. La relation de Bragg (Equation 2.1) permet d’obtenir la

liste dj,; caractéristique d'une phase donnée a partir de la position angulaire 26 des pics.

2dprsin(0yr) = nA (2.1)

Avec:
— dladistance inter-réticulaire (distance entre deux plans cristallographiques)
— 0l’angle d’'incidence des rayons X ou angle de Bragg
— nl'ordre de diffraction (nombre entier)

— Alalongueur d’onde du faisceau utilisé pour I'expérience de diffraction

En faisant varier la position du faisceau incident par rapport al’échantillon (angle 6) et
au détecteur (angle 20), les différents plans (hkl) des cristallites seront successivement en
position de Bragg. La distance interréticulaire d; étant directement liée aux parametres
de mailles a, b, ¢, a, 3, Y, la mesure de la position angulaire d'un nombre suffisant de pics
de diffraction suffit théoriquement a déterminer la maille de I’échantillon. Bien entendu,
la mesure précise des angles de Bragg requiert une calibration et un réglage soigneux du

diffractometre pour minimiser les erreurs systématiques.

Les mesures de diffraction aux rayons X ont été réalisées sur un diffractometre Bru-
cker D8 Advance A25 fonctionnant en géométrie Bragg-Brentano. L'échantillon est fixe et
horizontal alors que la source et le détecteur sont en mouvement. Le faisceau de rayons
X monochromatique et parallele est généré par une anticathode en cuivre Kqj+q2 (Aq1 =
1,540560 A et Aq2 = 1,544390 A) opérant a 40 kV et 40 mA. Le diffractometre est équipé d'un
filtre nickel et d'un détecteur rapide multi-pistes LynxEye comprenant 192 canaux pour
une ouverture de détecteur de 2,95°. Le diffractogramme est collecté sur une plage de me-
sures comprises entre 4° et 80° (20) avec un pas de 0,02° pour un temps total d’acquisition

de 32 minutes.

Méthode de Rietveld

L'analyse des données recueillies par diffraction des rayons X a été effectuée par la
méthode d’affinement de profil des raies établie par Rietveld [21, 22, 23] en 1969.

La méthode de Rietveld est une méthode d’analyse en diffractométrie de rayons X ou
de neutrons sur poudre. Elle est la procédure la plus efficace d’analyse des diagrammes
de diffraction des rayons X ou des neutrons par les poudres lorsque la structure cris-
talline de ’échantillon (ou des phases présentes dans le cas d’échantillon multiphasé)
est connue au moins approximativement. Elle consiste a simuler un diffractogramme de

rayons X ou de neutrons a partir d'un modele cristallographique de I’échantillon, puis
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a ajuster les parametres de ce modele afin que le diffractogramme calculé soit le plus
proche possible du diffractogramme expérimental. Le traitement des données a été réa-
lisé par les affinements Rietveld (FullProf Suite) en utilisant les fonctions « Thompson Cox
Hasting » (pseudo-Voigt modifié) et la fonction de résolution instrumentale. La méthode

des moindres carrés est appliquée pour minimiser I’écart entre ces deux diagrammes.

Plutot que de considérer les intensités individuelles des pics de Bragg pour ’affine-
ment structural, I’algorithme de Rietveld ajuste 'ensemble du diagramme de diffraction
expérimental en utilisant comme variables les caractéristiques instrumentales (la courbe
de résolution du diffractometre) et les parametres structuraux (parametres de maille, po-
sitions atomiques et parametres de déplacement) et microstructuraux (tailles et déforma-
tion des cristallites) de I’échantillon.

Comme dans la méthode d’affinement avec contrainte de maille, le programme d’af-
finement minimise le résidu, ou la sommation porte sur 'ensemble des points du dia-
gramme. Lintensité du point i est calculée en effectuant la somme du fond continu et des

contributions de tous les pics qui se superposent en ce point selon I'équation 2.2.

N k2
2
Yoi=Ypi + Z Sy Z Jok-LPgk-Ogk.M. |F¢k| gk 2.2)
?=1 k=k1

Avec:

— Yj; est'intensité du bruit de fond a la position 261

— Sy estle facteur d’échelle pour la phase @

— Ji estle facteur de multiplicité de la k€€ réflexion

— Lpgi estle facteur de Lorentz-polarisation

— Og est un facteur de correction décrivant I'effet de I'orientation préféren-
tielle

— M est une fonction de correction de 'absorption et/ou de la microabsorp-
tion

— |Fg| est le facteur de structure (incluant les effets des déplacements ato-
miques)

— {2;p décrit la fonction de profil des pics

La validation de la qualité d'un affinement de profil est plus délicate que celle d'un
affinement de structure conventionnelle basé sur l'utilisation d’intensités intégrées. Pour
ce faire, plusieurs mesures du résidu(des facteurs de reliabilité R) ont été introduites, qui
permettent la mesure de I'accord entre les observations et le modele calculé tout au long
de 'affinement [24][25]. Les quantités les plus fréquemment employées sont les facteurs
R de profil et de profil pondéré définis par les équations 2.3 et 2.4.
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Le résidu de profil non pondéré :

2 |yi=yeil
Rp=— (2.3)

LJi
1

Le facteur de profil pondéré :

Z Wi (J/i —J/ci)2
i
Y wiy?
i

pr = (2.4)

Pour permettre la comparaison avec les résultats de la méthode traditionnelle d’affi-
nement de structure basée sur les intensités intégrées, il est également habituel de calcu-

ler le facteur R de Bragg selon ’équation 2.5.

Z ’Ik _ Izalc

k

R =
Bragg Z Ik
k

(2.5)

ol I représente l'intensité intégrée observée de la ke réflexion calculée au terme de
I'affinement en distribuant chaque intensité individuelle y; entre les pics de Bragg qui y

contribuent sur la base des intensités calculées 12 3 'aide de la relation 2.6.

=Y 1caleq, L2 Yor (2.6)
& Yei = Ybi

On utilise également le R-structure factor défini par une expression similaire a la pré-

cédente et exprimée selon I’équation 2.7.

\/I_— Icalc
AR
Rg = 2.7)

;ﬁ

Le Rpragg constitue probablement I'un des meilleurs critéres pour s’assurer de I'ac-
cord entre les données expérimentales et le modele structural utilisé. Par contre, la valeur
de Ry, tend a étre dominée par la précision de la fonction de profil a décrire la forme des
pics alors qu’elle est relativement peu sensible aux parametres structuraux et au pas de

mesure.
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Nous pouvons également prendre en compte d’autres facteurs pour quantifier la qua-

lité de I'affinement.

2 M

- 2.8
N-P+C (2.8)

Rexp = (2.9)

Ou N et P sont respectivement le nombre de points du spectre sur le domaine affiné
et le nombre de parametres affinés, et C représente le nombre de contraintes entre les
parameétres affinés. Le parametre x? doit en principe tendre vers 1 pour un affinement

réussi.

Un examen de la courbe de différence (tracé (Yi-Yci)) en fonction de 20 reste malgré
tout un moyen tres efficace pour juger la qualité de I'affinement. La figure 2.4 montre un
exemple d’ajustement de Rietveld du TiO, en structure rutile. La courbe rouge etla courbe
noire représentent respectivement le diffractogramme mesuré et calculé. La courbe bleue
exprime la différence entre le diffractogramme observé et le diffractogramme calculé. Les

points verts indiquent les positions de Bragg du dioxyde de titane (Rutile).

Pour réaliser les affinements, nous avons utilisé les parametres instrumentaux sui-

vants :

I LaB6_D8-t3_soller_2.5

! U V W X Y Z
0.001971 -0.001543 0.000864 0.007410 0.022966 0.0
0.001971 -0.001543 0.000864 0.007410 0.022966 0.0

2.5.2 Détermination de la masse volumique des matériaux
Principe d’Archimeéde

La masse volumique p d'un matériau correspond, selon I'’équation (2.10), au rapport
de la masse "m" du matériau par son volume "V". Le systéme international d'unités uti-
lise le kg/m® comme unité de mesure de la masse volumique [26]. Cependant, le g/cm?

convient davantage aux mesures en laboratoire.
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FIGURE 2.4 - Diffractogramme du TiO, (Rutile). La courbe rouge représente le diffractogramme
mesuré, la courbe noire représente le diffractogramme calculé et la courbe bleue exprime la diffé-
rence entre la courbe mesurée et calculée.

_m (2.10)
p=y -

Dans notre étude, la densité de nos matériaux a été mesurée suivant le principe d’Ar-

chimede. Ce principe est fréquemment présenté de la maniére suivante :

"Tout corps plongé dans un fluide au repos, entierement mouillé par celui-
ci ou traversant sa surface libre, subit une force verticale, dirigée de bas en
haut et opposée au poids du volume de fluide déplacé. Cette force est appelée

poussée d’Archimede."

La procédure de détermination de la masse volumique selon le principe d’Archiméde
varie selon qu'il s’agit d’évaluer la masse volumique de solides ou de liquides. Dans cette
étude, nous nous intéresserons uniquement a la détermination de la masse volumique de

solides selon le montage expérimental présenté sur la figure 2.5.

Le kit de mesure est composé d'un bécher en verre déposé sur une plate-forme. Les
pesées a l'air et dans le liquide sont réalisées a I'aide du panier universel soutenu par

I’étrier monté sur le cone de pesage de la balance.
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FIGURE 2.5 — Kit de mesure de la masse volumique suivant le principe d’Archimeéde.

Détermination de la masse volumique des solides

Chaque matériau a une masse volumique qui lui est propre. Cette derniere varie en
fonction de la composition chimique du matériau et des différents traitements physico-
chimiques qu’il peut avoir subi. La masse volumique des solides est déterminée a 'aide
d’un liquide dont la masse volumique pg est connue (I'eau distillée et 1'alcool sont fré-
quemment utilisées). Le solide est pesé dans l'air, puis dans le liquide. La masse volu-

mique p peut étre calculée a partir des deux pesées suivant I’équation (2.11).

A
A-B

p= * (po—pr) +pL (2.11)
Avec:

— plamasse volumique de I’échantillon

— Ale poids de I'échantillon sec dans I'air

— B le poids de I’échantillon submergé dans le liquide

— po la masse volumique du liquide

— pr.la masse volumique de I'air (0,0012 g/cm?)

La porosité ouverte de la pastille peut étre déterminée selon I'équation (2.12).

—A
Pouverte :C— * 100 (2.12)
C-B

Avec:
— Ale poids de I’échantillon sec dans I'air
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— B le poids de I’échantillon submergé dans le liquide

— Cle poids de I'’échantillon humide dans I'air

Les solides sont peu sensibles aux fluctuations de température, ces dernieres n’auront
pas de conséquence sur les variations de densité correspondantes. Cependant, il est im-
portant de déterminer la température du liquide utilisé car les liquides sont beaucoup
plus sensibles aux variations de température avec des changements de densité de I'ordre
de 0,1 a 1%o par degré. Une table fournit avec le kit permet de déterminer la densité de

I'eau distillée en fonction de la température mesurée.

La détermination de la masse volumique des solides ne peut étre déterminée de ma-
niere précise. Il existe plusieurs erreurs et facteurs de tolérance qui doivent étre pris en
compte en fonction de la précision requise et qui peuvent avoir un effet sur les résultats

des mesures [27].

La température du liquide de référence : La température du liquide de référence doit
étre mesurée avec soin et sa densité doit étre corrigée en conséquence. La varia-
tion de la densité par degré est de 'ordre de 0,02% pour I'eau distillée et de 0,1%
pour les alcools et les hydrocarbures. Par conséquent, I'eau distillée est préférable
en raison de sa grande disponibilité et de sa densité indépendante de la tempéra-
ture, tandis que les alcools et les hydrocarbures sont habituellement utilisés pour
les échantillons sensibles a I'’eau. La densité de I'air dans les conditions standard,

pL, est incluse dans la formule pour corriger les erreurs de flottabilité de I'air.

La profondeur d’'immersion du panier : La partie immersible du panier pour la déter-
mination de la masse volumique des solides est constituée de 2 fils de 0,6 mm de
diametre chacun. Avec une masse volumique de liquide égale a 1, la poussée d’Ar-
chiméde qui en résulte est d’environ 0,4 mg par mm de profondeur d’'immersion. Il

est important de s’assurer que le niveau de liquide ne change pas entre les pesées.

La présence de bulles d’air : Du fait de 'absence d’agent mouillant lors des mesures, il
est possible que des bulles d’air adherent aux parties immergées (corps solide, plon-
geur, panier) et faussent les résultats du fait de la poussée qu’elles exercent. Les
grosses bulles d’air sur I'’échantillon doivent étre enlevées avec une brosse fine ou

d’autres ustensiles.

La porosité du corps solide : Lorsque les corps solides sont immergés dans |'eau distil-
lée, I'air incorporé dans les pores n’est pas intégralement expulsé. Il en résulte des

erreurs au niveau de la poussée d’Archiméde.
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2.5.3 Lamicroscopie électronique a balayage (MEB)

La microscopie électronique a balayage (MEB?) est une technique d’observation de
la matiere qui est fondée sur les interactions électrons-matiere. Elle permet I'obtention
d’images de hautes résolutions de la surface de I’échantillon avec des profondeurs de

champs supérieures a la microscopie optique.

Principe de fonctionnement

La microscopie électronique a balayage est une technique d’observation de la matiere
utilisant un faisceau d’électrons apres avoir mis sous vide I’échantillon. Les principaux
éléments composant un MEB sont : une source d’électrons (canon) et un dispositif de
haute tension, une colonne maintenue sous un vide secondaire, un ensemble de lentilles
électroniques permettant I'obtention d'un fin faisceau, une platine permettant d’instal-
ler les échantillons, un détecteur d’électrons couplé a un amplificateur de signal et un

systéeme de visualisation des images.

Deux principes sont utilisés pour extraire les électrons : I’émission thermoionique et
I’émission par effet de champ. La premiére correspond a la technologie utilisée dans les
microscopes a balayage traditionnels : la source des électrons est un filament de tungs-
téne ou d’hexaborure de Lanthane (LaB), chauffé par effet Joule. Dans notre cas, nous
utilisons la technologie d’émissions des électrons par effet de champ (MEB-FEG '°). Dans
ce cas, il y a utilisation d'une cathode métallique tres pointue. L'application d'une tension
entre cette cathode et 'anode permet d’obtenir un champ électrique tres intense grace a
un effet de pointe. Cette différence de technologie présente trois principaux avantages.
Le MEB-FEG possede une plus grande stabilité lors de I'observation et une meilleure
brillance (efficacité d'une source électronique). Sa source d’électrons a une durée de vie

plus importante que celle d'un MEB traditionnel.

Les types d’émissions

Les interactions entre I’échantillon observé et les électrons du faisceau incident sont

de différentes natures et induisent différentes émissions.

Au cours de la rencontre avec la matiere, certains électrons primaires cedent une par-
tie de leur énergie cinétique aux atomes, provoquant 'ionisation de ’atome par éjection

d’'un électron dit « secondaire ». L'énergie des électrons secondaires étant faible (quelques

9. Microscopie électronique a balayage, ou SEM pour Scanning Electron Microscopy
10. Field Emission Gun
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électron-volts), seuls les électrons venant des couches superficielles ressortent de la ma-
tiere. Cette émission est, par conséquent, tres sensible a la topographie et aux irrégularités

de la surface.

Les électrons rétrodiffusés correspondent quant a eux aux électrons primaires réémis
apres avoir subi des chocs élastiques avec les noyaux des atomes ainsi que des chocs
inélastiques avec les électrons orbitaux. Les électrons sont réémis dans une direction
proche de leur direction d’origine avec une faible perte d’énergie. Ces électrons récupérés
ont donc une énergie relativement élevée et beaucoup plus importante que celle des élec-
trons secondaires. IIs peuvent étre émis a une plus grande profondeur dans I’échantillon.
L'émission électronique rétrodiffusée est sensible a la topographie de I’échantillon mais
également a sa composition chimique. Les éléments possédants des numéros atomiques
élevés apparaissent plus clairs, c’est le contraste de phase. Cette méthode permettra de
mesurer I'homogénéité chimique d'un échantillon et permettra une analyse qualitative.
Cependant, le contraste lié a la topographie reste prépondérant. A noter que des diffé-
rences de niveaux de gris dues a la composition chimique ne seront pergues que pour des

échantillons parfaitement plats.

Les émissions de rayons X sont une conséquence de I'arrachement des électrons des
différentes couches électroniques des atomes. L'électron éjecté est immédiatement rem-
placé par un électron de la couche adjacente avec I’émission de rayons X. L'analyse de ces
rayons permet d’obtenir des informations sur la nature chimique de 'atome. On parle
alors de Microscopie Electronique a Balayage associée a la microanalyse par Energie Dis-
persive de rayons X (MEB-EDX).

2.5.4 Lamicroscopie électronique en transmission (MET)

La microscopie électronique en transmission (MET !!) est une technique particulie-
rement puissante pour la caractérisation physico-chimique des matériaux, elle permet
d’obtenir des informations sur la structure, la composition chimique, la morphologie de
I’échantillon jusqu’al’échelle atomique. Linformation morphologique de I'objet est don-
née directement en mode image tandis que I'aspect structural est plutot obtenu en mode

diffraction.

Les analyses MET ont été effectuées sur un microscope JEOL 2010 200 kV a pointe LaB
de résolution point par point de 1,9 A. Léchantillon est dans un premier temps dispersé
a l'aide d’ultrasons dans de I'’eau ou de I’éthanol puis une goutte de la suspension est

déposée sur une grille de cuivre.

11. Microscopie électronique en transmission, ou TEM pour Transmission Electron Microscopy
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2.6 Caractérisation des propriétés thermoélectriques

2.6.1 Résistivité et pouvoir thermoélectrique
Principes de mesures

La résistivité électrique de nos matériaux massifs a été mesurée par la méthode quatre
pointes colinéaires (a ne pas confondre avec la méthode quatre pointes de Van der Pauw
qui est utilisée pour caractériser les couches minces). Deux sondes aux extrémités du ma-
tériau servent a faire traverser un courant I et deux autres sondes situées entre les deux
premieres permettent de mesurer la différence de potentiel électrique résultante AV. On
travaille sur un parallélépipéede sur lequel les électrodes sont placées comme représenté
sur la figure 2.6. La résistivité électrique p se calcule alors de la maniere suivante a partir

des mesures obtenues sur AV et I.

p :g§ (2.13)
I 1

ou S et | sont respectivement la surface de la section et la longueur du barreau. 11 faut

également faire attention au fait que, lorsqu’'un courant traverse le barreau, le matériau

thermoélectrique développe a ces extrémités un gradient de température consécutif a

I'effet Peltier. Il en résulte alors une tension électrique parasite développée par I'effet See-

beck. Pour s’en affranchir, il est nécessaire d’utiliser des courants faibles ou bien de faire

une mesure a I’aide d’'un courant alternatif.

La mesure du pouvoir thermoélectrique peut étre réalisée sur le méme barreau. En
appliquant une différence de température AT entre les deux extrémités du barreau, une
tension électrique AV directement mesurable est développée. Afin d’obtenir une mesure
du coefficient Seebeck la plus fiable possible a une température donnée, il est nécessaire
de mesurer AV pour différents gradients de température (en gardant le co6té froid a une
température fixe) et de faire une régression linéaire pour obtenir un pouvoir thermoélec-

trique local, avec un AT tendant vers 0.

Dispositif expérimental

Le pouvoir thermoélectrique ainsi que la résistivité électrique des matériaux ont été
caractérisés sur le dispositif ZEM-3 de I'Institut Jean Lamour a Nancy en collaboration

avec le Dr. Bertrand Lenoir et le Dr. Christophe Candolfi.
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FIGURE 2.6 — Dispositifs théoriques de mesure de la résistivité électrique (A) et du pouvoir ther-
moélectrique (B).

Cet équipement, développé par |'entreprise japonaise ULVAC-RIKO, permet de mesu-
rer simultanément ces deux propriétés sous atmosphere controlée, de la température am-
biante jusqu’a 1373 K. Le dispositif est configuré pour accueillir deux géométries d’échan-
tillon différentes, soit parallélépipédique (4 4 16 mm? de section), soit cylindrique avec un
diametre compris entre 2 et 4 mm). Leur longueur peut également varier de 5 a 22 mm.
Dans la pratique, le matériau a caractériser est enserré par un systeme d’étau composé, a
chaque extrémité, d'un bloc d’alumine et d'une électrode en nickel comme illustré sur la
figure 2.7. Les deux sections de I’échantillon doivent donc étre planes et paralléles pour
assurer un bon contact thermique. Le dispositif contient un four a lampe dont la tempé-
rature est régulée par des controleurs (Yamatake SDC30). Ces derniers servent également

ala mesure du AT.

Une pression réduite d’hélium est introduite dans |’enceinte pour favoriser les échanges
thermiques. Les mesures sont gérées par un programme informatique dans lequel sont
définis les paliers de températures (pas de 25 ou 50 K) ainsi que le nombre de gradients
appliqués. Typiquement, quatre gradients de température sont imposés entre les élec-
trodes de platine (10, 20, 25 et 30 K). Ceux-ci sont générés de la facon suivante : le bloc
d’alumine inférieur est chauffé par un ensemble de fils de Pt/Rh contenus en son centre
et leur température est controlée par un thermocouple situé au cceur méme des fils. Le
bloc supérieur joue le role de puits thermique. Les différences de température relevées
entre les thermocouples (de type K ou R) sont de 1-6 K pour nos échantillons. Le co-
efficient Seebeck est évalué en régime stationnaire a partir du AT et AV relevé par les
thermocouples en contact avec le barreau et une méthode a 4 contacts est utilisée pour

déterminer la résistivité électrique.
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FIGURE 2.7 — Schéma et photographie d'un échantillon plan et poli placé entre les deux électrodes
du ZEM-3. Les thermocouples situés a droite viennent s’appuyer sur I’échantillon a I'aide d’'une

vis micrométrique.
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Le coefficent Seebeck « S » est déterminé de la maniere suivante [28] :

AE
§-———"" (2.14)
(T —Ty)
Avec :
— AEla force électromotrice entre les sondes
— T, température de la sonde inférieure
— T, température de la sonde supérieure
La résistance « R » est déterminée de la maniére suivante [28] :
AV

Avec:
— AVle changement de tension observé lorsqu’un courant constant est ap-
pliqué

— Ile courant appliqué par une alimentation a courant constant

La résistance spécifique de I’échantillon « R, » est déterminée de la maniére suivante
[28] :

Re =R.——— (2.16)

Avec :
— Rlarésistance
— W.Dl’aire de la section transversale de ’échantillon

— dla distance entre les sondes (0,34 cm)

Outre la rapidité d’acquisition et la facilité de mise en ceuvre de ce dispositif, il existe
cependant quelques limites et des difficultés peuvent étre rencontrées avec un échan-
tillon possédant une résistivité supérieure a 1 {2.m ou un pouvoir thermoélectrique de
I'ordre de 20 wV/K (qui est 'ordre de grandeur du pouvoir thermoélectrique du fil de me-

sure).

Les erreurs de mesures dans ce dispositif sont d’environ 7 % pour le pouvoir thermo-
électrique et de 7 % également pour la résistivité électrique d’apres Ulvac-Riko. Le cumul

de toutes les incertitudes donne environ 20 % d’erreur pour le facteur ZT.
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2.6.2 Conductivité thermique par la méthode Laser Flash
Principe de mesure

La méthode laser flash ou LFTD '2, initialement développée par Parker [29], consti-
tue la méthode indirecte de mesure la plus utilisée pour déterminer la conductivité ther-
mique des matériaux. Il s’agit d'une méthode dynamique qui permet de déterminer la

diffusivité thermique «(T) ainsi que la chaleur spécifique C,, des matériaux.

Le principe de la méthode flash consiste a exciter thermiquement, a I'aide d’'un la-
ser ou d'une lampe flash, la face avant d'un échantillon solide cylindrique d’épaisseur
«e» et de rayon « r, ». Celui-ci doit étre opaque a la longueur d’onde du laser, homogene,
isotrope et de propriétés thermo-physiques constantes. L'échantillon est monté sur un
systéme porteur qui est situé dans un four. Apres que I’échantillon a atteint une tempéra-
ture prédéterminée, une slave d’énergie émanant d'un laser pulsé est absorbée sur la face
avant de I’échantillon, ce qui entraine un chauffage homogéne. Alaide d’un détecteur IR,

la hausse de température du c6té opposé de I’échantillon est surveillée.

La détermination de la diffusivité est calculée a partir de 'augmentation de la tempé-
rature en fonction du profil temporel. La diffusivité thermique est liée a la conductivité

thermique par la relation 2.17.

A(T) =a(T).p(T).Cp(T) (2.17)

Avec:
— A(T) la conductivité thermique du matériau en W/m/K
— «a(T) la diffusivité thermique du matériau en m?/s
— p(T) la masse volumique du solide en kg/m® déterminée selon le principe
d’Archimeéde

— Cp la chaleur spécifique massique a pression constante en J/kg/K

La chaleur spécifique massique a pression constante, C,, représente I'énergie néces-
saire pour augmenter la température d'un gramme ou d’'une mole d’'un matériau a pres-

sion constante d’'un 1°C.

Plusieurs modéles thermiques ont été proposés pour décrire le thermogramme issu
d’'une expérience flash. Dans le cas idéal ot il n'y a aucune perte thermique (cas adia-
batique) et ou 'impulsion laser est instantanée, Parker [29] a montré que la diffusivité

thermique (a) s’exprime selon I’équation 2.18.

12. Laser Flash Thermal Diffusivity Method
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eZ
o =0.1388— (2.18)

[
2
Avec:
— t1 letemps de demi-montée en température du thermogramme (temps né-
2
cessaire pour atteindre la moitié de la température maximale)

— el’épaisseur de I'’échantillon

Protocole expérimental

Les mesures ont été réalisées a I'Institut Jean Lamour a Nancy en collaboration avec le
Dr. Bertrand Lenoir et le Dr. Christophe Candolfi sur un laser flash LFA 427 commercialisé

par la société Netzsch.

Le pulse thermique est délivré par un laser solide Nd :YAG (acronyme pour néodyme :
yttrium aluminium garnet) de longueur d’'onde A = 1064 nm et de puissance maximale
25 J par impulsion, connecté au systeme par une fibre optique. L'élévation de la tempé-
rature de la face arriere du composé est relevé par un détecteur infrarouge (InSb a filtre
Ge) refroidi a I'azote liquide. Le porte-échantillon en alumine soutenant le matériau par
trois ergots est introduit dans un support tubulaire également en alumine qui, une fois la

chambre fermée, est centré dans le four.

Lensemble est concu pour minimiser le contact porte-échantillon/matiére et ainsi ré-
duire les pertes thermiques par conduction mais aussi pour assurer une irradiation laser
uniforme et totale de la face avant de I'’échantillon. Le diametre du faisceau laser utilisé
est, en effet, supérieur au diametre interne du porte-échantillon. Pour ne pas endom-
mager le détecteur ou perturber le signal, la partie du faisceau laser non absorbée par le
composé et non masquée par le porte-échantillon est bloquée par un capot en SiC recou-
vrant 'assemblage en alumine. Un premier thermocouple, placé au niveau des éléments
chauffants, permet de réguler la température du four. Un second, fixé au plus proche de
I’échantillon, assure une mesure précise de la température du matériau. Une circulation
d’eau (1 L/min) tempérée imposée a la base du four permet de prévenir de tout risque de
surchauffe. Les mesures ont été réalisées sous une atmospheére protectrice d’argon (flux
75 mL/min) apres trois cycles de pompage-remplissage successifs pour limiter au maxi-

mum la teneur en oxygene.

Afin de minimiser les incertitudes dues a I'opérateur, la préparation des échantillons
est menée de maniere rigoureuse. Les pastilles, d’épaisseur « e », ont été découpées avec

une scie a fil diamanté dans les pastilles issues du frittage SPS (0,8 < e < 1,2 mm et &
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~ 10 mm). Les surfaces ont été polies avec une grande précision (Ae < 0,02 mm) et les

dimensions vérifiées au pied a coulisse en cinq points minimum.

Lestimation de la conductivité thermique nécessite, en outre, la connaissance de I’évo-
lution en température de la chaleur spécifique et de la masse volumique. Nous avons né-
gligé la dilatation thermique que subit I’échantillon si bien que le volume est supposé
constant sur la gamme de température couverte. En réalité, plusieurs publications per-
mettent de déterminer I’évolution du volume en fonction de la température [30, 31]. Le
tableau 2.1 résume I'évolution des parametres de maille ainsi que du volume de la maille
en fonction de la température pour le TiO, en structure rutile. Le tableau 2.2 résume I'évo-

lution des parametres de maille pour le TiO, en structure anatase [32].

TABLEAU 2.1 — Evolution des paramétres de maille et du volume de la maille en fonction de la
température pour le TiO, rutile.

Température

C) ad) c @A) v (A%
25 4.5924(2) 2.9575(2) 62.38(1)
250 4.6001(3) 2.9654(4) 62.76(1)
460 4.6083(4) 2.9737(5) 63.15(1)
670 4.6172(5) 2.9803(7) 63.54(2)
890 4.6252(3) 2.9878(5) 63.92(1)

1060 4.6344(3) 2.9919(2) 64.26(1)

TABLEAU 2.2 — Evolution des paramétres de maille et du volume de la maille en fonction de la
température pour le TiO, anatase.

Température
C) ad) c @A) V (&%
28 3.7845 9.5143 136.3
210 3.7875 9.5294 136.7
449 3.7923 9.5548 137.4
608 3.7970 9.5794 138.1
712 3.8009 9.5975 138.7

Mesure de la chaleur spécifique

Les mesures de chaleur spécifique ont été réalisées sur un systeme commercial Netzsch

(DSC 404 F3 Pegasus) (Cf. figure 2.8). Ce systeme fonctionne comme une ATD et non pas
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comme une DSC (on mesure précisément la différence de température entre deux creu-
sets qui contiennent I’échantillon et une référence afin d’en déduire le flux thermique),
la mesure du C, requiert des précautions drastiques si on cherche a obtenir une mesure
fiable. En effet, pour ce type de dispositif, le calcul de C, est permis a condition de remplir
des hypotheéses de géométrie qui permettent de simplifier les équations pour aboutir a la

chaleur spécifique.

FIGURE 2.8 — Photographie du dispositif de mesure de la chaleur spécifique (DSC 404 F3 Pega-
sus) de l'institut Jean Lamour a Nancy. Les mesures ont été réalisées en collaboration avec le Dr.
Bertrand Lenoir et le Dr. Christophe Candolfi.

Une analyse nécessite au minimum trois expériences réalisées dans les mémes condi-
tions (méme programme de température, méme débit de gaz, méme creusets). On pro-
cede, dans un premier temps, a I'’enregistrement du signal pour des creusets vides afin de
corriger la ligne de base des signaux DSC suivants. Cette expérience est réalisée au moins
deux fois pour vérifier la stabilité de la ligne de base. Un standard ((Al,O,) cristallin = sa-
phir) puis I’échantillon sont ensuite mesurés. Il est important de choisir les masses de
la référence de I'échantillon afin de respecter du mieux possible un produit mC,, le plus
proche possible entre les deux analyses. Cette précaution permet d’assurer un signal équi-

valent entre les deux mesures et ainsi d’assurer une meilleure fiabilité du calcul du C,.

Souvent, pour les matériaux cristallins, on se sert de laloi de Dulong-Petit pour évaluer
grossierement la chaleur spécifique massique a haute température, C,, du composé. La
loi de Dulong-Petit, énoncée en 1819, se base sur le fait que, dans la limite des hautes tem-

pératures (lorsque la température est supérieure a la température de Debye), les atomes
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vibrent indépendamment les uns des autres. Comme ils ont 3 degrés de liberté indépen-

dants, I'énergie du cristal suit donc I'expression 2.19.

E =3.N.kg.T (2.19)

Avec :
— Nle nombre d’atome total dans le systeme
— Tla température (K)
— kg la constante de Boltzmann (1.38064852.10723 J. K1)

Dans le cas d’'un cristal, il y a une maille cristalline qui se répéte périodiquement. On
peut alors considérer uniquement le nombre d’atome dans cette maille, n, et le multiplier

par le nombre d’Avogadro Nj.

N =n.Np (2.20)

L'énergie devient alors :

E :3.7’1.NA.]CB.T (2.21)

La chaleur spécifique étant la dérivée de I'énergie par rapport a la température. L'ex-

pression 2.21 devient alors :

CV :3I’l.NA.kB. (2.22)

La loi de Dulong-Petit s’exprime suivant I'’équation 2.23 et ne dépend que de la com-

position du matériau.

_3n.NA.kB

(2.23)
Avec :

— nle nombre d’atome par formule chimique

— N le nombre d’Avogadro (6.022140857(74).10% mol ™)

— kg la constante de Boltzmann (1.38064852.10723 J. K1)

— M la masse molaire par formule chimique (g.mol™!)
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Pour TiO,, le C;, estimé parI'équation 2.23 est égal a 0,937 I.g_l.K_1 ou74,83].mol LKL

En fait, la loi de Dulong-Petit donne la chaleur spécifique a volume constant C, et
non celle a pression constante C,. La différence entre ces deux chaleurs spécifiques est
donnée par I'équation 2.24 [33]. Cette différence peut expliquer I'écart observé entre la

mesure et le calcul.

Cp =Cy +0o®K,VT (2.24)

Avec:
— ale coefficient d’expansion K
— K¢ le module de masse compris entre 209,1 et 218,1 GPa
— Vle volume molaire du TiO, (1, 8792.107° m3.mol ™)

— Tla température (K)

Afin de comprendre I'évolution des propriétés du TiO, rutile en fonction de la tem-
pérature, nous avons tracé I'évolution du volume de la maille et de la densité en fonction
de la température. Les données sont issues de I'article du Sugiyama et al [30]. La dépen-
dance en température des parametres de la maille de TiO, rutile ainsi que du volume sont

représentée respectivement sur les figures 2.9 et 2.10.

4.66 3.02 T T
c=f(Température)
— y=3,251.10"°x+2,958
4.65 B 1
4.64 - - §
4.63 - _ |
<
Ke)
I
©
4.62 B 1
4.61 . 8
46+ . 1
a=f(Température)
. y=4,087.10"x+4,59
4.59 ! ! ! 2.95 ! ! !
0 500 1000 1500 2000 0 500 1000 1500 2000
Température (°C) Température (°C)

FIGURE 2.9 — Evolution des parameétres de maille a (a gauche) et c¢ (a droite) du TiO, rutile en
fonction de la température [30].
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FIGURE 2.10 — Evolution du volume (a gauche) et de la densité (a droite) du TiO, rutile en fonction
de la température [30].

Les coefficients de dilatation thermique linéaire dans la plage de température mesu-
rée ont été obtenus comme étant o, = 8,9(1)x107% °C™! et o, = 11,1(1)x107¢ °C~! pour
les axes a et c. Le coefficient de dilation thermique pour le volume cellulaire a été déter-
miné comme étant o, = 28,9(3)x107% °C~!. Pour le rutile, qui a une structure quadratique,
seulement deux coefficients sont nécessaires pour représenter la dilation du cristal. L'ex-
pansivité du volume est donnée par la relation 2.25 [31].

Oy =2.004 + O, (2.25)

Malheureusement, il n’existe pas de valeurs précises du module de masse (K;) a haute
température. Il est donc difficile d’évaluer la différence entre le C), et le C, au-dela de
1300K [33].

Lerreur expérimentale totale pour une mesure de la conductivité thermique est esti-
mée a environ 10%, répartie entre les trois propriétés. La chaleur spécifique est obtenue
avec une précision d’environ 5% (c’est la plus élevée du fait des précautions a respecter
dans le protocole de mesure.) Le reste de I'incertitude est réparti entre la densité et la dif-
fusivité thermique et provient principalement de I'erreur sur la mesure des dimensions

de I'’échantillon.
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1 1 1 1 1 1 1 1 1
200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800 2000
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FIGURE 2.11 - Estimation de I'évolution du coefficient Cj-C, en fonction de la température [31].

2.7 Elaboration et caractérisation des couches minces de

S$n0O,

Cette partie présente le procédé de dépot DLI-CVD utilisé, ses avantages et ses in-
convénients ainsi que les parametres d’élaboration utilisés. Les dépots ont été réalisés a
Montpellier dans les locaux de Kemstream et Annealsys en collaboration avec le Dr. Hervé

Guillon et le Dr. Jean-Manuel Decams.

Le dépd6t chimique en phase vapeur (CVD) est un procédé ol1 une ou plusieurs molé-
cules volatiles inorganiques ou organométalliques, que 'on appelle généralement « pré-
curseur », sont transportées en phase vapeur jusqu’a la surface d'un substrat ou elles se

décomposent pour donner un film solide non volatil et des sous-produits volatils.

Un gazinerte, comme l'azote, I’argon ou I'hélium, est souvent utilisé pour améliorer le
transport du précurseur dans la chambre de dépot. Cependant, d’autres gaz vecteurs mais
réactifs tels que 'hydrogene, I’'oxygene sont aussi utilisés et ils participent a la réaction de

décomposition (réduction pour H,, oxydation pour O,) du précurseur.

2.7.1 Procédé d’élaboration des dépots : DLI-CVD

Le dépot par DLI-CVD permet d’élaborer des dépots a partir de précurseurs injectés

sous forme liquide dans un réacteur sous atmosphere controlée. Les précurseurs sont
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dissous dans un solvant lorsqu’ils sont sous forme solide. Quand les précurseurs sont li-
quides, ils peuvent étre dilués ou non dans un solvant avant injection. Les dépots peuvent
étre menés sous pression atmosphérique ou sous pression réduite. Le réacteur est com-
posé de trois zones. Les injecteurs et la source (vaporisation des précurseurs) forment la
premiere zone. Les injecteurs peuvent étre démontés lors de la préparation des solutions
de précurseurs. La seconde zone est la zone de dépots. Les produits de la réaction chi-
mique et les gaz sont éliminés dans une troisieme zone, de pompage. Les caractéristiques

de ces zones sont détaillées ci-dessous.
Zone d’injection et évaporation :

Cette zone comprend l'injection des précurseurs, des gaz vecteurs et/ou réactifs et
I’évaporateur. Les solutions contenant les précurseurs étaient injectés sous forme de fines
gouttelettes via des injecteurs automobiles a essence dans une chambre d’évaporation.
La quantité introduite est controlée par le débit de précurseur et la fréquence d’ouverture
des injecteurs. Il se produit alors une évaporation flash des solvants et des précurseurs
dans I'évaporateur. La température de 1'évaporateur doit étre suffisante pour engendrer
cette évaporation mais inférieure a la température de décomposition des précurseurs. Les
gaz vecteurs et réactifs, qui sont introduits au voisinage de la zone d’injection, véhiculent

les précurseurs en phase gazeuse vers la zone réactionnelle.
Zone réactionnelle :

Le dépot se forme par décomposition thermique des précurseurs en surface. Entre
I'injection des précurseurs et le suscepteur en carbure de silicium, le gradient de tempé-
rature doit rester positif. Dans notre étude, la température du porte-substrat a varié de
450 a 700°C. La conception du réacteur avec porte-substrat plan et suscepteur pour petit

échantillon est présentée sur la figure 2.12.

Lampes halogenes ] Porte

Vapeurs de précurseursr_ Thermocouple

l I I .
Support quartz Ecran quartz

& gaz de procédé

Contre tube

Tube quartz~ l

Vide et évent

FIGURE 2.12 — Schéma de conception du réacteur.
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Zone de pompage :

Cette zone est constituée du systéme de controle de la pression du réacteur et de 1'éva-

cuation des gaz.

Par rapport aux techniques de vaporisation traditionnelles, telles que le bulleur ou le
creuset (pour les précurseurs liquides ou solides), le flux de masse des précurseurs entrant
dans la chambre CVD est beaucoup plus précis et controlé. Les principaux avantages de

ce procédé de dépot sont les suivants :

— un bon controle de la quantité des précurseurs injectée et donc de la fraction mo-

laire de chaque précurseur dans le réacteur.

— lapossibilité d’utiliser des précurseurs a faible pression de vapeur ou qui présentent

une forte viscosité pour les liquides.
— l'obtention de vitesses de croissance élevées.

— le maintien a température ambiante de la solution de précurseur avant I'injection

dans le réacteur ce qui évite toute dégradation préalable de ceux-ci.
— une bonne reproductibilité.
— la possibilité de déposer sur des substrats de forme complexe et/ou poreux.

— une température de dépot relativement basse (< 450°C).
Mais il présente aussi quelques inconvéniants qui sont :

— un surcout par 'utilisation du systéme d’injection liquide.
— T'utilisation de solvants (inflammables, toxiques).

— des substrats compatibles avec la température de dépot qui reste encore contrai-

gnante car élevée.

2.7.2 Influence des conditions de dépo6t sur la vitesse de croissance des

couches par CVD

Dans un procédé CVD, la vitesse de croissance des couches dépend essentiellement
de deux parametres expérimentaux : la température de substrat (T), et la pression (P).
D’une maniere générale, les phénomenes en phase vapeur sont régis par la pression, et

les phénomenes en surface par la température.
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Téte d’injection Kemstream

Réservoir de solvant

Réservoir de précurseur

FIGURE 2.13 — Vue arriére du dispositif de dép6t DLI-CVD d’Annealsys.

Téte d’injection Kemstream

Chambre de vaporisation

Chambre de mélange = Chambre CVD (réacteur)

FIGURE 2.14 — Vue de face du dispositif de dépdt DLI-CVD d’Annealsys.
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La réaction étant décomposée en une série d’étapes successives, la vitesse globale de
la réaction est fixée par la vitesse de I'étape la plus lente. On distingue ainsi deux modes
de croissance en CVD, selon que I'étape limitante concerne le transfert de masse en phase
vapeur (régime diffusionnel), ou les réactions en surface (régime réactionnel, appelé en-
core régime cinétique). La détermination expérimentale du type de controle de la réac-
tion (diffusionnel ou réactionnel) est obtenue en tracant le logarithme de la vitesse de

dépots en fonction de I'inverse de la température comme représentée sur la figure 2.15.

L e Py <P
Régime diffusionnel

Ln Vd,4
nvd P1 T1>T2

4

Régime réactionnel

1/T
/T, 1/T,

FIGURE 2.15 - Régime de croissance en CVD.

Deux domaines apparaissent généralement :

— A basse température, la vitesse de croissance est limitée par la cinétique des réac-
tions chimiques a la surface du substrat et, donc, augmente de facon exponentielle

avec la température, suivant la loi d’Arrhénius :

Eq
V =Vyexp (_ﬁ) (2.26)

Avec:
— Vp une constante dépendant des conditions expérimentales
— E, I'énergie d’activation exprimée en calories ou en électron-volt
— Ra constante universelle des gaz parfaits

— T la température du substrat (K)
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Dans un régime réactionnel, le transfert de masse en phase vapeur est tel que la
quantité de matiere nécessaire a la réaction au niveau de la surface du substrat est
toujours en exces. Une augmentation de la température, dans le cas d'une réaction
endothermique, ce qui est presque toujours le cas, va se traduire par une augmen-

tation de la vitesse de dépot.

— Dans le régime intermédiaire, dit diffusionnel, la cinétique de croissance dépend
peu de la température de dépot. En effet, la cinétique des réactions chimiques est
suffisamment rapide pour consommer toutes les espéces réactives arrivant a la sur-
face du substrat depuis la phase gazeuse. Dans ce cas, |'étape limitante concerne

I'apport de matiére de la phase gazeuse vers la surface.

— A haute température, on peut observer une diminution de la vitesse de croissance.
Son origine est la formation de particules solides en phase gazeuse qui conduit a un

appauvrissement des gaz actifs dans le mélange gazeux.

Lorsque I'on travaille a pression réduite, il est possible, en modifiant la pression totale,
de mettre en évidence les deux types de régimes de croissance (Figure 2.15). Lorsque la
pression totale augmente de P; a P» (P; < P»), la diffusivité des gaz diminue du fait de la
plus grande résistance a leurs déplacements, et I'on observe une diminution de la vitesse
de dépot, et un déplacement de la température de transition entre les deux régimes (T; >
To).

2.7.3 Parametres de dépot

Le tableau 2.3 présente les différents parametres que nous avons utilisés pendant ce
travail. Certains étaient maintenus constants comme par exemple la fréquence d’injec-
tions des précurseurs et le débit des gaz. D’autres ont varié comme la température du
suscepteur dans le but d’étudier I'influence de ceux-ci sur la structure, la composition et

les propriétés des dépots.

Les dépots par DLI-CVD ont été réalisés a Montpellier dans une machine Annealsys
MC-050 équipée d'un évaporateur DLI Vapbox 1500 de Kemstream. Les précurseurs uti-
lisés sont en solution dans du toluéne anhydre et le réservoir de la machine CVD a été
rempli en boite a gants. Pour les dépots, nous avons utilisé des substrats de silicium de
type P avec une orientation <100> de 50 mm de diameétre avec une face polie (dépot sur
la face polie). Les substrats ont été utilisés sans préparation ni nettoyage. Les gaz utilisés

au cours du process de dépots sont les suivants :

— N, Air Liquide ALPHAGAZ 1 (= 99,999%) contenant : H,O0 < 3 ppm; }»_(C,H;,) < 0,5
ppm; O, <2 ppm
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TABLEAU 2.3 - Parametres d’élaboration DLI-CVD des dépots SnO,.

Parametres Valeur
Pression lors du dépot (torr) 1,2
Température de la chambre de vaporisation (°C) 180
Température du suscepteur SiC (°C) 400 - 650
Temps de dépdt (min) 20-90
Débit total de gaz (sccm) 570
% O, dans N, 18,94
Débit de la solution (g/min) 0,5
Fréquence d’injection de la solution contenant Sn(0'Bu),(dmamp), (Hz) 1,5
Concentration de la solution de Sn(OtBu)z(dmamp)2 (mol/L) 0,0155

— O, Air Liquide ALPHAGAZ 2 (= 99,9995%) contenant : H,0 <5 ppb; > .(C,H;,) <0,1
ppb; CO<0,1 ppb; CO, <0,1 ppb; H, <0,1 ppb

2.7.4 Ellipsométrie

Ces analyses ont été réalisées et traitées par le professeur Christophe VALLEE du CEA
de Grenoble. Les analyses ont été effectuées a I'aide d’un ellipsometre de marque Film

Sense et de modele « FS-1 Multi-Wavelength Ellipsometer ».

2.7.5 Microscope a force atomique

LAFM '3 est un type de microscope a sonde locale permettant de visualiser la topo-
graphie de la surface d’'un échantillon. Cette analyse a été réalisée avec I'aide du Dr. Eric
Ehret du laboratoire IRCElyon. Avant I’analyse, les échantillons ont été fixés sur un sup-
port en laque d’argent. Les mesures ont été effectuées a I’aide d'un AFM Nanoscope III-A
de la société Bruker. Nous I'avons utilisé en mode contact dans les conditions ambiantes
avec des pointes pyramidales carrées en Si; N, de rayons nominaux de 20 a 30 nm mon-
tées sur des cantilever triangulaires en Si;N, revétus d’or ayant une raideur nominale au

ressort de 0,06 N.m™1.

13. Microscope a force atomique ou Atomic Force Microscope
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Chapitre 3

Dioxyde de titane dopé niobium et

solution solide (Sn,Ti)O,

« You must look at the facts

because they look at you. »

Winston Churchill
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Introduction

3.1 Introduction

Le dioxyde de titane (TiO,) est un matériau utilisé dans une large gamme d’applica-
tions de commodités et de haute technologie. Afin d’augmenter la conductivité électrique
de la matrice a base de dioxyde de titane, nous nous sommes intéressés au dioxyde de
titane dopé niobium (TiOZ:NbE’*). Si de récents travaux rapportent des données thermo-
électriques dans le systeme TiO,:Nb>* dans sa phase rutile, il existe trés peu d’étude des
propriétés physiques dans la phase anatase qui, d’apres la littérature, possede une limite
de solubilité du niobium plus élevée que la phase rutile. Laugmentation de la concen-
tration en niobium permettrait alors d’augmenter le facteur de puissance thermoélec-
trique du dioxyde de titane. Cela a motivé une étude des propriétés thermoélectriques
de matériaux nanostructurés a partir de nos particules nanométriques de TiOz:Nb5+. Les
matériaux nanostructurés sont obtenus par frittage SPS. Ce procédé permet de produire
des matériaux compacts a densité élevée et offre des avantages signifiants. Les vitesses
de chauffe et de refroidissement étant élevées, le maintien en température étant généra-
lement court, la densification du matériau peut se faire a une température relativement
plus basse que les méthodes conventionnelles. Ces parametres permettent de réduire la

croissance des grains et donc d’obtenir une nanostructure des matériaux.

Ce chapitre présente une étude dont’objectif est la recherche d’'un optimum en com-
position des matériaux synthétisés. On s’intéresse en particulier al'influence de la concen-
tration en niobium sur la composition des nanoparticules lors de 1'étape de synthese.
Nous étudierons tout d’abord la faisabilité de cette réaction par voie sol-gel puis 'impact
sur la structure des matériaux apres frittage SPS et pour finir I'influence de la concentra-

tion en niobium sur les propriétés thermoélectriques apres mise en forme.

3.2 Synthese et caractérisation des poudres

Afin de maitriser le protocole permettant la fabrication des matériaux thermoélec-
triques, nous avons été amenés a préparer les poudres de dioxyde de titane non dopées
et dopées a partir de précurseurs moléculaires. Ces précurseurs moléculaires sont des
alcoxydes métalliques de titane et de niobium. Avant d’étre frittées, ces poudres ont été

caractérisées par DRX et microscopie électronique.

3.2.1 Synthese du dioxyde de titane pur

i A,NBu,Br
[Ti(OEt)4]3 + H,O

TiO,
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Synthése et caractérisation des poudres

L'éthoxyde de titane (IV) utilisé pour les syntheses a été acheté chez Strem. Avant uti-
lisation, le précurseur a été distillé sous vide et stocké a I’abri de I'air et de 'humidité dans
un tube schlenk sous atmosphere inerte (argon). Les nanoparticules de dioxyde de titane
ont été préparées par un procédé sol-gel simple développé par I’équipe du laboratoire [1],
efficace a basse température et avec un intérét particulier pour le respect de I'’environne-
ment puisque la syntheése a lieu dans I'eau.

Pour une synthese d’environ 3 grammes d'une nanopoudre de dioxyde de titane, nous
avons introduit dans un ballon schlenk sous atmosphere inerte (argon) 9,12 grammes
(0,04 mole) d’éthoxyde de titane (IV) dans 10 mL de pentane. Nous avons porté a reflux un
ballon contenant 200 mL d’eau distillée et 0,1 équivalent molaire, par rapport au nombre
de moles de titane, de bromure de tetrabutylammonium. Lorsque la solution est a 100°C,
nous avons ajouté rapidement la solution d’éthoxyde de titane (IV) dans le pentane. Un
précipité blanc de dioxyde de titane se forme immédiatement. La suspension est chauffée
a reflux pendant 2 heures et est ensuite centrifugée a 6000 tours par minute pour donner
un solide blanc. Le précipité est lavé trois fois avec 50 mL d’eau distillée et une fois avec

50 mL d’éthanol puis séché a 80°C pendant 12 heures.

Le bromure de tetrabutylammonium ou TBAB ! représenté ci-dessous, est utilisé afin
de réduire la tension superficielle entre la phase organique et la phase aqueuse mais éga-
lement pour augmenter la force ionique du milieu, favorisant la cristallisation en struc-

ture anatase de TiO, [1].
e /\/\ /\/\ o
S
N Br®
H3C \/\/ \/\/ CHj3
Bromure de tetrabutylammonium

3.2.2 Synthese du dioxyde de titane dopé niobium

A,NBu4Br
H,0

[Ti(OEt)4]3 + x[Nb(OED)s5], Ti, Nb,O, 5

Lintroduction, en insertion ou en substitution, d'un cation Nb>* dans le réseau TiO,,
modifie la nature et le nombre des défauts ponctuels présents dans le solide. Des poudres
avec des pourcentages molaires de niobium variables ont été obtenues par co-hydrolyse-
polycondensation d’'un mélange d’éthoxyde de titane ([Ti(OEt),],) et d’éthoxyde de nio-
bium ([Nb(OEt);],).

1. Tetra-n-ButylAmmonium Bromide
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Synthése et caractérisation des poudres

L'éthoxyde de niobium (V) utilisé dans cette partie a été acheté chez Strem. Avant uti-
lisation, le précurseur a été distillé sous vide et stocké a I’abri de I'air et de 'humidité dans
un tube schlenk sous atmosphere inerte (argon). Les nanoparticules de dioxyde de titane
dopées niobium ont été obtenues suivant le méme procédé utilisé pour la synthese du

dioxyde de titane pur. Un schéma illustrant la synthese est présenté en figure 3.1.

[Ti(OEY), 1,

[Nb(OEY)],

—Solide , Lavages

Recuit

Centrifugation Séchage l (500°C/4h)

Nano-TiO,:Nb

(Poudre blan&e)

1

FIGURE 3.1 — Schéma récapitulatif de la synthése des nanoparticules de TiO, dopées ou non avec
du niobium.

Solution

Les précurseurs métalliques, en solution dans le pentane, sont mélangés sous agita-
tion mécanique pendant 10 min. Cette méthode d’élaboration nous permet d’obtenir un
haut niveau d’homogénéité du dopant dans le dioxyde de titane apres hydrolyse des pré-

curseurs métalliques.

Un récapitulatif des différentes poudres obtenues est résumé dans le tableau 3.1. Dans
le tableau suivant, la colonne « %y, Théorique (molaire) » correspond au pourcentage

molaire de niobium dans les poudres déterminé par les analyses élémentaires.

TABLEAU 3.1 - Synthése des poudres de TiO, dopées niobium.

%np Expérimental %np Théorique
(molaire) nr; (mole)  nyp (mole) (molaire)
1,05 0,0686 0,000685 1,00
2,02 0,0621 0,00125 2,09
2,85 0,0484 0,00138 2,80
3,64 0,0636 0,00231 3,69
4,01 0,0540 0,00218 4,05
5,07 0,0443 0,00225 5,18
7,5 0,0426 0,00320
15 0,0606 0,00909

Afin de controler I'exactitude des pourcentages molaires en niobium, des analyses élé-

mentaires ont été réalisées sur I'ensemble des poudres synthétisées. A titre d’exemple,
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Synthése et caractérisation des poudres

suite a la synthese de I'échantillon TiO,:2%Nb"*, le pourcentage molaire en niobium était
estimé a 2,02%. L'analyse élémentaire montre un pourcentage molaire en niobium de 2,09
+ 0,014%. Nous retrouvons cette précision pour tous les autres échantillons d’intéréts

synthétisés.

3.2.3 Caractérisation des poudres
Analyse thermique

Apres séchage a 80°C pendant 12 heures, les poudres ont été ensuite calcinées a 500°C
pendant 4 heures sous air. La température de prétraitement de 500°C a été déterminée
par rapport a 'analyse ATG-ATD ? de la poudre dopée & 15% en niobium et issue de I’hy-
drolyse. La figure 3.2 présente les résultats de 'analyse thermique. Cette analyse a été

effectuée sous air reconstitué et avec une rampe de chauffage de 10°C/min.

TEXO

% TG

400 600 800 1000
212 4 T/°C
.14 4

-16 +

-18 4

-20 T T v T - T T T 3
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900

T/°C

FIGURE 3.2 — Représentation des courbes ATG et ATD d'une poudre de TiO, dopé avec 15% de
niobium directement issue de I'hydrolyse. La courbe ATG permet de fixer une température de cal-
cination de 500°C.

2. Analyse ThermoDifférentielle
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Synthése et caractérisation des poudres

Cette analyse thermique présente deux pertes de masses en ATG (Figure 3.2A) entre
20-200°C et 200-450°C d’environ 12,2 et 6,2% respectivement. On observe un pic endo-
thermique vers 100°C relatif a la perte de solvant et d’eau absorbé ainsi que trois pics exo-
thermiques (250, 380 et 490°C) en ATD relatifs a la pyrolyse des résidus organiques OH
et OR. Le dernier pic exothermique vers 490°C indique I'apparition de la phase cristal-
line anatase (transition d'un état amorphe vers une structure cristallographique de type

anatase) (Figure 3.2B).

Cette étude a permis de fixer la température de recuit des poudres a 500°C pendant
4 heures sous air. Apres 4 heures a 500°C et directement a la sortie du four, la poudre est
légerement jaunatre et redevient blanche apres refroidissement a température ambiante
sous air. Selon Ogacho, la 1égere coloration jaunatre peut étre attribuée a I’absorption de

polarons due au dopage au niobium dans le réseau de TiO,, [2].

Diffraction des rayons X

L'analyse par diffraction des rayons X des échantillons élaborés sous forme de poudre
débute par I'identification des phases et la détermination des parameétres de la maille de
maniere approchée a I’aide du logiciel « DIFFRAC.EVA ». Ensuite, nous procédons aux af-
finements des parametres de maille, du facteur d’échelle et des parameétres structuraux
(positions atomiques, taux d’occupation) par la méthode de Rietveld en utilisant le logi-
ciel FullProf [3]. La qualité de I'affinement est évaluée en comparant le diagramme cal-
culé et le diagramme observé en faisant leur différence. Plusieurs facteurs sont calculés

afin d’apprécier la qualité de I'affinement :

— Le facteur de confiance portant sur les facteurs de structure (Rg).
— Les facteurs de profil des pics (R, et Ryp).

— Le facteur de Bragg (Rg;qgg Ou Ry).

— Le facteur minimum espéré (Rey).

— La qualité du fit (Xz)

Affinement des parametres de la maille et affinement structural des échantillons non-

dopés:

L'analyse par diffraction des rayons X des échantillons non dopés élaborés sous forme
de poudre a permis d’identifier les différentes phases présentes et la détermination de
leurs parametres de maille, résumés dans le tableau 3.2. Lensemble des diffractogrammes

présente des raies larges indiquant une faible taille des cristallites.
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Synthése et caractérisation des poudres

TABLEAU 3.2 - Données cristallographiques des phases TiO, anatase et brookite.

Parametre de Groupe
Phase maille (A) Atome X y z d’espace
Anatase | &= b=3,784 Ti 0 1/4 3/8 14, /amd
c=9,515 0 0 1/4 | 0,1669
Tio, a=5,163 Ti 0,3670 | 0,1286 | 0,1082
Brookite b=9,159 01 0,1842 | 0,0120 | 0,3541 Pbca
c=5,439 02 0,0374 | 0,2319 | 0,1087

Apres séchage a 80°C pendant 12 heures, les poudres synthétisées sont amorphes.
Apreés calcination a 500°C, I'analyse par diffraction des rayons X confirme que le pro-
duit synthétisé est en majorité du dioxyde de titane anatase avec des traces de brookite
(Figure 3.3). La taille des nanoparticules est d’environ 10 nm. La présence de brookite
peut étre expliquée par les travaux de Zhang et de Banfield [4]. Les changements de phase
des nanoparticules de dioxyde de titane sont fortement dépendants de la taille. Pour des
tailles inférieures a 11 nm, I'anatase est la phase la plus stable alors que la phase brookite
est plus stable pour des tailles comprises entre 11 et 35 nm.

3500 T T T T T
a TiO2 apres synthése
3000 | TiO,, apres calcination 500°C/4h | -
a = anatase
2500
b = brookite
<
> 2000 7
pe]
‘©
c
@ 1500 7
£
1000
500
0 1 1 1 1 1
20 30 40 50 60 70 80

Angle de diffraction des rayons X (degré 26)

FIGURE 3.3 - Diffractogrammes RX du dioxyde de titane pur aprées synthese et calcination a 500°C
pendant 4 heures. On observe deux phases distinctes : anatase (a) et brookite (b).

Les résultats des affinements des parameétres de maille sont consignés dans le ta-
bleau 3.3.
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Synthése et caractérisation des poudres

TABLEAU 3.3 — Résultat de I'affinement structural pour les phases TiO, anatase et brookite.

Parametre de Facteurs Volume par | Taille
Phase maille (A) d’affinement maille (A%) (nm)
= =0, 2 R =9, 2 R = 4,2
Anatase | 27P=3789@) | Ry =532Rp =428 | 140150
c=9,493(2) X =229
Ti0, a=4,934 Rg = 22,83 10,4
Brookite -9114 Rp=2
b=9, 5 9,59 238,43(2)
c=5,303 X =229

Affinement des parametres de la maille et affinement structural des échantillons do-

2

pés:

L'analyse par diffraction des rayons X des poudres dopées au niobium apres calcina-
tion a 500°C, présentée en figure 3.4, a permis d’identifier les mémes phases cristallogra-
phiques. Les matériaux sont tous cristallisés majoritairement sous la forme anatase avec
des traces de brookite pour I'échantillon non dopé ou faiblement dopé. La présence de
brookite a été expliquée précédemment. On constate également une augmentation des
parameétres de maille en fonction du taux de Nb®*. Cette évolution des parameétres de
maille est résumée dans le tableau A.1 a la page 11 et les affinements structuraux sont pré-
sentés sur la figure 3.5a. Laugmentation des parametres de maille peut s’expliquer par la
faible différence de rayon ionique entre le Nb°* et le Ti**. En effet, Nb>* a un rayon ionique
de 64 pm proche de Ti** qui est de 60,5 pm, ce qui permet d’envisager des substitutions

cristallographiques.

La figure 3.5b et 3.5c permet de voir que cette évolution n’est pas linéaire ce qui ten-
drait a démontrer que le niobium n’est pas totalement en position substitutionnelle a
partir d'un taux de dopage compris entre 7 et 8% molaires. Ce résultat diverge par rapport
aux résultats de la littérature qui estiment la solubilité de Nb®>* dans I’anatase 4 environ

20% molaires.

On observe également, du fait de 'augmentation des parametres de maille, un déca-
lage des pics de diffraction vers les bas angles (Figure 3.6). L'anatase cristallise dans le
systeme quadratique et la distance interréticulaire peuvent étre reliées aux parameétres de

maille selon I’équation 3.1.

1
dpg) = —— (3.1)
hkl T

a? c2

Par ailleurs, cette distance interréticulaire est reliée au parametre 0 via la relation de
Bragg exprimée selon I'équation 3.2.
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Synthése et caractérisation des poudres

10000 T T T T T
Tig e5NPg 150,
9000 - a = anatase Tig 625N 6750, |
b = brookite T!0,95'\”00,0502
8000 - TigesNPo 040y | |
TiO,QBSNb0,03502
7000 - a Tio,97Nb0,0302
TigesNbg020n
Ti Nb (@]
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FIGURE 3.4 - Diffractogrammes RX des échantillons apres calcination a 500°C pendant 4 heures.
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FIGURE 3.5 — Aspect des affinements et évolution du parametre de maille a et c (A) des nano-
poudres apres calcination a 500°C.
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Synthése et caractérisation des poudres

2dpiSin(0) = nA (3.2)

Le regroupement des équations 3.1 et 3.2 permet d’expliquer cette observation. Pour

conserver la constante nA, sila distance dj;; augmente alors ’angle 20 doit diminuer.

3500 T T T T T T T T T

0%mol en Nb®*
15%mol en Nb°* | -

3000

2500

2000

1500

Intensité (u.a)

1000

500

0 1 1 1 1 1 1 1 1 1
20 21 22 23 24 25 26 27 28 29 30

Angle de diffraction des rayons X (degré 260)

FIGURE 3.6 — Décalage vers les bas angles du pic de diffraction (101) pour une poudre de TiO,
non-dopée et une poudre de TiO, dopée avec 15% de niobium.

Analyse microscopique des nanopoudres

La figure 3.7 montre des images de microscopie électronique a balayage obtenues sur
les poudres calcinées de TiO, et de TiO, dopé niobium. On peut observer, notamment
sur I'image 3.7a, une tendance des nanoparticules a s’agglomérer entre elles pour former
des grains de plusieurs centaines de nanometres. En effet, dans les nanopoudres, les na-
noparticules sont rarement isolées les unes par rapport aux autres en tant que particules
primaires mais ont tendance a s’agréger (par des liaisons chimiques « fortes ») ou s’agglo-
mérer (par des liaisons physiques « faibles ») en amas de plus grandes dimensions. Ces
deux phénomenes peuvent modifier ’aspect et les propriétés des nanomatériaux. En-
suite, la morphologie sphérique des nanoparticules est similaire dans tous les cas et la
taille des particules apres calcination est estimée a partir des images MEB a une dizaine

de nanometres confirmant ainsi les résultats obtenus par affinement Rietveld.
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Synthése et caractérisation des poudres

(b) TiO, :2%Nb

() TiO, :4%Nb (d) TiO, :7,5%Nb

(e) TiO, :15%Nb

FIGURE 3.7 — Images MEB des nanoparticules calcinées de TiO, et de TiO, dopé niobium. La for-
mation d’agglomérat est nettement visible sur I'image 3.7a alors que les images 3.7b, 3.7c, 3.7d
et 3.7e permettent d’apprécier la taille des nanoparticules.
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3.3 Frittage SPS et aspect des frittés

Dans cette section, nous allons discuter des parametres utilisés lors du frittage des
poudres. Les conditions opératoires générales utilisées au cours de cette these ont été
étudiées au préalable par les membres du consortium. L'aspect des pastilles, la structure

cristallographique ainsi que la densité seront abordés.

3.3.1 Conditions opératoires générales du frittage SPS

Les frittages SPS ont été réalisés au laboratoire MATEIS a I'INSA de Lyon. L'équipement
utilisé est une SPS type HP D25 de la société FCT®. Au cours du projet de thése, la procé-
dure de frittage a été optimisée afin de répondre aux objectifs de notre étude. Pour obtenir
une pastille finale de plus de 2 mm, environ 1 gramme de poudre synthétisé par voie sol-
gel puis calcinée est placé dans un moule en graphite de diametre 10 mm préalablement
chemisé d'une feuille de papier carbone (Papyex). Le chemisage est utilisé pour faciliter
le démoulage et éviter une réaction de la poudre avec la matrice. En plus du chemisage,
une face de la feuille de papier carbone est recouverte de nitrure de bore appliqué par
spray afin de limiter la pollution au carbone dans notre oxyde. Le moule contenant notre
poudre est placé dans le SPS et le frittage est réalisé sous vide dynamique. Le schéma du
dispositif est présenté sur la figure 3.8. La température est controlée a I'aide pyrometre
optique. La température lue est proche des bords de I'échantillon. Les matériaux ont été
frittés a une température Tgina1e définie et fixée a 750, 850 et 960°C. La vitesse de montée
en température Rrampe utilisée est de 10 et 100°C/min pour les pastilles frittées a 850°C
et 100°C/min pour les autres. Pour chaque expérience, le plateau a la température de frit-
tage est de 10 minutes. Une pression de 6 kN (76,4 MPa) est appliquée conjointement a
la montée en température en 1 minute. La pression est relachée a la fin de la descente
en température. Concernant la descente en température, aucune rampe n’a été fixée. La
durée moyenne pour la préparation de la matrice et le frittage est d’environ 45 minutes.

Un récapitulatif du profil de montée en température est présenté sur la figure 3.9.

3.3.2 Aspectdes frittés

Les échantillons, apres frittage SPS, sont polis afin d’enlever la feuille de Papyex. Ils
ont tous la forme d'un disque de 10 mm de diametre avec une épaisseur d'un peu plus de
2 mm pour une masse comprise entre 1,0 g et 1,2 g. Apres le polissage et le nettoyage a

I'éthanol, les pastilles de TiO, et de TiO, dopées avec du niobium ont changé de couleur.
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Pression

Piston

Matrice
graphite ™

Poudre —

Chambre sous -

vide Pression

Nitrure de bore

Poudre

Papyex

FIGURE 3.8 — Schéma de préparation du frittage SPS

Température
750°C
850°C pendant 10 min
960°C

Temps

FIGURE 3.9 — Schéma représentant les différents cycles de frittage utilisés pour I'élaboration des
céramiques de TiO, et de TiO, dopé niobium.
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Initialement, la poudre introduite dans la matrice avant le frittage était blanche. Elles ont
maintenant une couleur bleue foncée métallique comme montrée sur la figure 3.10. Ce
changement de couleur mentionné n’est pas dii au carbone, dont la diffusion a été limitée
par I'application d'une couche de nitrure de bore entre la poudre et la feuille de Papyex,
mais a la formation de défauts d’oxygéne dans le matériau, quand TiO, a été réduit en
TiO, , lors du frittage SPS [5]. Les pastilles frittées a 750°C, 850°C et 960°C présentent le

méme aspect visuel.

Tio, Ti0,:2%Nb5* TiO,:4%Nb5* Ti0,:7,5%Nb5* TiO,:15%Nb5*

FIGURE 3.10 — Couleur des pastilles apres frittage SPS a 960°C

3.3.3 Découpage des pastilles

Apres avoir mesuré la densité des pastilles suivant le principe d’Archimede, elles sont
ensuite découpées selon les schémas montrés sur la figure 3.11 avec une scie a fil dia-
manté. Cette étape est essentielle afin de pouvoir caractériser 'ensemble des proprié-
tés cristallographiques et thermoélectriques de nos échantillons. La premiere découpe va
nous permettre d’obtenir un demi-disque pour caractériser les propriétés de conductivité
thermique. La deuxiéme et la troisieme découpe, nous permettra d’obtenir un parallélé-

pipede pour les mesures de conductivité électrique et du coefficient Seebeck.

e

(a) Premiere découpe (b) Identification des faces

ace externe
(surface de la pastille)

Face interne
(coeur de la pastille)

(c) Deuxieme découpe (d) Troisieme découpe

FIGURE 3.11 — Schéma des différentes découpes des pastilles.
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3.3.4 Structure cristallographique des pastilles
Etude des pastilles de TiO, dopées Nb frittées par SPS a 750°C

Les diffractogrammes RX des pastilles de Ti, Nb_ O, (avec x égal a 0; 4.1072;7,5.1072
et 15.1072) apres frittage SPS a 750°C et polissage sont montrées sur la figure 3.12. Afin de
connaitre le pourcentage de chacune des phases, les diffractogrammes RX ont été traités
par un affinement de Rietveld. Les résultats sont présentés dans le tableau 3.4. A I'excep-
tion de la pastille contenant 15% molaires de niobium qui présente trois phases (anatase,
rutile et TiNb,O.), les autres pastilles présentent que deux phases (anatase et rutile). On
note également sur les profils DRX des échantillons, I’absence de pics correspondant au
Nb,O;. En fait, a ces faibles concentrations, les ions niobium sont dispersés de maniere
aléatoire dans les sites cristallographiques de la structure anatase. On n’observe pas non

plus la présence de BN, signe que le polissage des pastilles a été réalisé correctement.
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Angle de diffraction des rayons X (degré 20)

FIGURE 3.12 - Diffractogramme RX de la surface des pastilles de Ti, ,Nb O, apres frittage SPS a
750°C avec une montée en température de 100°C/min.

Aucune des pastilles ne présentent une seule phase en surface. La pastille de TiO, pur
est composée a 98,3% de rutile. Cette proportion tend a diminuer lorsque I'on incorpore

du niobium dans la maille. Il est largement admis que 'introduction de dopant dans le
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TiO, modifie les températures de transition de phase. Plusieurs études ont été réalisées
sur I'impact du niobium sur la transition anatase-rutile [6, 2, 7]. Il en ressort que I'échan-
tillon non dopé est celui dont les nanoparticules de TiO, connaissent une transition de
phase anatase -> rutile a la plus basse température. Pour les échantillons fortement char-
gés en Nb, une ségrégation d’une partie du niobium en TiNb, O, favorise également une

transition anatase -> rutile a plus basse température.

TABLEAU 3.4 — Evolution du pourcentage des différentes phases en surface des pastilles frittées a
750°C. Pour I'échantillon contenant 15% molaire de niobium, on note la présence d’'une nouvelle
phase de TiNb, O..

Echantillon % d’anatase % de rutile % de TiNb, O,
TiO2 1,7 98,3 0
Tij 46NDg 4,0, 93,5 6,5 0
Tiy 925Nbg 47502 67,7 32,3 0
Tlo,ssNbo,sz 1,3 93,7-x 5

Suite a ces résultats, nous avons décidé de controler la cristallinité au cceur de la pas-
tille. Comme le montre la figure 3.13, 'inhomogénéité cristallographique est toujours pré-
sente mais la proportion des phases est complétement différente. Apres un affinement de
Rietveld, la proportion d’anatase est globalement plus importante au coeur de la pastille
lors de I'ajout du niobium. La pastille de TiO, pure ne montre pas de changement entre

la surface et le ceeur.

TABLEAU 3.5 — Evolution du pourcentage des différentes phases au cceur des pastilles frittées a
750°C. Pour I’échantillon contenant 15% molaire de niobium, on note la présence d’'une nouvelle
phase de TiNb, O..

Echantillon % d’anatase % de rutile % de TiNb207
TiO, 2,4 97,7 0
Tio,gﬁNbo,MOz 73,8 26,2 0
Tio,925Nbo,o7502 88,5 11,5 0
Tij gsNDg 150, 45,1 49,9 5

Il est bien connu que la transformation polymorphe des matériaux céramiques dé-
pend de la taille des grains, des impuretés, de la composition, de la voie de traitement, de
la nature et de la quantité de dopant. Il a été démontré que I'addition de Li*, Cu?*, Co?*,
Fe3* et Mn** sous forme d’oxydes ou de fluorures dans TiO, facilite la transformation de

la phase anatase-rutile tandis que Nb,O;, PO,*~ et SO,*~ la retarde. Shannon et Pask [8]
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FIGURE 3.13 - Diffractogramme RX du coeur des pastilles de Ti, ,Nb, O, apres frittage SPS a 750°C
avec une montée en température de 100°C/min.

et Mackenzie [9] ont expliqué l'effet accélérateur de Cu?*, Co?* etc. en supposant que
ces ions remplacent Ti** avec la formation de lacunes d’oxygene. Les lacunes en oxygene
agissent comme des sites de nucléation pour la transformation de phase anatase-rutile.
Au contraire, |'effet inhibiteur du phosphate et du sulfate est expliqué par Shannon et Pask
[10] qui suppose que la substitution de S®* et P>* aurait tendance a réduire le nombre de
lacunes en oxygene d'une maniere similaire a celle rapportée dans le cas du dopage avec
Nb,O; [9].

A partir de ces observations et de la littérature, plusieurs conclusions peuvent étre ti-
rées. Dans un premier temps, il apparait clairement que I'insertion de niobium dans la
maille du TiO,, favorise la structure anatase et inhibe la croissance du rutile. Nos résultats
sont cohérents avec les résultats d’Arbiol et al qui ont étudié I'effet du dopage niobium
dans des échantillons synthétisés par pyrolyse laser induite [6]. IIs ont constaté que la
présence d’ions de substitution du type niobium dans la structure du TiO, anatase entra-
vait le changement de phase. Dans un deuxieme temps, la différence dans la proportion
des phases (anatase vs. rutile) entre la surface et le coeur de la pastille montre clairement

une inhomogénéité de la température dans la pastille au moment du frittage SPS.
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Etude des pastilles de TiO, dopés Nb frittées par SPS a 850 et 960°C

Les diffractogrammes RX des pastilles de TiO, et de TiO, dopée avec du niobium apres
frittage SPS a 850 et 960°C et polissage sont montrées respectivement sur les figures 3.14
et 3.15.
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FIGURE 3.14 - Diffractogramme RX des pastilles de Ti, ,Nb, O, apres frittage SPS a 850°C avec une
montée en température de 10°C/min.

Lorsque le taux de niobium est inférieur ou égal a 7,5% molaires, on observe unique-
ment la structure rutile du TiO,. Cette caractéristique rend les échantillons particulie-
rement intéressants pour la caractérisation et la compréhension des propriétés thermo-
électriques. Lorsque le taux de niobium est supérieur a de 7,5% molaires (dans notre cas
lorsqu’il est de 15% molaires), on observe I'apparition d'une seconde phase. Son identifi-
cation permet de mettre en évidence le composé ternaire TiNb,O.. En effet, il existe une
limite de solubilité des dopants dans les matrices d’oxyde. Au-dela de cette limite, il y a
formation de phase ségrégée ou déformation du réseau suite a la présence de contraintes
si bien que la structure résultante devient amorphe. Cela peut expliquer I'élargissement
des pics que I'on observe sur la figure 3.16. Afin de montrer que le niobium est incorporé
de maniere substitutionnelle dans le réseau du dioxyde de titane, un affinement Rietveld
a été réalisé sur les diffractogrammes.
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FIGURE 3.15 - Diffractogramme RX des pastilles de Ti, ,Nb, O, apres frittage SPS a 960°C avec une
montée en température de 100°C/min.

La position des pics sur les diffractogrammes ne varie quasiment pas lorsqu’on insere
des atomes de niobium en faibles proportions. Ce phénomene est important car il met
en évidence la substitution des atomes de titane par les atomes étrangers. La valence du
titane dans TiO, est de 4, et le nombre de coordination est de 6, dans ce cas le rayon de
Ti** est de 0,605 A. La valence du niobium est ordinairement de cing et lorsque le nombre
de coordination est de six, le rayon de Nb®* est de 0,64 A. On note que le rayon de Nb>*
est trés proche de celui de Ti**. En conséquence, lorsque le dioxyde de titane est dopé
avec du niobium, il est susceptible d’occuper un site Ti. Cependant, Nb>* est 1égérement
plus grand que Ti**, ce qui devrait entrainer une augmentation de la taille des parametres
de maille. Compte tenu de 'équation de Bragg, les angles de diffraction doivent donc
diminuer et les pics de diffraction du plan cristallin doivent se déplacer vers les bas angles

comme montrés sur la figure 3.16 pour les échantillons frittés a 850 et 960°C.

La détermination des parametres structuraux apres un affinement Rietveld réalisé sur
les pastilles de Ti, Nb_ O, frittées a 850 et 960°C montre bien une augmentation linéaire
des parameétres de maille pour un taux de dopage inférieur ou égal a 7,5% molaires. Cette
augmentation linéaire est associée a la loi de Vegard qui stipule que dans un alliage ou
une solution solide, a température constante, il existe une relation linéaire entre les para-

metres de maille de la structure cristalline et les concentrations de ses éléments consti-
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FIGURE 3.16 — Influence du dopage sur le pic de Bragg (111) pour les échantillons frittés a 850
et 960°C avec une montée en température de 10 ou 100°C/min. Compte tenu de la loi de Bragg,
I'ajout de niobium dans la maille cristalline du TiO, entraine un décalage des pics vers les bas
angles.

tuants. Cette linéarité est montrée sur la figure 3.17 dont les valeurs sont récapitulées dans
le tableau 3.6.

Les parametres de maille de la phase rutile du TiO, sont les suivants : a = b = 4,594
A et ¢ =2,961 A. Ces derniers augmentent linéairement avec le taux de niobium jusqu’a
a=4,610A et c=2,970 A pour un taux de dopage de 7,5% molaires. Cette augmentation
des parametres de maille est également associée a une expansion du volume de la maille
cristalline de 62,49 A® 2 63,09 A suggérant que la substitution du titane dans |'octaedre
TiO4 est extrémement probable. On note sur la figure 3.17 une légere modification du
parameétre ¢ de la maille tétragonale pour un dopage supérieur a 3% molaires. D’apres
Sakata et Sahasrabudhe et al., quand la concentration en niobium augmente, la proba-
bilité de proximité entre deux atomes de niobium augmente et une telle proximité peut
conduire a une liaison Nb-Nb [11, 12]. Ce phénomene se traduit par des modifications
du parametre c¢ de la maille. Au-dela de 7,5% molaires, les parametres de maille de TiO,
n’évoluent plus. Le niobium ne rentre plus dans la maille et forme un nouveau composé,
le TiNb, O-.

Lorsque la teneur en niobium dans le matériau est inférieure a la concentration limite

avant!’apparition des dimeres (CIEIb), on observe une relation linéaire entre les parametres
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TABLEAU 3.6 — Evolution du paramétre de maille et du volume de la maille en fonction du pour-
centage molaire en niobium.

Volume de la maille

Echantillon a=bA) c@® A)3
TiO, 4,594 2,961 62,49
Tiy 99Nbg 5,0, 4,596 2,963 62,60
Tiy 65 Nbg, 0,0, 4,597 2,964 62,67
Tiy 97Nbg 050, 4,601 2,966 62,81
Ti,965NDo,03502 4,602 2,966 62,83
Tiy osNbg 040, 4,603 2,967 62,87
Tig 951NDg 04905 4,606 2,967 62,97
Tip 925Nbg 47502 4,609 2,970 63,09
Tiy g5Nbg 150, 4,610 2,970 63,08
. a) r r ror r ror r = rutile b)
, | §4.605 o .l‘ ’ g
| % S
) | 15%Nb “er /,' g
hl A 7,5%Nb 4595 /I./ E
T ﬁ A 5%Nb 450 . . .
E j 4%Nb 2.974 - %:TOI No®
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FIGURE 3.17 — Aspect des affinements et évolution des parametres de maille a=b et c en fonction
du taux de dopage molaire en niobium apres frittage SPS a 850 et 960°C.
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de maille de la structure cristalline et les concentrations de ses éléments constituants.
L'évolution du parametre de maille c peut étre décrite selon I’équation 3.3. Le parametre

Cnpb, 0. est déterminé par un simple affinement linéaire et vaut 3,13 A.
275

€=XCNb,0, + 1-x) cTio, (3.3)

Avec:
— xla concentration en Nb
— CNb,0, le parametre de maille ¢ du matériau en supposant qu'il cristallise
dans le groupe d’espace P4,/mnm (3,13 A)

— CTio, le parametre de maille c du matériau (2,959 A)

Lorsque la concentration en niobium dépasse la limite CIEIb sans toutefois dépasser la
limite de solubilité du Nb dans la maille, nous observons une déviation de la loi de Vegard.
Pour prendre en compte I'influence de 'apparition des dimeéres Nb-Nb, nous décrivons

I’évolution du parametre c par la loi suivante (équation 3.4) :

c=Xx|2acNp-Nb + (1 —20) CNb,O, | + 1-x) CTio, (3.4)

Avec:

— xla concentration en Nb

— «la fraction de dimere Nb-Nb

— Cnb,0, le parametre de maille ¢ du matériau en supposant qu'il cristallise
dans le groupe d’espace P4,/mnm (3,13 A)

— CTio, le parametre de maille c du matériau (2,959 A)

— CNb-Nb le parametre de maille ¢ du matériau lors de la formation des di-
meéres (2,80 A) [11]

Les solutions de cette équation sont répertoriées dans le tableau 3.7.

TABLEAU 3.7 — Evolution du parameétre alpha en fonction du pourcentage molaire en niobium.

Echantillon o

Tij 4;Nby 30, 0
Tig 965NDg,035 0 0,0353
Tig 06Nbg,0405 0,0288
'1‘10,951Nb0,049()2 0,0574
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3.3.5 Détermination de la densité des pastilles

Afin de déterminer le pourcentage de densification de nos matériaux, nous avons dé-
terminé la densité théorique des différentes pastilles a 25°C (Tableau 3.8). Pour parvenir
a un tel résultat, nous avons utilisé les parametres de maille reportés dans le tableau 3.6
afin de déterminer le volume de la maille. La densité et la porosité des échantillons ont

été déterminées par la méthode d’Archimede.

TABLEAU 3.8 — Evolution de la densité théorique du TiO, en fonction du
pourcentage molaire en niobium a 25°C.

Masse molaire Densité théorique
Echantillon (g/mol) (g.cm™3)
TiO, 79,86(8) 4,24
Tiy ggNbj 0,0, 80,31(8) 4,26
Tiy ggNbj 0,0, 80,76(8) 4,28
Tij 9;Nbg 430, 81,21(9) 4,30
Tig 96Nbg 040, 81,66(9) 4,31
Tig 951 Nbg 04905 82,16(5) 4,34
Tig 455Nbg 07505 83,24(6) 4,38
Tig g5 Nbg 150, 86,62(4) 4,56

! Attention : Cette densité théorique est seulement indicative. Nous ne te-
nons pas compte de la phase secondaire TiNb,O.

Comme le montre la figure 3.18, les densités augmentent avec la température de frit-
tage en raison d'une vitesse de diffusion accrue, comme on peut s’y attendre d’apres la
théorie du frittage. Pour la pastille de TiO, frittée a 960°C, la densité relative est de 100%.
Cette densité chute de plus de 2% lorsque la température de frittage baisse de 110°C.
L'ajout de niobium a tendance a diminuer la densité. Cette faible densité relative signi-
fie une grande porosité. Cette porosité est cependant divisée en porosité ouverte et fer-
mée, ou dans le cas d'une porosité ouverte, les pores sont exposés a I'environnement.
Inversement, dans le cas des pores fermés, les pores sont coupés de I'extérieur. A forte
concentration en niobium, la densité commence a augmenter. Cette caractéristique est

due a la formation de TiNb, O, dont la densité calculée est de 5,89 g.cm‘3 [13].

Afin d’augmenter la densité des pastilles, nous pouvons augmenter la pression lors du
frittage. Ceci est aussi attendu d’apres la théorie, car la pression favorisera le compactage
de I'échantillon pendant le processus de frittage. Bien entendu, afin de conserver une

taille de grain la plus petite possible, il faudra veiller a diminuer la température de frittage.
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FIGURE 3.18 — Densités des échantillons mesurées par la méthode d’Archimede. Les échantillons
en bleue ont été frittés a 850°C pendant 10 minutes avec une montée en température de 10°C/min.
Les échantillons en rouge ont été frittés a 960°C pendant 10 minutes avec une montée en tempé-
rature de 100°C/min. La densité théorique pour le TiO, est de 4,24 g.cm™3, ce qui est une valeur
approximative puisque le parametre de maille est l1égerement différent pour chaque échantillon
ainsi que la masse molaire.
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3.3.6 Analyse microscopique des frittées

Enraison de la présence que d'une seule phase, nous avons étudié les matériaux frittés
a 850 et 960°C au microscope électronique a balayage (MEB) associée a la microanalyse
par énergie dispersive de rayons X (EDX?®) afin de déterminer la taille des grains et la ré-

partition du niobium.

(a) Pastille de TiO,, frittée a 960°C
¥ . - '

(b) Pastille de TiO,:2%Nb frittée a 850°C

FIGURE 3.19 — Images MEB des pastilles de TiO, et de TiO, dopé avec 2% molaire de niobium en
structure rutile apres frittage SPS a 850°C et 960°C. La diminution de la température de frittage a
permis de passer d'une taille de particule de 300 nm (3.19a) a 170 nm ( 3.19b).

Les images de la figure 3.19 montrent les morphologies transversales des échantillons
préparés par SPS. La figure 3.19a présente une image distincte de particules de tailles et
de formes irréguliéres. On remarque la présence de gros grains mais la distribution des

tailles des particules est plus ou moins homogene. On observe clairement I'impact de la

3. Analyse dispersive en énergie, ou EDX pour Energy Dispersive X-ray spectrometry
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température de frittage sur la taille des grains. La diminution de la température de frittage
de 110°C sans modifier la pression a permis de diminuer la taille des grains de 45% en
moyenne sans affecter la structure cristallographique du matériau. Bien entendu, nous
reviendrons sur I'importance de cette observation lorsque nous traiterons des propriétés

thermoélectriques et notamment de la conductivité thermique des matériaux.

Les images 3.20a et 3.20b montrent la cartographie des éléments de TiO, dopé avec
2% de niobium. On observe que le niobium est réparti de maniere uniforme dans le ré-
seau de dioxyde de titane et crée une solution solide. Pour les fortes concentrations en
niobium, c’est-a-dire supérieures a 7,5% molaires, on observe sur les spectres DRX la pré-
sence d'une seconde phase (TiNb,O.). Cette seconde phase est clairement visible dans
la cartographie des éléments montrée sur les figures 3.21a et 3.21b ou 'on observe des
zones avec une plus forte concentration en Nb (signe de la présence de TiNb,O,) et in-

versement des zones avec une plus faible concentration en niobium.
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(a) Cartographie élémentaire du Ti-K
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(b) Cartographie élémentaire du Nb-L
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(c) Pastille de TiO, :2%Nb frittée a 960°C

FIGURE 3.20 — Images MEB et cartographie élémentaire d’'une pastille de TiO, dopé avec 2% mo-
laire de niobium apreés frittage a 960°C. La cartographie des éléments Ti-K ( 3.20a) et Nb-L ( 3.20b)
montre que le niobium est réparti de maniere uniforme dans le réseau de TiO, et crée une solution
solide.
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(a) Cartographie élémentaire du Ti-K

(b) Cartographie élémentaire du Nb-L

-

i Py

FIGURE 3.21 - Images MEB et cartographie élémentaire d'une pastille de TiO, dopé avec 15% mo-
laire de niobium apres frittage a 960°C. La cartographie des éléments Ti-K ( 3.21a) et Nb-L (3.21b)
montre une ségrégation du niobium (fleches blanches) correspondant a la formation de TiNb, O.,.

150



Caractérisation thermoélectrique des frittés

3.4 Caractérisation thermoélectrique des frittés

Intéressons-nous désormais aux propriétés thermoélectriques des échantillons. Avant
de commencer et afin de s’assurer d'une bonne fiabilité des résultats, les précautions sui-

vantes ont été suivies :

— Obtenir une nanopoudre avec la plus grande pureté possible par le procédé sol-gel

avant de procéder au processus de frittage.

— Le processus de frittage a été optimisé de maniére a atteindre non seulement la

densité relative la plus élevée, mais aussi a ne pas modifier la pureté de I’échantillon.

— Pour la mesure de la diffusivité thermique, le graphite présent en surface de I’échan-
tillon lors du processus de frittage doit étre retiré et I’échantillon doit avoir une
épaisseur uniforme et appropriée a la mesure. Les températures de mesure doivent

se situer dans la plage de stabilité du composé.

— En plus des parametres mentionnés ci-dessous, I’échantillon parallélépipédique
pour les mesures de résistivité électrique et Seebeck doit avoir une bonne dimen-
sion et des surfaces paralleles entre elles pour fournir un contact décent avec les

électrodes et les thermocouples.

— Toutes les données obtenues doivent étre répétables et reproductibles sur le méme
échantillon ainsi qu'un deuxiéme échantillon synthétisé par la méme méthode. Il
est nécessaire de répéter 2 a 3 points de mesure pour confirmer la stabilité et la

reproductibilité des données.

— Aucune mesure ne doit étre effectuée sur un échantillon fissuré, de faible pureté, de

faible densité et déformé.

La difficulté inhérente a la thermoélectricité est que les mesures d’efficacité directes
nécessitent de mesurer plusieurs grandeurs physiques. Ainsi, I'évaluation pratique du fac-
teur de mérite thermoélectrique repose sur la mesure des propriétés individuelles (o,
S, k) des matériaux. Les mesures des propriétés thermoélectriques sont conceptuelle-
ment simples mais les résultats peuvent varier considérablement du fait des probléma-
tiques expérimentales des résistances de contact électriques et thermiques qui s’ajoutent
et peuvent aboutir a une erreur totale significative sur la mesure du facteur de mérite.
Comme une mesure ZT typique nécessite la mesurede o, S, k (de la densité, de la capacité
thermique et de la diffusivité thermique) avec une incertitude de 5% a 20%, l'incertitude
de ZT peut facilement étre importante (Equation (3.5)). La précision est particuliérement
importante pour le coefficient Seebeck car elle est au carré dans le calcul du facteur de
mérite et il y a peu de normes pour calibrer les systemes. De plus, une variété de termes

géométriques sont requis dans ces calculs (densité, épaisseur et coefficient de dilatation
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thermique). La sensibilité des matériaux eux-mémes aux impuretés et aux concentra-
tions des dopants complique encore les mesures. Ceci est da a la forte dépendance de
la conductivité et, dans une moindre mesure, au coefficient Seebeck sur la concentration
des porteurs. De petites inhomogénéités peuvent entrainer de grandes variations dans les
propriétés thermoélectriques a 'intérieur d'un échantillon, ce qui rend la répétabilité et

la combinaison des résultats de différentes mesures difficiles.

A As As Ac, Ap A
L Yo e A e St (3.5)
7T S o Cp D T
Les pastilles frittées a 750°C n’ayant pas une structure cristallographique homogene et
ne possédant pas une densité élevée, nous avons décidé de ne pas étudier leurs propriétés
thermoélectriques. Pour la suite, uniquement les pastilles frittées a 850°C et 960°C seront

étudiées.

3.4.1 Résistivité électrique

Frittage a 960°C

La figure 3.22 montre I’évolution des résistivités en fonction de la température pour les
échantillons frittés a 960°C de Ti,  Nb_ O, sur une gamme allant de 300-900 K. Une partie
agrandie du diagramme (de 600 a 900K) est montrée dans I’encart. Avec I’augmentation
de la température, les résistivités de tous les échantillons ont tendance a diminuer pro-
gressivement, ce qui indique un transport électronique activé thermiquement. Les résisti-
vités des échantillons ont tendance a augmenter lorsque le niveau de dopage devient trop
important (>2% molaires) pour n'importe quelle température fixée. On observe un mini-
mum de résistivité pour un dopage d’environ 2% molaires. En accord avec Jean-Francois
Marucco, I'incorporation de niobium dans le dioxyde de titane entraine la formation d’'un
oxyde sursteechiométrique selon I’équation (3.6) de formule beTil_yO2 yi2 [14]. Ainsi,
I'augmentation de la concentration en niobium entraine une augmentation de la teneur

en oxygene et il en résulte une augmentation de la résistivité.

y . .

Plus précisément, la résistivité électrique a température ambiante diminue de ma-
niére significative de 9000 m{2.cm pour un échantillon contenant 15% molaire de nio-
bium a 400 m{2.cm lorsque la teneur en niobium est de 2% molaire. La diminution de la
résistivité électrique de nos échantillons résulte de 'augmentation de la densité des por-

teurs de charge au sein de I’échantillon. Une autre information véhiculée par la figure 3.22
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est que la diminution de la résistivité électrique avec la température mesurée est plus im-
portant lorsque la concentration en niobium augmente. Ceci peut étre di a une modifi-
cation du mécanisme de transport et des interactions électroniques, a un élargissement
de la bande de défaut ou au fait que les défauts d’oxygene, combinés avec |’apparition de
la nouvelle phase TiNb, O, ont introduit des états €lectroniques supplémentaires dans la
bande interdite du TiO, rutile [15, 16].
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FIGURE 3.22 — Représentation de la résistivité en fonction de la température pour les pastilles de
Ti, ,Nb_ O, frittées a 960°C. Lencart montre un agrandissement pour la plage de température 600-
900 K.

Lareprésentation graphique de la relation entre In(oT) et 1000/ T pour les échantillons
de Ti, Nb O, frittés a 960°C dans la gamme des hautes températures (300-900 K) est pré-
sentée dans la figure 3.23. Le tracé est linéaire dans toute la plage de température, ce qui
indique un mécanisme de transport activé thermiquement. La pente de la droite obtenue
donne la valeur de I'énergie d’activation caractéristique dans le systeme dont !'origine
microscopique est a déterminer. Cette courbe ne présente aucune discontinuité sur la
gamme de température étudiée. A titre indicatif, nous montrons également sur la figure
quelques mesures publiées faites dans des échantillons proches des notres. Yuan et al.
ont réalisé une synthese par voie solide en mélangeant du TiO, et du Nb, O, puis ils ont
frittés les pastilles pendant une dizaine d’heures sous une athmosphére d'H, a une tem-

pérature de 1573 K [17]. Apreés frittage, les pastilles sont fortement réduites et les phases
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de Magnéli son clairement visible sur le diffractogramme. Selon une étude de He et al.,
la teneur en oxygene des phases tricliniques (phases de Magnéli) est plus faible que celle
des phases tétragonales améliorant ainsi la conductivité électrique des échantillons [18].
Les matériaux élaborés par Zaitsev et al. se rapprochent plus des notres [19]. Son équipe
a préparé les poudres par voie chimique. Une solution fortement acide (50% en volume
de HNO, et 10% en volume de HCI) de NbCl; a été mélangée avec une solution acide de
TiCl, dans les proportions requises. Les mélanges ont été soigneusement agités pour ob-
tenir des solutions homogeénes. L'ajout d’'ammoniac permet d’obtenir des précipités qui
ont été lavés avec de I'eau distillée, puis séchés et calcinés a des températures de 400 a
600°C pendant deux heures. Les poudres calcinées ont été ensuite broyées en utilisant
des billes de zicone dans de I’éthanol. Les échantillons sont pressés hydrostatiquement a
200 MPa et frittés entre 1300 et 1400°C pendant deux heures sous air. Apres frittage, les cé-
ramiques possedent une structure rutile avec une taille des grains de 5 pm et une densité
relative de 97%.

16 T T T T T T T T .
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Modeéle de Mott
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e TiggsNbg 150,
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FIGURE 3.23 - Représentation graphique de la relation entre In(oT) et 1000/T pour les échantillons
de Ti, ,Nb O, frittés a 960°C. Les points solides montrent les résultats expérimentaux alors que
les autres marqueurs montrent les valeurs de la littérature [17, 19]. La ligne pleine en rouge corres-
pond a la courbe d’ajustement avec le modele de Mott (Equation 3.7).

Sur la base des données de conductivité électrique, nous avons exploré le mécanisme

de conduction par sauts de sites a sites activés thermiquement (mécanisme fréquemment
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appelé hopping). 1l existe un consensus sur la nature polaronique du transport électro-
nique dans TiO, dopé au Nb avec conduction par sauts de sites a sites activés thermique-
ment [20, 21, 22, 23, 24, 25, 26, 27]. Les porteurs de charges considérés consistent en des
électrons positionnés sur le site d'un ion positif du cristal. La présence de ces électrons
induit un déséquilibre local des charges dans le réseau cristallin, I'équilibre énergétique
étant rétabli par 'apparition d’'une polarisation du réseau cristallin environnant le site
porteur de charge, conséquence du déplacement des ions adjacents. Il y a une polarisa-
tion du réseau directement liée a la présence des porteurs électroniques. L'entité consti-
tuée par le porteur électronique et la polarisation conséquence de sa présence est appelée
polaron et I'étendue spatiale du polaron dépend de I'interaction électron-phonon. Selon
le mécanisme de conduction par sauts de porteurs de charges activés thermiquement, la
conductivité électrique des petits polarons peut étre représentée par I’équation 3.7 [17].
La figure 3.23 montre la dépendance de la conductivité électrique en fonction de la tem-
pérature pour les échantillons de dioxyde de titane dopés avec du niobium, la relation
entre In(oT) et 1000/T dans la plage de température 300 - 900 K est presque linéaire. Cette
linéarité indique que la résistivité des pastilles de Ti, ,Nb, O, peut étre interprétée dans le

cadre de la théorie des petits polarons ou la conductivité électrique s’exprime par :

C Ea
0=—exp (——) (3.7)

Avec :
— o la conductivité électrique du matériau en (2-1.m™1)
— Cune constante déterminée lors du fit de la courbe
— Eal’énergie d’activation de la conductivité exprimée en électron-volt
— kg la constante de Boltzmann (1,38064852.10723 J. K1)

— Tlatempérature en K

En conclusion, la résistivité diminue avec le taux de niobium jusqu’a un taux de nio-
bium critique a environ 3% molaire. Au-dela de cette limite critique, les énergies d’activa-

tion, présentées dans le tableau 3.9, tendent a augmenter.

TABLEAU 3.9 - Energie d’activation pour les échantillons de Ti, Nb O, apres frittage 2 960°C.

Echantillon x=0,02 x=0,04 x=0,075 x=0,15

E, (meV) 118,7 201,6 201,9 211,7
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FIGURE 3.24 — Représentation des courbes de résistivité ainsi que des ajustements apres utilisation
de la théorie des petits polarons pour les pastilles frittées a 960°C.

Frittage a 850°C

La figure 3.25 représente I'évolution de la relation entre In(cT) et 1000/T pour les
échantillons de Ti; ,Nb_ O, frittés a 850°C. On observe une discontinuité a haute tempé-
rature au niveau de I"échantillon contenant 1% de niobium (courbe bleue) et de I'échan-
tillon contenant 2 % de niobium (courbe noire). Cette anomalie n’est pas due a un chan-
gement de phase puisque la DRX était pure mais a un changement dans le comportement
électrique de I’échantillon. On remarque également que le composé contenant environ
3% de niobium présente la meilleure conductivité électrique sur I'’ensemble de la gamme

de température mesurée.

Les énergies d’activation, présentées dans le tableau 3.10 sont cohérents avec les échan-

tillons frittés a 960°C.

TABLEAU 3.10 — Energie d’activation pour les échantillons de Ti, ,Nb, O, apres frittage a 850°C (BT
= Basse Température et HT = Haute Température).

Echantillon x=0,01 x=0,02 x=0,0285 x=0,04 x=0,05
E, (meV) - BT 63,1 87,7 75,9 206 222
E, (meV)- HT 43,1 71,1 75,9 206 222
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FIGURE 3.25 — (a) Représentation graphique de la relation entre In(oT) et 1000/T pour les échan-
tillons de Ti, ,Nb O, frittés a 850°C. (b) Evolution de I'énergie d’activation aux basses tempé-
ratures (25°C - 220°C). (c) Evolution de I'énergie d’activation aux hautes températures (220°C -
600°C).

La figure 3.26 illustre I’évolution de la conductivité électrique en fonction de la tem-
pérature pour des températures de 500 et 800 K. On observe bien une augmentation de la
conductivité électrique lorsque le taux de niobium augmente jusqu’a un maximum a en-
viron 3% molaires et ceci quelle que soit la température de mesure (500 ou 800 K). Lorsque

le taux de niobium est supérieur, la conductivité électrique diminue de nouveau.

Cette partie nous a permis de mettre en évidence plusieurs observations :
— une concentration optimale en niobium a environ 3% molaire

— un mécanisme de transport par activation thermique probablement d’origine po-

laronique

— une conductivité électrique indépendante de la taille des grains dans le matériau

3.4.2 Coefficient Seebeck et facteur de puissance

La figure 3.27 présente I'évolution du coefficient Seebeck en fonction de la tempéra-
ture pour les pastilles frittées a 850 et 960°C. Les mesures ont été réalisées pendant la
montée en température et lors du refroidissement. Lensemble des points mesurés lors
de la montée en température et lors du refroidissement se superposent et montrent une
bonne stabilité de nos échantillons et les valeurs mesurées sur nos céramiques sont co-

hérentes avec celles publiées dans la littérature. En effet, le pouvoir thermoélectrique a
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FIGURE 3.26 — Evolution de la conductivité électrique en fonction de la concentration molaire en
Nb a 500 et 800 K pour les échantillons frittés a 850°C.

température ambiante dans les corps frittés est d’environ -500 uV.K™!. Selon les données
publiées [23, 28, 29], le pouvoir thermoélectrique du rutile dopé avec du niobium a une
valeur comprise entre -300 et -800 uV.K™! dans la plage de température allant de 100 a
800°C.

On remarque que I'ensemble des coefficients Seebeck de cette série d’échantillons
sont tous négatifs, ce qui indique que les porteurs dans ces échantillons sont principa-
lement des électrons provenant du niobium. Lorsque la température augmente de 300 a
800 K, les valeurs des coefficients Seebeck ont tendance a augmenter légérement. En ef-
fet, en augmentant la température, on augmente le nombre de porteurs de charge n dans
le matériau. Lexpression du coefficient Seebeck étant directement reliée au nombre de
porteurs de charge n, une augmentation de ce dernier entraine une diminution de la va-
leur absolue du coefficient Seebeck. On peut comparer I'évolution du coefficient Seebeck
en fonction de la température de frittage du matériau. A haute température (> 700 K), la
courbe continue rouge (matériau fritté a 850°C) et la courbe discontinue verte (matériau
fritté a 960°C) sont similaires. Le coefficient Seebeck étant inversement proportionnel a
la concentration en électrons, il est normal d’obtenir une valeur semblable. A plus basse
température (< 500 K), nos échantillons sont trop résistifs pour étre mesurés correctement
(voir la page 104). Néanmoins, nous observons que le coefficient Seebeck a tendance a

augmenter et a atteindre une valeur proche de 500 uV.K™! en valeur absolue.
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FIGURE 3.27 — Evolution du coefficient Seebeck en fonction de la température pour les échantillons
de Ti;  Nb, O, frittés a 850°C (trait continu) et 960°C (trait discontinu).

L'équation 3.8 permet de tracer I'évolution du coefficient Seebeck en fonction de la
concentration en électrons dans I’approche polaronique [30]. La figure 3.28 montre I'évo-
lution du coefficient Seebeck a 800 K en fonction de la concentration en niobium dans le
matériau. Le fit correspondant a la ligne pleine rouge a été déterminé pour une concen-
tration en niobium inférieure a CII;I ,» (3% mol en Nb). Lorsque la concentration en niobium
est supérieure a cette limite, nous avons la formation des diméres de Nb-Nb et donc une

déviation du coefficient Seebeck par rapport a la projection du fit selon la théorie.

S(T) = —k—; (3.8)

Ln z+S
)

C ]CB

Avec:
— kg la constante de Boltzmann (1,38064852.10723 J. K1)
— ela charge élementaire (1,602x1071° C)

— cla concentration en niobium
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— P une constante
— S* une constante
— Sle coefficient Seebeck en V/K

— Tlatempérature en K
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FIGURE 3.28 — Evolution du coefficient Seebeck 2 800 K en fonction de la concentration en niobium
dans le matériau.

Les valeurs du facteur de puissance pour les échantillons ont été calculées confor-
mément aux valeurs de résistivité électrique et du coefficient Seebeck mentionnées ci-
dessus, et les résultats sont illustrés sur la figure 3.29. Il montre clairement que toutes
les valeurs du facteur de puissance répondent positivement a I’augmentation de la tem-
pérature mesurée, et que les échantillons contenants environ 2,8% molaire de niobium
présentent une meilleure performance électrique par rapport aux autres échantillons.
Par contre, toutes les valeurs ne sont pas saturées jusqu'a 600°C. Pour Tij ¢sNby 1,0, et
Tij 9715Nbg 02850, les performances sont comparables. Les facteurs de puissance les plus
élevés pour Tij gsNby 1,0, et Tij g,1sNb 1,.-0, sont respectivement de 248 uW.m ™. K™
et 247 yW.m~'.K~2 a4 600°C. Comme la conductivité thermique n’intervient pas dans le
calcul du facteur de puissance, on remarque qu’il n'y a pas vraiment de différence entre
les échantillons frittés a 850 ou 960°C. Toutefois, on remarque que les échantillons conte-

nant entre 2 et 3 mol% de niobium présentent les meilleurs facteurs de puissance.
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FIGURE 3.29 — Evolution du facteur de puissance en fonction de la température pour les échan-
tillons de Ti, ,Nb, O, frittés a 850°C (trait continu) et 960°C (trait discontinu).

3.4.3 Mesure de la chaleur spécifique Cp

Des mesures de chaleur spécifique ont été effectuées entre 300 et 900 K sur 1'oxyde
TiO, rutile fritté a 960°C et synthétisé selon le protocole élaboré lors de cette thése. La

figure 3.30 présente les résultats de la mesure.

La chaleur spécifique massique n’est pas constante dans la gamme de température
étudiée (300 - 900 K). Cependant, elle tend a se rapprocher de la valeur calculée par la
loi de Dulong-Petit. On peut observer une anomalie vers 750 K sur la courbe 3.30 qui
peut signifier la présence d’'une transition de phase. Celle-ci est de faible amplitude ce qui
suggere une petite anomalie. Nous n’avons pas de phase secondaire dans cet échantillon

qui pourrait expliquer cette anomalie dans la mesure (transition de phase, fusion,...).

Afin de connaitre 1'évolution du Cp en fonction de la température dans la gamme de
mesure (300 - 900 K), nous avons utilisé I’équation de Shomate. C’est une méthode établie
pour calculer ces données de thermochimie en utilisant des équations polynomiales. Il
existe de nombreux coefficients polynomiaux publiés dans la littérature en fonction de
I’équation adoptée pour la régression. Parmi celles-ci, I'’équation de Shomate est 'une

des plus utilisées et des plus précises [32].
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FIGURE 3.30 — Evolution en fonction de la température de la chaleur spécifique massique du com-

posé TiO, rutile fritté a 960°C [31].

L'équation 3.9 permet de déterminer la chaleur spécifique du dioxyde de titane avec

une structure cristallographique de type rutile en fonction de la température.

E
Cp=A+B*T+C*T?+D* T3+ —
TZ

avec :

— Cp la chaleur spécifique a pression constante en (J.mol™! K1)
— Tla température (K)/1000

TABLEAU 3.11 - Coefficients de I'équation de Shomate.

Température (K)

A

os]

C
D
E
Référence
Commentaire

de 298 a 2000

67,29830
18,70940
-11,57900
2,449561
-1,485471
[32]
TiO,, rutile

(3.9)
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3.4.4 Détermination de la conductivité thermique

Les propriétés thermiques a hautes températures des pastilles frittées a 960°C sont
représentées a la figure 3.31. La conductivité thermique des composés de Ti, ,Nb, O, avec

x égalea 2, 4, 7,5 et 15% diminue avec 'augmentation de la température.

7 T T T T T T
® TigggNbg O,
6.5 * ®  TigggNbg o, O, 7
®  TiggosNDy 6750,

—~ 6r Ti0,85Nbo,1502 -
‘_'x 9|6 Ulrike Diebold, Surface Science Reports, 48, 2003
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FIGURE 3.31 - Evolution de la conductivité thermique totale des pastilles de Ti; Nb O, frittées a
960°C en fonction de la température [33].

La conductivité thermique a température ambiante du dioxyde de titane polycristallin
est en générale proche de 7 W.m ! K~! et diminue de maniére monotone avec la tempé-
rature [34]. Une telle dépendance a la température est habituelle pour les solides diélec-
triques et peut s’expliquer par 'augmentation des processus de diffusions résistifs entre

phonons (processus Umklapp).

On peut noter toutefois que la diminution de la conductivité thermique suite au do-
page s’estompe lorsque la température augmente. Comme le libre parcours moyen des
phonons diminue rapidement avec la température I'importance de l'effet des impure-
tés sur la conductivité globale dépend fortement du niveau de température (Figure 3.32).
A une température proche de I'ambiante, I'efficacité du dopage sur la conductivité ther-
mique est encore plus impressionnante. Afin de confirmer cette observation, des mesures

aux basses températures sont prévues.
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FIGURE 3.32 — Inverse du libre parcours moyen des phonons pour plusieurs oxydes cristallins et
pour la silice vitreuse [35].

La conductivité thermique totale, k, comprend essentiellement la conductivité ther-
mique électronique (k. ) et la conductivité thermique du réseau (xp, ). Afin d’obtenir une
estimation de la conductivité thermique électronique (ke ), nous avons utilisé la loi de
Wiedemann-Franz représentée par I’équation 3.10. L'exploitation des résultats montre
que les conductivités thermiques électroniques de nos matériaux constituent environ 2%
des conductivités thermiques totales, ce qui suggere que les conductivités thermiques du

réseau sont le facteur domiant.

Ke=LoTo=neulyT (3.10)

Avec:

— Tlatempérature en K

— o la conductivité électrique en S.m™!

— Lo le nombre de Lorentz (2,45x1078 V2. K~2)

— plamobilité des porteurs de charge en m?.V~!.s7!
— nla concentration de porteurs

— ela charge élementaire (1,602x1071° C)

Nous avons vu précédemment qu’'en diminuant la température de frittage a 850°C,
nous pouvions passer d’'une taille de grain de 300 nm a 170 nm. Nous avons eu |'oppor-
tunité de réaliser une étude sur la diffusion des phonons par les joints de grains. La fi-

gure 3.34 montre |’évolution de la conductivité thermique des pastilles frittées a 850°C.
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FIGURE 3.33 — Conductivités thermiques électroniques des pastilles de Ti,  Nb, O, frittées a 960°C
d’apreés la loi de Wiedemann-Franz. Les conductivité thermiques électroniques de nos matériaux
constituent environ 2% des conductivités thermiques totales.

Comme précédemment, ’ajout d'un dopant combiné a la diminution de la taille des
grains dans le matériau a permis de diminuer la conductivité thermique par rapport a
un matériau TiO, pur. En effet, la diminution de la taille des grains de 40% permet de ré-
duire la conductivité thermique de 20% sans modifier les propriétés électriques de nos
matériaux. Ces résultats confirment I'effet recherché et montrent I'importance de la mise
en forme des matériaux et 'impact que cela engendre dans les propriétés thermoélec-
triques.

Pour mieux évaluer I'influence de la taille des grains sur la conductivité thermique du
réseau (Ar), nous avons utilisé le modele simple de Nan et Birringer [36], modifié par le
groupe de Yang [37], qui relie I'inverse de la conductivité thermique du réseau a l'inverse

de la taille du grain dans un polycristal représenté par ’équation 3.11.

A A
Ao, LoRk
AL D

(3.11)

Avec:
— App la conductivité thermique du matériau bulk (en W.m LK)

— Arla conductivité thermique du matériau (en W.m~'. K1)
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FIGURE 3.34 - Conductivités thermiques totales des pastilles de Ti; ,Nb, O, frittées a 850°C [33]. A
titre de comparaison, les ronds bleus montrent I'évolution de la conductivité thermique pour un
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— Dlataille des grains (en nm)

— Rk larésistance de Kapitza (en m?> KW 1)

En effet, nous avons vu que la conductivité thermique semble étre affectée par la taille
des grains du matériau (apparition d'une résistance de type « Kapitza » due a l'interface
entre deux grains). On appelle résistance de Kapitza, la résistance thermique apparais-
sant a l'interface entre deux solides dont I’origine microscopique a fait I'objet de travaux
récents (Figure 3.35). Si AT est ’écart de température qui apparait a une interface de sur-
face S lorsqu'une quantité de chaleur Q par seconde la traverse, alors la résistance de Ka-
pitza Ry est définie selon ’équation 3.12. Une faible résistance thermique aux interfaces
est importante sur le plan technologique pour les applications dans lesquelles une tres

grande dissipation de chaleur est nécessaire.

Q — T+AT | T — Q

S

FIGURE 3.35 — Schéma illustrant le principe de résistance de Kapitza.

Rk = E (3.12)
Q

La modification fournie par la référence [37] prend en compte le fait qu'un joint de
grain est partagé par deux grains et supprime un facteur 2 dans la définition initiale de la
résistance de Kapitza. La figure 3.36 montre le tracé );\—LLO en fonction de % pour les données
a 373 K, qui peuvent étre ajustées par régression linéaire, donnant une longueur de Ka-
pitza (Ly = A;oR%) Ly de 147 nm et une résistance de Kapitza Ry de 22,6 x 1079 m? K. W~!
(1o =6,527 W.m LK) pour I’échantillon contenant 2% molaire de niobium. Nous pou-
vons suggérer de considérer la longueur de Kapitza comme une estimation du libre par-

cours moyen des phonons [38].

En conclusion, la diminution de la température de frittage et donc de la taille des
grains a permis de diminuer la conductivité thermique de réseau sans affecter le trans-

port électronique.

3.4.5 Facteur de mérite ZT

Les caractérisations du coefficient Seebeck effectuées sur la gamme de température

300-900 K ainsi que les mesures de résistivité électrique et les mesures de conductivité
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FIGURE 3.36 — Inverse de conductivité thermique de réseau normalisée en fonction de l'in-
verse de la taille de grain obtenue a partir d'images MEB. Les données expérimentales corres-
pondent aux pastilles de Ti; 44Nbj 1, O,. Les données bibliographiques correspondent aux com-
posés In0,25C048b12 et In0’25Yb0y05C048b12 [39].

168



Frittage haute pression

thermique ont permis de calculer les facteurs de mérite adimensionnel ZT des frittés de
TiO, dopés niobium. L'évolution du facteur de mérite en fonction de la température pour
les échantillons de TiO, dopés niobium est représentée sur la figure 3.37.
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FIGURE 3.37 — Evolution du facteur de mérite en fonction de la température pour les échantillons
de Ti,  Nb, O, frittés a 850°C et 960°C.

Au fur et a mesure que la température augmente, on observe une augmentation du
facteur de mérite sans toutefois atteindre un maximum. Léchantillon contenant 2,85 mol%
de niobium et fritté a 850°C présente un facteur de mérite proche de 0,08 a 600°C. On ob-
serve a basse température (< a 500 K) 'impact de la nano-structuration avec un facteur
de mérite globalement plus élevée pour les échantillons frittés a 850°C qu’a 960°C. Cette
tendance diminue lorsque la température augmente. A haute température (> a 700 K), les
échantillons contenant une concentration en niobium comprise entre 2 et 3% molaire

sont les plus performants.

3.5 Frittage haute pression

Afin d’augmenter la densité des pastilles et de diminuer la taille des grains, nous avons

substitué la matrice en graphite par une matrice en carbure de tungstene (WC). En effet,
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avec une matrice en graphite de 10 mm, la température maximale est de 2000°C et la

pression maximale est de 100 MPa.

Nous avons réalisé quatre essais a 700°C pendant 10 min avec une montée en tempé-
rature de 100°C par minute et des pressions de 76, 200, 300 et 400 MPa. L'objectif de cette
étude est de comprendre 'influence de la pression lors du frittage SPS sur la transition
anatase-rutile, sur la taille des grains et sur les courbes de frittage. Pour cette étude, les
manipulations ont été réalisées sur une poudre de TiO,:2%Nb appartenant au méme lot
de synthese. La poudre a été préparée par voie sol-gel et a été calcinée a 500°C pendant
4 heures. Il est important de noter que la majorité des échantillons frittés par SPS sont

fissurés. Ces fissurations sont constatées soit lors du démoulage soit lors du polissage.

3.5.1 Effetde la pression pendant le frittage

Des études ont mis en évidence I'effet de I'application d'une grande pression en cours
de frittage sur la diminution de la température de transformation de phase [40]. La fi-
gure 3.38 confirme cette observation. A température constante, lorsque la pression aug-
mente la phase anatase se transforme progressivement en phase rutile. A 76 MPa, on ob-
serve deux phases en surface de la pastille et une densité de 3,42 g.cm™3. A 200 MPa, on
peut encore voir un petit pic de ’anatase mais la pastille est majoritairement rutile avec
une densité de 4,10 g.cm™3. Au-dela de cette pression, les densités n’évoluent plus et les

diffractogramme montrent une seule phase rutile.

La figure 3.39 montre le déplacement et la vitesse de déplacement du piston en fonc-
tion de la température pour les échantillons frittés a 76 et 200 MPa. Pour I’échantillon
fritté a 76 MPa (Figure 3.39a), on observe une seule étape de densification avec un maxi-
mum a 540°C. Puis, lorsque la température atteint 680°C, on commence a voir sur la
courbe bleue la formation du rutile. La transition de phase étant lente, nous observons

les deux phases apres analyse du diffractogramme RX.

En analysant les courbes de frittage a 200 MPa (Figure 3.39b), on voit que la premiere
étape de densification a lieu a plus basse température (460°C). Quand la pression aug-
mente, la premiere étape de densification a lieu de plus en plus tot. On observe également
sur la courbe rouge a 682°C une augmentation de la vitesse de déplacement du piston.
Cette augmentation est due a au changement de phase (anatase -> rutile) dans le maté-
riau. La transition semble plus rapide et permet d’obtenir un échantillon majoritairement

cristallisé sous la phase rutile.
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FIGURE 3.38 - Diffractogrammes des pastilles frittées sous pression. Les petits pics a 26,5 (20)
correspondent aux traces du Papyex (graphite) utilisé lors du frittage.

La figure 3.40 montre le déplacement et la vitesse de déplacement du piston en fonc-
tion de la température pour les échantillons frittés a 300 et 400 MPa. Pour I’échantillon
fritté a 300 MPa (figure 3.40a), on observe une premiere étape de densification avec un
maximum a 385°C. Une deuxiéme densification a lieu a 660°C et ensuite, nous observons
un déplacement important du piston a 682°C. Ce déplacement est associé a une vitesse de

déplacement élevée du piston qui correspond a la transition de phase anatase vers rutile.

On peut noter un phénomene intéressant pour le frittage a 400 MPa (figure 3.40b). A
environ 540°C, nous avons un saut brusque avec un déplacement du piston de 0,15 mm
qui peut correspondre 2 la transition de la phase anatase (3,90 g.cm™3) vers la phase ru-
tile (4,10 g.cm_3 par mesure Archimede). En effet, nous avons mis environ 1 g de poudre
dans la matrice, un changement de phase entrainerait une variation de volume d’environ
0,0125 cm? soit un déplacement du piston de 0,16 mm. Cette variation est purement in-
dicative car nous avons une incertitude sur la masse exacte de la poudre, sur la densité
des pastilles et nous n’avons pas tenu compte de la dilatation thermique de la maille. La
vitesse de transition de phase a 400 MPa est tres rapide et se produit a plus basse tem-
pérature comparée au frittage a 300 MPa. Cette analyse montre bien que I'augmentation
de la pression lors du frittage SPS favorise la phase rutile qui est plus dense que la phase

anatase.
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FIGURE 3.39 — Déplacement du piston (courbe bleue) et vitesse de déplacement du piston (courbe
rouge) lors des frittages des pastilles de TiO,:2%Nb a 76 et 200 MPa dans une matrice en WC. Les
mesures ont été enregistrées pendant la montée en température (100°C/min) et jusqu’a 700°C.
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FIGURE 3.40 — Déplacement du piston (courbe bleue) et vitesse de déplacement du piston (courbe
rouge) lors des frittages des pastilles de TiO,:2%Nb a 300 et 400 MPa dans une matrice en WC. Les
mesures ont été enregistrées pendant la montée en température (100°C/min) et jusqu’a 700°C.
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Laugmentation de la pression a permis d’abaisser la température de frittage corres-
pondant a une vitesse de densification maximale comme l'illustre la figure 3.41. On re-
marque que plus la pression augmente, moins elle a d'impact sur la température a la-
quelle la densification est maximale. Pour un frittage isotherme (700°C) lorsque la pres-
sion est inférieure ou égale a 300 MPa, la température de transition de phase (anatase ->

rutile) reste inchangée. Elle diminue a 546°C lorsque que la pression est de 400 MPa.
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FIGURE 3.41 - Influence de la pression sur la température pour une vitesse de densification maxi-
male.

3.5.2 Influence de la pression sur la taille des grains

Apres frittage des fragments de pastille ont été observés au MEB afin de mesurer la
taille des grains. La figure 3.42 montre les images MEB des pastilles frittées a 700°C avec
une montée en température de 100°C/min et une pression de 76 et 200 MPa. La figure 3.43
montre les images MEB des pastilles frittées dans les mémes conditions mais avec une
pression de 300 et 400 MPa. A 76 MPa, la diminution de la température a permis de dimi-
nuer la taille des grains. Malheureusement, la pastille est tres fragile et s’effrite facilement
lors d'un choc. augmentation de la pression de 76 a 200 MPa a considerablement aug-
menté la taille des grains passant de 50 nm a 247 nm soit cinq fois plus grosse. Et plus la

pression lors du frittage est importante plus la taille des grains augmente.
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Afin de comprendre ce phénomene, nous avons décidé de réaliser deux frittages a
400 MPa. Le premier frittage a été arrété a 450°C, c’est-a-dire avant la transition de phase
anatase-rutile et apres le premier pic de densification. Le second frittage a été arrété a

600°C tout de suite apres la transition de phase anatase-rutile.

(b) Image MEB de la pastille frittée a 200 MPa. La taille des grains est de 247 nm.

FIGURE 3.42 - Images MEB des pastilles de TiO,:2%Nb apres frittage SPS a 76 et 200 MPa dans une
matrice en WC.

La figure 3.44 montre I'évolution de la taille des grains lors du frittage SPS a 400 MPa

entre 450 et 600°C. Il semble que la transition de phase entraine au augmentation de la
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(a) Image MEB de la pastille frittée a 300 MPa. La taille des grains est de 299 nm.
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FIGURE 3.43 — Images MEB des pastilles de TiO,:2%Nb apres frittage SPS a 300 et 400 MPa dans
une matrice en WC.
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taille des grains. Cette observation a déja été rapportée pour I'alumine [41]. Haslam et al
ont montré qu’'une pression élevée lors de la phase finale de frittage augmente le glisse-
ment et la rotation des grains pouvant conduire accidentellement a la coalescence des
grains [42]. Initialement, selon ce modele, deux grains dont les plans cristallographiques
sont orientés différemment, sont séparés par un joint de grains. Lorsque la pression est
appliquée, il se produit une rotation d'un grain par rapport a l'autre, de sorte que les plans
atomiques des deux grains adjacents deviennent identiques (figure 3.45b). Cela conduit
a 'annihilation du joint de grain et a la formation d’un grain unique (figure 3.45c). En-
fin avec un temps de frittage suffisamment long et une température adéquate, un ajus-
tement des joints de grains finira par se produire conduisant a la formation d'un grain
stable (figure 3.45d). Des grains coalescés avec une forme unique (comme représenté sur
la figure 3.45c) ont été observés pour I'échantillon fritté a 650°C et a 400 MPa (fleches
rouges sur la figure 3.44b).

La relation entre la pression lors du frittage et la taille des grains est présentée sur la
figure 3.46. A température constante, quand la pression lors du frittage augmente, la taille
des grains augmente. Cette augmentation est d’autant plus importante que la pression
est grande confirmant ainsi notre observation. Il est par ailleurs possible que la transition
de phase anatase vers rutile sous haute pression favorise une orientation des grains selon
le méme plan atomique, ce qui provoque une augmentation de plus en plus importante

de la taille des grains avec la pression.
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(b) Image MEB de la pastille frittée a 400 MPa et a 600°C. La taille des grains est comprise entre
150 nm et 380 nm.

FIGURE 3.44 — Images MEB des pastilles de TiO,:2%Nb apres frittage SPS a 400 MPa dans une
matrice en WC. Linfluence de la transition de phase sur la taille des grains est clairement visible
sur les images MEB.
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(b) Rotation du grain

(a) Structure originale

(d) Apres ajustement des joints de grains

(c) Apres la coalescence des grains

FIGURE 3.45 - Illustration du mécanisme de coalescence des grains [41].
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FIGURE 3.46 — Influence de la pression de frittage sur la taille des grains.
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3.6 Solution solide (Sn,Ti)O,

3.6.1 Introduction

Les matériaux nanostructurés ne se limitent pas aux matériaux monophasés. En effet,
il existe des matériaux nanostructurés qui combinent plusieurs phases (en général deux
que 'on notera A et B) dont une présente des dimensions nanométriques. L'appellation
pour ces matériaux est alors nanocomposite. Trois formes de nanocomposites ont été

étudiées en thermoélectricité :

— Les nanocomposites dont la microstructure est constituée d'une matrice A et conte-

nant en son sein des précipités B de taille nanométrique (figure 3.47b - type II).

— Les nanocomposites dont les grains sont constitués d’empilements lamellaires ou

multicouches A/B (figure 3.47c¢ - type III).

— Les nanocomposites dont les grains A sont enrobés par une couche nanométrique
de la phase B (figure 3.47d - type IV).

FIGURE 3.47 — Les matériaux nanostructurés polycristallins peuvent se décliner selon quatre types:
(a) type I - matériaux constitués de grains de taille nanométrique, (b) type II - matériaux contenant
des précipités (phase A ou B) nanométriques répartis dans les grain (phase A), (c) type III - ma-
tériaux dont les grains sont constituées de multicouches A/B dont les épaisseurs caractéristiques
sont de 'ordre du nanometre et (d) type IV - matériaux dont les grains (phase A) sont enrobés
d'une couche (phase B) d’épaisseur de quelques nanometres [43].

Les nanocomposites de type II peuvent étre fabriqués de plusieurs maniéres. On peut
par exemple, a partir de traitements thermiques et pour des composés appropriés, ar-
river a une solution solide métastable A+B qui, par décomposition spinodale, conduira
au nanocomposite. La décomposition spinodale est un phénomene de transformation de
phases qui se produit lors du refroidissement d'une solution solide, qui se trouve dans un
domaine de composition spécifique, au-dessous d’'une température critique. Le proces-
sus est controlé par la composition et la température et constitue un moyen simple pour
générer une nano-structuration. La séparation de phase due a la décomposition spino-
dale est beaucoup plus définie et se produit uniformément dans le matériau. Le systéme

Sn0,-TiO, présente une décomposition spinodale, comme illustré a la figure 3.48 [44].
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FIGURE 3.48 — Diagramme de phase du systéme SnO,-TiO, déterminé par Garcia et Speidel [44].

La plage de composition est large et la zone ou la séparation de phase se produit peut
étre stable jusqu’a 1450°C. Le systeme (Sn,Ti)O, est idéal pour la fabrication de nano-
structures thermodynamiquement favorables et il représente une voie potentielle pour la
réduction de la conductivité thermique. La grande différence de masse entre le titane et
I’étain perturbe la conduction des phonons. La structure lamellaire a espacement pério-
dique peut étre efficace pour la diffusion des phonons, 'ampleur de la diffusion dépen-

dante de la largeur des lamelles.

Notre équipe a développé un précurseur inorganique moléculaire hétérométallique
original de formule SnTiCl, (OEt), (HOEt), pourla synthese de (Ti,Sn)O, [45, 46]. La poudre
pré-calcinée a 500°C a donné une pastille gris-vert contenant des grains mélangés de ma-
niere macroscopique d’une taille de 30 nm environ (Figure 3.49a). La présence des deux
phases (SnO, et TiO,) a été confirmée par DRX. La poudre pré-calcinée a 850°C a donné
une pastille de couleur jaune or avec une taille de grain de 60 nm environ (Figure 3.49b).
Les pics de diffraction des rayons X sur poudre de cet échantillon sont larges, indiquant
une distribution homogene. Les pastilles obtenues avec des poudres pré-calcinées a 600
et 700°C avaient également une couleur jaune-or. Les images TEM ont confirmé la dé-

composition spinodale pour le matériau pré-calciné a 850°C (Figure 3.50).

Fonction de ces résultats, nous avons utilisé la synthese développée au chapitre 3 pour

synthétiser par voie sol-gel une nanopoudre de SnO,-TiO, dopée avec 3% molaire de nio-
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FIGURE 3.49 — Photographies et images MEB des pastilles obtenues a partir de la nanopoudre de
Tij 5Sn, 50, calcinée a 500 (a) et 850°C (b) et traitée par SPS a 1100°C. Limage du milieu montre
la microstructure de la pastille alors que I'image du bas montre la distribution de la composition
chimique [45].

FIGURE 3.50 — Images TEM (a, b) et STEM-EDX (c, d) du TiO,-SnO, nanostructuré obtenues a par-
tir des nanoparticules de Ti; ;Sn, ;O, pré-calcinées a 850°C, suivies d'un traitement SPS a 1100°C

[45].
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bium. La caractérisation des poudres et des matériaux sera abordée et des mesures ther-

moélectriques seront présentées.

3.6.2 Synthese et caractérisation des poudres
Syntheése des poudres

Le matériau nanostructuré de composition SnO,-TiO, dopé avec 3% molaire de nio-
bium a été obtenu par procédé hydrolytique de type sol-gel a partir de trois précurseurs
inorganiques de formule Sn(0'Bu),,, [Ti(OEt),], et [Nb(OEt).],. Le protocole de synthese,

représenté sur la figure 3.51, est similaire a la synthese du dioxyde de titane dopé niobium.

Sn(0'Bu),

!

[Ti(OEY), 1,

[Nb(OEY),],

Solide

—=———— Lavages
. . . Recuit
Centrifugation Séchage | 700°C/4n)

Nano-Sn, Ti O,:Nb

(Poudre blanche)

[

FIGURE 3.51 — Schéma récapitulatif de la synthése des nanoparticules de SnXTiyO2 dopées Nb.

Solution

Nous avons synthétisé deux types de poudre :

— une nanopoudre contenant 50% d’étain, 50% de titane et 3% molaire de niobium
(Ti, sSn,, ;O,) afin d’avoir une composition qui se situe dans la zone de décomposi-

tion spinodale.

— une nanopoudre contenant 10% d’étain et 90% de titane avec 3% molaire de nio-
bium (Tij 4Sn,, , O,) afin d’avoir une composition qui se situe a I'extérieur de la zone
de décomposition spinodale et qui se rapproche du systeme TiO,:3%Nb que nous

connaissons bien.
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Caractérisation des poudres

Analyse thermique :

Apreés séchage a 80°C pendant 12 heures, les poudres sont ensuite calcinées a 700°C
pendant 4 heures sous air. La température de prétraitement de 700°C a été déterminée
par rapport a I'analyse ATG-ATD de la poudre (Tij ;Sn,, ;0,) dopée avec 3% de niobium.
La figure 3.52 présente les résultats de ’analyse thermique. Cette analyse a été effectuée

sous air et avec une montée en température de 10°C/min.
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FIGURE 3.52 - Représentation des courbes ATG et ATD d'une poudre de Ti;, ;Sn, ;O, dopé avec 3%
de niobium directement issue de I’hydrolyse.

La courbe noire présente trois pertes de masses en ATG entre 25-100°C, 100-500°C et
550-725°C d’environ 5, 7 et 1,2% respectivement. Les pics exothermiques en ATD (courbe
orange) peuvent étre associés a la pyrolyse des résidus organiques OH et OR. Cette analyse

permet de fixer une température de calcination de 700°C avant densification SPS.

Diffraction des rayons X :

Cette étape de précalcination s’accompagne d'une augmentation de la taille des cris-
tallites sans changement significatif de la phase cristalline. En effet, aprés séchage a 80°C
pendant 12 heures, les poudres sont légerement cristallisées selon le méme groupe de
symétrie que la phase TiO, rutile (P4;/mnm). L'analyse DRX des poudres calcinées a
700°C de la figure 3.53 montre une seule phase qui correspond a une solution solide de
Tiy 5Sn, 50,. Les parametres cristallins de la maille pour les différents composés sont ré-

pertoriés dans le tableau 3.12 et la taille des cristallites est d’environ 10 nm. Concernant
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les parametres de maille, les valeurs calculées par affinement structural ne different pas

plus de 2% des valeurs théoriques, confirmant ainsi la formation d'une solution solide.

15000 x : ‘ ‘ |
— Ti0,95n0,1 0,:3%Nb - 700°C/4h
- Ti0’5sn0Y502:3%Nb - 700°C/4h
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1000 | |
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E) ° ‘ ‘ r = rutile (TiO,)
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FIGURE 3.53 - Diffractogrammes RX des poudres de Sn ; Ti; 4O,:3%Nb et Ti; ;Sn,, ;0,:3%Nb avant
et apres calcination a 700°C pendant 4 heures.

TABLEAU 3.12 — Valeurs des parametres de maille des compositions pures et binaires obtenues
suite a un affinement de Rietveld des échantions dopés avec 3% de niobium.

Volume de la maille

Echantillon a(d) cA) (A)3
TiO, 4,594 2,961 62,49
Tig 910,102 4,614 2,981 63,46
Tig 5510505 4,679 3,097 67,80
Sno, 4,739 3,189 71,62

La figure 3.54 permet de voir que le parametre a et c suit assez bien la loi de Vegard.
Nos échantillons ont un petit décalage qui est attribué au dopage au niobium. La courbe
théorique est calculée suivant les équations 3.13 et 3.14.

a=(1-x) a5n02 + )C(lTi()2 (3.13)
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c=(1-x) Csno, * XCri0, (3.14)
Avec:
— xla concentration en TiO,,
— asno, le parametre de maille a de SnO,, (4,7397 A)
— ario, le parametre de maille a de TiO, (4,593 A)
— Csno, le parametre de maille c de SnO,, (3,1877 A)
— crio, le parametre de maille c de TiO, (2,959 A)
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FIGURE 3.54 — Evolution du paramétre de maille a et ¢ (A) des nanopoudres aprés calcination a
500°C. Les points rouges représentent les valeurs de la littérature [17]. La courbe bleue montre
I'évolution théorique des parametres de maille suivant la loi de Vegard.

3.6.3 Frittage SPS

Les matériaux ont été frittés a une température Tgijnqle de 1100°C pendant une minute
avec une vitesse de montée en température Rrampe utilisée de 100°C/min. Une pression
de 6 kN (76,4 MPa) a été appliquée conjointement a la montée en température en 1 mi-
nute. La pression est relachée a la fin de la descente en température. Concernant la des-

cente en température, aucune rampe n’'a été fixée.

Apres frittage SPS, les pastilles ont été caractérisées par DRX et MEB et les propriétés

thermoélectriques ont été mesurées.

Analyse DRX des frittés

La figure 3.55 illustre les difractogrammes des deux échantillons de Ti;, 4Sn,, ;, 0,:3%Nb
et Tij ;Sn, ;0,:3%NDb apres le frittage SPS.
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Comme prévu, des précipitations en phase spinodale sont clairement apparues dans
I'échantillon Tij ;Sn, ;0,:3%NDb car la vitesse de décomposition spinodale est pratique-
ment maximale pour des compositions Sn/Ti qui sont proches de 50:50. Par conséquent,
Tiy 5Sn,, 50,:3%Nb a subi une décomposition spinodale et des phases de Ti,, ;Sn ;O, et de
Ti, ,Sn, 30, sont présentes dans cet échantillon. L'affinement de Rietveld pour cet échan-
tillon est difficile di au fait que, lors de la décomposition spinodale, la séparation de
phase a lieu de maniere réduite en degré et en étendue spatiale. Mais il est facile d’at-
tribuer chaque pic a la bonne phase. En effet, 'atome d’étain étant plus gros que I'atome
de titane, les parameétres de maille a et c sont plus gros. Ainsi plus la concentration en
étain est importante, plus les pics sont décalés vers les bas angles. Dans 'encart de la fi-
gure 3.55, le premier pic rouge a 26,82 (20) correspond a la phase Ti;, ;Sn,, ;O, alors que le

deuxiéme pic rouge a 27,19 (26) correspond a la phase Ti, ,Sn ;0,.

Pour I'échantillon Ti, 4Sn, ; 0,:3%NDb, on observe la présence d’une seule phase de
type rutile. En accord avec le diagramme de phase du systéme SnO,-TiO,, le processus
thermique utilisé dans cette composition ne permet pas une décomposition spinodale.
Par conséquent, pour cet échantillon, on peut affirmer qu’il ne subit pas de décomposi-

tion spinodale et qu'une solution solide uniforme est présente.

4
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FIGURE 3.55 - Diffractogrammes RX de la surface des pastilles de Ti;4Sn,,0,:3%Nb et
Tiy 550, 50,:3%NDb apres frittage SPS a 1100°C avec une montée en température de 100°C/min.
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Apres frittage, la pastille de Tio,gsnolez:S%Nb aune densité de 4,57 g/ cm? soit 97% de
la densité théorique et celle de Tij ;Sn,, ;0,:3%Nb une densité de 5,39 g/ cm?® soit 93% de
la densité théorique.

Analyse microscopique

Des pastilles de Ti, ;Sn, ;0,:3%Nb et Ti; 4Sn, ;0,:3%Nb apres frittage SPS a 1100°C
ont été observées au MEB et les images sont présentées sur la figure 3.56. L'échantillon
Tij 5Sn, 50,:3%Nb présente une taille de grain de 60 nm ce qui est cohérent avec le dif-
fractogramme RX. Lors du frittage SPS, les deux phases se sont séparées et ont formé des
nanograins. L'échantillon Tioy98n0y102:3%Nb, dont la composition se situait en dehors du

domaine de décomposition spinodale, présente une taille de grain d’environ 250 nm.

Nous avons analysé I'échantillon Ti, ;Sn, ;0,:3%Nb au MET afin de comprendre la
structure de notre matériau. La figure 3.57 montre I’évolution de notre matériau en fonc-
tion du temps d’observation. On remarque que sous le flux d’électrons notre matériau
n’est pas stable et a tendance a évoluer. La figure 3.57a montre notre matériau tout de
suite apres la mise au point et on observe une surface homogene. Lorsque le temps d’ob-
servation augmente progressivement, on observe la formation de nanograins dontla com-
position est tres riche en étain. Apres analyse EDX, il s’avere que I’étain présent dans la
phase Ti, ;Sn, ;0,:3%Nb exsude sous forme de SnO,. Cette observation tend a montrer

que notre matériau n’est pas stable et tend a évoluer avec le temps.

3.6.4 Propriétés thermoélectriques

Les grandeurs nécessaires au calcul du facteur de mérite ZT sont mesurées dans cette
partie. Elles concernent les échantillons de composition Tij ¢Sn ; O, et Tij ;Sn,, ;O, avec
3% de niobium issus des syntheses sol-gel apres frittage SPS a 1100°C. Dans cette partie,
nous allons présenter uniquement I’évolution de la conductivité électrique et du coeffi-
cient Seebeck en fonction de la température. En effet, nous n’avons pas eu la possibilité de
pouvoir mesurer la chaleur spécifique pour les échantillons de Tij 4Sn ; O, et Ti, ;Sn,, 5O,
avec 3% de niobium. De ce fait, nous ne pouvons pas calculer la conductivité thermique

de nos échantillons en fonction de la température.
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el <,
. »

e des grains est d’environ 60 nm.

(a) Image MEB de la pastille Ti, ;Sn, ;0,:3%Nb. La taill

(b) Image MEB de la pastille Ti 4Sn, ; 0,:3%Nb. La taille des grains est d’environ 250 nm.

FIGURE 3.56 - Images MEB d'une fracture des pastilles de Ti;;5n,50,:3%Nb et de
Tij 9Sng 1 0,:3%Nb.
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FIGURE 3.57 — Image MET d'un échantillon de Tij ;Sn, ;0,:3%Nb fritté a 1100°C en fonction du
temps d’analyse.
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Conductivité électrique

La figure 3.58 montre I"évolution de la conductivité électrique en fonction de 1000/T
pour les échantillons de Tij ,Sn,, ,0,:3%Nb et Ti, .Sn,, .O,:3%Nb entre 30 et 600°C. Tous
les échantillons présentent un transport électronique activé thermiquement, a savoir une

conductivité croissante avec une augmentation de la température.

7 T T T T
¥ TiO,QSnO’1 0,:3%Nb
¥ Ti0,5SnO’502:3%Nb

Ln(oT) (S.K/m)

1 I I I I
1 1.5 2 2.5 3 3.5

1000/T (K™)

FIGURE 3.58 — Evolution de la conductivité électrique des pastilles de Tiy ¢Sny ,0,:3%Nb et
Tij 550, 50,:3%NDb entre 30 et 600°C.

Les énergies d’activation, présentées dans le tableau 3.13, tendent a augmenter avec
I'augmentation de la concentration en étain, ce qui est cohérent avec les changements de
conductivité observés pour ces deux échantillons. L'échantillon contenant 10% d’étain
présente une meilleure conductivité que I’échantillon contenant 50% d’étain. Ce dernier
présente également un changement de comportement électrique vers 650 K qui peut étre

da al'instabilité de notre matériau.

Coefficient Seebeck et facteur de puissance

La figure 3.59 montre I’évolution du coefficient Seebeck en fonction de la température.

L'ensemble des coefficients Seebeck des deux échantillons sont négatifs, ce qui indique
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Conclusions du chapitre

TABLEAU 3.13 - Energie d’activation pour les échantillons de Tiy ¢Snj ;0,:3%Nb et
Tiy 550, 50,:3%Nb apres frittage a 1100°C. (BT = Basse Température = 300 - 600K et HT =
Haute Température = 670 - 870K)

Echantillon (Ti/Sn) 90/10 50/50
E, (meV) - HT 126,1 283,9
E, (meV) - BT 126,1 203,5

que les porteurs de charge sont principalement des électrons provenant du dopage au
niobium et des lacunes d’oxygene. Le coefficient Seebeck reste constant avec la tempéra-
ture et plus la concentration en étain est importante, plus la valeur absolue du coefficient
Seebeck est petite.

-500 T T T T T T T T

¥ Tio,93n0,1 0,

° Tio,58n0,502
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FIGURE 3.59 — Evolution du coefficient Seebeck en fonction de la température des pastilles de
Tij ¢Sny ;0,:3%Nb et Tij ;5n,, ;0,:3%NDb entre 100 et 600°C.

3.7 Conclusions du chapitre

Pour résumer les résultats de ce chapitre, les composés de Ti, ,Nb O, ont été syn-

thétisés par voie sol-gel et nous avons obtenu, apres calcination a 500°C, des poudres
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nanocristallines avec une taille de grain de 'ordre de 10 nm. La limite de solubilité du
niobium dans la maille de TiO, est estimée a envrion 7,5% molaires. La densité des échan-
tillons densifiés a 850°C était supérieure a 90% avec une taille de grain de 170 nm environ.
Pour un frittage a 960°C la densité dépasse 95% avec une taille de grain de I'ordre de 300
nm. Le coefficient Seebeck et la résistivité électrique évoluent avec le dopage en niobium
dans la maille de TiO,, et les meilleures valeurs obtenues sont pour les échantillons do-
pés avec 2,85% molaires de niobium. Nous avons montré que la conductivité thermique a
été diminué par la nano-structuration du matériau. Les valeurs maximales de facteur de
puissance (PF) et de facteur de mérite (ZT) dans cette étude sont PF = 247 pyW.m 1. K2 &
600°C pour Tij g;1,Nby 4,430, 5 avec un ZT proche de 0,08. Sil'on compare nos matériaux
avec les autres matériaux a base de TiO, et de SnO,, ils sont intéressants en termes de

propriétés thermoélectriques a 850 K comme le montre la figure 3.59.
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FIGURE 3.60 — Comparaison de notre matériau avec la littérature [19, 47, 15, 48, 49, 50, 51].

Un des points importants que nous avons abordés dans cette étude est que la conduc-
tivité thermique peut étre améliorée par la diminution de la taille des grains. Afin d’opti-
miser cette propriété, nous avons étudié le frittage haute pression par SPS sur des échan-
tillons de Ti;, 4gNbj ;,0,. Dans un premier temps, nous avons vu qu'une augmentation de
la pression de 76 a 400 MPa permettait de diminuer la température de densification et de
transition de phase (anatase -> rutile). Cette diminution de température est d’autant plus

importante que la pression lors du frittage augmente. Dans un second temps, nous avons
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montré que la taille des grains apres frittage SPS a 700°C avait tendance a augmenter avec
la pression. Une analyse approfondie a montré que la croissance rapide des grains a eu
lieu au cours de la derniere étape de frittage et lors de la transition de phase. Une partie
de la croissance granulaire peut étre attribuée a la coalescence. En conclusion, appliquer
une pression excessive pendant la derniere étape de frittage conduit a la croissance des
grains dans les céramiques de TiO, dopés avec du niobium.

Un des parametres qui n'a pas été étudié lors de I'étude du frittage haute pression
est la descente en température et en pression. La diminution progressive de la vitesse de
refroidissement et le relachement plus lent de la pression, nous permettraient peut-étre
une relaxation des contraintes a I'intérieur de la pastille et ainsi d’éviter la fissuration des
pastilles.

Concernant le systeme SnO,-TiO,, nous avons montré qu'une mise en ceuvre de la dé-
composition spinodale du systeme SnO,-TiO, était possible par la technique SPS a une
température de 1100°C en partant de nanoparticules basées sur une solution solide Sn/Ti
= 50/50. Les matériaux sont fortement densifiés (> 95%) tout en gardant des tailles de
grain nanométriques d’environ 60 nm. Nous avons montré qu'il était nécessaire de pré-
calciner les échantillons sous air a une température de 700°C pour éliminer les impuretés
organiques. Apres étude d'une pastille de Ti, ;Sn, ;0,:3%NDb, nous avons vu que le maté-

riau n’est pas stable et que I'étain tend a former des nanoparticules de SnO,.

Les premieres analyses thermoélectriques ne sont pas concluantes. La conductivité
électrique du composé Tij -Sn, .0,:3%Nb est bien inférieure a celle mesurée avec TiO,
dopé avec 2,85% de niobium. Le coefficient Seebeck est lui aussi plus petit mais tend a

étre stable avec la température alors que la conductivité électrique augmente.
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Chapitre 4

Les précurseurs métalliques

« Inlife, as in chess, forethought

wins. »
Charles Buxton
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Introduction

4.1 Introduction

Les chapitres 1 et 3 nous ont permis de comprendre 'intérét grandissant des nano-
matériaux. En effet, une baisse de la dimension des matériaux permet une augmentation
du facteur de mérite permettant un accroissement important des performances thermo-
électriques des systémes en devenir. La synthése des matériaux oxydes « bulk» par frittage
SPS constitue une des techniques de mise en forme pour obtenir une nano-structuration.
Un autre moyen permettant de réduire la dimensionnalité d'un matériau et |’alternance

de couches nanométriques via des dépots par MOCVD ou ALD.

Les super-réseaux sont des structures obtenues par empilement de couches minces
alternées de deux semi-conducteurs différents et dont les épaisseurs peuvent étre aussi
faibles qu'une dizaine d’angstroms. L'existence de ces tres faibles dimensions a des consé-
quences sur la quantification du mouvement électronique et méne al’observation de pro-
priétés inhabituelles et originales. Ces nanostructures sont tres étudiées pour de nom-
breuses familles de matériaux thermoélectriques telles que Bi,Te,, PbTe, SiGe et GaAs
pour augmenter le facteur de puissance (6S?) et pour diminuer la conductivité thermique
du réseau. A titre d’exemple, la figure 4.1 montre I’évolution du facteur de mérite en fonc-
tion de la température pour Bi,Te,/Sb,Te, (1 nm / 5 nm) par rapport a celle de plusieurs
matériaux récemment signalés [1]. On peut observer un ZT record de 2,5 a température

ambiante pour le composé Bi, Te,;/Sb, Te,.

p-TeAgGeSb (ref.10)
® CeFe, Coy ;5b,, (ref.10)

® Biy,Sb,Te, (ref.11)
 CsBi,Teg (ref.11)

A BI-SD (ref.5)

@ Bl,Te,/Sh,Te, SL (this work)

200 600 800 1,000
Temnperature (K)

12 am

FIGURE 4.1 - Evolution du facteur de mérite en fonction de la température pour Bi,Te,/Sb,Te, (1
nm / 5 nm) par rapport a celle de plusieurs matériaux récemment signalés [1].

Les précurseurs de titane ayant déja été développés dans notre équipe, nous avons be-
soin de développer des précurseurs d’étain (IV) qui possédent a la fois une bonne stabilité
thermique, une bonne volatilé et une décomposition propre afin de réaliser la croissance
de super-réseaux avec le dépot alterné de TiO, et de SnO,. En effet, il existe trés peu de

précurseurs d’étain (IV) pour le dépot de SnO,,.
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L'oxyde d’étain, le SnO, ou les oxydes métalliques mixtes, tels que I'oxyde d’'indium et
d’étain (ITO '), ont attiré I'attention de la communauté scientifique et industrielle en rai-
son de leur application comme capteurs de gaz, dans les cellules solaires et comme dispo-
sitifs électroniques. Les scientifiques, et plus particulierement les chimistes, recherchent
des précurseurs appropriés qui pourraient fournir le produit final désiré, un oxyde mé-
tallique ou un oxyde métallique mixte de stoechiométrie et de composition spécifique, de
préférence en une seule étape. Par conséquent, des efforts ont été fait pour synthétiser
des précurseurs appropriés en utilisant une chimie douce capable de délivrer le com-
posé cible en une seule étape. En matiére d’ingénierie moléculaire, il est conseillé que
chaque centre métallique soit saturé par l'utilisation de ligands chélatants, tels des al-
coxydes fonctionnalisés, des -dicétonates, ou des carboxylates afin de former des unités
monomeres. Les précurseurs oxygénés p-dicétonates et carboxylates, sont stables dans
les conditions ambiantes, et s’accompagnent de températures de process élevées pour la
décomposition et pour minimiser la teneur en résidus organiques [2, 3, 4]. Les précur-
seurs azotés sont moins stables et tres réactifs a I’air et a ’humidité et sont donc difficiles
a manipuler et a utiliser dans des conditions ambiantes [5, 6, 7, 8]. Les aminoalcoxydes
métalliques constituent un bon compromis entre les deux systemes précités et ont donc
déja été utilisés comme précurseurs MOCVD pour une multitude de films d’oxydes métal-
liques [9, 10]. Enfin, I'introduction de fluor dans le ligand influence fortement la volatilité,
I'acidité de Lewis, la stabilité du fluoroaminoalcoxyde métallique obtenu et peut consti-

tuer une source in situ de fluor pour le SnO, dopé au fluor.

4.2 Syntheses des ligands

4.2.1 Introduction

Notre stratégie pour inhiber I'oligomérisation dans les alcoxydes métalliques, ainsi
que pour augmenter le nombre de coordination de I’atome d’étain au degré d’oxydation
+4, consiste a incorporer des ligands alcoxydes bidentés fonctionnalisés par un atome
donneur. Les aminoalcoxydes chélatants R,N(CH,) OH, tres utilisés en chimie des pré-
curseurs CVD contiennent un groupement donneur [NR,] qui peut saturer la sphere de
coordination du complexe et minimiser 1’agrégation intermoléculaire ou !'oligomérisa-
tion. La substitution du ligand O'Bu monodentate par les aminoalcoxydes chélatants (Fi-

gure 4.2) a conduit a une série de nouveaux précurseurs a base d’étain.

A partir de la structure de base du dmaeH, nous avons étudié I'influence de I'addition

de groupement alkyle de type méthyle et trifluorométhyle sur le carbone en alpha de la

1. Oxyde d’'indium dopé a I'étain ou Indium Tin Oxide
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CHj3
CH, — CH, CH, — C*JH
H3C—N \OH H3C—N OH | H3C—N
CHj3 CHj3 CH3
dmaeH dmapH dmampH
CF3 CF3
CH; — (;,H CHy — C——CF3
H;C—N OH | HsC—N OH
CH3 CH3
F-dmapH amakH

FIGURE 4.2 - Ligands aminoalcoxydes utilisés dans cette étude.

CH3s

CH, — C——CHj

OH

fonction alcool. La synthese et la caractérisation d'une série de composés de formules
Sn(OR), L, (L = dmae?, dmap?, dmamp*, F-dmap°, amak® et R = tBu”’, iPr® et Et°)

sont décrites.

4.2.2 Syntheses des ligands

Parmis les cinq ligands que nous avons choisi d’étudier, seul le dmaeH et le dmapH

sont disponibles dans le commerce. Nous allons rapporter ici la synthese du dmampH,
du F-dmapH et du amakH.

Synthese du 1-(dimethylamino)-2-methylpropan-2-ol (dmampH) [L,]

Bien que le ligand dmampH semble étre une molécule relativement simple, sa syn-

these est délicate. Sur la base de la littérature, différentes conditions pour synthétiser ce

ligand ont été essayées en utilisant a chaque fois des dérivés du 1,1-Diméthyloxirane et de

diméthylamine. Fondamentalement, la réaction est une ouverture de cycle époxyde dans

. Tert-butyl
. Isopropyl
. Ethyl

© 0 N O O Wi

. 2-(DiMéthylAmino)Ethanol

. 1-DiMéthylAmino-2-Propanol

. 1-DiMéthylAmino-2-Methyl-2-Propanol
. 1,1,1-triFluoro-3-(N,N-DiMethylAmino)-2-Propanol
. 2-((dimethylamino)methyl)-1,1,1,3,3,3-hexafluoroproan-2-ol
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des conditions alcalines par substitution nucléophile SN2 pour faire le produit cinétique.
En effet, les époxydes sont fragiles et ils sont facilement ouverts par un nucléophile. En
milieu basique, I'époxyde subit une attaque SN2 sur le carbone le moins encombré sui-
vant le mécanisme présenté sur la figure 4.3. Cette synthese a été optimisée par notre

équipe et a permis d’obtenir le ligand dmampH avec un rendement quantitatif (> 99%).

/CHg
0% /\ /CHZ —C—OH
+  HNMe, HyC——N \CH3

CHj3

1,1-Diméthyloxirane Diméthylamine 1-(dimethylamino)-2-methylpropan-2-ol

(dmampH)

FIGURE 4.3 — Mécanisme de synthése du dmampH [L, ]

Le protocole d’élaboration du dmampH [L,] est basé sur deux articles [11, 12]. La so-
lution de diméthylamine a 40% dans I'’eau (4,06 g, 36 mmol) est placée dans un flacon
hermétique de 20 mL puis refroidi a -5°C en utilisant un bain froid (mélange de glace et
de NaCl). On ajoute ensuite, sous agitation et goutte a goutte, pendant 20 minutes le 1,1-
diméthyloxirane (2 g, 28 mmol) a basse température (-5°C). Le flacon est ensuite soigneu-
sement fermé avec du teflon et de la parafilm et on le laisse progressivement se réchauffer
sous agitation pendant toute une nuit. Le produit est ensuite extrait avec 3x50 mL de dié-
thylether et la phase organique est ensuite lavée avec 3x20 mL d'une solution de NaCl
saturée. Le produit est ensuite séché avec du MgSO,, filtré et le solvant est éliminé a I’éva-
porateur rotatif a température ambiante sous un vide 1éger. Au final, nous obtenons 3,3 g
d’un liquide organique incolore, soit un rendement supérieur a 99%.

RMN 'H (C;Dy, 23 °C, ppm) : 8 = 1,12 (s; 6H; C(CHs),), 2,07 (s; 2H; N=CHy), 2,15 (s;
6H; N(CH3),) et 3,20 (s; 1H; OH).

RMN 13C (C,Dy, 23 °C, ppm) : § = 28,68 (s; 2C; (CH,),C), 48,69 (s; 2C; N(CH,),), 70,37
(s; 1C; C(CH,),) et 70,80 (s; 1C; N—CH,).

Les pics non attribués et signalés par un astérisque sur les figures 4.4 et 4.5 corres-
pondent a I'éther diéthylique. Le spectre HSQC '° est représenté sur la figure 4.6. Dans la
séquence HSQC, seules les corrélations a une seule liaison covalente (17) entre le carbone
et son(ses) proton(s) sont détectables. Les taches de corrélation en vert, correspondent
a des carbones secondaires (CH,), celles en noir sont attribuées a des CH ou des CH,.

La tache « C1 » étant verte, il s’agit du groupement CH,,. Ensuite, nous pouvons attribuer

10. Heteronuclear Single Quantum Correlation
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sans probléme la tache « C2 » au groupement C(CH,), et la tache « C3 » au groupement

N(CH,),.

dmampH - 1H
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FIGURE 4.4 - RMN 'H (C,D;, 400 MHz, 23 °C) du dmampH [L,]
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FIGURE 4.5 - RMN 13C (C¢Dg, 400 MHz, 23 °C) du dmampH [L,]

Synthese du 1,1,1-trifluoro-3-(N,N-dimethylamino)-2-propanol (F-dmapH) [L,]

La syntheése du ligand est basée sur le protocole élaboré par Katagiri et al [13]. Le mé-
canisme est semblable au mécanisme de synthése du dmampH présenté a la figure 4.3 a

la page 203.

Le 2-(trifluoromethyl) oxirane (7,00 g, 62,4 mmol) est placé dans un flacon hermétique
de 20 mL puis refroidi a -5°C en utilisant un bain froid (mélange de glace et de NaCl). On
ajoute ensuite, sous agitation et goutte a goutte, pendant 20 minutes la solution de dimé-

thylamine a 40% dans 'eau (7,85 g, 62,4 mmol) a basse température. Le flacon est ensuite
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FIGURE 4.6 - RMN 2D HSQC "*C-'H du dmampH [L,]

soigneusement fermé avec du teflon et de la parafilm et on le laisse progressivement se
réchauffer sous agitation pendant 5 heures. Le produit est ensuite extrait avec 3x35 mL
d’éther diéthylique et la phase organique est ensuite lavée avec 3x20 mL d’une solution
de NaCl saturée. Le produit est ensuite séché avec du MgSO , filtré et le solvant est éliminé
al’évaporateur rotatif. Au final, nous obtenons 5,2 g d'un solide blanc, soit un rendement
de 53%.

RMN 'H (CgDg 23 °C, ppm) : 6 = 1,72 (s; 6H; (CH3)2N), 1,97 a 2,33 (m; 2H; CH2-N),
3,76 (m; 1H; CH) et 4,77 (s; 1H; OH).

RMN 13C (C Dy, 23 °C, ppm) : 8 = 45,27 (s; 2C; N(CH,),), 58,30 (s; 2C; N(CH,)), 67,36
(quadruplet; 2Jc_p = 120 Hz) et 124,55 (triplet; Je_p=1120 Hz).

RMN "F (C¢Dy, 23 °C, ppm) : § = -78,55

FT-IR (KBr-Nujol, cm™!) : v =2806 (s), 1465 (s), 1257 (s) (élongation C-F), 1223 (s), 1147
(s), 1063(s) (élongation C-O, alcool primaire), 1010 (s) (élongation C-N, amine tertiaire
aliphatique), 842 (m), 538 (w), 420 (m)

Synthese du 2-((dimethylamino)methyl)-1,1,1,3,3,3-hexafluoroproan-2-ol (amakH) [L,]

Labréviation amakH désigne une série de ligands d’amino-alcool fluoré avec pour
formule générale HO(CF,),CH,NR, avec R = H, Me'!, Et et (CH,),0OMe. Le protocole
d’élaboration du amakH est basé sur le protocole de synthese du dmampH a ceci pres
que, pour des raisons pratiques, nous avons inversé I’ordre d’ajout des réactifs. Le méca-
nisme est semblable au mécanisme de synthese du dmampH présenté a la figure 4.3 a la

page 203.

Le 2,2-Bis(trifluoromethyl)oxirane (7,25 g, 40 mmol) est placé dans un flacon hermé-

tique de 20 mL puis refroidi a -5°C en utilisant un bain froid (mélange de glace et de NaCl).

11. Méthyl
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On ajoute ensuite, sous agitation et goutte a goutte, pendant 20 minutes la solution de
diméthylamine a 40% dans I'eau (4,99 g, 44 mmol) a basse température. Le flacon est en-
suite soigneusement fermé avec du teflon et de la parafilm et on le laisse progressivement
se réchauffer sous agitation pendant 5 heures. Le produit est ensuite extrait avec 3x35 mL
d’éther diéthylique et la phase organique est ensuite lavée avec 3x20 mL d’'une solution de
NaCl saturée. Le produit est ensuite séché avec du MgSO,, filtré et le solvant est éliminé
al’évaporateur rotatif. Au final, nous obtenons 7,7 g d'un liquide organique incolore, soit
un rendement de 85%.

RMN 'H (C Dy, 23 °C, ppm) : 8 = 1,79 (s; 6H; N(CHs),), 2,39 (s; 2H; N—CHy) et 6,56 (s;
1H; OH).

RMN 13C (C4Dy, 23 °C, ppm) : § = 46,08 (s; 2C; N(CH,),), 55,71 (s; 2C; N(CH,)), 72,25
(quintuplet; 2Jc_g = 29,77 Hz) et 124,55 (quadruplet; Jc_p = 286,45 Hz).

RMN YF (C4Dy, 23 °C, ppm) : § = -78,67

FT-IR (KBr-Nujol, cm™1) : v =2806 (s), 2362 (w), 2340 (w), 1465 (s), 1284 (s) (élongation
C-F), 1208 (s), 1146 (s), 1050 (s) (élongation C-O, alcool primaire), 1014 (s) (élongation
C-N, amine tertiaire aliphatique), 842 (m), 698 (s), 538 (w), 420 (m)

4.2.3 Analyses FT-IR

Par analyse FT-IR, on peut voir I'influence des groupes méthyles en position alpha du
groupe hydroxyle. Comme le montre la figure 4.7, le ligand dmaeH présente deux pics tres
larges pour I'étirement des vibrations de la liaison O-H intermoléculaire, 'un associé aux
dimeres (pont simple) autour de 3385 cm™! et l'autre spécifique aux polymeres autour
de 3250 cm™!. Cette derniére bande est beaucoup moins intense lorsqu’on ajoute un ou
deux groupe(s) méthyle(s) sur le ligand. Ainsi, la nucléarité du ligand peut étre considéra-
blement réduite par une modification aussi simple que I'addition du groupe CH, en a de
I'oxygene. On peut s’attendre a la disparition de cette bosse lorsque la complexation du

ligand aura lieu pendant la réaction.

On peut également noter les bandes comprises entre 2750 et 2950 cm ™! qui sont les
fréquences d’étirement caractéristiques des différents groupes CH présents dans la molé-
cule. La région entre 1200 et 1000 cm ™! est enrichie avec de multiples pics attendus pour

les étirements C-O et C-N présents dans les trois ligands.

4.2.4 Propriétés thermiques des ligands

La figure 4.8 représente 1'évolution de la masse des ligands en fonction de la tem-

pérature. Les trois ligands présentent des courbes thermogravimétriques similaires dans
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FIGURE 4.7 — Spectres FT-IR des trois aminoalcools (dmaeH, dmapH et dmampH).

lesquels une perte de poids en une étape se produit dans la plage de températures com-
prise entre 50 et 125°C. Apres analyse et dans les trois cas, la masse résiduelle est infé-
rieure a 2%. Le ligand 1,1,1-trifluoro-3-(N,N-dimethylamino)-2-propanol [L2] présente
une meilleure stabilité thermique. Cette propriété peut étre expliquée par le fait que la
structure du ligand [L2] forme une chaine hélicoidale chirale infinie. Tous les atomes
d’oxygene et d’azote constituent le centre de deux liaisons hydrogenes, une intramolé-

culaire et une intermoléculaire [13].

4.2.5 Mécanisme de substitution

Les réactions entre les alcoxydes [M(OR), ], est les ligands f-aminoalcools sont des
réactions acide-base de Bronsted. Elles impliquent un échange de protons entre le ligand
etle groupement OR et est fonction des pKa des especes. Cette réaction peut étre résumée

comme ci-dessous :

Ke
[M(OR), ], + XLH ——2—- M(OR), (1), + XROH

X

Avec:
AG‘r’ = —RT.aneq 4.1

AGy étant lié a la constante d’équilibre K., par 'équation 4.1 avec T la température
en Kelvin, R la constante universelle des gaz parfaits (1,987.10~3 kcal.K~'.mol™!). Dans

cette expression AG? est en kcal.mol L.
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FIGURE 4.8 — Analyse thermogravimétrique des trois ligands synthétisés.

Dans ce cas, I'acidité des p-aminoalcools sont des facteurs thermodynamiques clés
pour obtenir des complexes finaux stables. En considérant le pKa de I’alcool dans I’eau (a
savoir : tertiobutanol = 16,54, isopropanol = 16,48 et éthanol = 15,85 [14]), plus leligand LH
est acide (plus son pKa est petit), plus la réaction sera thermodynamiquement favorable
(AG® plus négatif puisque la valeur de K., sera plus positive). Lacidité des ligands (-
aminoalcools a été estimée par la valeur de leur Ka (pKa) et/ou de la stabilité de la forme
déprotonnée. Plus la forme déprotonée est stable, plus I'acide est fort et inversement. A

titre d’exemple, le pKa du dmae est de 9,2.

Pour les B-aminoalcools, 'acidité de Bronsted est dictée par I'effet inductif donneur
des groupements méthyles en position a par rapport au groupement hydroxyle. Cet effet
augmente la charge anionique sur I'atome d’oxygene ce qui implique moins de stabilité
de la forme déprotonée, et donc diminue 'acidité de Bronsted du ligand (la valeur du pKa

est plus élevée).

Inversement, 'ajout de un ou deux groupements trifluorométhyle (CF,) en position
a par rapport au groupement hydroxyle aura un effet inductif attracteur. Le ligand verra
ainsi son acidité augmentée (pKa = 5,35-6,39). Les acidités de Bronsted des ligands f-
aminoalcools devraient ensuite suivre I'ordre suivant (du plus acide au moins acide) :

amakH > F-dmapH > dmaeH > dmapH > dmampH.
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4.3 Les aminoalcoxydes d’étain (IV)

Dans cette partie, la synthese et la caractérisation d'une série de composés de for-

mules Sn(OR), L (L =dmae, dmap, dmamp et R = 'Bu, !Pr et Et) sont décrites.

4.3.1 Syntheses des précurseurs

Synthese du Sn(0'Bu), (dmae), [1]

n-pentane Sn(O'Bu),(dmae),[1] + 2BuOH

Sn(O'Bu), + 2dmaeH 3
1",23°C Rdt =95%

Dans un tube schlenk sous argon, 0,61 g de Sn(0'Bu),, (1,48 mmol) a été dissous dans
10 mL de pentane et 0,26 g de dmaeH (2,96 mmol) a été ajouté. Apres une heure d’agita-
tion, on observe un léger précipité blanc. Apres décantation, le liquide incolore est trans-
féré dans un autre tube schlenk. Le pentane est évaporé sous vide jusqu’a la formation de
petits cristaux blancs puis le tube est placé a -20°C pendant 24 heures. Nous obtenons un
rendement de 95% (0,62 g). Le composé [1] est peu soluble dans le pentane et tres soluble
dans le toluéne.

RMN 'H (CeDg, 23 °C, ppm) : 6 = 1,15 (s; 18H; CH3 '‘BuO), 2,24 (s; 12H; CH3 dmae),
2,39 (t; 3] = 5,48 Hz; 4H; NCH; dmae) et 3,94 (t; °] = 5,40 Hz; 4H; CH,0 dmae).

RMN "3C - découplé du 'H (C Dy, 23 °C, ppm) : § = 31,0 (s; 6C; CH, ‘Bu0), 46,3 (s; 4C;
CH, dmae), 57,8 (s; 2C; NCH,, dmae), 62,0 (s; 2C; CH,O dmae) et 71,15 (s; 2C; C—(CHj;),
‘BuO).

RMN '198n (C Dy, 23 °C, ppm) : § = -533 (s; Sn hexacoordiné).

FT-IR (KBr-Nujol, cm™Y) 1 v = 2725 (w) (CH, élongation symétrique), 2690 (w), 1346
(w) (CH, tertiobutyle, déformation dans le plan symétrique), 1188 (m) (élongation C-O,
alcool), 1094 (m), 1020 (m) (élongation C-N, amine tertiaire aliphatique), 949 (m), 920 (w)
(CH, rocking), 888 (w), 781 (m), 722 (m), 590 (m) (élongation Sn-0), 519 (m), 513 (m), 464
(w), 400 (vw) (élongation Sn-O).

La RMN '9Sn est un outil précieux pour la détermination du nombre de coordination
au niveau de I'atome d’étain et des phénomenes d’association qui lui sont liés. Le dé-
placement chimique & ('9Sn) des composés organostanniques dépend 2 la fois de I'effet
des radicaux directement liés a ’atome d’étain et du nombre de coordination de celui-
ci. Le changement de coordination (de 4 a 5 ou 6) de I'atome d’étain provoque, quant a
lui, un déplacement chimique considérable du signal de cet atome (soit plusieurs cen-
taines de ppm par rapport au signal de référence SnMe, vers les basses fréquences). Le
spectre RMN '¥Sn de Sn(O'Bu), (dmae), dans C;D; a 23°C montre un déplacement chi-

mique & -533 ppm. Le fort blindage observé par rapport a la RMN '9Sn de Sn(O'Bu) 4 (0=
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-372 ppm) indique une augmentation du nombre de coordination de 4 a 6 au niveau de

I'atome d’étain.

Afin de connaitre la structure cristalline du complexe formé, des monocristaux ont
été analysés par diffraction des rayons X. Par souci de clarté, les atomes d’hydrogéne et
les molécules de solvant ne sont pas représentés sur la figure 4.9. Les longueurs et angles
importants des liaisons sont résumés dans le tableau 4.1. Les spectres RMN 'H et 13C a

température ambiante sont cohérents avec la structure moléculaire proposée.

FIGURE 4.9 - Vue en perspective de Sn(O'Bu), (dmae), [1]. Les ellipsoides sont réglés sur une pro-
babilité de 50% et les atomes d’hydrogene sont omis pour plus de clarté.

Alavue de cette structure, on peut affirmer que le complexe formé est mononucléaire
avec une géométrie octaédrique déformée autour de 'atome d’étain (IV) et contient deux
ligands bidentates chélatants (dmae) dans une configuration cis. Les angles de chéla-
tion N1-Sn-O1 et N2-Sn-02 axiaux/équatoriaux sont respectivement de 77,8°et 76,85°.
Cet éloignement par rapport a I'angle octaédrique idéal de 90°est due a la faible flexibilité
du squelette du ligand. Néanmoins, cette valeur pour I’angle de chélation est similaire aux
valeurs de la littérature [15, 16]. On peut également noter que les longueurs des liaisons
Sn-N sont en moyenne de 2,41 A et sont légerement plus longues que les longueurs des
liaisons Sn-O (1,99 A).
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TABLEAU 4.1 — Données structurales du complexe [1].

Longueurs de liaison
A) Sn(O'Bu), (dmae), [1]

Sn-N1 2,460(4)
Sn-N2 2,361(4)
Sn-0O1 1,997(4)
Sn-02 2,011(4)
Sn-03 1,990(4)
Sn-0O4 1,990(4)

Angles (°)

N1-Sn1-01 77,8(2)

N2-Sn1-02 76,8(2)

03-Sn1-04 97,9(2)

01-Sn1-03 105,7(2)

TABLEAU 4.2 — Données cristallographiques et d’affinement du complexe [1]

Composé Sn(O'Bu), (dmae), [1]
Formule empirique SnC,;H46N, 0,
Masse molaire 441,18
Structure cristallographique Orthorhombic
Groupe d’espace P2:2,2;
ad) 9,1619(7)
b A) 14,8500(13)
cd) 15,1316(17)
v (A% 2058,7(3)
Z 4
11 (mm_l) 1,26
Température (K) 150
Réflexions mesurées 21300

Réflexions indépendantes (R;;;)

5182 (0,066)

Données / restrictions /

parametres 5172/257/272
Qualité de I'ajustement 1,02
R[F? > 20 (F?)] 0,051
wR (F?) 0,073
Densité électronique résiduelle
(eA™) -1,69 to0 1,22
CCDC No.
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Synthéses du Sn(0O'Pr) ,(dmae), [2] et du Sn(OEt), (dmae), [3]

Sn(O'Pr), (dmae), [2] + 4'BuOH
Rdt =99%

IPrOH anhydre
12",23°C

n-pentane
1",23°C

Sn(O'Bu), + 2dmaeH Sn(O'Bu), (dmae),[1] + 2'BuOH

SR ANA|
a1pAyue HOH

Sn(OEt), (dmae), [3] + 4'BuOH
Rdt =99%

Sn(OiPr)Z(dmae) » [2] - On dissout 0,609 g de [1] dans un exces d’isopropanol anhydre
et on laisse sous agitation pendant 12 heures a température ambiante. Le pentane est
ensuite évaporé sous vide et on observe la formation d'un liquide jaune visqueux. Nous
n’'avons pas réussi a obtenir des monocristaux sur ce composé. A la fin de la synthése,
le rendement de la réaction est de 99% (0,61 g). Le composé [2] est peu soluble dans le
pentane et tres soluble dans le toluene.

RMN 'H (CgDg, 23 °C, ppm) : On peut noter que le spectre RMN du proton n’est pas
tres bien résolu, probablement en raison de la fluxionalité élevée de la molécule a tempé-
rature ambiante. § = 1,35 (s; 12H; CH; !Pr0), 2,27 (s; 12H; CH3 dmae), 2,36 (s; 4H; NCH,
dmae), 3,84 (s; 4H; CH,0 dmae) et 4,54 (s; 2H; CH 'PrO).

RMN 13C - découplé du 'H (C;Dy, 23 °C, ppm) : § = 28,00 (s; 4C; CH, 'Pr0O), 46,67 (s;
4C; CH4 dmae), 58,83 (s; 2C; NCH, dmae), 63,08 (s; 2C; CH,O dmae) et 65,37 (s; 2C; CH
Pro).

RMN '198n (C Dy, 23 °C, ppm) : § = -541,53 (s; Sn hexacoordiné).

FT-IR (KBr-Nujol, cm™1) : v =2359 (vw), 2337 (vw), 1280 (m) (élongation C-0, alcool),
1161 (m), 1103 (m), 1087 (m) (élongation C-N, amine tertiaire aliphatique), 960 (m), 951
(s) (CH4 rocking), 886 (s), 835 (w), 779(m), 594 (m) (élongation Sn-0), 516 (m) (élongation
Sn-0).

Sn(OEt),(dmae), [3] - On dissout 1,60 g de [1] dans un exces d’éthanol anhydre et on

laisse sous agitation pendant 12 heures a température ambiante. Le tolueéne est ensuite
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évaporé sous vide et on observe la formation d'un liquide jaune visqueux. Le liquide est
lavé plusieurs fois a '’hexane afin d’enlever les traces éventuelles de toluene. Nous n’avons
pas réussi a obtenir des monocristaux sur ce composé. Le rendement de la réaction est
de 99% (1,48 g). Le composé [3] est peu soluble dans le pentane et tres soluble dans le
toluene.

RMN 'H (C¢Dg, 23 °C, ppm) : § = 1,37 (t; 3] = 8 Hz; 6H; CH3 Et0), 2,33 (s; 12H; CHj3
dmae), 2,42 (s; 4H; NCH, dmae), 3,85 (s; 4H; CH,0O dmae) et 4,18 (q; 41 =4 Hz; 4H; CH,
EtO).

RMN 3C - découplé du 'H (CDy, 23 °C, ppm) : & = 21,5 (s; 2C; CH, Et0), 46,1 (s; 4C;
CH,; dmae), 58,9 (s; 2C; NCH, dmae), 61,3 (s; 2C; CH, EtO) et 63,3 (s; 2C; CH,O dmae).

RMN '198n (C,Dy, 23 °C, ppm) : § = -533 (s; Sn hexacoordiné).

FT-IR (KBr-Nujol, cm™') : v = 2280 (vw), 1653 (w), 1279 (w) (élongation C-O, alcool),
1158 (vw), 1126 (vw), 1043 (s) (€longation C-N, amine tertiaire aliphatique), 948 (s) (CH,4
rocking), 884 (s), 780 (s), 662 (m), 516 (s) (élongation Sn-0).

Synthese du Sn(0'Bu), (dmap), [4]

Sn(0'Bu), + 2dmapH n-ientane Sn(O'Bu),(dmap),[4] + 2'BuOH
1%,23°C Rdt=91%

Dans un tube schlenk sous argon, 1,00 g de Sn(O'Bu) 4 (2,45 mmol) a été dissous dans
15 mL de pentane et deux équivalents de dmapH (0,50 g, 4,88 mmol) ont été ajoutés. Apres
une heure d’agitation, on observe un léger précipité blanc. Apres décantation, le liquide
incolore est transféré dans autre tube schlenk. Le pentane est évaporé sous vide jusqu’a
la formation de petits cristaux blancs puis le tube est placé a -20°C pendant 24 heures.
Le rendement de la réaction est de 91% (1,04 g). Le composé [4] est peu soluble dans le
pentane et tres soluble dans le toluene.

RMN 'H (CgDg, 23 °C, ppm) : 6 = 1,20 (s; 18H; CH3 '‘Bu0O), 1,37 a 1,25 (m, 6H, CH3-CH
dmap), 1,61 (s, 12H, (CH3),N dmap), 2,36 a 2,28 (m, 4H, CH,-N dmap) et 4,2 a 3,86 (m,
2H, CH dmap).

RMN 3C - découplé du 'H (C;D, 23 °C, ppm) : § = 23,92 (s; 2C; CH,-CH dmap), 31,95
(s; 6C; CH, 'Bu0), 47,55 (s; 4C; (CH,)2N dmap), 63,71 (s; 2C; NCH, dmap), 71,15 (s; 2C;
C—(CH;), 'BuO) et 71,48 (s; 2C; CH-O dmap).

RMN 198n (C Dy, 23 °C, ppm) : 8 = -544 (s; Sn hexacoordiné) et -551 (s; Sn hexacoor-
diné). Le carbone en alpha de la fonction alcool du ligand dmap étant asymétrique, la
présence de plusieurs isomeéres est possible.

FT-IR (KBr-Nujol, cm™Y) 1 v = 2607 (W) (CH, élongation symétrique), 2362 (w), 1716
(m), 1653 (w), 1457 (s), 1378 (s) (CH, tertiobutyle, déformation dans le plan symétrique),
1134 (m) (élongation C-O, alcool), 1096 (m), 1023 (m) (élongation C-N, amine tertiaire
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aliphatique), 946 (m), 836 (w) (CH,4 rocking), 722 (m), 607(m) (élongation Sn-0O), 464 (w)
(élongation Sn-0).

Synthese du Sn(0'Bu), (dmamp), [5]

Sn(0'Bu), + 2dmampH n-};l)entane Sn(0O'Bu),(dmamp),[5] + 2'BuOH
1%,23°C Rdt =98%

Dans un tube schlenk sous argon, 1,30 g de Sn(O'Bu) 4 (3,16 mmol) a été dissous dans
15 mL de pentane et deux équivalents de dmampH (0,74 g, 6,3 mmol) ont été ajouté. Apres
une heure d’agitation, on observe un léger précipité blanc. Apres décantation, le liquide
incolore est transféré dans autre tube schlenk. Le pentane est évaporé sous vide jusqu’a la
formation de petits cristaux blanc puis le tube est placé a -20°C pendant 24 heures dans
une solution concentrée de pentane. Le rendement de la réaction est de 98% (1,53 g) et le
composé [5] est peu soluble dans le pentane et tres soluble dans le toluene.

RMN 'H (CGDG, 23°C, ppm) :86=1,35(s; 12H; (CH3),C dmamp), 1,63 (s; 18H; (CH3)3C
'Bu0), 2,25 (s; 4H; NCH, dmamp), 2,34 (s; 12H; (CH3),N dmamp).

RMN 13C - découplé du 'H (C¢Dg, 23 °C, ppm) : 8 = 33,6 (s; 6C; CH, 'Bu0), 34,7 (s;
4C; (CH4)2C dmamp), 49,2 (s; 4C; (CH3)2N dmamp), 67,6 (s; 2C; Crertiaire dmamp), 70,6
(s; 2C; NCH, dmamp) et 71,98 (s; 2C; C—(CH,)4 ‘BuO).

RMN 19gn (Ce¢Dg, 23 °C, ppm) : 8 =-561 (s; Sn hexacoordiné).

FT-IR (KBr-Nujol, cm™!) : v = 3563 (w), 2367 (vw), 2247 (vw), 1920 (vw), 1297 (s) (CH,
tertiobutyle, déformation dans le plan symétrique), 1206 (s), 1156 (s) (élongation C-O,
alcool), 993 (s) (élongation C-N, amine tertiaire aliphatique), 985 (s), 946 (s), 913 (s) (CH,
rocking), 839 (s), 798 (s), 770 (s), 625 (s), 551 (m) (élongation Sn-0), 465 (s) (élongation
Sn-0), 424 (m) (élongation Sn-0).

214



Les aminoalcoxydes d’étain (IV)

Synthéses du Sn(0O'Pr) ,(dmamp), [6] et du Sn(OEt),(dmamp), [7]

Sn(O'Pr), (dmamp), [6] + 4'BuOH
Rdt = 98%

PrOH anhydre
12",23°C

n-pentane
1",23°C

Sn(0O'Bu), + 2dmampH Sn(O'Bu), (dmamp), [5] + 2'BuOH

0,622l
a1pAyue HO¥

Sn(OEt), (dmamp), [7] + 4'BuOH
Rdt =99%

Sn(OiPr)z(dmamp)2 [6] - On dissout 1,01 g de [5] dans un excés d’isopropanol anhydre
et on laisse sous agitation pendant 12 heures a température ambiante. Le pentane est
ensuite évaporé sous vide et on observe la formation d'un liquide jaune visqueux. Nous
n’avons pas réussi a obtenir des monocristaux sur ce composé. Le rendement de la réac-
tion est de 98% (1,12 g) et le composé [6] est peu soluble dans le pentane et tres soluble
dans le toluene.

RMN 'H (CgDg, 23 °C, ppm) : 6 =1,3 (s; 12H; (CH3)2C dmamp), 1,4 (s; 12H; (CH3),CH
iPr0), 2,3 (s; 4H; NCH, dmamp), 2,4 (s; 12H; (CH3),N dmamp) et 4,2 (s; 2H; CH ‘PrO).

RMN 13C - découplé du g (C¢Dg, 23 °C, ppm) : 6 =28,5 (s; 4C; CH,4 Pr0), 33,5 (s; 4C;
(CH,)2C dmamp), 48,5 (s; 4C; (CH,)2N dmamp), 65,6 (s; 2C; CH 'Pr0), 67,0 (s; 2C; NCH,
dmamp) et 70,5 (s; 2C; Ciertiaire dmamp).

RMN 1198n (CeDg, 23 °C, ppm) : 8 =-537 (s; Sn hexacoordiné).

FT-IR (KBr-Nujol, cm™Y) ;v =2361 (vw), 1298 (m) (élongation C-O, alcool), 1168 (m),
1156 (s), 1128 (s), 994 (w) (élongation C-N, amine tertiaire aliphatique), 956 (m), 952 (m)
(CH4 rocking), 842 (w), 838 (w), 818 (w), 627 (w) (élongation Sn-0), 590 (w) (élongation
Sn-0).

Sn(OEt), (dmamp), [7] - On dissout 1,56 g de [5] dans un excés d’éthanol anhydre et on
laisse sous agitation pendant 12 heures a température ambiante. Le pentane est ensuite
évaporé sous vide et on observe la formation d'un liquide jaune visqueux. Nous n’avons

pas réussi a obtenir des monocristaux sur ce composé. Le rendement de la réaction est
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de 99% (1,37 g) et le composé [7] est peu soluble dans le pentane et treés soluble dans le
toluene.

RMN 'H (CgDg, 23 °C, ppm) : 8 = 1,1 (s; 12H; (CH3).C dmamp), 1,3 (s; 6H; CH3 EtO),
2,1 (s;4H; NCH, dmamp), 2,4 (s; 12H; (CH3)2N dmamp) et 3,5 (s; 4H; CH, EtO).

RMN '3C - découplé du 'H (C¢Dy, 23 °C, ppm) : § = 19,0 (s; 2C; CH, EtO), 31,7 (s; 4C;
(CH,)2C dmamp), 48,7 (s; 4C; (CH,)2N dmamp), 58,1 (s; 2C; CH, EtO), 67,6 (s; 2C; NCH,,
dmamp) et 71,2 (s; 2C; Cyertiaire dmamp).

RMN '198n (C,Dy, 23 °C, ppm) : § = -522 (s; Sn hexacoordiné).

FT-IR (KBr-Nujol, cm™!) : v =2711 (m), 2609 (w), 2367 (vw), 2357 (vw), 2149 (vw), 1944
(w), 1607 (s), 1559 (m), 1297 (m) (élongation C-0O, alcool), 1216 (m), 1206 (m), 1161 (m),
1099 (m), 1052 (m) (élongation C-N, amine tertiaire aliphatique), 944 (m) (CH, rocking),
892 (m), 838 (m), 796 (m), 762 (m), 589 (m) (élongation Sn-0).

4.3.2 Fvaluation des propriétés thermiques

Les caractéristiques thermiques des composés synthétisés auparavant ont été étu-
diées par analyse thermogravimétrique (ATG) afin d’évaluer 'adéquation des composés
en termes de précurseur pour la MOCVD. Cette analyse nous permet d’étudier la stabilité
thermique des composés, c’est-a-dire leur comportement vis-a-vis de la décomposition
avec I'augmentation de la température. Nous pouvons également avoir un apercu de leur
volatilité en comparant la masse résiduelle attendue apres analyse et la masse résiduelle

expérimentale.

Ftude de la nature de Paminoalcool sur les propriétés thermiques de Sn(0'Bu) 5(L),

La figure 4.10 représente 1'évolution de la masse des précurseurs en fonction de la
température. Les poids moléculaires et les parametres thermiques des composés sont
listés dans le tableau 4.3. Lors de la mesure, nous avons utilisé le protocole suivant :
un premier palier de 4 minutes a 25°C sous Ar suivi d'une montée en température de 5
K par minute jusqu’a 600°C. La courbe ATG de la figure 4.10 montre que les composés
Sn(O'Bu), (dmae), [1], Sn(O'Bu), (dmap), [4] et Sn(O'Bu), (dmamp), [5] sont volatils avec
un début de perte centré respectivement autour de 150°C, 200°C et 210°C alors que pour
le composé parent (Sn(0'Bu),), il y a déja une perte de masse de 60% environ. Cette dif-
férence dans les températures de décomposition indique une stabilité thermique accrue,

ce qui convient aux applications MOCVD.

On observe également que la masse résiduelle des composés synthétisés est inférieure

ala masse résiduelle théorique (calculé en supposant une décomposition en SnO,). Cette
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information confirme ’augmentation de la volatilité des précurseurs synthétisés par rap-
port au Sn(O'Bu) 4~ En effet, la masse résiduelle du Sn(O'Bu) 4 correspond la valeur théo-
rique de la masse résiduelle prévue en supposant que le précurseur se décompose totale-

ment en SnOZ.

Par conséquent, l'introduction de deux ligands aminoalcool a amélioré la stabilité
thermique ainsi que la volatilité du composé. On note également que la stabilité ther-
mique augmente avec l'ajout de groupement méthyle en alpha de I'oxygene. Le précur-
seur contenant les ligands dmamp semble étre le plus volatil et plus stable méme si le

complexe est le plus lourd.

110 T T T T T T T T T
100 |- — — Sn(0'Bu), |
Sn(0'Bu), (dmae), [1]
90 - Sn(0'Bu), (dmap), [4] i
Sn(0'Bu), (dmamp), [5]
80 -
70 + -
S
8 60 -
(2]
©
=
50 -
40 T T T T AT - _ -
30 - S~ .
\
20 + -
10 L L L L L L L L L
0 50 100 150 200 250 300 350 400 450 500

Température (°C)

FIGURE 4.10 - Influence de la nature des ligands aminoalcoxydes sur I'analyse thermogravimé-
trique de Sn(0O'Bu), (L),.

Apreés avoir étudié 'influence des groupements aminoalcools sur les propriétés ther-
miques de Sn(0'Bu),(L),, nous allons étudier I'influence de la nature des groupements
alcoxydes.

FEtude des groupements alcoxyles sur les propriétés thermiques de Sn(OR), (dmae),

La figure 4.11 représente 1'évolution de la masse des précurseurs en fonction de la

température. Les poids moléculaires et les parametres thermiques des composés sont lis-
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TABLEAU 4.3 — Parametres thermiques des composés Sn(0'Bu), (L), avec L = dmae [1], dmap [4] et
dmamp [5].

. Masse 1 ATG
Ligand . Rg . :

Molaire Masse Début de perte Fin de perte

(g/mol) résiduelle (%) °O) O

Sn(OtBu)4 411,16 36,7 38,2 100 160

[1] 441,2 34,2 22,2 150 260

[4] 469,2 32,1 26,7 200 280

[5] 497,3 30,3 11,7 210 300

I Rg = Valeur théorique de la masse résiduelle (en %) prévue en supposant que le précurseur se décom-
pose totalement en SnO,.

tés dans le tableau 4.4. On remarque au préalable que ’ajout de dmae permet d’amélio-
rer significativement la stabilité thermique des précurseurs. Une fenétre de température
étroite a €té observée entre le début de la perte de masse et la fin de la perte de masse
pour les complexes Sn(O'Bu), et Sn(O'Bu),(dmae), [1]. Cette fenétre de température a
tendance a augmenter lorsque les groupements tert-butoxy sont substitués par les grou-
pements isopropoxy et éthoxy.

110 T T T T T T T T T
— — sn(0'Bu),
100 |- Sn(0'Bu), (dmae), [1]|
Sn(0'Pr), (dmae), [2]
90 L Sn(OEt), (dmae), [3] | |
80
L 70+
(0]
0
(2]
S 60
50
- T T e\— - ____A
30
20 Il Il Il Il Il Il Il Il Il
0 50 100 150 200 250 300 350 400 450 500

Température (°C)

FIGURE 4.11 - Influence de la nature des groupements OR sur I'analyse thermogravimétrique de
Sn(OR), (dmae),.
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TABLEAU 4.4 — Parameétres thermiques des composés Sn(OR), (dmae), avec R = O'Bu [1], O'Pr [2]
et OEt [3].

Masse . ATG
Groupement ) Rg
Molaire Masse Début de perte | Fin de perte
(g/mol) résiduelle (%) (°C) Q)
Sn(OtBu)4 411,16 36,7 38,2 100 160
[1] 441,2 34,2 22,2 150 260
[2] 413,2 36,5 25,4 180 300
[3] 385,1 39,1 44,7 200 360

1 Rg = Valeur théorique de la masse résiduelle (en %) prévue en supposant que le précurseur se décom-
pose totalement en SnO,.

Etude des groupements alcoxyles sur les propriétés thermiques de Sn(OR) »(dmamp),

La figure 4.12 représente 1'évolution de la masse des précurseurs en fonction de la
température. Les poids moléculaires et les parametres thermiques des composés sont
listés dans le tableau 4.5. Si on compare les deux précurseurs Sn(OtBu)z(dmae)2 [1] et
Sn(0O'Bu), (dmamp), [5], I'ajout de deux groupements méthyle en alpha de I'oxygene a
permis d’augmenter la stabilité thermique ainsi que la volatilité du précurseur. La fe-
nétre de décomposition est également plus étroite de 20°C. Concernant le précurseur
Sn(OEt),(dmamp), [7], on observe une premiere perte de masse de 14,4% a partir de 50°C.
Cette perte de masse peut correspondre a la perte du 2-méthylpropan-2-ol. En effet, la
perte d'une molécule de 2-méthylpropan-2-ol sur le composé Sn(OEt), (dmamp), - HO’Bu
correspond a une perte de 14,4%. La deuxieme perte de masse correspond a la perte des
deux groupements dmamp et enfin la derniére perte de masse correspond a la perte des
groupements OEt. Linterprétation de la décomposition du précurseur Sn(OiPr)2 (dmamp),
[6] est plus délicate en raison de la volatilité du précurseur mais il est fort probable qu'une

molécule de tert-butanol soit présente dans la sphere de coordination du précurseur.
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FIGURE 4.12 — Influence de la nature des groupements OR sur I'analyse thermogravimétrique de
Sn(OR), (dmamp),.

TABLEAU 4.5 — Parametres thermiques des composés Sn(OR), (dmamp), avec R = O'Bu [5], O'Pr
[6] et OEt [7].

Masse . ATG
Groupement ) Rg
Molaire Masse Début de perte | Fin de perte
(g/mol) résiduelle (%) °C) O
Sn(OtBu)4 411,16 36,7 38,2 100 160
[5] 497,3 30,3 11,7 210 300
[6] 469,2 32,1 22,6 50 310
[7] 441,2 34,2 34,7 50 360

I Rg = Valeur théorique de la masse résiduelle (en %) prévue en supposant que le précurseur se décom-
pose totalement en SnO,.

Conclusions sur les précurseurs

Nous avons synthétisé dans cette partie de nouveaux précurseurs monomeériques, hé-
téroléptiques et volatils d’étain(IV). Le comportement thermique de ces nouveaux pré-

curseurs a été étudié afin d’évaluer leur potentiel pour des dépots MOCVD. A la suite de
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cette étude, le composé le plus volatil (Sn(O'Bu),(dmamp), [5]) a été choisis pour étre

utilisé dans le procédé DLI-CVD pour déposer des couches minces de SnO,.

4.3.3 Dépots par DLI-CVD

Apres les dépots, nous avons procédé a I’analyse de la structure et de la morphologie
des films obtenus par DLI-CVD a partir de Sn(0'Bu),(dmamp), [5].

Observations macroscopiques et analyses XPS

Apres dépot, on observe clairement que la couleur des films obtenus change en fonc-
tion de I'épaisseur des films : pour une épaisseur d'une quarantaine de nanometre, la
couche est jaune or et elle devient bleuatre pour une épaisseur d’environ soixante-dix
nanometres. Ces nuances de couleur varient sur un méme substrat. Il s’agit d'une non-
uniformité de I'épaisseur qui est due a la position horizontale du substrat (parallele au

flux gazeux dans la chambre de réaction).

Les analyses XPS réalisées sur les couches minces déposées a 400, 450, 500 et 550
°C nous ont permis de déterminer, par analyse des pics de photoélectrons Cls, Ols et
Sn3ds/2, la composition atomique en éléments carbone, oxygeéne et étain pour ces quatre
échantillons. Les résultats obtenus (tableau 4.6) et notamment la tres forte teneur en
carbone est probablement due a la contamination organique liée a l'utilisation de pré-
curseur organo-métallique. Un recuit post-dépot est envisageable afin de diminuer cette
proportion de carbone. Les valeurs des rapports O/Sn sont relativement élevées mais elles
confirmentla présence des phases SnO et/ou SnO, sous-steechiométriques dans les films.
I faut étre néanmoins prudent puisqu’il est impossible de différencier, par cette tech-

nique, entre les états électroniques SnO et SnO,, comme on peut le voir sur la figure 4.13.

TABLEAU 4.6 — Composition chimique élémentaires des couches minces de SnO,.

Température de

dépot (°C) C (% at) O (% at) Sn (% at) O/Sn
400 29,3 43,7 26,3 1,66
450 21,2 48,9 29,9 1,63
500 22,1 48,3 29,6 1,63
550 30 43,1 23,4 1,84
600 19,9 51,4 28,7 1,79
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FIGURE 4.13 - Spectre XPS typiques des couches minces de SnO,, (pics Sn-3d).

Analyse par diffraction X

Les diffractogrammes présentés sur la figure 4.14 révélent la présence de deux phases.
Une phase minoritaire qui correspond a la structure orthorhombique de SnO, dont le
pic est visible a 24,5° (signalé par une croix). Cette phase est normalement plus difficile
a fabriquer car elle est stable a des pressions et des températures relativement élevées.
Quelques groupes de recherche ont quand méme réussi a produire des couches minces
de SnO, orthorhombiques en utilisant des techniques de dépots sous vide a des pressions
et a des températures modérément basses [17]. La phase majoritaire est la cassitérite de
'oxyde stannique (Structure rutile avec a = b = 4,73 A et ¢ = 3,18 A). Cette structure est
typique des dépots de SnO,. On observe une orientation préférentielle (200) de plus en
plus marquée lorsque la température du substrat augmente. Ces résultats sont en accords
avec I’équipe de Drevet ou pour des fréquences d’'injection a inférieure 2 Hz il existe une
orientation préférentielle suivant le plan (200) [18]. On distingue également des sigaux

parasites a 33°et dans la région supérieure a 60°qui sont dus au wafer de silicium <100>.

Microscopie électronique a balayage

La microscopie électronique a balayage nous renseigne sur la structure des couches

obtenues ainsi que sur leur topographie et I'existence des défauts structuraux possibles.

La morphologie des films obtenus est présentée sur les images suivantes. Ces films

sont tres homogenes, rugueux, compacts, constitués de grains dont la taille change en
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FIGURE 4.14 - Diffractogrammes RX des dépots de SnO, en fonction de la température des dépots.
La croix a 24,5° identifie la phase orthorhombique de SnO,.

fonction de la température de dépot comme le montre le tableau 4.7. On note aussi l’ab-

sence de pores sur les figures 4.15.

Vitesse de croissance

Le tableau 4.7 répertorie les épaisseurs ainsi que les vitesses de dépots. La mesure des

épaisseurs a été réalisée au centre du substrat avec un ellipsometre de marque Film Sense

et de modele « FS-1 Multi-Wavelength Ellipsometer ». Ces mesures ont été confirmées par

observation de la tranche du substrat en utilisant un microscope électronique a balayage.

I1 a été nécessaire dans un premier temps de déterminer la vitesse de croissance en

fonction de la température de dépot. Les résultats sont reportés en fonction de l'inverse

de la température sur la figure 4.16. Dans cette représentation, la courbe obtenue est une

droite, ce qui signifie que la vitesse de dépot suit une loi d’Arrhenius :
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FIGURE 4.15 — Images MEB des couches minces de SnO, déposée sur Si <100> par DLI-MOCVD
entre 400 et 600°C en utilisant le précurseur Sn(O'Bu),(dmamp), [5]. Des images en coupe trans-
versale des films représentatifs sont montrées dans les encarts.

TABLEAU 4.7 — Epaisseur et vitesse de croissance des dépots de SnO, en fonction de la température
de dépot.

Température Epaisseur ~ Tempsde  Vitesse de croissance Taille des
°C) (nm) dépot (s) (nm/s) grain (nm)
400 55,2 5400 1,02.1072 14+3
450 49,7 3600 1,38.1072 16 + 2
500 38,7 1800 2,15.1072 1945
550 51,5 1800 2,86.1072 23+£3
600 66,3 1800 3,68.1072 29+6
650 47,5 1200 3,96.1072 37+4
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V x exp (—E—;) (4.2)

Avec:
— E,I'énergie d’activation exprimée en calories ou en électron-volt
— R la constante universelle des gaz parfaits (8,314 J.mol~1. K1

— T la température du substrat (K)

-3 T T T

Ln(v)=f(1/T) (400 - 600°C
linear

3.2 yg- 3871.9*x + 1.1391 X Ln(v)=f(1/T) (650°C) _

X

34 L ,

3.6 n

-3.8 B

Ln(vitesse de dépdt) (nm/s)
X

46 X

48 ! ! ! ! ! ! ! !
1.05 1.1 1.15 1.2 1.25 1.3 1.35 1.4 1.45 1.5

1T (K) x107

FIGURE 4.16 — Evolution de la vitesse de croissance des films de SnO, en fonction de I'inverse de
la température d’élaboration. Les autres parametres d’'élaboration utilisés sont reportés dans le
tableau.

L'énergie d’activation apparente dont la valeur, déterminée a I’aide d'un ajustement
linéaire, est de 32 kJ.mol~! (soit environ 0,34 eV). Cette valeur est comparable a ce qui est

reporté dans la littérature (34 kJ.mol™!) pour le dépot de SnCl, sur du verre [19, 20].

Lallure de la courbe de la figure 4.16 est typique des réactions de CVD. La partie 1
(partie droite de la courbe en bleu) est une courbe croissante traduisant un régime limité
par la réaction de surface. En augmentant la température, la vitesse de dépot s’accroit.
A partir de 600 - 650°C, nous atteignons une zone stable ol la température n'influe pas
sur la vitesse de dépdt, illustrée par le point rouge. La vitesse de dépot est limitée par le

transfert de masse, nous sommes dans le régime diffusionnel.
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4.4 Lesaminoalcoxydes d’étain (IV) fluorés

La nature hydrophobe des groupements fluorés peut étre exploitée pour controler les
vitesses d’hydrolyse de nombreux complexes sensibles a ’humidité, par exemple les déri-
vés d’alcoxydes, et ainsi concevoir des précurseurs plus stables d'un point de vue hydro-
lytique et donc plus faciles a manipuler [21, 22, 23]. La présence de liaisons carbone-fluor
sur la liaison carbone-hydrogene conduit a une plus grande stabilité thermique. La pré-
sence de groupe CF, fortement attracteurs d’électrons en positions alpha génere un site
donneur d’oxygene moins basique, rendant ces ligands bien moins m donneur que les li-
gands classiques. En conséquence, des complexes mono- ou faiblement nucléaires, plus

solubles et plus volatils, sont généralement formés.

Dans cette partie, la synthese et la caractérisation d'une série de composés fluorés de

formules Sn(OR), L (L=F-dmap etamaketR = "Bu, Pr et Et) sont décrites.

4.4.1 Syntheses des précurseurs

Synthese du Sn(O'Bu), (F-dmap), [8]

pentane  Sn(O'Bu),(F-dmap),[8] + 2'BuOH

Sn(O'Bu), + 2L, -
1",23°C Rdt=97%

Dans un tube schlenk sous argon, 1,77 g de Sn(O'Bu) 4 (4,31 mmol) a été dissous dans
10 mL de pentane. Deux équivalents de 1,1,1-trifluoro-3-(N,N-dimethylamino)-2-propanol
(1,11 g, 4,92 mmol) ont été ajoutés. Apres une heure d’agitation, nous avons une solution
incolore. Le pentane est ensuite évaporé en partie sous vide jusqu’a la formation d'un
léger trouble puis le tube est placé a -20°C pendant 24 heures. Malheureusement, nous
n’avons pas réussi a obtenir des cristaux corrects. Le rendement de la réaction est de 97%
(2,41 g) et le composé [8] est peu soluble dans le pentane et soluble dans le toluéne.

RMN 'H (CgDg, 23 °C, ppm) : 6 = 1,04 (s; 18H; CH3 '‘BuO), 1,65 (m; 4H; CH»-N [L,]),
2,01 (s; 12H; (CH3)2N [L,]) et 3,76 (m; 2H; CH [L,]).

RMN 3C - découplé du 'H (C4Dy, 23 °C, ppm) : § = 31,95 (s; 6C; CH, ‘Bu0), 45,27
(s; 4C; N(CHy), [L,]), 58,30 (s; 2C; N(CH,) [L,]), 67,36 (quadruplet; ?Jc_g = 120 Hz [L,)),
71,15 (s; 2C; C-(CHy)4 'BuO) et 127,80 (triplet; IIC_F =1120 Hz [L,]).

RMN YF (C4Dy, 23 °C, ppm) : § = -78,46

RMN '198n (C Dy, 23 °C, ppm) : § = -546 (s; Sn hexacoordiné) et -553 (s; Sn hexacoor-
diné). Le carbone en alpha de la fonction alcool du ligand étant asymétrique, la présence
de plusieurs isomeres est possible.

FT-IR (KBr-Nujol, cm™1) 1 v =3563 (W), 2367 (vw), 2247 (vw), 1920 (vw), 1297 (s) (CH4
tertiobutyle, déformation dans le plan symétrique), 1257 (s) (élongation C-F), 1156 (s)
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(élongation C-O, alcool primaire), 993 (s) (élongation C-N, amine tertiaire aliphatique),
913 (s) (CH4 rocking), 839 (s), 798 (s), 770 (s), 625 (s), 551 (m) (élongation Sn-0), 465 (s)
(élongation Sn-0), 424 (m) (élongation Sn-0O).

Synthese du Sn(0'Bu), (amak), [9]

pentane  Sn(O'Bu),(amak),[9] + 2'BuOH
1",23°C Rdt = 99%

Sn(O'Bu), + 2amakH

Dans un tube schlenk sous argon, 1,01 g de Sn(O'Bu) 4 (2,46 mmol) a été dissous dans
10 mL de pentane. Deux équivalents de amakH (1,11 g, 4,92 mmol) ont été ajoutés. Apres
une heure d’agitation, nous avons une solution incolore. Le pentane est ensuite évaporé
en partie sous vide jusqu’a la formation d'un léger trouble puis le tube est placé a -20°C
pendant 24 heures. Apres 24 heures, on observe la formation de cristaux dont la morpho-
logie ressemble a des aiguilles. Le rendement de la réaction est de 99% et le composé [9]
est peu soluble dans le pentane et tres soluble dans le toluéne.

RMN 'H (C;Dy, 23 °C, ppm) : § = 1,37 (s; 18H; CH; ‘Bu0), 2,30 (s; 12H; CH; amak) et
2,58 (s; 4H; NCH, amak).

RMN 3C - découplé du 'H (C¢Dy, 23 °C, ppm) : § = 33,8 (s; 6C; CH, '‘Bu0), 49,1 (s; 4C;
CH, amak), 57,2 (s; 2C; NCH, amak) et 72,9 (s; 2C; C ‘BuO).

RMN F (C¢Dg, 23 °C, ppm) : § = -76,5

RMN 1198n (C¢Dg, 23 °C, ppm) : 8 = -601 (s; Sn hexacoordiné).

FT-IR (KBr-Nujol, cm™) : v = 2857 (s), 2712 (w), 2379 (w), 2367 (w), 2263 (w), 2135
(w), 1716 (m), 1459 (s), 1378 (s) (élongation C-F), 985 (m) (élongation C-N, amine tertiaire
aliphatique), 898 (m) (CH, rocking), 782 (m), 776 (m), 726 (m), 695 (m), 648 (w), 558 (m)
(élongation Sn-0), 476 (m) (élongation Sn-0), 463 (m).

Afin de connaitre la structure cristalline du complexe formé, les monocristaux ont été
analysés par diffraction des rayons X. Par souci de clarté, les atomes d’hydrogene et les
molécules de solvant ne sont pas représentés sur la figure 4.17. Les longueurs et angles
importants des liaisons sont résumés dans le tableau 4.8. Les spectres RMN 'H et 13C a

température ambiante sont cohérents avec la structure moléculaire proposée.

Alavue de cette structure, on peut affirmer que le complexe formé est mononucléaire
avec une géométrie octaédrique déformée autour de I'atome d’étain (IV). Le précurseur

contient deux ligands bidentates chélatants (amak) dans une configuration cis.

Au niveau du complexe [9], les angles de chélation N1-Sn1-O1 et N2-Sn1-02 sont res-
pectivement de 74,5°et 75,2°. Cet éloignement par rapport a I'angle octaédrique idéal de

90°et due a la faible flexibilité du squelette du ligand. Néanmoins, cette valeur pour ’angle
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FIGURE 4.17 — Vue en perspective de la structure [9]. Les ellipsoides sont réglés sur une probabilité
de 50% et les atomes d’hydrogéne sont omis pour plus de clarté.

de chélation est similaire aux résultats précédents. D’autres caractéristiques du systeme
peuvent étre déduites de I'analyse structurale. Ces données sont répertoriées dans le ta-
bleau 4.8. On peut également noter que les longueurs des liaisons Sn-N sont en moyenne

de 2,30 A et sont légérement plus longues que celle des liaisons Sn-O (2,01 A).

Les distances Sn1-O1 et Sn1-O2 (respectivement 2,048 A et 2,070 A) sont beaucoup
plus longues que les liaisons Sn-O du composé Sn(O'Bu) 4 (environ 1,947 A [24]). Cette ca-
ractéristique montre une plus faible interaction entre le cation Sn** et 'atome d’oxygene
du ligand amak. On peut également noter que les distances Sn-O du ligand amak sont
plus grandes que les liaisons Sn-O du ligand dmae. Cette effet peut étre di a l'effet in-
ductif attracteur des groupements trifluorométhyles sur le carbone en a du ligand amak.
En diminuant la densité électronique au niveau de I'oxygene, on augmente la distance
de laliaison Sn-O. Leffet attracteur des électrons des groupements trifluorméthyles du li-
gand amak provoque un déficit en électrons au centre du métal et favorise ainsi la forma-
tion d'une interaction métal-OR légerement plus forte, comme I'indique la distance Sn-O
(alkoxo) légerement plus courte (1.97 A) par rapport a 1.99 A dans le cas de l'utilisation
d’un ligand non fluoré (dmae). De méme, la taille plus grande des groupements trifluor-
méthyles dans le ligand amak fait que les deux groupements alkoxo sont moins espacés
(03-Sn-04:91,3-91.7° que ceux trouvés dans la structure Sn(OtBu)z(dmae)2 (97,9°).
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TABLEAU 4.8 — Donnée structurale du complexe [9] apres diffraction des rayons X sur monocristal.

Longueurs de liaison
A) Sn(O'Bu), (amak), [9]
Sn-N1 2,317(7)
Sn-N2 2,299(7)
Sn-01 2,048(5)
Sn-02 2,070(5)
Sn-03 1,974(5)
Sn-04 1,967(6)
Angles (°)

N1-Sn1-0O1 74,5(2)

N2-Sn1-02 75,2(2)

03-Sn1-04 91,3(2)

TABLEAU 4.9 — Données cristallographiques et d’affinement du complexe [9]

Composé

Sn(O'Bu), (amak), [9]

Formule empirique SnC,,H,,F;,N,0,
Masse molaire 713,16
Structure cristallographique Orthorhombic
Groupe d’espace Pbca
ad) 16,198(0)
b (A) 11,949(1)
c@ 28,562(3)
v (A% 5528,3(9)
Z 8
H (mm™) 1,034
Température (K) 100
Réflexions mesurées 28080
Réflexions indépendantes (R;;;) 6989
Données / restrictions /
parametres 5254/153/390
Qualité de I'ajustement 1,03
RI[F? > 20 (F?)] 0,092
wR (F?) 0,264
Densité électronique résiduelle
(eA™%) -2,75t0 1,72
CCDC No.
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Synthése du Sn(0'Pr) (0'Bu) (amak), [10], du Sn(O'Pr), (amak), [11] et du Sn(OEt), (amak),
[12]

Sn(O'Pr) (0'Bu) (amak), [10] + 4'BuOH
Rdt =99%
5]

leq, 'PrOH anhydr
12h,23°C

n-pentane
Sn(O'Bu), + 2amakH P

Sn(0O'Bu), (amak), [9] + 2'BuOH

1",23°C

O RANAI
arpAyue HO1d,

Sn(OEt), (amak), [12] + 4'BuOH
Rdt=97%

Sn(O'Pr), (amak), [11] + 4'BuOH
Rdt = 99%

Sn(O'Pr)(0O'Bu) (amak), [10] - On dissout 1,01 g de [9] dans un équivalent d’isopro-
panol anhydre et apres une heure d’agitation, nous obtenons une solution incolore. Le
pentane est ensuite évaporé en partie sous vide jusqu’a la formation d’un léger trouble
puis le tube est placé a -20°C pendant 24 heures. Apres 24 heures, on observe la forma-
tion de cristaux. Le rendement de la réaction est de 99% (1,70 g) et le composé [10] est
peu soluble dans le pentane et tres soluble dans le toluene.

RMN 'H (CgDg, 23 °C, ppm) : 6 = 1,04 (s; 9H; CH3 'Bu0), 1,20 (d; 6H; J = 6 Hz; CHs
iPrQ), 1,64 (s; 12H; CH3 amak), 2,29 (s; 4H; NCH, amak) et 4,42 (s; 2H; J =6 Hz; CH 'PrO).

RMN 13C - découplé du g (CeDg, 23 °C, ppm) : 6 =27,8 (s; 2C; CH,4 iPrO), 31,6 (s; 3C;
CH, 'Bu0), 46,0 (s; 4C; CHy4 amak), 57,4 (s; 2C; NCH, amak), 66,2 (s; 1C; CHPrO) et 66,4
(s; 1C; CH, 'BuO).

RMN YF (C¢Dy, 23 °C, ppm) : § = -78,4

RMN 198n (C,Dy, 23 °C, ppm) : § = -574 (s; Sn hexacoordiné).

FT-IR (KBr-Nujol, cm™1) 1 v = 2728 (s), 2673 (W), 2359 (w), 2335 (w), 1716 (m), 1452
(s), 1378 (s), 1291 (w) (élongation C-F), 1232 (w), 1226 (w), 1162 (w), 1013 (w), 985 (m)
(élongation C-N, amine tertiaire aliphatique), 889 (w) (CH, rocking), 840 (w), 740 (w), 725
(s), 685 (m), 594 (w), 561 (w), 557 (w) (élongation Sn-O).

Afin de connaitre la structure cristalline du complexe formé, les monocristaux ont été

analysés par diffraction des rayons X. Par souci de clarté, les atomes d’hydrogene et les
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molécules de solvant ne sont pas représentés sur la figure 4.18. Les longueurs et angles
importants des liaisons sont résumés dans le tableau 4.10. Les spectres RMN 'H et 13C a

température ambiante sont cohérents avec les structures moléculaires proposées.

FIGURE 4.18 - Vue en perspective de la structure [10]. Les ellipsoides sont réglés sur une probabilité
de 50% et les atomes d’hydrogéne sont omis pour plus de clarté.

Alavue de cette structure, on peut affirmer que le complexe formé est mononucléaire
avec une géomeétrie octaédrique déformée autour de I'atome d’étain (IV). Le précurseur

contient deux ligands bidentates chélatants (amak) dans une configuration cis.

On peut noter que le changement d’un groupement O'Bu par un groupement O'Pr a
entrainé une diminution des parametres de la maille ainsi que volume. Par ailleurs I’angle
deliaison O1-Sn1-03 estlégerement plus petit pour le composé [10] que pour le composé
[9].

Sn(OiPr)z(amak)2 [11] - On dissout 0,61 g de [9] un exces d’isopropanol anhydre et on
laisse sous agitation pendant 12 heures a température ambiante. Le pentane est ensuite
évaporé en partie sous vide jusqu’a la formation de petit cristaux blanc puis le tube est
placé a -20°C pendant 24 heures. Aprés 24 heures, on observe la formation de cristaux en
forme d’aiguilles. Malheureusement, la structure n’a pas été déterminée avec précision

et un doute subsiste quand a la configuration cis ou trans des ligands. Le rendement de
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TABLEAU 4.10 — Données structurales du complexe [10] apres diffraction des rayons X sur mono-

cristal.

Longueurs de liaison | Sn(O'Bu)(O'Pr)(amak) 9
@A) [10]
Sn-N1 2,268(7)
Sn-N2 2,297(7)
Sn-0O1 2,034(5)
Sn-02 2,063(5)
Sn-03 1,985(6)
Sn-04 1,968(5)
Angles (°)

N1-Sn1-0O1 75,7(2)

N2-Sn1-02 75,5(3)

03-Sn1-04 91,7(3)

01-Sn1-03 89,7(2)

TABLEAU 4.11 — Données cristallographiques et d’affinement du complexe [10]

Composé Sn(0'Bu)(O'Pr) (amak),, [10]
Formule empirique SnC,H,,F;,N,0,
Masse molaire 699,14
Structure cristallographique Orthorhombic

Groupe d’espace Pbca

ad) 16,078(5)

b (A) 11,940(5)

c ) 28,174(5)

Vv (A% 5409(3)
Z 8
g (mm™!) 1,06
Température (K) 100
Réflexions mesurées 25581
Réflexions indépendantes (R; ;) 6775
Données / restrictions /
parametres 5499/802/344
Qualité de I'ajustement 0,98
R[F? > 20 (F?)] 0,078
wR (F?) 0,193
Densité électronique résiduelle
(e.A™) -2,37 10 2,87
CCDC No.
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la réaction est de 99% (1,0 g) et le composé [11] est peu soluble dans le pentane et tres
soluble dans le toluene.

RMN 'H (C¢Dg, 23 °C, ppm) : 6 = 1,21 (d; 12H; J = 5,96 Hz, CH3 'PrO), 1,65 (s; 12H;
CH;s amak), 2,28 (s; 4H; NCH, amak) et 4,43 (s; 2H; J = 6 Hz, CH PrO).

RMN 13C - découplé du 'H (C;Dy, 23 °C, ppm) : § = 27,8 (s; 4C; CH, 'Pr0), 46,0 (s; 4C;
CH, amak), 57,3 (s; 2C; NCH, amak) et 66,2 (s; 2C; CH 'PrO).

RMN F (C¢Dy, 23 °C, ppm) : § = -78,4

RMN '198n (C,Dy, 23 °C, ppm) : § = -552 (s; Sn hexacoordiné).

FT-IR (KBr-Nujol, cm™!) : v = 2723 (w), 2669 (vw), 1715 (s), 1459 (s), 1377 (s), 1299 (w)
(élongation C-F), 1170 (w), 1162 (w), 1014 (vw) (élongation C-N, amine tertiaire alipha-
tique), 748 (vw) (CH, rocking), 722 (m), 558 (vw) (élongation Sn-0).

Sn(OEt), (amak), [12] - On dissout 0,58 g de [9] dans un exces d’éthanol anhydre et on
laisse sous agitation pendant 12 heures a température ambiante. Le pentane est ensuite
évaporé sous vide et on observe la formation d'un liquide jaune visqueux. Nous n’avons
pas réussi a obtenir de monocristaux sur ce composé. Le rendement de la réaction est
de 97% (0,89 g) et le composé [12] est peu soluble dans le pentane et tres soluble dans le
toluene.

RMN 'H (CgDg, 23 °C, ppm) : 6 =1,12 (s; 12H; CH3 amak), 1,20 (t; 6H; J = 4,48 Hz, CH3
EtO), 2,61 (s; 4H; NCH, amak) et 3,99 (s; 4H; ] = 6,6 Hz, CH, EtO).

RMN 13C - découplé du 'H (CDy, 23 °C, ppm) : 8 = 31,6 (s; 2C; CH, Et0), 46,1 (s; 4C;
CH, amak), 57,6 (s; 2C; NCH, amak) et 61,9 (s; 2C; CH, EtO).

RMN 'F (C¢Dg, 23 °C, ppm) : § = -78,53

RMN 1195n (C¢Dg, 23 °C, ppm) : 8 = -532 (s; Sn hexacoordiné).

FT-IR (KBr-Nujol, cm™) : v = 2725 (w), 1927 (m), 1709 (m), 1446 (w), 1384 (w), 1271
(w) (élongation C-F), 1233 (w), 1197 (w), 1058 (w) (élongation C-N, amine tertiaire ali-
phatique), 1039 (w), 987 (w), 881 (w), 779 (w) (CH, rocking), 696 (w), 693 (w) (élongation
Sn-0).

4.4.2 FEvaluation des propriétés thermiques

Comme pour les précédents précurseurs, nous allons étudier les caractéristiques ther-

miques des composés synthétisés.

Ftude de la nature de Paminoalcool sur les propriétés thermiques de Sn(0'Bu) 2(L),

La figure 4.19 représente I'évolution de la masse des deux précurseurs en fonction de
la température. Les poids moléculaires et les parameétres thermiques des composés sont

listés dans le tableau 4.12. L'ajout d'un groupement CF, en alpha de la fonction alcool sur
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le ligand permet d’augmenter la stabilité thermique par rapport au composé de référence
Sn(O'Bu),. Cette amélioration de la stabilité thermique peut étre due a 'augmentation
du nombre de liaisons hydrogenes intermoléculaires entre les précurseurs. Bien que la
stabilité thermique soit améliorée, on observe une mauvaise décomposition du précur-
seur avec une masse résiduelle expérimentale supérieure a la masse résiduelle théorique
attendue. L'ajout de deux groupements CF, en alpha de la fonction alcool sur le ligand
permet d’augmenter nettement la volatilité du précurseur tout en conservant une bonne
stabilité thermique. L'augmentation des atomes de fluor permet d’avoir des molécules
avec une « enveloppe » chargée négativement. Elles vont se repousser et diminuer ainsi

les forces de cohésion dans le solide.

110 T T T T T

— — Sn(0'Bu),
100

Sn(0'Bu)(F-dmap), [8]
Sn(0'Bu), (amak), [9]

T

90

T

80

70 -

60 -

Masse (%)

T

50

40 -

30 -

20 -

10 1 1 1 1 1
0 100 200 300 400 500 600

Température (°C)

FIGURE 4.19 - Influence de la nature de 'aminoalcool sur 'analyse thermogravimétrique de
Sn(O'Bu), (L),.
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TABLEAU 4.12 — Parametres thermiques des composés Sn(OtBu)Z(L)2 avec L = F-dmap [8] et amak
[9].

Masse . ATG
Groupement ) Rg
Molaire Masse Début de perte | Fin de perte
(g/mol) résiduelle (%) °C) O
Sn(OtBu)4 411,16 36,7 38,2 100 160
[8] 577,2 26,1 30,18 105 320
[9] 713,2 21,1 15,5 180 350

I Rg = Valeur théorique de la masse résiduelle (en %) prévue en supposant que le précurseur se décom-
pose totalement en SnO,.

Ftude des groupements alcoxydes sur les propriétés thermiques de Sn(L), (amak),

La figure 4.20 représente 'évolution de la masse des précurseurs en fonction de la
température. Les poids moléculaires et les parametres thermiques des composés sont lis-
tés dans le tableau 4.13. Létude du précurseur Sn(O'Pr) ,(amak), [11] est la plus simple du
fait que la masse résiduelle et expérimentale est identique. Pour ce précurseur, on observe
deux pertes de masse. La premiere de plus de 65% correspond a la perte des groupements
amak. La deuxiéme perte de masse vers 260°C correspond a la perte des ligands O'Pr et &

la formation de SnO,.

On remarque également une augmentation de la volatilité lorsque I’encombrement
stérique des groupements OR augmente. Laugmentation des groupements CH, entraine

un effet inductif donneur et diminue le caractere ionique de la liaison métal-oxygene.
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FIGURE 4.20 — Influence de la nature des groupements OR sur I'analyse thermogravimétrique de

Sn(OR), (amak),.

TABLEAU 4.13 — Parametres thermiques des composés Sn(OR), (amak), avec R = O’Bu [9], OPr +

O’Bu [10],0°Pr [11] et OEt [12].

Groupement Mas?e Rg! ATG

Molaire Masse Début de perte | Fin de perte

(g/mol) résiduelle (%) °C) Q)

Sn(O'Bu), 411,16 36,7 38,2 100 160

[9] 713,2 21,1 15,5 180 350

[10] 699,2 21,5 37,4 50 350

[11] 685,1 22,0 22,7 180 350

[12] 657,1 22,9 54,2 60 350

I Rg = Valeur théorique de la masse résiduelle (en %) prévue en supposant que le précurseur se décom-

pose totalement en SnO,.
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Conclusions sur les précurseurs

Nous avons synthétisé dans cette partie de nouveaux précurseurs monomeériques, hé-
téroléptiques et volatils d’étain (IV) fluorés. Le comportement thermique de ces nouveaux
précurseurs a été étudié afin d’évaluer leur potentiel pour des dépots MOCVD. A la suite
de cette étude, le composé le plus volatil (Sn(O'Bu),(amak), [9]) a été choisis pour étre

utilisé dans le procédé DLI-CVD pour déposer des couches minces de SnO,F.

4.4.3 Dépots par DLI-CVD

Apres les dépots, nous avons procédé a I’analyse de la structure et de la morphologie
des films obtenus par DLI-CVD a partir de Sn(O'Bu), (amak),, [9].

Observations macroscopiques et analyses XPS

Apreés dépot, on observe clairement que la couleur des films obtenus change en fonc-
tion de I'épaisseur des films : pour une épaisseur d’'une quarantaine de nanometre, la
couche est jaune or et elle devient violette pour une épaisseur d’environ soixante na-
nometres. Ces nuances de couleur varient sur un méme substrat. Il s’agit d'une non-
uniformité de 1'épaisseur qui est due a la position horizontale du substrat (paralléle au

flux gazeux dans la chambre de réaction).

Afin de détecter une contamination au fluor des films, le professeur Christophe VAL-
LEE du CEA de Grenoble nous a analysé par XPS deux films déposés a 600 et 700°C. La
figure 4.21 montre le spectre XPS a haute résolution de la région F-1s pris a la surface du
film déposé a 600°C. Aucun signal pour le fluor n’est observé. Cela indique que les atomes

de fluor ont été complétement éliminés pendant le processus de dépot.

La figure 4.22 montre le spectre XPS a haute résolution de la région F-1s pris a la sur-
face du film déposé a 700°C. On observe un signal pour le fluor a 684 eV. La présence d'un
seul pic a 684 eV pourrait étre attribuée a une liaison de type Sn-F. En effet, les spectres
théoriques de SnF, et SnF, obtenus dans la littérature montrent la présence (pour les
deux composés) d'un pic a cette énergie alors qu’'un pic symétrique et centré a 688,5 eV

indique une liaison C-F [25, 26].

237



Les aminoalcoxydes d’étain (IV) fluorés
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FIGURE 4.21 — Spectre XPS de la région F-1s pour le film déposé a 600°C.
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FIGURE 4.22 — Spectre XPS de la région F-1s pour le film déposé a 700°C.
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Analyse par diffraction X

Les diffractogrammes présentés sur la figure 4.23 révelent que 'unique phase détec-
tée est la cassitérite de I'oxyde stannique. Ils présentent tous une orientation préféren-
tielle (200). Il a été rapporté dans la thése de Jérome Garnier que le dopage au fluor peut
influencer I'allure du diffractogramme [20]. Par exemple, le pic (110) diminue avec I'aug-
mentation de fluor tandis que le pic (101) apparait. Ces résultats confirment les analyses

XPS avec la détection de fluor pour le dépot réalisé a 700°C.
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FIGURE 4.23 - Diffractogrammes des dépots de SnO,:F en fonction de la température de dépots.

Microscope électronique a balayage

Des images prises au MEB ont été réalisées pour les échantillons déposés a 600 et
700°C. Dans les deux cas, la surface des films est composée de grains sphériques dont la
taille change en fonction de la température de dépot comme le montre la tableau 4.14. On
observe sur la figure 4.24 la présence d’ilots sphériques de diametre compris entre 170 et
450 nm en surface du film. Le nombre et la taille des grains augmentent lorsque la tem-

pérature de dépot augmente. Ce phénomene est attribué a une réaction des précurseurs
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dans la phase gazeuse. Une partie des produits de réaction est emportée par le gaz vecteur
et une autre tombe sur la surface du substrat, formant les différents grains.

(a) Film déposé a 600°C.

(b) Film déposé a 700°C.

FIGURE 4.24 — Images MEB des films de TiO,:F déposé a 600 et 700°C a partir du précurseur [9].

Vitesse de croissance

Le tableau 4.14 répertorie les épaisseurs ainsi que les vitesses de dépots. La mesure
des épaisseurs a été réalisée au centre du substrat avec un ellipsometre de marque Film

Sense et de modele « FS-1 Multi-Wavelength Ellipsometer ».
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TABLEAU 4.14 — Epaisseur et vitesse de croissance des dépots de SnO,, en fonction de la tempéra-
ture de dépot.

Température Epaisseur ~ Tempsde  Vitesse de croissance Taille des
O (nm) dépot (s) (nm/s) grain (nm)
600 40 2400 1,66.1072 27+5
625 66 2400 2,75.1072 36+ 6
650 55 1800 3,05.1072 44 + 4
675 70 1500 4,66.1072 50 + 6
700 60 1200 5.1072 55+ 3

I1 a été nécessaire dans un premier temps de déterminer la vitesse de croissance en
fonction de la température de dépot. Les résultats sont reportés en fonction de I'inverse
de la température sur la figure 4.25. Dans cette représentation, la courbe obtenue est une

droite, ce qui signifie que la vitesse de dépot suit une loi d’Arrhenius.

-2.8 T

+  Sn(0'Bu),(amak),
Ea =77 kJ/mol

34

36

Ln(vitesse de dépét) (nm/s)

-3.8 |

4.2 I I I I I I
1.02 1.04 1.06 1.08 1.1 1.12 1.14 1.16

T (K™ %1073

FIGURE 4.25 — Evolution de la vitesse de croissance des films de SnO, :F en fonction de I'inverse de
la température de dépot.

Lénergie d’activation apparente dont la valeur, déterminée a I'aide d'un ajustement
linéaire, est de 77 kJ.mol™! (soit environ 0,80 eV). Cette valeur est beaucoup plus élevée

que I'énergie d’activation obtenue avec le précurseur Sn(O'Bu), (dmamp),. Cette réaction
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dans la phase gazeuse contribue a la baisse de la vitesse de croissance des films et donc a

une augmentation de I'énergie d’activation.

4.5 Les aminoalcoxydes de tantale (V)

Suite aux résultats que nous avons obtenu avec les précurseurs d’étains, nous avons
étendu notre recherche aux précurseurs de tantale (V). En effet, nous avons vu dans le
chapitre 3 qu'un dopage était nécessaire afin d’améliorer les propriétés de conductivité
électriques de TiO,. Le dopage au niobium est tres efficace et de nombreux précurseurs
ont été developpé dans I'équipe. Le tantale et le niobium faisant partie du méme groupe,
nous avons développé les précurseurs de tantale afin de réaliser la croissance de super-
réseaux du type SnO, /TiO,:Ta.

4.5.1 Syntheses des précurseurs

Synthese du Ta(OEt) ,(dmamp) [13]

pentane  Ta(OEt),(dmamp)[13] + EtOH

Ta(OEt); + dmampH
1",23°C Rdt = 90%

Dans un tube schlenk sous argon, 3,170 g de Ta(OEt), (7,80 mmol) ont été dissous
dans 10 mL de pentane. Un équivalent de dmampH (1,33 g, 7,80 mmol) a été ajouté len-
tement et sous agitation. Apres une nuit d’agitation, nous avons une solution blanchatre.
Le pentane et tous les composés volatils ont été éliminés sous vide jusqu’a I'obtention
d’'un liquide blanc. Le liquide a ensuite été purifié par distillation sous vide (0,3 bar, bain
d’huile a 160°C, téte de colonne : 80°C) et adonné un liquide incolore. Le rendement apres
distillation est de 90% et le composé [13] est peu soluble dans le pentane et tres soluble
dans le toluéne.

RMN 'H (C6D6, 23 °C, ppm) : & = 1,26 (s; 6H; (CH3),C dmamp), 1,30 (t; 12H;J = 6,9
Hz, CH3 EtO), 2,33 (s; 6H; CH3 dmamp), 2,34 (s; 2H; (NCH2), dmamp) et 4,52 (q; 8H; ] =
6,9 Hz, CH, EtO).

RMN 13C - découplé du 'H (C¢Dg, 23 °C, ppm) : & = 20,3 (s; 4C; CH, EtO), 31,6 (s;
2C; (CH;)2C dmamp), 51,0 (s; 2C; (CH,)2N dmamp), 68,1 (s; 4C; CH, EtO), 75,2 (s; C;
Ctertiaire dmamp) et 78,1 (s; C; NCH, dmamp).

FT-IR (KBr-Nujol, cm™!) : v = 2910 (s), 2860 (s), 2709 (m), 2604 (w), 2170 (w), 1974 (w),
1455 (s), 1375 (m), 1296 (m) (élongation C-O, alcool), 1203 (m), 1108 (s), 1161 (m), 1027
(m) (élongation C-N, amine tertiaire aliphatique), 914 (m) (CH, rocking), 809 (m), 838
(m), 543 (m).
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Synthese du Ta(OEt) ,(amak) [14]

Ta(OED), + amakH n—]ilexane Ta(OEt),(amak)[14] + EtOH
1%,23°C Rdt =90%

Dans un tube schlenk sous argon, 2,875 g de Ta(OEt), (7,07 mmol) ont été dissous
dans 10 mL de n-hexane. Un équivalent de amakH (1,593 g, 7,07 mmol) a été ajouté len-
tement et sous agitation. Apres une nuit d’agitation, nous avons une solution jaunatre.
Le n-hexane et tous les composés volatils ont été éliminés sous vide jusqu’a 'obtention
d’un liquide jaune clair. Le liquide a ensuite été purifié par distillation sous vide (0,3 bar,
bain d’huile a 160°C, téte de colonne : 80°C) et a donné un liquide incolore. Le rendement
apres distillation est de 90% et le composé [14] est peu soluble dans le pentane et tres
soluble dans le toluene.

RMN 'H (CgDg, 23 °C, ppm) : 6 = 1,21 (t; 12H; ] = 7,0 Hz, CH3 EtO), 2,28 (s; 6H; CH3
amak), 2,86 (s; 2H; NCH, amak) et 4,41 (q; 8H;J = 6,8 Hz; CH, EtO).

RMN 13C - découplé du 'H (CDy, 23 °C, ppm) : 8 = 19,6 (s; 4C; CH, Et0), 52,1 (s; 2C;
CH, amak), 63,8 (s; 1C; NCH, amak), 68,1 (s; 4C; CH, EtO), 85,05 (quintuplet; 2Jo_p=114
Hz) et 124,5 (quadruplet; o_p=1163 Hz).

RMN YF (C4Dy, 23 °C, ppm) : § = -76,4

FT-IR (KBr-Nujol, cm™1) 1 v =2965 (s), 2866 (s), 2744 (W), 2717 (W), 2606 (w), 2429 (W),
2360 (m), 2294 (s), 1979 (s), 1685 (m), 1458 (m), 1290 (m) (élongation C-O, alcool), 988 (m)
(élongation C-N, amine tertiaire aliphatique), 920 (m) (CH, rocking), 825 (m), 696 (w), 668
(m), 536 (m)

Synthése du Ta(O'Pr) 4(amak) [15]

n-hexane Ta(O'Pr),(amak)[15] + EtOH

Ta(OEy),(amak) + 'PrOH —
2",23°C Rdt=99%

Dans un tube schlenk sous argon, le Ta(OEt), (amak) [14] (1,200 g, 2,05 mmol) a été
dissous dans 10 mL de n-hexane. Un excés d’isopropanol anhydre a été ajouté lentement.
Apres une nuit d’agitation, nous avons une solution incolore. Le n-hexane et tous les com-
posés volatils ont été éliminés sous vide jusqu’al’obtention d'un solide blanc. Nous avons
ajouté du pentane afin de cristalliser le complexe mais nous n’avons pas réussi a obtenir
des cristaux. Le rendement apres synthése est de 99% et le composé [15] est peu soluble
dans le pentane et tres soluble dans le toluene.

RMN 'H (C,Dy, 23 °C, ppm) : 8 = 1,26 (d; 24H; ] = 6 Hz; CH; "PrO), 2,32 (s; 6H; CHj
amak), 2,84 (s; 2H; NCH, amak) et 4,77 (m; 4H; CH ‘PrO).

RMN 3C - découplé du 'H (C;Dy, 23 °C, ppm) : 5 = 26,3 (s; 8C; CH, 'Pr0), 52,5 (s; 2C;
CH, amak), 63,8 (s; 1C; NCH, amak) et 64 (s; 4C; CH ‘PrO).
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RMN "F (C¢Dy, 23 °C, ppm) : § = -75,9

FT-IR (KBr-Nujol, cm™1) : v = 3389 (w), 3183 (w), 2718 (m), 2624 (w), 2361 (w), 2335
(w), 1717 (m), 1559 (s), 1456 (s), 1363 (m) (élongation C-0O, alcool), 990 (m) (élongation
C-N, amine tertiaire aliphatique), 845 (m) (CH; rocking), 727 (m), 696 (m), 669 (m), 573
(w), 464 (m).

4.5.2 Evaluation des propriétés thermiques

Comme pour les précédents précurseurs, nous allons étudier les caractéristiques ther-
miques des composés synthétisés.

Ftude de la nature 'aminoalcool sur les propriétés thermiques de Ta(OEt) , (L)

La figure 4.26 représente I'évolution de la masse des deux précurseurs en fonction de
la température. Les poids moléculaires et les parametres thermiques des composés sont
listés dans le tableau 4.15. La monomérisation du composé de tantale via 'ajout d'un li-
gand bidentate a permis d’augmenter ces propriétés de volatilité. En effet, les masses ré-
siduelles expérimentales pour les deux composés sont inférieures aux masses résiduelles
théoriques calculées. Le composé [14] a une décomposition propre et en une seule étape.
Le composé [13] se décompose en deux étapes. Les groupements OEt partent en premier

a partir de 170°C. Ensuite, le ligand dmamp part avec la formation de Ta,O,.

TABLEAU 4.15 — Parametres thermiques des composés Ta(OEt), (L) avec L = dmamp [13] et amak
[14].

Masse 1 ATG
Groupement ) Rg -
Molaire Masse Début de perte | Fin de perte
(g/mol) résiduelle (%) °C) Q)
Ta(OEt), 406,25 / 80,4 100 300
[13] 530,37 83,3 33,36 170 340
[14] 585,31 75,5 4 100 320

I Rg = Valeur théorique de la masse résiduelle (en %) prévue en supposant que le précurseur se décom-

pose totalement en Ta, O;.
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FIGURE 4.26 — Influence des ligands sur I'analyse thermogravimétrique de Ta(OEt), (L).

Ftude des groupements alcoxyles sur les propriétés thermiques de Ta(OR) 4, (amak)

Le comportement thermique des composés a été étudié par analyse thermogravi-
métrique. La courbe ATG de la figure 4.27 représente 1’évolution de la masse des pré-
curseurs en fonction de la température. Les poids moléculaires et les parametres ther-
miques des composés sont listés dans le tableau 4.16. Concernant I'étude du précurseur
Ta(OEt),(amak) [14], on observe une premiére perte d’environ 7,3%. Cette perte peut cor-
respondre a une molécule d’éthanol qui serait présente dans la sphére de coordination.
La deuxieme perte de masse a partir de 190°C est associée a un pic endothermique. Le
mécanisme de dégradation du précurseur Ta(O'Pr) ,(@amak) [15] est plus complexe. Par

ailleurs, la décomposition est associée a un pic exothermique.
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FIGURE 4.27 — Influence de la nature des groupements OR sur I’analyse thermogravimétrique de
Ta(OR), (amak).

TABLEAU 4.16 — Parametres thermiques des composés Ta(OR), (amak) avec R = O'Pr [15] et OFt
[14].

Masse . ATG
Groupement ) Rg
Molaire Masse Début de perte | Fin de perte
(g/mol) résiduelle (%) °C) O
Ta(OEb), 406,25 / 80,4 100 300
[15] 641,42 68,9 59,8 50 500
[14] 585,31 75,5 4 100 320

I Rg = Valeur théorique de la masse résiduelle (en %) prévue en supposant que le précurseur se décom-
pose totalement en Ta,O,.

4.6 Conclusions du chapitre

Le B-aminoalcool tel que le ligand dmampH a été synthétisé suivant un protocole de
synthese nous permettant d’obtenir un rendement quantitatif trés important. Le proto-

cole a facilement été adapté pour la synthese des ligands aminoalcools fluorés tels que le
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1,1,1-trifluoro-3- (N,N-dimethylamino)-2-propanol et le amakH.

Douze nouveaux complexes d’étain (IV) ont été synthétisés et parfaitement caractéri-
sés. Les précurseurs Sn(OtBu)2 (L), (avec L=dmamp, amak) ont affiché un comportement
thermique similaire. Grace a leur bonne volatilité, leur stabilité thermique élevée et leur
voie de décomposition propre, ils ont été sélectionnés pour étre testés en tant que pré-
curseurs d’étain (IV) par DLI-CVD. Le précurseur Sn(O'Bu) ,(dmamp), a été déposé entre
400 et 650°C sur des substrats de silicium. Les films obtenus sont homogenes et rugueux.
Les films déposés avec le précurseur fluoré (Sn(O'Bu),(amak),) ne sont pas homogenes
et la présence d’ilots suite a la décomposition du précurseur dans la phase gazeuse est vi-
sible sur les images MEB. Toutefois, nous avons détecté des traces de fluor dans les films
déposés a 700°C.

Les mémes ligands -aminoalcool ont été utilisés pour synthétiser trois nouveaux pré-
curseurs de tantale. Tous les complexes ont été entierement caractérisés et en particulier
leurs comportements thermiques. Les complexes Ta(OEt), (L), (avec L = dmamp, amak)
se sont tous avérés volatils, stables en phase gazeuse et donc appropriés pour le procédé
MOCVD.
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Conclusions générales et perspectives

« Next time someone complains
that you have made a mistake, tell
him that may be a good thing.
Because without imperfection,

neither you nor I would exist. »

Stephen Hawking

Cette these a tout d’abord permis d’incuber un consortium de recherche lyonnais in-
terdisciplinaire réunissant des chimistes, des céramistes et des physiciens autour de la

thématique de la thermoélectricité dans les matériaux oxydes.

Cette these peut étre divisée en deux grandes parties. La premiere porte sur I'élabo-
ration de poudres d’oxyde TiO, dopé Nb°* et d’oxydes mixtes Sn0,-TiO, dopé Nb°* par
une approche Sol-Gel. Leur mise en forme sous forme de pastille par une méthode mo-
derne de frittage flash (SPS) a permis d’étudier leurs propriétés physiques vibrationnelles

et thermoélectriques.

La deuxieéme partie de cette these concerne I'élaboration et la caractérisation de nou-
veaux précurseurs moléculaires d’étain et de tantale utilisant des ligands 3-aminoalcools
fluorés ou pas et présentant des propriétés physico-chimiques (volatilité, stabilité ther-
mique, solubilité) adaptées aux dépots de couches minces en phase gaz par DLI-MOCVD.
Certains des précurseurs d’étain ont été testés pour le dépot de couches minces de SnO,,
et SnO,:F par DLI-MOCVD en collaboration avec la société KEMSTREAM (Montpellier,
France).

Ftude des propriétés thermoélectriques du systéme TiOZ:Nb5+

Les composés de formule générale Ti; Nb O, ont été synthétisés par voie Sol-Gel a
partir des alcoxydes correspondants, apreés calcination a 500°C, des poudres nanocristal-
lines avec une taille de grain de I'ordre de 10 nm ont été obtenues. Nous avons mis en
évidence, via la loi de Vegard, une limite de solubilité du niobium dans la maille de TiO,,

rutile a environ 7,5% molaire. Cette étude a également montré qu’a partir de 3% molaire,
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la substitution interstitielle est extrémement probable entrainant une modification du
parameétre de maille c et une modification des propriétés thermoélectriques. L'étude sur
les parametres de frittage SPS (pression, rampe de température, température maximale...)
a permis de préparer des pastilles extrémement denses (>95%) avec des grains de tailles
allant de 170 nm a 300 nm. En diminuant la taille des grains, la conductivité thermique
a pu étre abaissée jusqu’a 2,5 W.m™1.K~! 4 600°C (soit une réduction de 30% par rapport
au TiO, massif) sans modification significative des propriétés électriques de nos maté-
riaux. Ainsi, la diminution de la conductivité thermique tout en conservant de bonnes
propriétés électriques a permis d’augmenter le facteur de mérite (ZT) de nos matériaux.
Par ailleurs, notre travail sur le dopage a permis de montrer I'influence de la concentration
en niobium sur le coefficient Seebeck et la résistivité électrique. Les meilleures valeurs ont
été obtenues pour I'échantillon TiO, dopés avec 2,88 mol% de niobium avec un facteur de
puissance (PF) et un facteur de mérite (ZT) a 600°C respectivement de 247 pW.m~!.K~2
et 0,08.
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FIGURE 4.28 — Evolution de la conductivité électrique (a gauche) et du facteur de puissance (a
droite). Les points bleus correspondent aux échantillons contenant des particules de 170 nm et le
point rouge a I’échantillon contenant des particules de 300 nm.

Un des points importants abordés dans cette étude était de comprendre comment
la conductivité thermique pouvait étre améliorée par la diminution de la taille des grains.
Afin d’optimiser cette propriété, le frittage haute pression par SPS (400 MPa) sur des échan-
tillons de Tij ggNb 1,0, a €té testé. Nous avons montré qu'une augmentation de la pres-
sion de 76 a 400 MPa permettait de diminuer la température de densification et de transi-
tion de phase (anatase -> rutile) pour des valeurs respectivement de 370°C et 540°C. Cette
diminution de température est d’autant plus importante que la pression lors du frittage
augmente. Cependant cette augmentation de la pression s’accompagne d'une augmenta-
tion de la taille des grains (342 nm). Une analyse approfondie a montré que la croissance
rapide des grains a eu lieu lors de la transition de phase anatase-rutile. En effet, il est

possible que 'application d'une forte pression (400 MPa) lors de la transition de phase
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favorise une orientation préférentielle des grains avec l'axe c parallele a la force appli-
quée lors du frittage. Ainsi, une partie de la croissance granulaire peut étre attribuée a la

coalescence des grains lorsque les plans atomiques sont alignés.

Parallélement, la décomposition spinodale dans le systeme TiO,-SnO, a fait I'objet
d’une étude approfondie pour démontrer que sa mise en ceuvre était possible par la tech-
nique SPS. Cette étude a conduit d’optimiser la température finale a 1100°C et les rampes
de témpératures (de 10 a 100°C/min) en partant de nanoparticules basées sur une so-
lution solide Sn/Ti = 50/50. Pour ce qui est des poudres dopées au niobium telle que
TiO,5Sn0,502:3%Nb, le frittage SPS dans les mémes conditions que Tio,ssn0,502 conduit
a deux phases distinctes (Ti, ,Sn, ;0,:3%Nb et Ti; 3Sn,, ,0,:3%Nb). Les deux phases ne
sont pas stables en température et le systeme tend a évoluer dans le temps. Les premieres
analyses thermoélectriques ne sont pas concluantes avec une conductivité électrique du
composé Tij ;Sn,, ;0,:3%Nb qui est bien inférieure a celle mesurée avec TiO, dopé avec

2,88 mol% de niobium.

Flaboration de nouveaux précurseurs Sn et Ta pour des dépdts MOCVD

Lautre partie de cette étude a porté sur I'ingénierie moléculaire de précurseurs d’étain
et de tantale pour une possible élaboration de matériaux multicouches SnO,/TiO, dopé
niobium ou tantale en phase gaz par MOCVD. Pour le titane et le niobium, il existait
déja des précurseurs commerciaux d’otu notre étude sur 'étain et le tantale. Dans le cas
de I'étain, douze nouveaux précurseurs hétéroleptiques disubstitués de formule géné-
rale [Sn(OR), (ORy), 1, (R = OE, OiPr, OtBu; Ry = dmae, dmap, dmamp, F-dmap, amak)
ont été synthétisés et caractérisés en particulier par RMN multinoyaux et diffraction des
rayons X sur monocristal pour certains et ATG. Ces complexes se sont révélés étre mono-
meériques, stables dans le temps et volatils. L'influence de la nature du ligand et I'influence
de la nature des groupements alcoxydes sur les propriétés de stabilité thermique et de vo-
latilité des précurseurs ont été évaluées par ATG. Deux précurseurs [Sn(O'Bu),(dmamp),
[5] et Sn(0'Bu), (amak), [9]], présentant de bonnes propriétés physicochimiques en terme
de stabilité et volatilité, ont été testés pour des dépots de SnO, et SnO,:F par Direct Liquid
Injection-MOCVD (DLI-MOCVD) en collaboration avec la société KEMSTREAM. Les dé-
pots de SnO, a une température comprise entre 400 et 650°C a partir de Sn(0'Bu),,(dmamp),
nous a permis d’obtenir des films homogenes, rugueux et compacts de SnO, pour des
épaisseurs moyennes de 50 nm. Les dépots a partir de Sn(O'Bu),(amak), se sont avérés
moins homogenes et présentent des ilots suite a une mauvaise décomposition du précur-
seur mais la présence de fluor dans les films aprés un dépot a 700°C a été mis en évidence
par XPS et RBS.
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FIGURE 4.29 - Ligands aminoalcoxydes utilisés dans cette étude.

Dans le cas du tantale, trois nouveaux précurseurs hétéroleptiques monosubstitués de
formule générale [Ta(OR)X(ORN)y]m (R = OEt, OiPr; Ry = dmamp, amak) ont été synthéti-
sés et caractérisés en utilisant les ligands les plus performants pour I'étain (dmampH et
amakH). Ces complexes se sont révélés étre monomeériques et stables dans le temps. L'in-
fluence de la nature du ligand sur la stabilité thermique des précurseurs et leur volatilité
a été évaluée par ATG. Le composé Ta(OEt),, (amak) [14] semble étre le plus performant et
présente un réel potentiel pour des applications MOCVD. Aucun dépo6t d’oxyde de tantale

n’a été effectué lors de ce travail.

Perspectives de travaux
Ftude des propriétés thermoélectriques du systéme TiOZ:Nb5+

De manieére générale, I'étude menée dans le cadre de la premiére partie de cette these
montre qu'une optimisation du procédé d’élaboration des pastilles et notamment lors du
frittage SPS reste encore a parfaire afin d’améliorer les propriétés thermoélectriques. En
effet, des parametres tels que la vitesse de montée en température, le temps de palier et

la pression devront étre optimisés selon une étude paramétrique.

Concernant les propriétés électriques du dioxyde de titane directement apres frittage
SPS, des mesures d’effet Hall seraient intéressantes pour comprendre les phénomenes
électroniques mis en jeu dans nos matériaux. Par ailleurs, des traitements thermiques

(par exemple un recuit sous Ar/H,) seraient envisageables afin d’atteindre les phases de
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Magnéli (sous-steechiométrique en oxygene) trés intéressantes pour améliorer les pro-

priétés physiques des matériaux.

Une étude plus approfondie de la décomposition spinodale des nanomatériaux SnO, -
TiO, dopés au niobium et notamment une étude cinétique pourrait venir compléter cette
étude. Linfluence d'un frittage a plus haute température et/ou avec un temps de palier
plus long pourrait peut-étre permettre d’obtenir un matériau plus stable et plus homo-
gene. Il serait également intéressant de réaliser différentes pastilles avec une concentra-
tion en niobium de plus en plus importante afin de déterminer la limite de solubilité du
niobium dans un tel systétme multi-métallique. En plus de la concentration en niobium
la variation du ratio Ti/Sn pourrait permettre d’obtenir différentes nanostructures apres
refroidissement. L'ensemble de ces études doit étre complété et comparé au systeme uti-
lisant le précurseur hétérométallique [SnTiCl,(OEt),,(HOEt),] préalablement développé
dans notre groupe.

Flaboration de nouveaux précurseurs Sn et Ta pour des dépots MOCVD

Ces travaux constituent le début des recherches sur la conception de précurseurs mé-
talliques pour le dép6t de couches minces par DLI-MOCVD et de nombreuses expériences

restent a réaliser.

Concernant les ligands f-aminoalcools, d’excellents résultats ont été trouvés en uti-
lisant le ligand dmampH pour les complexes a base d’étain et de tantale. Des modifica-
tions sur la structure des ligands pourraient étre tentées en ouvrant divers époxydes com-
merciaux comme le 1,2-epoxybutane 4.30a ou le 3,3-dimethyl-1,2-epoxybutane 4.30b. De
plus, en ouvrant les époxydes en conditions acides, on pourrait étudier l'influence des

groupements en position 3 de la fonction alcool.

H3C/¥ MCHS
@)

CHs,
(a) 1,2-epoxybutane (b) 3,3-dimethyl-1,2-epoxybutane

FIGURE 4.30 — Structure des époxydes commerciaux.

Concernant les précurseurs d’étain, des études complémentaires sont a envisager via
I’étude de la stabilité thermique des précurseurs en phase gazeuse (ATG couplé MS et ATG
couplé FTIR). La compréhension des mécanismes de décomposition permettrait une op-

timisation du design du précurseur serait possible afin d’améliorer la réactivité en phase
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hétérogene et éviter la formation des ilots lors de 'utilisation du précurseur fluoré. Enfin,
une étude des propriétés thermoélectriques des couches minces de SnO,F serait intéres-
sante.

Finalement, grace a ces nouveaux précurseurs, beaucoup de possibilités sont ouvertes
comme le dépot de couches minces d’oxydes dopés tels que TiO,:N b°*, TiOZ:TaSJr etd’oxydes

binaire tels que TiO,/Sn0O, sous forme de super-réseaux.
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Synthése et caractérisation des poudres de TiO,

A.1 Synthese et caractérisation des poudres de TiO,

Affinement des parametres de la maille et affinement structural des échantillons do-

pés:
TABLEAU A.1 - Résultat de I'affinement structural pour les phases TiO, anatase.
%mol de Parametre de Facteurs Volume par | Taille
Nb2* maille (A) d’affinement maille (A%) (nm)
a=b=3,789(2) Rp =5,32
0% Rp=4,28 136,13(5) 10,4
c=9,493(2) x> =2,29
a=b=3,790(6) Rp=1,76
1% Rr=1,36 136,46(7) 7,7
TiO, ¢ =9,497(5) X2 =132
a=b=3,790(9) Rp =1,20
2% Rp=1,14 136,51(2) 10,5
c=9,499(1) x> =1,17
a=b=23,792(2) Rp =1,56
2,85% Rp=1,38 136,66(7) 7,0
c=9,503(3) x> =1,29
a=b=3,793(7) Rp=1,61
3,5% Rp=1,43 136,79(6) 8,2
c=9,504(8) X% =1,29
a=b=3,793(5) R =2,89
4% Rp = 2,82 136,79(3) 8,2
c=9,509(3) x> =2,25
a=b=3,794(2) Rp=1,04
4,9% Rp=0,83 136,84(3) 8,3
c=9,509(1) x> =1,11
a=b=3,800(2) Rp =0,62
7,5% Rg = 0,45 137,19(2) 7,5
c=9,517(2) x> = 1,46
a=b=3,805(5) Rp =4,52
15% Rp =5,89 137,85(6) 8,1
c=9,518(0) x> =1,60

II



Etude de Sn(O'Bu),

A.2 Etude de Sn(0'Bu),

A.2.1 RMN deSn(0O'Bu),

O'Bu
Sn yy
/ \ '0'Bu
‘BuO .
O'Bu
tert-butoxyde d’étain(IV)

Sn(OtBu)4 - 1H

—
20 [rel]

1.4560
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N c
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FIGURE A.1 - RMN 'H (C,D;, 400 MHz, 23 °C) de Sn(O'Bu),
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FIGURE A.2 - RMN 13C (C¢Dg, 400 MHz, 23 °C) de Sn(O'Bu),
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Etude de Sn(O'Bu),
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FIGURE A.3 - RMN '98n (C,D;, 400 MHz, 23 °C) de Sn(O'Bu),,

Dans les composés de I'étain, quel que soit le degré d’oxydation formel de I'étain (+2
ou +4), 'augmentation du nombre de coordination s’accompagne d’'une augmentation
marquée du blindage nucléaire de ''?Sn. Les composés d’étain(IV) sont connus pour
avoir un nombre de coordination de 3, 4, 5, 6 et dans certains cas supérieurs a 6. Cette
caractéristique permettra de nous aider a proposer une structure possible de notre com-

posé.

A.2.2 Analyse thermogravimétrique de Sn(0'Bu),

110 300
100 | 1250
90
- 200
Endo
80 - =
£
~ 4150 =
2 3
3 700 g
< [0}
= 4100 ©
35
60 2
<50
50
40 10
30 1 1 1 1 1 1 .50
0 100 200 300 400 500 600 700

Température (°C)

FIGURE A.4 — Analyse thermogravimétrique de Sn(O'Bu),,



Etude de [Ta(OEY)],

L'analyse de courbe d’analyse thermogravimétrique représentée sur la figure A.4 montre
une perte de masse totale (jusqu'a 600°C) de 62%. On remarque également une décom-
position franche du précurseur a environ 140°C. Le pourcentage de perte théorique at-
tendue pour la décomposition de Sn(0'Bu), en SnO, est de 63,3%. Cette perte théorique
attendue est représentée par un trait horizontal noir. En conclusion, le précurseur ne pré-
sente pas une bonne stabilité thermique et n’est pas volatil dans les conditions d’analyses
de 'ATG.

La courbe représentative du flux de chaleur en fonction de la température permet de
mettre en évidence plusieurs phénomeénes. La premiere est la présence d'un pic endo-
thermique & 43°C qui est associé au point de fusion de Sn(O'Bu),. On observe également

un pic exothermique lié a la pyrolise des groupements organiques entre 100 et 160°C.

A.3 Etude de [Ta(OEt),],

Généralement, les alcoxydes de tantale en solution forment des dimeres avec des centres
meétalliques octaédriques hexacoordonnés. Dans le cas de [Ta(OEt);],, chaque atome de
tantale est coordonné a quatre ligands éthoxydes terminaux et deux ligands éthoxydes
pontants. Les atomes d’oxygene des éthoxydes pontants sont liés chacun a deux atomes
de tantale et sont en position cis 'un par rapport a l'autre sur la sphere de coordina-
tion. On peut ainsi noter la formule de I'éthoxyde de tantane de la maniere suivante :
[Ta(u2OEt) (OEt)4]2. Léthoxyde de tantale est liquide a pression atmosphérique et a tem-

pérature ambiante

CHs CHs

o A on
3 3
N\ [

O O
O

o. |
O Ta< O Ta<g

wo— © O\ o,

CHj
CHg CHa

FIGURE A.5 — Structure de I'éthoxyde de tantale (V)



Les aminoalcoxydes de lithium (I)

A.3.1 RMN de [Ta(OEt)],

Les figures A.6 et A.7 représentent les spectres RMN du proton et carbone. L'environ-
nement chimique des deux ligands étant différent, on peut facilement apres intégration

distinguer les quatre signaux différents.

1H

20 [rell

W AMnN=GI0 MO
SR TINnom MG
TNHDNNNS TNONO®
R TEITMmmN

B (g IR

10

6.2747
23.389
T
[}

T T T —
4 3 2 1 [ppm]

FIGURE A.6 - RMN 'H (C,Dj, 400 MHz, 23 °C) de [Ta(OEt),],
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FIGURE A.7 - RMN 3C (C,D;, 400 MHz, 23 °C) de [Ta(OEt),],

A.4 Les aminoalcoxydes de lithium (I)

Le TMEDA'! est un composé chimique de la famille des diamines tertiaires. Il est sou-

vent utilisé avec le lithium en tant que base de Lewis bidentate.

1. N,N,N’)N’-tétraméthyléthylenediamine



Les aminoalcoxydes de lithium (I)

CHj3

CH

N 2 CHg
/
HoC” CH, SN

CH3
N,N,N’,N’-tétraméthyléthylenediamine (TMEDA)

A.4.1 Etude duLi,(dmamp), [16]

Synthese du Li,(dmamp), [16]

n—pentane
2 23°C

Li('Bu) + dmampH + 2TMEDA Li,(dmamp),[16] + ‘BuH

Dans un tube Schlenk sous argon, 1,06 gde dmampH (9 mmol) a été dilué dans 10 mL
de n-pentane. Sous agitation, nous avons ajouté goutte a goutte un équivalent de Li(‘Bu) &
1,7 molaire dans du n-pentane (5,34 mL, 9 mmol) puis deux équivalents de TMEDA (2,10
g, 18 mmol). La solution est mise sous agitation pendant deux heures puis, nous avons
évaporé le solvant. Apres 2 h a -5°C, des monocristaux sont obtenus avec un rendement =
99%. Le composé [16] est soluble dans le pentane et dans le toluene.

RMN 'H (CeDg, 23 °C, ppm) : 6 = 1,31 (s; 24H; (CH3)2C dmamp), 2,27 (s; 8H; NCH>
dmamp) et 2,31 (s; 24H; (CH3)2N dmamp).

RMN "3C - découplé du 'H (C Dy, 23 °C, ppm) : § = 34,5 (s; 8C; (CH,),C dmamp), 49,7
(s; 8C; (CH3)2N dmamp), 70,0 (s; 4C; NCH, dmamp) et 76,9 (s; 4C; Cyuatrernaire dmamp).

RMN “Li (C;Dg, 23 °C, ppm) : 5 = 1,03

FT-IR (KBr-Nujol, cm™1) 1 v=2960 (s), 2727 (m), 2670 (w), 2349 (w), 1781 (w), 1715 (m),
1589 (m), 1461 (s), 1377 (s), 1303 (w), 1266 (w) (élongation C-O, alcool), 1213 (w), 1144 (w),
1041 (m) (élongation C-N, amine tertiaire aliphatique), 975 (w), 843 (w) (CH, rocking), 773
(w), 722 (m)

Structure cristallographique

Des monocristaux ont été analysés par diffraction des rayons X. Par souci de clarté, les
atomes d’hydrogene et les molécules de solvant ne sont pas représentés sur la figure A.8.
Les longueurs et angles importants des liaisons sont résumés dans le tableau A.2. Les

spectres RMN 'H et '3C sont cohérentes avec la structure moléculaire proposée.
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Les aminoalcoxydes de lithium (I)

TABLEAU A.2 - Données structurales du complexe Li, (dmamp), [16].

Longueurs de liaison A) | Angles (°)
Lil-N1 2,145(4) O1-Lil-N1 88,24(14)
Li3-N2 2,111(4) 02-Li1-01 95,36(15)
Li4-N3 2,109(4) 02-Lil1-N1 131,96(18)
Li2-N4 2,124(4) 03-Li1-O1  98,69(16)
Li1-O1 1,996(4) 03-Li1-02 97,74(16)
Li2-01 1,926(4) 0O3-Lil-N1 129,10(18)
Li4-O1 1,898(4) 01-Li2-04 95,71(16)
Li1-O2 1,924(4) O1-Li2-N4  123,50(18)
Li2-02 1,901(4) 02-Li2-01 98,49(16)
Li3-02 1,967(4) 02-Li2-O4  98,48(16)
Lil-03 1,899(4) 02-Li2-N4  136,63(19)
Li3-03 1,936(4) 04-Li2-N4 88,46(15)
Li4-03 1,982(4) 02-Li3-N2  89,00(16)
Li2-O4 1,970(4) 03-Li3-O2  95,08(15)
Li3-04 1,892(4) 03-Li3-N2  128,49(18)
Li4-O4 1,924(4) 04-Li3-02 98,90(16)

04-Li3-O3  99,13(17)
04-Li3-N2  130,94(19)
O1-Li4-O3  99,20(16)
0O1-Li4-04 98,22(16)
0O1-Li4-N3  129,60(19)
03-Li4-N3 89,40(15)
04-Li4-O3  96,49(16)
04-Li3-N3  130,23(19)
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TABLEAU A.3 — Données cristallographiques et d’affinement du complexe [16]

Composé Li,(dmamp), [16]
Formule empirique C,,HgLi,N,O,
Masse molaire 492,48
Structure cristallographique Monoclinic
Groupe d’espace P2,/c
aAd) 10,2052(4)
b (A) 30,3765(9)
cd) 11,0732(4)
o (%) 90
B () 110,639(4)
Y (*) 90
Vv (A% 3212,4(2)
Z 4
g (mm!) 0,066
Température (K) 150
Réflexions mesurées 28776
Réflexions indépendantes (R;;;) 7877
Données / restrictions /
parametres 5659/0/341
Qualité de I'ajustement 1,025
R[F? > 20 (F?)] 0,079
wR (F?) 0,2366
Densité électronique résiduelle
(eA™)
CCDC No.
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FIGURE A.8 — Vue en perspective de Li,(dmamp), [16]. Les atomes d’hydrogéne sont omis pour
plus de clarté.

La figure A.8 montre que le composé adopte une structure cubane. Cette configura-
tion est assez commune dans les composés d’alkyllithium qui sont généralement des té-
trameres de formule [RLi],. Dans notre cas, les quatre atomes de lithium et I'oxygene de
chaque ligand dmamp lié a ceux-ci occupent des sommets alternés du cube. Chaque li-
thium est coordonné de maniere tétraédrique et se lie a trois atomes d’oxygeéne et a un
atome d’azote, afin de permettre la formation du cluster. Les longueurs de liaison Li-O
sont de 1,892-1,996 A, tandis que les longueurs de liaison Li-N sont comprises entre 2,109
et 2,145 A. Les angles O-Li-O varient de 95,08 a 99,20° tandis que les angles N-Li-O sont
plutot entre 120 et 130°, ce qui reflete le fait que les oxygenes jouent a la fois un role de
formation des clusters et de structure. Labsence de TMEDA dans la structure est tres inté-
ressante et peut étre expliquée par |'effet inductif donneur des groupements méthyl sur le
carbone quaternaire des ligands dmamp. Le lithium n’est plus suffisamment électrophile

pour former une liaison stable avec le TMEDA.

A.4.2 Etude du Li,(amak),(TMEDA) [17]

Synthese du Li, (amak), (TMEDA) [17]

n-pentane
2h,23°C

Li(‘Bu) + amakH + TMEDA Li,(amak),(TMEDA)[17] + 'BuH

Dans un tube Schlenk sous argon, 3,609 g de amakH (16 mmol) ont été dilués dans

10 mL de n-pentane. Sous agitation, nous avons ajouté goutte a goutte un équivalent de

X
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Li('Bu) a 1,7 molaire dans du n-pentane (9,4 mL, 16 mmol) puis un équivalent de TMEDA
(1,86 g, 16 mmol). Nous avons laissé la solution sous agitation pendant deux heures puis,
nous avons un peu évaporé de n-pentane et nous avons placé le schlenk au frigo. Apres
24 h, nous avons obtenu des monocristaux. Le rendement = 99% et le composé [17] est
soluble dans le pentane et le toluene.

RMN 'H (C¢Dg, 23 °C, ppm) : 6 =2,07 (s; 4H; CH, TMEDA), 2,17 (s; 12H; CHz TMEDA),
2,18 (s; 12H; CH3 amak) et 2,69 (s; 4H; NCH, amak).

RMN !3C - découplé du 'H (C4Dy, 23 °C, ppm) : § =45,9 (s; 4C; CH, TMEDA), 47,9 (s;
4C; CH, amak), 57,1 (s; 4C; CH, TMEDA) et 61,3 (s; 2C; NCH, amak).

RMN "F (C4Dy, 23 °C, ppm) : § =-78,6

RMN “Li (C4Dg, 23 °C, ppm) : § = 0,62

FT-IR (KBr-Nujol, cm™1) : v = 2924 (s), 2852 (s), 2720 (m), 2507 (w), 2447 (w), 2360 (W),
2028 (w), 1953 (w), 1716 (m), 1576 (m), 1457 (m), 1376 (m) (élongation C-0O, alcool), 1044
(m) (élongation C-N, amine tertiaire aliphatique), 866 (m) (CH, rocking), 792 (m), 722
(m), 632 (w), 552 (m)

Structure cristallographique

Les monocristaux ont été analysés par diffraction des rayons X. Par souci de clarté, les
atomes d’hydrogene et les molécules de solvant ne sont pas représentés sur la figure A.9.
Les longueurs et angles importants des liaisons sont résumés dans le tableau A.4. Les
spectres RMN 'H et !3C a température ambiante ont été mesurées et toutes les données

sont cohérentes avec la structure moléculaire proposée.

TABLEAU A.4 — Données structurales du complexe Li, (amak),(TMEDA) [17].

Longueurs de liaison A) | Angles (°)
Lil-N1 2,138(4) O1-Li1-O2  96,07(16)
Lil-N2 2,178(4) O1-Lil1-N1 120,52(19)
Li2-N3 2,125(4) O1-Lil-N2 116,91(18)
Li2-N4 2,101(4) 02-Lil1-N1 116,81(18)
Li1-O1 1,887(4) 02-Lil-N2  124,45(19)
Li2-01 1,885(4) N1-Lil-N2 84,56(14)
Li1-O2 1,894 (4) 01-Li2-02 96,29(17)
Li2-02 1,889(4) O1-Li2-N3  83,93(16)

O1-Li2-N4 134,9(2)
02-Li2-N3 135,1(2)
02-Li2-N4  84,38(15)
N4-Li2-N3  126,01(19)
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TABLEAU A.5 — Données cristallographiques et d’affinement du complexe [17]

Composé Li, (amak),(TMEDA) [17]
Formule empirique C,gH4,F,Li,N,O,
Masse molaire 578,35
Structure cristallographique Monoclinic
Groupe d’espace P2,/n
aA) 16,6407 (4)
b (A) 10,2808(2)
c @A) 17,4453(3)
o (%) 90
B () 113,664(2)
Y () 90
V(A% 2733,58(10)
Z 4
g (mm!) 0,145
Température (K) 150
Réflexions mesurées 22091
Réflexions indépendantes (R;;;) 6615
Données / restrictions /
parametres 4739/0/351
Qualité de I'ajustement 1,038
R[F? > 20 (F?)] 0,0921
wR (F?) 0,1571
Densité électronique résiduelle
(eA™)
CCDC No.
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FIGURE A.9 — Vue en perspective de Li, (amak),(TMEDA) [17]. Les atomes d’hydrogene sont omis
pour plus de clarté.

La structure montre que notre précurseur est un dimere. Chaque lithium est coor-
donné de maniere tétraédrique et se lie avec deux azotes et deux oxygenes. Les longueurs
de liaison Li-O sont de 1,885-1,894 A, tandis que les longueurs de liaison Li-N sont com-
prises entre 2,101 et 2,178 A. Les angles O-Li-N (amak) varient de 83,93 4 84,38° tandis que
I'angle N-Li-N (TMEDA) est de 84,56°. La présence de TMEDA dans la structure est trés
intéressante et peut étre expliqué I'effet inductif attracteur des groupements trifluoromé-
thyl sur le carbone quaternaire des ligands amak. En absorbant la densité électronique, le

lithium est suffisamment électropositif pour former une liaison avec le TMEDA.

A.4.3 Evaluation des propriétés thermiques

Le comportement thermique des composés a été étudié par analyse thermogravimé-
trique. La courbe ATG de la figure A.10 représente I’évolution de la masse des précurseurs
en fonction de la température. Les poids moléculaires et les parametres thermiques des
composés sont listés dans le tableau A.6. Pour le précurseur Li, (amak),(TMEDA) [17], on
observe une premiere perte de masse de 20,08% qui correspond a la perte du TMEDA
(perte théorique de 20,09%). La deuxieme perte de masse correspond a la sublimation du
composé sans TMEDA. Pour le précurseur Li,(dmamp), [16], on observe une excellente

stabilité thermique. A partir de 210°C, le précurseur se décompose pour former du Li,O.
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FIGURE A.10 — Analyse thermogravimétrique des précurseurs de lithium.
TABLEAU A.6 — Parametres thermiques des composés de lithium.
Masse ATG
Ligand : Rg!
8 Molaire E Masse Début de Fin de
(g/mol) résiduelle | perte (°C) | perte (°C)
(%)
Li,(dmamp), [16] 492,49 6,1 6,1 210 370
Li, (amak), (TMEDA) [17] 578,36 5,2 0,87 100 250

I Rg = Valeur théorique de la masse résiduelle (en %) prévue en supposant que le précurseur se décom-

pose totalement en Li, 0.
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A.4.4 Conclusions

Deux nouveaux complexes de lithium, utilisant les ligands dmamp, amak et TMEDA
ont été synthétisés et caractérisés. Nous avons pu étudier l'influence des effets électro-

niques des ligands sur la structure des complexes de lithium.
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Conférence international Spring EMRS 2017 - Strasbourg (France) "Oxide Thermoe-
lectrics Nanostructured By Spinodal Decomposition" - Symposium H : "Inorganic ther-
moelectrics - linking material properties and systems engineering for XXI century appli-
cations" - 22 au 26 Mai 2017

Journées Nationales de la Thermoélectricité - Montpellier (France) "Development of

thermoelectric metal oxides : the case of doped TiO," - 06 au 08 Décembre 2017
2018
Journées Nationales de la Thermoélectricité - Grenoble (France) " Thermoelectric pro-

perties of Nb-doped TiO, 5 ceramics" - 17 au 19 Octobre 2018

Matériaux 2018 - Strasbourg (France) "Impact of the nanostructure on the thermoelec-
tric performance of Nb-doped TiO, and SnO,." - Colloque : "Production, transformation

et stockage de I'énergie" - 19 au 23 Novembre 2018
2019

Journée de Chimie de Coordination - Rhéne-Alpes - Grenoble (France) "Volatile he-
teroleptic tin(IV) aminoalkoxides as CVD precursors for SnO, thin films : A comparative

study of fluorinated and non-fluorinated ligands" - 4 Avril 2019
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2017

15t European Conference on Thermoelectrics (ECT 2017) - Padoue (Italie) "Deve-
lopment of intra- and inter-granular nanometric architectures in metal oxides for the ther-
moelectric conversion of energy" - Session A (Materials) : Oxides" - 25 au 27 Septembre
2017

2018

Société Chimique de France - Rhone-Alpes (SCF-RA 2018) - Lyon (France) " Thermoe-
lectric properties of Nb-doped TiO, ceramics" - Session A (Materials) : Oxides" - 11 Juin
2018

2019

EuroCVD 22 - Baltic ALD 16 - Luxembourg (Luxembourg) " Volatile heteroleptic tin(IV)
aminoalkoxides as MOCVD precursors for SnO, thin films : A comparative study of fluori-

nated and non-fluorinated ligands" - 24 au 28 Juin 2019
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niele and S. Mishra, Optimum of the thermoelectric properties at the crossover between
polarons and metallic dimers in Nb doped TiO,, Journal of the American Chemical Society
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Heteroleptic tin(IV) aminoalkoxides as MOCVD precursors for undoped and F-doped SnO,
thin films, Inorganic Chemistry
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Liste des symboles

A
N4 Avogadro (Nombre d’) (6.022140857(74).10% mol™1). 109

B

Eg Largeur de la bande interdite (eV). 25

kg Boltzmann (Constante de) (1,38064852.10723 J.K™1). 12
h Planck (Constante de) (6,62607015.10734J.s). 12

C

n Carnot (Rendement de). 19

E Champ électrique (N.C™1). 24

e Charge élémentaire (1,602 176 6208(98)x10719C). 12

o Conductivité électrique (2-1.m™1). 18

D

] Densité de courant (A.m~2). 24

E

W Energie dissipée sous forme de chaleur (J). 16

F

Er Niveau de Fermi (eV). 39

I

I Intensité (A). 13

K
Rk Kapitza (Résistancee de). 167

k Conductivité thermique (W.m~'.K™1). 10

L
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Liste des symboles

L Longueur du matériau (m). 24

Lo Lorentz (Nombre de) (2,45x1078 V2.K72). 23

M

m* Masse effective de la charge. 12
M Masse molaire (g.mol™!). 109

p Masse volumique (g.cm?). 95

m Masse (kg). 95

1 Mobilité des porteurs de charge (m?.V-!.s71). 23

P

11 Peltier (Ceefficient de) (V). 14

1t Constante (3,14 159). 12

n Porteur de charge (Nombre de). 12

P Facteur de puissance (W.m 1. K™2). 10

Q
Q Quantité de chaleur (J). 13

R
R Résistance électrique du matériau ({2). 16

p Résistivité électrique ({2.m). 10

S Section du matériau (m?2). 24

S Seebeck (Ceefficient) (V.K™1). 10

T

T Température (K). 10

t Temps (s). 16

1 Thomson (Ceefficient) (V.K™1). 15

V
V Volume (m3). 95
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Liste des acronymes

A
AFM Microscope a force atomique ou Atomic Force Microscope. 118
amak 2-((dimethylamino)methyl)-1,1,1,3,3,3-hexafluoroproan-2-ol. 201

APCVD Dépot chimique en phase vapeur a pression atmosphérique, ou Atmospheric

Pressure Chemical Vapor Deposition. 66
ATD Analyse ThermoDifférentielle. 127

ATG Analyse ThermoGravimétrique. 82

C

CVD Dépot chimique en phase vapeur, ou Chemical Vapor Deposition. 83

D

DLI-CVD Dépot chimique en phase vapeur par injection direct de liquide ou Direct Liquid

Injection-Chemical Vapor Deposition. 68
dmae 2-(DiMéthylAmino)Ethanol. 201
dmamp 1-DiMéthylAmino-2-Methyl-2-Propanol. 201
dmap 1-DiMéthylAmino-2-Propanol. 201
DOE Département de 'Energie des Etats-Unis, ou Department of Energy. 3
DRX Diffraction des rayons X. 4

DSC Calorimétrie différentielle a balayage, ou Differential Scanning Calorimetry. 82

E

EDX Analyse dispersive en énergie, ou EDX pour Energy Dispersive X-ray spectrometry.
147

Et Ethyl. 201

F
F-dmap 1,1,1-triFluoro-3-(N,N-DiMethylAmino)-2-Propanol. 201
FEG Field Emission Gun. 99



Liste des acronymes

FT-IR Spectroscopie infrarouge a transformée de Fourier, ou Fourier Transform InfraRed

spectroscopy. 83

H

HSQC Heteronuclear Single Quantum Correlation. 202

I

ICP Spectrométrie a plasma a couplage inductif, ou Inductively Coupled Plasma. 85
iPr Isopropyl. 201

ITO Oxyde d’'indium dopé al’'étain ou Indium Tin Oxide. 200

IUPAC Union Internationales de Chimie Pur et Appliquée, ou International Union of

Pure and Applied Chemistry. 3

L
LFTD Laser Flash Thermal Diffusivity Method. 105

M
Me Méthyl. 204

MEB Microscopie électronique a balayage, ou SEM pour Scanning Electron Microscopy.
99

MET Microscopie électronique en transmission, ou TEM pour Transmission Electron Microscopy.
100

MOCVD Dépot chimique en phase vapeur d’organométallique, ou MetalOrganic Chemical

Vapor Deposition. 4

0
OES Optical Emission Spectrometry. 85
OTHELLO Oxide Thermoelectrics Nanostructured by Spinodal Decomposition. 67

P
PGEC Phonon-Glass and Electron-Crystal. 22
ppb Partie par milliard ou Parts-Per-Billion. 3

ppm Partie par million ou Parts-Per-Million. 82

R
RMN Résonance Magnétique Nucléaire. 82

RTG générateur thermoélectrique a radioisotope, ou Radioisotope Thermoelectric Generator.
11



Liste des acronymes

S

SPS Spark Plasma Sintering. 4

T

TAGS Tellurium-Antimony-Germanium-Silver. 27

TBAB Tetra-n-ButylAmmonium Bromide. 125

tBu Tert-butyl. 201

TCO Oxydes transparents conducteurs ou Transparent Conductive Oxides. 58

TMEDA N,N,N’,N’-tétraméthyléthylenediamine. VI

u
URSS Union des Républiques Socialistes Soviétiques. 27

USGS Institut d’études géologiques des Etats-Unis, ou United States Geological Survey. 3

Z

ZT Facteur de mérite. 4
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Glossaire

A

Anatase Espece minérale composée de dioxyde de titane (TiO,). Il est trimorphe avec la
brookite et le rutile. 35

B

Brookite La brookite est une espece minérale formée de dioxyde de titane (TiO,). Les
cristaux sont typiquement tabulaires, allongés et striés. Il est trimorphe avec I’ana-
tase et le rutile. 35

Bronsted-Lowry (théorie de-) Du chimiste danois Joannes Nicolaus Bronsted et du chi-
miste anglais Thomas Martin Lowry, la théorie de Bronsted-Lowry est une extension
de théorie acide-base d’Arrhenius. Elle se fonde sur le fait que la réaction d'un acide
ou d'une base n’est pas indépendante mais résulte d'un transfert de proton de 'un
des deux composés vers I'autre. Un acide est donc une espece chimique suscep-
tible de céder un ou plusieurs protons (ion H*) et une base une espéece chimique

susceptible de capter un ou plusieurs protons. 207

C

Cassitérite La cassitérite est une espéce minérale composée de dioxyde d’étain (SnO,).

Elle est isostructurale avec le rutile. 54

D

Dulong-Petit (loi de-) La loi de Dulong et Petit, énoncée en 1819 par Pierre Louis Du-
long et Alexis Thérese Petit, indique que «la capacité calorifique molaire C, des
éléments solides est voisine de 3R » soit 25 J.mol !.K~! pour des solides monoato-
miques comme les métaux. La capacité calorifique des composés formés de deux
atomes devrait étre le double de celle observée pour les métaux, soit 50 J.mol *.K~!.
108

E

Effet Peltier (effet-) Effetthermoélectrique découvert par le physicien francais Jean Charles
Athanase Peltier en 1834. 13
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Ilménite L'ilménite est une espece minérale formée d’oxyde minéral de fer et de titane

de formule chimique FeTiO,. 33

J

Joule (effet-) Effet physique découvert par le physicien anglais James Prescott Joule en
1840. 15

K

Kapitza (résistance de-) résistance thermique qui apparait a l'interface entre deux mi-
lieux différents et qui traduit I'efficacité du transfert thermique. Cette résistance,
qui doit étre la plus faible possible joue un grand role dans la stabilité thermique

d’une cavité. 167

M

Magnéli Nom du chimiste suédois Arne Magnéli (1914-1996) spécialiste de la cristallo-
graphie et de la chimie du solide. Il a notamment travaillé sur la chimie structurale
de certains oxydes de métaux de transition qui a la base de notre conception mo-

derne de la non-stoechiométrie. 36

Monodentate La denticité estle nombre d’atomes d'un ligand pouvant se lier a un atome
central, en général un métal, dans un complexe organométallique. Lorsqu’un seul
atome du ligand peut se lier a 'atome central, la denticité du ligand est de un et on

parle de ligand « monodenté ». 200

P

Polaron Un polaron est un électron se déplacant dans un cristal, accompagné d'un nuage

de polarisation. Il attire alors les ions positifs et repousse les ions négatifs. 155

R

Rutile Espéce minérale composée de dioxyde de titane (TiO,). Il est trimorphe avec la

brookite et ’anatase. 33

S

Seebeck (effet-) Effet thermoélectrique découvert par le physicien allemand Thomas Jo-
hann Seebeck en 1821. 11

Semi-conducteur intrinseque Un semi-conducteur intrinseque est un matériau semi-
conducteur dont le comportement électrique ne dépend que de sa structure, et non

de I'adjonction d’'impuretés comme dans le cas du dopage. 39

Sphere d’Ewald Du physicien allemand Paul Ewald (1888-1985) qui fut pionnier dans
I'étude de la diffraction des rayons X. La sphére d’Ewald est une construction géo-

métrique dans la description théorique de la diffraction par un solide. Dans une
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géométrie de diffraction donnée, elle permet de déterminer graphiquement les points
du réseau réciproque, c’est-a-dire les familles de plans cristallins, donnant lieu a la
diffraction. 84

Spinodale (décomposition-) La décomposition spinodale est un processus par lequel un
mélange de deux constituants ou plus peut se séparer en région distinctes avec des
concentrations des matériaux différentes. Ce processus differe de la nucléation en
ce sens que la séparation de phase due a la décomposition spinodale se produit a

travers tout le matériau, et non uniquement au niveau de sites de nucléation. 4

Stock Le chimiste Allemand Alfred Stock a établi en 1919 un systéme de numérotation
des ions en fonction de leur état d’oxydation. Les degrés d’oxydation sont notés par

des chiffres romains entre parenthéses : par exemple l'ion titane(IV) est Ti**. 3

T

Thomson (effet-) Effet thermoélectrique découvert par le physicien anglais William Thom-
son (Lord Kelvin) en 1851. 14

A%

Vegard (loi de-) La loi de Vegard est une relation empirique utilisée en chimie du solide
et en métallurgie. Elle énonce que dans un alliage ou une solution solide, a tempé-
rature constante, il existe une relation linéaire entre les parametres de maille de la

structure cristalline et les concentrations de ses éléments constituants. 141



Génération d’architectures nanométriques intra- et inter-granulaires
dans des oxydes pour la conversion thermoélectrique de I'énergie

Résumé : Dans ce manuscrit, un travail multidisciplinaire, de la syntheése de pré-
curseurs métalliques a la caractérisation des matériaux est présenté. La premiere porte
sur I'élaboration de poudres d’oxyde TiO, dopé Nb°* et d’oxydes mixtes Sn0,-TiO, dopé
Nb°* par une approche Sol-Gel. Leur mise en forme sous forme de pastille par une mé-
thode moderne de frittage flash (SPS) a permis d’étudier leurs propriétés physiques vibra-

tionnelles et thermoélectriques.

La deuxiéme partie de cette étude présente I’élaboration de nouveaux précurseurs
d’étain et de tantale adaptés au procédé de dépot de couches minces par DLI-MOCVD.
Afin de répondre aux exigences de ce procédé, des dérivés moléculaires a base de ligand
B-aminoalcool fluoré ou pas ont été élaborées. Les complexes métalliques ont ensuite été
entierement caractérisés a 1’état solide et en solution. Le bon comportement thermique
(stabilité et volatilité) de certains de ces composés ont conduit a I’élaboration et a la ca-

ractérisation de couches minces de SnO, et SnO,F.

Mots-clés : Précurseurs moléculaires, procédé sol-gel, oxydes nanostructurés, dé-
composition spinodale, spark plasma sintering, transport thermique, conversion thermo-

électrique de 'énergie

Generation of intra- and inter-granular nanometric architectures in
oxides for the thermoelectric conversion of the energy

Abstract : In this manuscript, a multidisciplinary work, from the synthesis of metal
precursors to the characterization of materials, is presented. The first concerns the deve-
lopment of Nb>* doped TiO, oxide powders and Nb>* doped SnO,-TiO, mixed oxides by
a Sol-Gel approach. Their shaping into a pellet form by a modern flash sintering method

(SPS) made it possible to study their physical, vibrational and thermoelectric properties.

The second part of this study presents the development of new tin and tantalum pre-
cursors adapted to the DLI-MOCVD thin film deposition process. In order to meet the re-
quirements of this process, molecular derivatives based on fluorinated or non-fluorinated
-aminoalcohol ligand have been developed. The metal complexes were then fully cha-
racterized in solid state and in solution. The good thermal behaviour (stability and volati-
lity) of some of these compounds has led to the development and characterization of thin
layers of SnO, and SnO,:F.

Keywords ¢ Molecular precursors, sol-gel process, nanostructured oxides, spinodal
decomposition, spark plasma sintering, thermal transport, thermoelectric conversion of

energy
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