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Les préoccupations d’ordre énergétique n’ont jamais autant été d’actualité. Les problèmes 

concernant l’environnement, tels que les émissions de gaz à effet de serre ainsi que l’envolée 

des prix des matières fossiles, nous amènent à nous intéresser à de nouvelles sources 

d’énergies renouvelables. L’énergie solaire, l'énergie éolienne, l’énergie hydroélectrique, 

l'énergie géothermique ou encore la thermoélectricité peuvent jouer un rôle primordial dans la 

sécurité énergétique et dans la limitation du réchauffement climatique. Ces énergies 

produisent moins d'émissions de gaz à effet de serre que les carburants fossiles et sont de plus 

inépuisables. La récupération d’énergie occupe ainsi une place essentielle dans la stratégie 

mondiale actuelle. La Commission Européenne a proposé de fixer dans son projet "énergie et 

changement climatique" de janvier 2007 la part des énergies renouvelables à 20 % de la 

consommation globale d'ici 2020 à l'échelle européenne. 

La thermoélectricité, conversion directe et réciproque entre énergie électrique et énergie 

thermique, a déjà fait ses preuves. Les modules thermoélectriques sont déjà utilisés pour la 

production d’énergie électrique pour les sondes spatiales de la NASA notamment. Ces 

modules sont nommés RTG (Générateur Thermoélectrique à Radioisotope). Ce sont des 

générateurs électriques nucléaires produisant de l'électricité à partir de la chaleur résultant de 

la désintégration radioactive de matériaux riches en un ou plusieurs radioisotopes. La chaleur 

est convertie en électricité par effet Seebeck à travers des couples thermoélectriques. Ces 

systèmes fonctionnent depuis de nombreuses années dans l'espace, bien au-delà de leur temps 

de vie initialement prévu.  

De nombreuses recherches dans l’industrie automobile s’orientent vers la thermoélectricité. 

Seuls 30 % de l'énergie libérée par la combustion du carburant servent à produire un travail 

mécanique, l'énergie restante est perdue sous forme de chaleur. Une partie pourrait être 

récupérée par un générateur thermoélectrique afin d’alimenter les consommateurs électriques 

et ainsi réduire la consommation de carburant. 

De nos jours, la majorité des dispositifs thermoélectriques existants concernent des modules 

réalisés à partir de matériaux à base de Bi2Te3, ou PbTe, solide et de leurs dérivés. Ces 

matériaux sont cependant toxiques, et contiennent des éléments relativement onéreux et peu 

abondant (le tellure). Dans un souci d'industrialisation, ces deux points sont critiques. Il est 

donc nécessaire de développer des matériaux à base d'éléments abondants sur terre, et 

biocompatibles. A basses températures, des matériaux thermoélectriques organiques sont 
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actuellement développés pour palier au manque de matériau inorganique non toxique et peu 

onéreux dans cette gamme de température. A moyenne température, des études sur les alliages 

Mg-Si et Mn-Si pour les types n et p respectivement sont effectuées pour remplacer les 

modules à base de PbTe. Deux autres familles de matériaux se développent dans cette gamme 

de température : les skutterudites et les clathrates. A haute température, seul l'alliage Si-Ge est 

performant. C'est alors un bon candidat pour le secteur automobile pour les véhicules équipés 

de moteurs essence. De ce fait, il a été retenu dans cette étude. Cependant, le germanium est 

un des éléments les plus onéreux, il est donc nécessaire de limiter sa teneur dans l'alliage, tout 

en conservant de bonnes propriétés thermoélectriques.  

La composition choisie dans cette thèse est constituée de 92 % de silicium et de 8 % de 

germanium alors que la meilleure composition de l'alliage en thermoélectricité est formée de 

80 % de silicium et de 20 % de germanium. Pour améliorer les performances de la 

composition choisie et se rapprocher des performances de la meilleure composition, plusieurs 

voies sont envisageables : 

� diminution de la taille des grains, 

� modulation de dopage, 

� incorporation de nanoinclusions dans le matériau. 

C’est cette dernière voie d’amélioration qui fait l’objet de cette thèse. L’étude réalisée par N. 

Mingo et al. [MIN 09] montre par des calculs ab-initio que l’incorporation de nanoinclusions 

à base de siliciures de métaux de transition permettrait d'augmenter d'un facteur 4 le facteur 

de mérite de ces alliages. Cependant, aucune amélioration des propriétés thermoélectriques 

n’a à ce jour été obtenue expérimentalement par cette approche. La principale limite est 

l’obtention de la taille nanométrique des siliciures lors de l’élaboration du matériau et sa 

conservation lors des applications. 

Dans cette optique, le premier chapitre proposera une présentation générale de la 

thermoélectricité. Les effets thermoélectriques et les principes de base seront étudiés. Les 

matériaux thermoélectriques développés selon les domaines d'applications seront décrits ainsi 

que les approches permettant leur optimisation. Le choix de la composition Si0,92Ge0,08 sera 

par la suite justifié. Enfin, les méthodes d’élaboration et les performances de l'alliage Si-Ge 

seront détaillées. Un soin particulier sera apporté à la description des différentes voies 

d'optimisation des propriétés thermoélectriques, de leurs avantages et de leurs inconvénients. 
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La voie nano-siliciuration ainsi que les premières études expérimentales associées seront 

présentées. 

Le deuxième chapitre sera consacré aux techniques expérimentales. Cette partie abordera les 

méthodes utilisées pour l'élaboration de la matrice Si0,92Ge0,08, la mécanosynthèse et le Spark 

Plasma Sintering (SPS) pour la densification. Les différentes techniques de caractérisation 

physico-chimiques et thermoélectriques seront également présentées. 

L'optimisation de la matrice Si0,92Ge0,08 sera traitée dans le troisième chapitre. L'influence du 

taux de dopage, de la microstructure et de la présence de nodules de silice au sein des 

matériaux sur les propriétés thermoélectriques sera étudiée. La dernière partie de ce chapitre 

sera dédiée à l'étude de la stabilité de la matrice. 

Le quatrième chapitre s'intéressera à la détermination de la nature des inclusions (siliciures de 

métaux de transition) stables dans la matrice Si0,92Ge0,08. Le métal de transition retenu est le 

molybdène, qui a une température de fusion très élevée. Ainsi, il est compatible pour les 

températures d'application de la matrice. La détermination de la stabilité relative des phases 

passe par l'optimisation du diagramme ternaire Mo-Si-Ge. La méthode ici utilisée est la 

méthode CalPhad. Son principe sera tout d'abord décrit. Avant l’établissement du diagramme 

ternaire, les trois diagrammes binaires Si-Ge, Mo-Ge et Mo-Si seront étudiés. Enfin, à partir 

du diagramme Mo-Si-Ge, la stabilité, la nature des siliciures de molybdène ainsi que leur 

limite de solubilité dans Si0,92Ge0,08 seront discutées. 

Le dernier chapitre portera sur l'incorporation des nanoinclusions dans la matrice Si0,92Ge0,08. 

La préparation des inclusions à incorporer à la matrice sera présentée ainsi que la méthode 

retenue pour leur incorporation. Deux voies d’élaboration seront abordées : 

� l’incorporation de molybdène nanométrique dans la matrice Si0,92Ge0,08. La phase 

MoSi2 est alors obtenue par siliciuration in-situ lors de l’étape de densification, 

� l’incorporation directe de la phase MoSi2 dans la matrice Si0,92Ge0,08 par mélange 

mécanique. 

L'influence de la température de densification des matériaux ainsi que celle de la fraction 

volumique de nanoinclusions introduite dans la matrice sur les propriétés thermoélectriques 

seront détaillées. La compréhension des résultats reposera alors sur des analyses 

microstructurales. 

Enfin, une synthèse des résultats, les conclusions mais également les perspectives qui en 

découlent seront exposées. 
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I.1 Introduction à la thermoélectricité 

Cette section est une introduction à la thermoélectricité. Elle a pour principal objectif de poser 

les éléments nécessaires à la compréhension des principes physiques de la thermoélectricité. 

Dans une première partie, les principaux phénomènes thermoélectriques seront évoqués. 

La seconde partie sera consacrée à la définition du facteur de mérite réduit, paramètre clé qui 

est représentatif de l'efficacité des matériaux. Les propriétés thermoélectriques définissant ce 

paramètre seront présentées dans la troisième partie.  

Dans un quatrième temps, les principaux matériaux thermoélectriques seront présentés en 

fonction de leur température d’application. 

Enfin, le dernier paragraphe détaillera l’optimisation des performances des matériaux. 

I.1.1 Les effets thermoélectriques 

La thermoélectricité a été découverte il y a presque deux siècles lorsque le physicien allemand 

Thomas Johann Seebeck découvre en 1821 [SEE 22] qu’un matériau soumis à un gradient de 

température voit se former une différence de potentiel à ses extrémités. Trois années plus tard, 

Jean-Charles Peltier démontre l’existence du phénomène inverse : lorsqu’un courant 

électrique traverse un matériau en contact avec un deuxième matériau, il se produit un 

dégagement et réciproquement une absorption de chaleur aux jonctions. Il faut attendre 1851 

pour avoir une vue d’ensemble convenable des effets thermoélectriques grâce à William 

Thomson. Il remarque qu’un matériau conducteur homogène soumis à un gradient de 

température et parcouru par un courant électrique échange de la chaleur avec le milieu 

extérieur. Cet effet est nommé l'effet Thomson. 

Ces trois effets thermoélectriques sont décrits dans les prochains paragraphes. 

I.1.1.1 L’effet Seebeck 

Considérons deux conducteurs différents, A et B, connectés électriquement en série  

(Figure I.1). Lorsqu'une différence de température dT est imposée de part et d'autre du 

matériau A, une différence de potentiel dV se crée entre les deux extrémités de cette chaîne de 

matériaux. 
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Figure I.1 : Illustration de l'effet Seebeck 

Cette différence de potentiel est proportionnelle à l’écart de température dT imposé. Le 

coefficient de proportionnalité est appelé coefficient Seebeck, SAB. Ce coefficient est tel que : 

������ � ����� � ����� � 	
�
�	
Eq. I.1 

Toutefois, l'effet Seebeck est un phénomène intrinsèque à toute matière individuelle : un 

matériau soumis à un gradient de température génère un champ électrique. Pour de faibles 

différences de température, la relation peut être considérée comme linéaire. Le coefficient 

Seebeck S (en V/K) s'écrit : 

� � �
�

�

Eq. I.2 

Le coefficient Seebeck est parfois appelé pouvoir thermoélectrique. Le signe du coefficient 

Seebeck dépend du type de porteurs. Il est positif pour les matériaux dont les porteurs de 

charge sont majoritairement des trous (type p) et négatif pour les matériaux dont les porteurs 

de charge sont majoritairement des électrons (type n).  

A une température T, les porteurs de charge sont répartis uniformément dans le matériau. 

Cette distribution est modifiée lorsque le matériau est soumis à une différence de température 

(dT). Les porteurs de charge présents à l’extrémité la plus chaude du matériau ont une énergie 

cinétique plus importante et vont diffuser dans le conducteur vers l’extrémité la plus froide, 

créant une différence de potentiel (dV) aux bornes de l’élément. 

Matériau B Matériau AMatériau A

dV

T T+dT
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Depuis plus d’un siècle, cet effet est utilisé pour mesurer la température. De nombreuses 

recherches sont en cours pour améliorer le coefficient Seebeck et donc la sensibilité de ces 

capteurs de température [HER 05] [YAM 06].  

I.1.1.2 L’effet Peltier 

En 1834, l’effet thermoélectrique inverse fut découvert par Jean-Charles Peltier [PEL 34]. 

Lorsqu'un courant électrique traverse une série de matériaux conducteurs (Figure I.2), il 

s’établit une différence de températures entre les jonctions successives. Ceci se traduit par une 

absorption et un dégagement de chaleur aux jonctions de ces matériaux. 

Figure I.2 : Illustration de l'effet Peltier

Cette absorption et ce dégagement de chaleur sont proportionnels à l’intensité du courant I qui 

les traverse. Le coefficient de proportionnalité appelé coefficient Peltier, �, est tel que : 

������ � ����� � ����� � 



�

Eq. I.3 

où �A(T) et �B(T) sont respectivement les coefficients Peltier à la température T des 

conducteurs A et B.  

Par convention, le signe de �AB est positif si un courant électrique circulant de A vers B 

entraîne une absorption de chaleur au niveau de la jonction AB (comme représenté sur la 

Figure I.2), et négatif dans le cas contraire. 

Matériau A Matériau BMatériau B

I

Refroidissement de 
la jonction

Réchauffement de 
la jonction
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Lors du processus d’absorption de chaleur, les porteurs de charges gagnent en entropie. 

Réciproquement, la perte d’entropie se traduit par un dégagement de chaleur. 

I.1.1.3 L’effet Thomson 

L'effet Thomson fut découvert en 1851. William Thomson [THO 51] montra qu’un matériau 

conducteur homogène soumis à un gradient de température et parcouru par un courant 

électrique, échange de la chaleur avec le milieu extérieur en plus de la chaleur produite par 

effet Joule (Figure I.3). 

Figure I.3 : Schéma de principe de l'effet Thomson 

La quantité de chaleur dQ absorbée ou émise par la portion dX du matériau est 

proportionnelle au produit du gradient thermique dT et de l’intensité du courant I. Lorsque la 

différence de température est faible, la relation est linéaire comme indiqué dans la formule 

suivante : 



���

� � �� � � � 
����


� 
�
Eq. I.4 

Le coefficient de proportionnalité �, appelé coefficient Thomson, est positif si le conducteur 

absorbe de la chaleur lorsque le courant circule de l’extrémité chaude vers l’extrémité froide. 

I 

T T + dT 

x = 0 x = L dx 
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W. Thomson [THO 82] établit également la relation entre les différents coefficients de Peltier 

(�), Seebeck (S) et Thomson (�) par les relations de Kelvin. Précisons que lord Kelvin et  

W. Thomson sont la même personne. 

I.1.1.4 Les relations de Kelvin 

Ces trois effets témoignent tous de la façon dont l'énergie thermique peut être transformée en 

énergie électrique. Les trois coefficients décrits précédemment sont ainsi reliés par les 

formules suivantes [REI 95] : 

� � � � �
Eq. I.5 

et 

�
� � 
�


�
Eq. I.6 

I.1.2 Le facteur de mérite réduit 

La performance d’un matériau thermoélectrique est liée à un paramètre adimensionnel appelé 

facteur de mérite réduit, ZT : 

�� ��� � ��
� �

Eq. I.7 

Où σ, S, � et T représentent respectivement la conductivité électrique du matériau (S/m), le 

coefficient Seebeck (V/K), la conductivité thermique (W/m.K) et la température (K). Le 

produit � � �� est appelé facteur de puissance. 

Plus le facteur de mérite réduit est élevé, plus les matériaux sont performants. Selon 

l’équation I.7, de bons matériaux thermoélectriques exigent donc un fort coefficient Seebeck, 

une conductivité électrique élevée et une faible conductivité thermique. Cependant ces trois 

propriétés thermoélectriques sont liées les unes aux autres, de sorte qu'il est très difficile 

d'améliorer une propriété sans affecter les autres. La Figure I.4 illustre la variation de ces trois 

propriétés avec la concentration de porteurs de charge [GAR 06]. Elle met en évidence que 
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l'augmentation de la concentration de porteurs de charge améliore la conductivité électrique, 

mais accroit aussi la conductivité thermique. En outre, le coefficient Seebeck est inversement 

proportionnel à la concentration de porteurs.  

Figure I.4 : Evolution du coefficient Seebeck, de la conductivité électrique et de la conductivité thermique en 

fonction de la concentration de porteurs de charge 

Bien que les métaux aient une forte conductivité électrique, leur forte conductivité thermique 

et leur faible coefficient Seebeck leur confère des propriétés thermoélectriques médiocres. 

Ainsi, les métaux ne sont pas de bons matériaux thermoélectriques. Les isolants ou les semi-

conducteurs faiblement dopés ont certes un coefficient Seebeck important mais ils ont une 
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conductivité électrique trop faible pour permettre l'obtention d'un facteur de mérite réduit 

élevé. Le meilleur compromis se situe donc pour des concentrations en porteurs de l’ordre de  

1018 – 1021 cm-3, valeurs que l’on retrouve dans les semi-conducteurs fortement dopés. Un 

avantage des semi-conducteurs est qu'en raison de la faible contribution des électrons à la 

conductivité thermique, un changement de concentration de porteurs de charge a peu d'effet 

sur la conductivité thermique. 

En conclusion, σ, S et � dépendent tous les trois de la concentration en porteur. Il est donc 

complexe d’optimiser le facteur de mérite réduit. Afin de procéder à une recherche 

systématique de bons matériaux thermoélectriques, les trois propriétés de transport doivent 

être exprimées par des propriétés plus fondamentales, telles que la concentration en porteurs, 

leur masse effective et le temps de relaxation des phonons. Ainsi, H. J. Goldsmid [GOL 86] a 

montré en 1986 que les semi-conducteurs sont les matériaux thermoélectriques les plus 

adaptés, car ils ont une grande mobilité de porteur, une grande masse effective, et une faible 

conductivité thermique. Ces trois propriétés sont détaillées dans la partie qui suit. 

I.1.3 Propriétés de transport des matériaux 

I.1.3.1 La conductivité électrique 

La formule suivante exprime la conductivité électrique, �, d'un semi-conducteur : 

� � ��� � ��� �
��

Eq. I.8 

où n est la concentration en porteur de charge (cm-3), µ leur mobilité (cm²/V.s), e la charge 

élémentaire de l’électron (C), � le temps de relaxation des électrons (s) et m* la masse 

effective. 

Comme nous pouvons le déduire de l'équation I.8, la conductivité électrique dépend 

principalement du temps de relaxation des électrons.  

  



Chapitre I : Contexte de l’étude 

16 

I.1.3.2 Le coefficient Seebeck 

Dans le cas des semi-conducteurs, le coefficient Seebeck est défini comme suit : 

� � ������
�� � ���

 � � ! ���"
�#$

Eq. I.9 

où e est la charge élémentaire de l’électron (C), m* la masse effective, kB la constante de 

Boltzmann (J/K), et h la constante de Planck (J/s).

On peut ainsi constater que le coefficient Seebeck est proportionnel à la masse effective m*, à 

la température T, et inversement proportionnel à la concentration en porteur de charge n (en 

accord avec la Figure I.4). Ainsi, un important coefficient Seebeck passe par : 

� une importante masse effective m*, 

� une faible concentration en porteur de charge, contrairement à la conductivité 

électrique. 

I.1.3.3 La conductivité thermique 

Quand les porteurs de charge circulent dans un matériau, ils transportent non seulement 

l'énergie électrique, mais aussi l'énergie thermique. La conductivité thermique (W/m.K) est la 

somme de deux contributions. La première contribution, nommée conductivité thermique 

électronique et notée �e, est liée aux électrons. La seconde contribution appelée conductivité 

thermique de réseau, notée �L (pour Lattice), est liée aux phonons. La conductivité thermique 

peut ainsi être décomposée de la façon suivante : 

% � %& ' %(
Eq. I.10 
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I.1.3.3.1 La conductivité thermique électronique 

La conductivité thermique électronique d'un métal est proportionnelle à la conductivité 

électrique, comme indiqué par la loi de Wiedmann-Franz : 

%& � )* � � � �
Eq. I.11 

où σ est la conductivité électrique (S/m), L0 le nombre de Lorentz (V²/K²) et T la température 

(K). Le nombre de Lorentz est une constante définie par : 

)* � +����
��� , -./0 � 1234���#5�

Eq. I.12 

Par conséquent, il est difficile de diminuer la conductivité thermique électronique sans faire 

de même pour la conductivité électrique.  

I.1.3.3.2 La conductivité thermique de réseau 

La conductivité thermique de réseau peut généralement être exprimée comme suit à l'aide de 

l'équation de Boltzmann : 

%( � 6789�:
�

Eq. I.13 

où Cv, Vs, et τ représentent respectivement la chaleur spécifique à volume constant (en  

J.K-1.m-3), la vitesse du son (en m.s-1), et le temps de vie des phonons (en s). 

Le temps de vie total des phonons est donné d'après la loi de Matthiesen : 

�3; � �<3; ' �=3; ' �>?3; ' �@�3;
Eq. I.14 

où �<3; est la contribution anharmonique intrinsèque, �=3; la contribution solution solide, �>?3;
la contribution des nanoparticules et �@�3; la contribution des joints de grain. 
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Cette formule montre l'intérêt de la réduction du libre parcours moyen des phonons afin de 

diminuer la conductivité thermique de réseau. Celle-ci est indépendante du coefficient 

Seebeck et de la conductivité électrique. Elle apparait donc très clairement comme un 

paramètre clé qui permettra l'optimisation du facteur de mérite réduit.  

I.1.4 Les matériaux thermoélectriques 

Cette partie a pour objectif de présenter les principaux matériaux thermoélectriques selon leur 

intervalle de température d'application mais aussi de justifier le choix de ceux qui seront 

utilisés et développés par la suite dans ce manuscrit, les siliciures de germanium. 

Les matériaux thermoélectriques n'ont de bonnes performances thermoélectriques que dans un 

intervalle de température restreint, où leur facteur de mérite réduit atteint un maximum et 

reste à peu près constant. Ainsi, la température moyenne d'application impose le choix du 

matériau thermoélectrique [ABE 06]. Il est donc souhaitable de considérer les matériaux 

thermoélectriques en fonction d’une gamme de température. Pour cela, des graphiques, 

comme ceux de C. Godart en 2009 [GOD 09], répertorient les évolutions de ZT en fonction 

de la température des principaux matériaux thermoélectriques de type n (Figure I.5) et de type 

p (Figure I.6). 

Figure I.5 : Facteur de mérite réduit des matériaux thermoélectriques de type n en fonction de la température 

[GOD 09] 
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Figure I.6 : Facteur de mérite réduit des matériaux thermoélectriques de type p en fonction de la température 

[GOD 09] 

De nombreux matériaux avec de bonnes propriétés thermoélectriques existent dans les 

différents domaines de température, comme par exemple, les composés Zn4Sb3, FeSi2, 

La2Te3, ZnO ou les alliages Ti-Ni-Sn et ses dérivées. Cependant, l'absence de leur homologue 

respectif du type n ou p, ou leur faible tenue mécanique rendent leur utilisation difficile. 

Les matériaux thermoélectriques performants dans les différentes gammes de température 

sont détaillés ci-dessous. 

I.1.4.1 Très basses températures 

A très basses températures (<200 K), les alliages à base de bismuth et d'antimoine sont les 

meilleurs matériaux thermoélectriques de type n ([BEN 06], [FAI 04] et [FAI 08]). Le facteur 

de mérite réduit maximum est de 1,1. Cependant, seul le type n est performant. Actuellement, 

aucun matériau de type p n'est utilisable à si basse température. 
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I.1.4.2 Basses températures 

Dans la gamme de température supérieure (de l’ambiante jusqu’à 450 K), les alliages Bi-Te et 

leurs dérivés ternaires à base de Sb et de Se sont les plus performants. Ils ont été découverts et 

développés depuis les années 1950. Le bismuth étant un semi-métal et le tellure un 

métalloïde, ils peuvent former le composé Bi2Te3 qui est un semi-conducteur. Ainsi, cette 

composition possède de très bonnes propriétés thermoélectriques autour de la température 

ambiante [NOL 01]. 

Le coefficient Seebeck de cette phase dépend de la composition chimique. Il est possible 

d’obtenir des coefficients Seebeck négatifs (matériaux type n) ou positifs (matériaux type p) 

en modifiant légèrement la stœchiométrie, sans ajouter de dopants. Le type p est obtenu avec 

60 % at. de Te. Lorsque la quantité de Te augmente, le coefficient Seebeck tend vers zéro 

jusqu'à devenir négatif pour environ 63 % at. de Te. Concernant la conductivité thermique, 

elle est indépendante de la composition. Ainsi le facteur de mérite réduit maximum de Bi2Te3

type n est de 0,86 [FLE 88']. Pour le type p, il est de 0,75 [FLE 88]. 

Ce matériau peut être amélioré par la substitution : 

� du tellure par du sélénium en formant des solutions solides du type Bi2Te3 − Bi2Se3

� du bismuth par de l'antimoine pour former des solutions solides du type  

Bi2Te3 − Sb2Te3

Concernant le type n, la composition optimale est Bi2Te2,7Se0,3. Celle pour le type p est 

Bi0,5Sb1,5Te3. Au voisinage de la température ambiante, ces compositions possèdent un ZT 

proche de 1,1 [KAJ 06].  

Les composés à base de Bi2Te3 sont très intéressants à température ambiante et sont 

actuellement utilisés dans les modules. Les principaux fabricants de modules 

thermoélectriques sont Hi-Z, Melcor et Altec. Cependant le tellure étant peu abondant et 

toxique, il est nécessaire de trouver un matériau pouvant le remplacer.  

Actuellement, aucun autre matériau inorganique n’a prouvé son efficacité dans cette gamme 

de température. Mais la recherche de matériaux organiques présentant de bonnes propriétés 

thermoélectriques à température ambiante se développe considérablement. Récemment,  

G-H. Kim [KIM 13] a étudié le matériau poly(3,4-éthylènedioxythiophène) (PEDOT) dopé 
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par du poly(styrènesulphonate) (PSS) : le PEDOT : PSS, très stable à l’air. En mélangeant ce 

matériau à des solutions comprenant 5 % d’éthylèneglycol (EG) ou de diméthylsulphoxide 

(DMSO), il a obtenu un facteur de mérite réduit à température ambiante de 0,42 (Figure I.7). 

Figure I.7 : Facteur de mérite réduit à température ambiante du PEDOT : PSS mélangé à des solutions 

comprenant 5 % d’EG ou DMSO en fonction de la durée de traitement [KIM 13]

Ce type de matériau pourrait donc pallier le manque de matériau inorganique non toxique et 

peu onéreux dans cette gamme de température. Ils présentent également l’avantage non 

négligeable d’être faciles à mettre en forme. 

I.1.4.3 Moyennes températures 

Les alliages à base de tellurure de plomb, qui sont des semi-conducteurs, sont utilisés pour des 

applications de génération de puissance dans le domaine des moyennes températures (entre 

500 et 850 K). Le début de leur étude a été effectué par A. F. Ioffe en 1957 [IOF 57]. Le type 

n ou p du matériau peut être obtenu par dopage. Les dopants régulièrement utilisés sont  

[GOL 09] : 

� Zn, Cd, In, Bi ou Cl pour le type n 

� Na, Au, Ti ou O pour le type p 

Les performances du composé PbTe peuvent être améliorées en formant des solutions solides 

par substitution d’une partie du plomb par de l'étain, ou une partie du tellure par du sélénium : 

Pb1-xSnxTe et PbTe1-xSex. Les meilleurs résultats sont obtenus pour les composés du type  

Pb1-xSnxTe, ils sont donc utilisés dans les applications thermoélectriques. Le ZT des composés 

du type Pb1-xSnxTe est proche de 1 aux alentours de 700 K, contre 0,8 pour PbTe [FLE 98]. 
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Des études plus récentes ont permis l'obtention d'un ZT supérieur à 2 lors de l'incorporation 

de nanoparticules telles que AgPb18SbTe20 [HSU 04], NaPb20SbTe22 [POU 06] et SrTe  

[BIS 12]. Elles sont détaillées dans la partie I.5.2.1 de ce manuscrit. 

Les modules à base de PbTe sont utilisés dans des appareils de Global Thermoelectric et 

Teledyne. Aujourd'hui, ces modules thermoélectriques sont commercialisés par plusieurs 

sociétés telles que Kryotherm et Termo-Gen par exemple. 

Cependant, comme pour l'alliage Bi-Te, ces composés sont très toxiques. Actuellement, de 

nombreuses études s'orientent vers de nouveaux alliages pour les remplacer. Les composés du 

type Mg2X (X= Si, Ge ou Sn) ainsi que leurs solutions solides ont longtemps été considérés 

comme des matériaux thermoélectriques prometteurs dans la gamme de températures de 600 à 

850 K [NIK 62], [LAB 63], [NOD 92] et [FED 97]. Les résultats reportés en 2006 par  

V. K Zaitsev et al. [ZAI 06] sur les solutions solides Mg2Si1-xSnx, qui présentent un facteur de 

mérite réduit de 1,1 ont retenu beaucoup d’attention et relancé d’importantes recherches 

autour de ces matériaux. Leur intérêt réside non seulement dans le facteur de mérite réduit 

proche de celui des matériaux conventionnels, mais aussi dans la disponibilité (donc faible 

coût) et la non-toxicité des éléments constituants. Cependant, ces matériaux ne présentent pas 

d'homologue du type p avec des performances similaires. L'alliage Mn-Si, qui est de type p, 

présente un facteur de mérite réduit de 0,9 dans la même gamme de température [BIE 66], 

[KOR 64] et [VED 88]. Comme dans le cas de l'alliage Mg-Si, les éléments qui le constituent 

sont abondants sur terre et non toxiques, mais l'homologue du type n reste encore à améliorer. 

Deux autres familles de matériaux se développent dans cette gamme de température : les 

skutterudites et les clathrates.  

Les structures skutterudites sont de la forme (Co, Ni, Fe) (P, Sb, As)3. Leur composition 

correspond à la formule chimique LM4X12, où L est un métal de terre rare, M un métal de 

transition et X un métalloïde, un élément du groupe V ou un pnictogène. Quant aux clathrates, 

ils sont de la forme X8Y16Z30 (X = Ca, Sr, et Ba ; Y = Al, Ga et In ; et Z = Si, Ge et Sn). 

Respectivement, les meilleures compositions des skutterudites et des clathrates sont 

Ba0,14In0,23Co4Sb11,84 [ZHA 09] et Ba8Ga16Ge30 [SAR 06] pour le type n et Yb0,6Fe2Co2Sb12

avec 5 % de nanoinclusions de FeSb2 [ZHO 12] et Ba8Ga15,9Sn30,93Ge0,07 [CHE 13] pour le 

type p. Leur structure cristalline complexe permet de diminuer considérablement la 

conductivité thermique. Concernant les skutterudites, le facteur de mérite réduit atteint 1,34 à 
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850 K et 0,74 à 780 K pour les types n et p respectivement. Pour les clathrates, il est de 1,35 à 

900 K et de 0,87 à 540 K pour les types n et p respectivement 

I.1.4.4 Hautes températures 

Autour de 1000 K, les matériaux utilisés en thermoélectricité sont les alliages Si-Ge.  

Le silicium et le germanium sont des semi-conducteurs qui présentent de bonnes propriétés 

électriques et une très forte conductivité thermique. C'est pourquoi leur facteur de mérite 

réduit reste faible. Il peut être amélioré en diminuant la conductivité thermique grâce à la 

réalisation d’une solution solide Si1-xGex. La plus forte diminution de la conductivité 

thermique est obtenue pour la composition Si0,8Ge0,2 [FLE 98]. Le facteur de mérite réduit de 

l'alliage utilisé dans les RTGs est de 0,7 et 0,5 pour les types n et p respectivement aux 

alentours de 1000 K. Les dopants généralement utilisés sont le phosphore et le bore pour les 

types n et p respectivement.  

Actuellement, le facteur de mérite réduit maximal obtenu pour la composition Si0,8Ge0,2 est 

respectivement de 1,3 et 0,9 aux alentours de 1200 K pour le type n [BAT 12], [WAN 08] et 

le type p [JOS 08]. Ces résultats sont obtenus sur des matériaux nanométriques. Ces études 

sont détaillées plus largement dans la partie I.5.2.1 de cette section. 

Cet alliage présente l'avantage d'être non-toxique, mais l'inconvénient d'avoir un coût élevé du 

fait de la forte concentration en germanium (20 %) présente dans la composition ayant les 

meilleures propriétés thermoélectriques. Il est donc nécessaire de diminuer la proportion de 

germanium, tout en conservant les bonnes propriétés de l'alliage, pour que ce matériau soit 

compétitif. 

Cet alliage a été retenu lors de cette étude, il sera détaillé plus largement dans la dernière 

section de ce chapitre. Les principales pistes déjà exploitées pour diminuer le coût de ces 

matériaux seront alors abordées. Leurs avancées et leurs limites seront également présentées. 

Auparavant, les différentes méthodes pour l'optimisation des performances des matériaux 

thermoélectriques seront décrites dans la partie suivante. 
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I.1.5 Optimisation des performances 

Les prédictions théoriques faites par M. S. Dresselhaus et al. [DRE 07] sur l’amélioration du 

facteur de mérite réduit en utilisant des structures de dimensions réduites ont relancé la 

recherche en thermoélectricité, ce qui a permis de trouver des matériaux avec des facteurs de 

mérite allant jusqu’à 3,5. C’est le cas de structures du type super réseaux de boîtes quantiques 

[VIN 07], [HAR 05]. Cependant, les matériaux utilisés dans les modules thermoélectriques 

commerciaux ont un ZT qui ne dépasse pas 1 [SHA 11]. Afin de parvenir à une amélioration 

du ZT, les recherches se sont orientées vers l'augmentation du facteur de puissance sans 

accroitre la conductivité thermique, ou inversement, vers une diminution de la conductivité 

thermique sans impacter le facteur de puissance.  

Le premier paragraphe recensera les approches dites classiques pour parvenir à l'augmentation 

du facteur de mérite réduit des matériaux. Les approches récentes utilisées pour atteindre cet 

objectif seront détaillées dans le second. 

I.1.5.1 Approches dites classiques 

Les approches classique s'appuient sur des méthodes visant, soit à augmenter le facteur de 

puissance, soit à diminuer la conductivité thermique [SZC 11]. Elles passent par [DIS 99], 

[SNY 08] et [SZC 11] : 

� l’optimisation de la concentration en porteurs de charge par dopage, 

� l’utilisation de matériaux composés d'éléments de grande masse atomique, 

� la formation de composés dont les défauts ponctuels sont efficaces pour la diffusion 

des phonons, 

� l’utilisation des matériaux ayant une structure cristalline complexe, 

� l'utilisation de dopants qui puissent introduire des niveaux d'énergie résonants proches 

du niveau de Fermi du matériau. 

  



Chapitre I : Contexte de l’étude 

25 

I.1.5.1.1 Optimisation de la concentration en porteurs de charge 

La concentration des porteurs de charge influence les performances thermoélectriques d’un 

matériau. Elle est contrôlée par le dopage.  

I.1.5.1.2 Matériaux composés d'éléments de grande masse 

atomique 

Dans les années 50, A. F. Ioffe [IOF 57] a proposé de travailler avec des matériaux dont les 

éléments ont une grande masse atomique. En effet, les atomes lourds peuvent réduire la 

densité de phonons, diminuant ainsi la conductivité thermique λL, à température ambiante 

comme à haute température. 

I.1.5.1.3 Défauts ponctuels 

Les défauts ponctuels présents dans les composés permettent de diminuer la propagation des 

phonons. En effet, il est possible de créer des fluctuations dans le réseau cristallin. Elles 

apparaissent lorsqu'une différence de masse atomique entre un élément de substitution et un 

élément majoritaire est présente. Ces fluctuations de masse jouent le même rôle que les 

défauts ponctuels à l’échelle atomique, ce qui est très efficace pour diffuser les phonons 

Cependant, il est important de choisir de manière judicieuse l'élément de substitution (par 

exemple un élément du même groupe du tableau périodique) afin de minimiser la dispersion 

des charges, et ainsi maintenir une bonne conductivité électrique. 

I.1.5.1.4 Structure cristalline complexe 

Cette approche, considérée comme étant parmi les plus efficaces pour diminuer la 

conductivité thermique, a permis l'obtention des solutions solides Bi2−xSbxTe3, Bi2Te3−xSex

(ZT aux alentours de 1,1), Pb1−xSnxTe (ZT = 1), des alliages Si1-xGex, ou bien les récentes 

solutions solides Mg2Si1−xSnx (ZT proches de 1,1) [ZAI 06], [ZAI 06']. 

L’essentiel de cette approche est récapitulé par G. A. Slack dans le concept Phonon Glass − 

Electron Crystal (PGEC) [SLA 95]. Ceci revient à dire que les matériaux thermoélectriques 

idéaux doivent présenter une structure cristalline d’une certaine complexité afin que la 
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propagation des phonons soit limitée comme dans les verres et que le transport des charges 

reste important comme dans les cristaux.  

Ces matériaux peuvent être obtenus en réalisant des structures cristallines présentant de 

grandes cages qui peuvent accueillir des atomes faiblement liés, pouvant ainsi vibrer dans les 

espaces vides et disperser de manière efficace les phonons. Le désordre induit par ces atomes 

n'engendre pas de trop forte dégradation de la conductivité électrique [SAL 96],  

[NOL 96]. Cette approche constitue l’un des axes le plus étudié dans le domaine des 

matériaux thermoélectriques massifs. 

On peut citer deux familles ayant ce type de structure : 

� les skutterudites [NOL 99] 

� les clathrates [NOL 01'] 

Les facteurs de mérite reportés sont supérieurs à ceux des matériaux présentés jusqu'ici. Ils 

atteignent 1,35 entre 850 et 900 K pour le type n et entre 0,74 et 0,87 pour le type p.  

I.1.5.1.5 Modification des niveaux d'énergie 

Des études théoriques montrent que le coefficient Seebeck augmente avec la densité d'états 

électroniques au voisinage du niveau de Fermi [ROW 95], [MAH 96]. Un des composés où ce 

phénomène est le plus marquant est PbTe. Ce matériau dopé au sodium a un coefficient 

Seebeck d'environ 200 µV/K, ce qui lui confère un ZT maximum proche de 0,7. En le dopant 

au thallium (Th), il peut atteindre un facteur de mérite réduit allant jusqu'à 1,5, soit le double 

du composé initial [HER 08]. Cette forte amélioration provient de l’augmentation du 

coefficient Seebeck (S � 350 �V/K) grâce à la modification de la densité d'états électroniques 

au voisinage du niveau de Fermi. Ce changement résulte de l’introduction de niveaux 

d’énergie résonnants par l’élément dopant. Ainsi, la densité locale d'états électroniques peut 

être augmentée sans modifier significativement la concentration de charges.  

Le coefficient Seebeck étant indépendant des propriétés des phonons, cette approche semble 

très prometteuse. En effet, le facteur de mérite réduit pourrait encore être amélioré par la 

réduction de la conductivité thermique via les approches décrites dans le paragraphe suivant. 

Ces approches visant à augmenter le facteur de puissance, ou à diminuer la conductivité 

thermique, ont abouti à la découverte de plusieurs matériaux thermoélectriques. Cependant, 

l’amélioration du facteur de mérite réduit reste modeste, en raison de l’interdépendance des 

propriétés intrinsèques des matériaux. Il est donc nécessaire de trouver de nouvelles 

approches permettant d'améliorer considérablement le facteur de mérite réduit.  
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I.1.5.2 Nouvelles approches 

Pour parvenir à améliorer le facteur de mérite réduit, un important axe de recherche porte sur 

les matériaux nano-structurés. Ces matériaux peuvent avoir une structure nanométrique. Ils 

comprennent des couches minces sous forme de super réseaux (empilement de couches 

nanométriques (2D) ou avec incorporation de nano-fils (1D) ou nano-dots (0D)), mais 

également des matériaux massifs constitués de grains nanométriques (< 100 nm). Ces 

matériaux peuvent aussi comprendre des constituants nanométriques (< 100 nm) tels que des 

nanoinclusions. 

L. D. Hicks et M. S. Dresselhaus [HIC 93-93'-96] ont initié cette recherche dans les années 

1990. Ainsi, de nombreux travaux ont été menés, marquants d'importants progrès dans 

l’amélioration du facteur de mérite réduit avec des valeurs de 2 à 3 [VIN 07], [SZC 11] et 

[DRE 09], [VIN 10]. L'intérêt porté à cette approche est récent, et se développe 

considérablement [DMI 10]. 

Les objectifs de cette voie de recherche sont : 

� de créer de nombreuses interfaces pour la diffusion des phonons afin de diminuer la 

conductivité thermique de réseau, 

� d’augmenter le coefficient Seebeck par effet de confinement quantique des charges. 

I.1.5.2.1 Diminution de la conductivité thermique 

A l’échelle atomique, la conductivité thermique des matériaux massifs peut être efficacement 

diminuée en augmentant la diffusion des phonons par des défauts ponctuels.  

En ce qui concerne les nanostructures, trois mécanismes de collisions permettent la diffusion 

des phonons et donc la diminution du temps de relaxation [DEN 11] : 

� le premier mécanisme est celui des collisions avec les interfaces de la structure. Ce 

mécanisme diffuse principalement les phonons de moyenne et grande longueur 

d’onde. Il devient prépondérant dès lors que le libre parcours moyen des phonons est 

nettement supérieur aux dimensions caractéristiques de la structure, ce qui est le cas à 

très basse température pour des structures macroscopiques ou bien à partir de la 

température ambiante pour des structures nanométriques ; 
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� un second mécanisme est celui des collisions avec les défauts structurels divers que 

l’on peut rencontrer dans un réseau cristallin ou encore les impuretés ionisées liées au 

dopage. Ce mécanisme diffuse efficacement les phonons de faible longueur d’onde. Il 

dépend bien sûr de la quantité de défauts mais est généralement dominant à des 

températures intermédiaires pour lesquelles le libre parcours moyen est négligeable 

devant les dimensions de la structure mais néanmoins supérieur à l’espacement moyen 

entre les défauts ; 

� un dernier mécanisme correspond à celui des collisions des phonons entre eux. Ce 

mécanisme est généralement dominant à température ambiante car le libre parcours 

moyen des phonons devient alors négligeable devant l’espacement moyen entre les 

défauts de la structure. 

La nanostructuration multiplie les interfaces de la matrice, et donc le nombre de collisions, ce 

qui augmente la diffusion des phonons. Les éléments présents dans les nanostructures 

(défauts, joints de grains, nanoparticules et atomes) sont de différentes dimensions. Ils 

permettent ainsi de disperser des phonons de libre parcours moyen compris dans une large 

gamme de valeur. Les nanoparticules d'assez grande taille dispersent plus efficacement les 

phonons de moyenne et grande longueur d'onde alors que celles de faible taille, comme les 

défauts, diffusent les phonons de faible longueur d'onde. Comme le libre parcours moyen des 

phonons s’étend de quelques nanomètres jusqu’à des centaines de nanomètres, et que celui 

des porteurs de charge n’est que de quelques nanomètres, il est possible de diminuer la 

conductivité thermique sans altérer la conductivité électrique. Cette approche a été validée 

expérimentalement sur des couches minces et sur des matériaux massifs. 

o Validation expérimentale sur des couches minces 

Dans la plupart des matériaux nanostructurés, la réduction de la conductivité thermique est 

principalement due à l’augmentation du nombre d’interfaces. Le ZT le plus élevé rapporté à 

ce jour est de 2,5 à température ambiante pour une structure 2D : un super réseau 

d'empilements de couches Bi2Te3/Sb2Te3 de 5 nm [VEN 00]. Un autre exemple de super-

réseau est celui de PbTe incorporé dans des boîtes quantiques de PbSe qui permet une 

multiplication du facteur de mérite réduit par 2 [HAR 02].  

Concernant les structures 1D, les nanofils de silicium de 50 nm [HOC 08] et 10 nm [BOU 08] 

de diamètre ont permis de multiplier le ZT par 6 et 10 respectivement (ZT égal à 0,6 et 1) à 
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des températures de -75 °C et 25 °C. Bien que des nanofils avec d’autres matériaux aient été 

réalisés, pour le moment les mesures se limitent généralement au silicium. Ce matériau est 

bien connu de la microélectronique ce qui rend son utilisation beaucoup plus facile. 

Le facteur de mérite réduit de la matrice In0,53Ga0,47As sous forme de couches minces a été 

également amélioré par l'incorporation de nanoparticules ErAs (2−4 nm) où la conductivité 

thermique est diminuée de moitié et le facteur de mérite réduit doublé [KIM 06].  

o Validation expérimentale sur des matériaux massifs 

Grains nanométriques ou nanoparticules

La nanostructuration a aussi montré son efficacité sur les matériaux massifs, tel que l'alliage 

Si-Ge, composé de 80 % de Si et 20 % de Ge, nanométrique. Cette composition, dont la taille 

moyenne des grains est proche de 20 nm, a sa conductivité thermique largement diminuée 

(Figure I.8), que ce soit pour le type n ou pour le type p. 

(a) (b) 

Figure I.8 : Conductivité thermique de l'alliage Si-Ge obtenue par Wang et al. [WAN 08] concernant 

 le type n (a) et par Joshi et al. [JOS 08] concernant le type p (b) 

Ainsi, le facteur de mérite réduit est largement augmenté, si on le compare aux propriétés des 

RTGs (Figure I.9). A 900 °C, le ZT passe de 0,9 à 1,3 pour le type n et de 0,5 à 0,95 pour le 

type p.  
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(a) (b) 

Figure I.9 : Facteur de mérite réduit de l'alliage Si-Ge obtenue par Wang et al. [WAN 08] concernant 

le type n (a) et par Joshi et al. [JOS 08] concernant le type p (b) 

Nanoinclusions 

Récemment, de nombreux travaux ont été entrepris sur l’ajout de nanoinclusions dans des 

matrices de matériaux massifs. Cependant, peu d'études ont montré une large amélioration des 

performances thermoélectriques. 

On note néanmoins quelques résultats majeurs obtenus par cette approche, comme 

l'augmentation du facteur de mérite réduit de PbTe dopé au sodium à l'aide d'incorporation de 

SrTe (2 à 10 nm de diamètre) [BIS 12]. Elle est reportée sur la Figure I.10a. Cette 

amélioration est due à la diminution de la conductivité thermique lors de l'ajout de 

nanoparticules (Figure I.10b). Ainsi, le facteur de mérite réduit est doublé, passant de 1,1 à 

2,2 à 850 K. 
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I.2 Choix de l'alliage Si0,92Ge0,08

Cette section a pour but de décrire les raisons qui nous ont fait choisir l'étude et l'optimisation 

de l'alliage Si-Ge. Tout d'abord, le dispositif thermoélectrique suivant ses deux modes 

d'applications est décrit, ainsi que son rendement et son efficacité puis les différents secteurs 

d'applications de ces dispositifs seront détaillés, ainsi que la place qu'occupe la 

thermoélectricité dans le monde automobile, qui est un domaine d'avenir pour cette énergie 

propre. Dans le secteur automobile, les températures d'application orienteront le choix de nos 

matériaux, ainsi que la composition en Si et Ge. 

I.2.1 Le dispositif thermoélectrique et son efficacité 

I.2.1.1 Le dispositif thermoélectrique 

La conversion thermoélectrique de la chaleur en électricité ou inversement se fait par 

l’intermédiaire de branches thermoélectriques mises en série. Une branche n est mise en série 

avec une branche p. La nécessité de mettre en série une branche n et une branche p s’explique 

puisque la jonction électrique (qui est métallique donc un très bon conducteur thermique) entre 

deux branches ne doit pas pouvoir servir de pont thermique entre les faces froide et chaude (ce qui 

casserait le gradient thermique). Cette jonction doit donc se faire sur une même face du module. Il 

faut donc que le courant circule du froid vers le chaud dans une branche et dans le sens opposé 

dans l’autre d’où l’utilisation de semi-conducteurs de type n et p. La conversion d’énergie 

s’effectue avec un rendement dépendant des caractéristiques propres du circuit et des 

caractéristiques des matériaux.

La Figure I.12 montre le schéma de deux modes d'applications des dispositifs 

thermoélectriques : 

� un générateur de courant thermoélectrique (a), 

� un dispositif de refroidissement thermoélectrique (b). 

Ils utilisent respectivement l'effet Seebeck et l'effet Peltier [ROW 95]. 
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Figure I.12 : Schéma d’un générateur de courant thermoélectrique (a) et d’un dispositif de refroidissement 

thermoélectrique (b) [SAV 07] 

(a) : En imposant un gradient de température, les porteurs de charge se déplacent de 

l’extrémité chaude vers l’extrémité froide créant ainsi un courant électrique. 

(b) : En imposant le sens du courant par le générateur, un gradient de température est créé par 

effet Peltier.  

La Figure I.13 montre la structure interne d’un module thermoélectrique. Celui-ci est 

composé de plusieurs couples thermoélectriques P-N qui sont connectés électriquement en 

série et thermiquement en parallèle. Cette disposition permet principalement d'éviter la 

création de ponts thermiques entre la zone chaude et froide. Elle permet aussi d’optimiser le 

flux de chaleur qui traverse le module et sa résistance électrique. 
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Figure I.13 : Module thermoélectrique [YU 12] 

I.2.1.2 L’efficacité d’un dispositif thermoélectrique [SAV 07] 

Un convertisseur thermoélectrique est un système thermique, qui obéit aux lois de la 

thermodynamique. Ici, le cas idéal est considéré, c'est à dire que le générateur fonctionne sans 

aucune perte de chaleur. Son rendement, �, est alors déterminé comme étant le rapport entre 

la puissance électrique W délivrée par le générateur et la puissance absorbée du côté chaud 

QH : 

I � J

K

Eq. I.18 

La puissance électrique est définie en fonction du coefficient Seebeck et de la différence de 

température, comme suit : 

J � ��? � �>� � � � L�
Eq. I.19 
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Par ailleurs, le produit de la conductance totale �' (matériaux n et p) par la différence de 

température permet de déterminer le flux de chaleur diffusif 	 : 

M � NO � L�
Eq. I.20 

La puissance thermique absorbée QH est définie en fonction du coefficient Seebeck et du flux 

de chaleur : 


K � P�? � �>Q � � � L� ' NO � L�
Eq. I.21 

L'expression du rendement peut être décrite comme :

I � ��? � �>� � � � L�
P�? � �>Q � � � �K ' NO � L�

Eq. I.22 

Le maximum de rendement est aussi le produit du rendement de Carnot (
c) par le rendement 

propre au système thermoélectrique (
th) : 

I � RS � RTU
Eq. I.23 

Ces rendements sont définis par [ROW 06] : 

RS � �K � �S
�K

Eq. I.24 

et 

RTU � V1 ' �S�W � 1
V1 ' �S�W ' �S�K

Eq. I.25 
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Respectivement, Tm et ZC sont définis comme étant la température  moyenne et le coefficient 

de mérite du couple p-n : 

�W � �K ' �S
-

Eq. I.26 

et 

�S � ��? � �>�� � �W
%W �

Eq. I.27 

Où  �W � �XY�Z
�   et  %W � [XY[Z

�

Ainsi, A. F. Ioffe a montré en 1957 [IOF 57] que le rendement maximal est donné par : 

I � �K � �S
�K

V1 ' �S�W � 1
V1 ' �S�W ' �S�K

Eq. I.28 

Pour obtenir le meilleur rendement possible, il est important d'avoir un fort Z, et une forte 

différence de température, comme le montre la Figure I.14. 

Figure I.14 : Evolution du rendement de conversion en fonction du facteur de mérite et de la température 
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applications restent encore des "niches" et aucune application de masse n’a pour le moment 

émergée. 

Les plus anciennes applications remontent aux années 1950 avec par exemple l’alimentation 

des radios par des modules thermoélectriques chauffés par une lampe à pétrole pour les 

régions lointaines de Sibérie [IOF 57]. La Figure I.16 représente cette application.  

Figure I.16 : Radio alimentée par un module thermoélectrique utilisant la chaleur d’une lampe à pétrole 

Concernant les sources de basse puissance, Seiko (1998, Japon) a commercialisé des montres 

qui utilisent la différence de température de quelques degrés entre la température du corps 

humain et celle de l’air ambiant. Le principe est schématisé sur la Figure I.17 [KIS 99],  

[PRI 08]. 

Figure I.17: Montre Seiko Thermic et schéma représentant le principe de fonctionnement de la montre 

 [KIS 99] 

De nombreuses sondes spatiales de la NASA (Figure I.18) [ABE 06] et [BEN 06] utilisent des 

générateurs thermoélectriques à radio-isotope RTG (Radioisotope Thermoelectric Generator). 

En convertissant la chaleur produite par des sources radioactives, ils peuvent fournir une 

puissance électrique de plusieurs centaines de watts. L’utilisation de ces générateurs 

Chaleur Chaleur

Amplificateur Cage 
adiabatique

Poignet
Modules 

thermoélectriques
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thermoélectriques représente l’unique choix possible. En effet, en raison d’une lumière solaire 

insuffisante dans l’espace, les panneaux photovoltaïques des sondes ne peuvent fonctionner.  

Ces RTGs sont considérés comme stables et fiables. En effet, 4 RTGs de 165 W de puissance 

totale ont alimentés la sonde Pioneer qui a fonctionné pendant 31 ans (de 1972 à 2003). En 

1977, la sonde Voyager 2 est lancée et fonctionne toujours de nos jours. Elle est actuellement 

alimentée par 3 RTGs de 450 W, avec un rendement qui baisse d'environ 2 % par an. Les très 

récentes sondes spatiales de la NASA utilisent encore ce même type de générateurs. En 2006, 

la New Horizon est lancée et elle est alimentée par un RTG qui peut fournir sur plus de 50 ans 

une puissance électrique stable de 200 W. La sonde spatiale est représentée sur la Figure I.18. 

Figure I.18 : Générateur thermoélectrique à radio-isotope permettant l’alimentation de la sonde spatiale New 

Horizon lancé en 2006 

Ce mode de fonctionnement est moins développé que la réfrigération : le marché mondial des 

générateurs thermoélectriques représente 25 à 50 millions de dollars par an. Il est dix fois 

moins important que celui des dispositifs de refroidissement thermoélectrique [HAC 07]. Des 

prévisions faites par H. Hachiuma et K. Fukuda [HAC 07] concernant l’évolution du marché 

mondial sur les différents secteurs d’application pour les prochaines années sont présentées 

sur la Figure I.19. 

RTG 
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Figure I.19 : Prévisions de l’évolution sur les prochaines années des générateurs thermoélectriques au niveau 

du marché mondial, sur les différents secteurs d’application [HAC 07] 

Actuellement, les générateurs thermoélectriques sont essentiellement utilisés dans le domaine 

militaire et aérospatial. Durant les dix prochaines années, les besoins dans ce secteur ne 

devraient pas s'accroitre, contrairement à celui des soins médicaux, aux applications de 

consommation et de non consommation, dont la part de marché devrait augmenter. Dans les 

applications de consommation, le type de solution qu’offrent les générateurs 

thermoélectriques varie : il pourrait être lié à l'économie d'énergie lors de la cuisson en 

utilisant des capteurs de cuisson thermo-alimentés, alimenter les téléphones mobiles, montres 

et autres appareils électroniques grand public par exemple. Certaines applications terrestres 

(tels que des puits, des plates-formes offshore ou des gazoducs) ont vu l'adoption des 

générateurs thermoélectriques. Elles constituent les applications de non consommation. 

D’après H. Hachiuma et K. Fukuda [HAC 07], les réseaux de capteurs sans fils devraient se 

développer davantage et permettre l’émergence de générateurs thermoélectriques dans ce 

domaine. Ces réseaux sont généralement placés dans des environnements difficiles et ont pour 

objectifs de transmettre des informations telles que la température, la pression, le débit, aux 

centres de contrôle.  

Un des secteurs qui devraient également fortement utiliser les générateurs thermoélectriques 

est le secteur automobile. En effet, on voit de nombreux projets émergés dans ce domaine. La 
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partie qui suit décrira cette application et justifiera le choix de l'alliage Si0,92Ge0,08 de cette 

étude. 

I.2.3 Choix de l'alliage Si0,92Ge0,08

I.2.3.1 Toxicité et abondance 

Dans un souci d'industrialisation et de production de masse, il est nécessaire de se préoccuper 

de l'abondance des éléments (Figure I.20). La toxicité est aussi à prendre en compte pour le 

choix des matériaux. 

Figure I.20 : Abondance naturelle des éléments dans l'écorce terrestre 

La Figure I.20 illustre l'abondance des éléments chimiques présents dans l'écorce terrestre. 

Afin d'obtenir des matériaux dont le coût (Figure I.21) soit intéressant dans des applications 

industrielles, on comprend aisément que l'emploi d'éléments situés dans la zone supérieure de 

cette figure sera plus favorable que celui d'éléments de la partie inférieure. 
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Figure I.21 : Coût de la matière première des différents éléments en avril 2012 

Essentiellement, les matériaux à base de tellure, de cobalt et de plomb sont à proscrire du fait 

de leur forte toxicité. Les matériaux à base de silicium doivent être favorisés, car cet élément 

est, avec l’oxygène, le plus abondant sur terre. Contrairement, le baryum, le germanium, 

l'indium et le gallium sont les éléments les plus chers utilisés dans les matériaux 

thermoélectriques. Il est donc nécessaire de limiter leur quantité dans les composés. Ainsi, le 

nombre de matériaux correspondant à ces critères est réduit.  

L'alliage Si-Ge a été retenu dans cette étude. En plus de répondre aux précédents critères, il se 

situe dans la gamme de température correspondant à différentes applications, détaillées ci-

dessous. 

I.2.3.2 Différentes applications hautes températures 

Récemment, un grand intérêt est survenu concernant l’utilisation de générateurs 

thermoélectriques pour la production d’énergie électrique à partir des sources de chaleur 

perdues dans des procédés industriels (incinérateurs, fours de la sidérurgie… [KAJ 06]), ou 

par les véhicules ([ABE 06], [FAI 08]). Les températures atteintes par ces procédés sont 



Chapitre I : Contexte de l’étude 

44 

proches de 1000 °C, ce qui place l'alliage Si-Ge comme matériaux de choix pour des 

applications thermoélectriques.  

I.2.3.3 La thermoélectricité et l'automobile 

Le bilan énergétique d'un véhicule est schématisé sur la Figure I.22 [YU 12]. Seuls 30 % de 

l'énergie libérée par la combustion du carburant servent à produire un travail mécanique. 

L'énergie restante est perdue sous forme de chaleur, au niveau du système d'échappement, 

dans le radiateur et dans les frottements tels que ceux créés par le freinage [FAI 04].  

Figure I.22 : Bilan énergétique d’un véhicule et schéma d’un générateur thermoélectrique intégré au 

catalyseur du véhicule Renault [YU 12] 

Or, une partie de cette chaleur perdue pourrait être récupérée par un générateur 

thermoélectrique afin d’alimenter « gratuitement » les consommateurs électriques à bord du 

véhicule (calculateurs, ventilation de l’habitacle, phares, autoradio,...) et donc de réduire la 

consommation de carburant. 

De nombreux constructeurs automobiles, tels que BMW, Volkswagen, Toyota, Renault, 

General Motors ou encore Ford s'intéressent de près à la récupération de l'énergie à 

l’échappement et travaillent en R&D sur différents systèmes, dont la thermoélectricité. 
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Thermogénérateurs sur les pots d’échappement

Les véhicules répondent à des normes anti-pollution qui deviennent de plus en plus strictes 

depuis une dizaine d’années, et l’arrivée prochaine (2014) d’Euro 6 contraindra encore plus 

les émissions polluantes. Les moteurs diesel et essence rejettent principalement les polluants 

suivants (Tableau I.1) : 

Moteur diesel Moteur essence 

NOx (NO et NO2) 

Particules fines 

NOx (NO et NO2) 

HC 

CO 

Tableau I.1 : Polluants rejetés par les moteurs diesels et essences 

Il est important de limiter au maximum ces émissions polluantes. Des filtres à particules sont 

actuellement utilisés afin de filtrer les fines particules sur les moteurs diesel. Les émissions 

d’hydrocarbures imbrûlés, de monoxyde de carbone et de NOx peuvent être diminuées par 

réduction de ces composés en utilisant un catalyseur trois voies sur les moteurs à essence. 

Les projets sur les générateurs thermoélectriques sur la période 2000-2010 ont montré que la 

température d’entrée des gaz la plus élevée possible permettait d’obtenir une efficacité 

maximale (coût / Watts produits). Ainsi, il est nécessaire de se placer au plus près de 

l’échappement du moteur. Actuellement, des démonstrateurs existent pour le domaine des 

moyennes températures (correspondant aux moteurs diesel). Un schéma est présenté sur la 

Figure I.23. Les matériaux les constituants sont Bi2Te3, Mg2Si et MnSi. 



Figure I.23 : Générateur therm

Aux États-Unis, de nombreux 

l’automobile. Les premiers es

société Hi-Z à partir de module

cette approche : il s’agit des pro

Thermogénérateurs sur les EGR

La prochaine norme Euro 6 im

pour les moteurs diesel que es

rejeté, une alternative intéress

recyclage des gaz d’échappem

L’EGR n’est pas un concept no

justement pour réduire la form

chambre de combustion absorb

la vitesse de combustion et la 

limitent l’assemblage des molé

est représenté sur la Figure I.24

Chapitre I : C

thermoélectrique utilisé dans l’automobile sur des moteur

reux projets sont menés sur les générateurs therm

ers essais sur véhicules datent de 1994 et ont ét

odules de Bi2Te3. En France deux projets s’intéres

es projets Renoter (Renault et Renault Trucks) et H

s EGR (Exhaust Gaz Recirculation)

 6 imposera de diminuer encore plus la quantité d

ue essence (80 mg/km). Afin de parvenir à ce fa

ntéresse tous les constructeurs en raison de son

ppement ou système EGR en anglais (Exhaust G

ept nouveau, il est arrivé dans l’automobile avec 

ormation des oxydes d’azote à la source. Les g

bsorbent la chaleur et réduisent la quantité d’oxyg

 et la température adiabatique de flamme, autant 

 molécules de N2 et d’O2 en NOx. Un schéma du p

24 [MEC 12]. 

: Contexte de l’étude

46 

oteurs diesel [FAI 12] 

 thermoélectriques dans 

ont été réalisés avec la 

ntéressent aujourd’hui à

s) et HeatReCar (Fiat).

tité de NOx rejetée, tant 

 ce faible taux de NOx

e son faible coût : le 

ust Gaz Recirculation). 

 avec la norme EURO 3 

 Les gaz brûlés dans la 

’oxygène, ce qui abaisse 

utant de paramètres qui 

a du principe d'un EGR 



Chapitre I : Contexte de l’étude 

47 

Figure I.24 : Schéma de principe d'un EGR sur moteur diesel [MEC 12] 

La température des gaz d'échappement à l'entrée de l'EGR peut atteindre 800 °C sur un 

moteur à essence (en moteur diesel, la température dépasse rarement 600 °C). La température 

de l’eau du circuit de refroidissement (source froide) est de 80 °C. C'est cette différence de 

température qui peut être exploitée pour générer de l'électricité grâce à l’effet Seebeck. La 

plage de température des moteurs à essence est favorable à l'alliage Si-Ge, c'est pourquoi les 

travaux de cette thèse ont débuté. 

Pour devenir compétitif dans le domaine automobile, le matériau thermoélectrique utilisé doit 

être peu onéreux, c'est pourquoi il est nécessaire de réduire de façon importante la teneur en 

germanium.  

  

I.2.3.4 Choix de la composition 

Pour déterminer une composition moins onéreuse, mais présentant des propriétés 

thermoélectriques correctes, nous nous sommes basés sur l’étude de Yonenaga et al.  

[YON 01]. Elle présente la conductivité thermique de différentes compositions de l’alliage  

Si-Ge en fonction de la température (Figure I.25). 
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Figure I.25 : La conductivité thermique de différentes compositions en fonction de la température. Les 

chiffres représentent la teneur en silicium dans les alliages SixGe1-x, les formes pleines le type n et les formes 

évidées le type p 

La conductivité thermique est plus importante pour le silicium seul, et diminue lors de la 

formation de l’alliage. Elle est la plus faible (~10 W/m.K) pour les alliages composés de 80 et 

90 % de silicium, et augmente par la suite. Avec 93 %, la conductivité thermique atteint 25 

W/m.K, ce qui est relativement élevé, mais reste correct. Nous avons décidé de retenir une 

composition légèrement plus faible en silicium. Elle est alors constituée de 92 % de silicium 

et de 8 % de germanium. Cette composition n’étant pas étudiée dans la littérature, une étude 

complète concernant la matrice est nécessaire afin d’optimiser ses propriétés 

thermoélectriques. 
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I.3 Le système Si-Ge 

Dans ce chapitre, nous allons montrer que le matériau Si-Ge possède de bonnes propriétés 

thermoélectriques que nous cherchons néanmoins à améliorer. Ses propriétés cristallines et 

thermoélectriques seront développées. Les méthodes de synthèse et de densification 

généralement employées pour l'obtention d'un matériau massif SixGe1-x seront détaillées, ainsi 

que les propriétés thermoélectriques des matériaux obtenus par cette méthode d'élaboration. 

Les différentes voies d'amélioration seront présentées afin de décrire la méthode 

d'optimisation retenue dans ce travail de thèse. 

I.3.1 Structure et propriétés cristallines 

I.3.1.1 Structure cristalline 

La structure cristalline, sous pression atmosphérique, du silicium, du germanium et de leur 

alliage SixGe1-x (qui est une solution solide) est la même : c’est la structure diamant. Elle est 

représentée sur la Figure I.26. 

Figure I.26 : Croquis de la maille unitaire du diamant 

Cette structure consiste en deux cubes à faces centrées (f.c.c.), décalés chacun selon la 

diagonale principale d’un quart de la longueur de celle-ci. 

Ces deux éléments sont intégralement solubles l’un dans l’autre, ce qui rend possible la 

formation d’alliages de type SixGe1-x (0 � x � 1) extrêmement stables en température (pas de 

formation de précipités ni de changement de phase lors d'applications hautes températures). 
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Le Tableau I.2 présente les principales propriétés structurales du silicium et du germanium à 

température ambiante. 

 Silicium Germanium 

Paramètre de maille (nm) 0,5431 0,56575 

Rayon atomique (Å) 0.117 0.122 

Structure cristalline Diamant (CFC) Diamant (CFC) 

Tableau I.2 : Principales propriétés structurales du silicium et du germanium à température ambiante 

I.3.1.2 Paramètres de maille des alliages SixGe1-x

Le faible écart de maille entre le silicium et le germanium permet d’obtenir des alliages 

SixGe1-x pour toute valeur de x. Les données les plus complètes concernant la mesure du 

paramètre de maille des alliages SixGe1-x sont issues des travaux de J. P. Dismukes et al.  

[DIS 64]. En utilisant les données expérimentales issues de ces travaux, une relation peut être 

déterminée pour évaluer avec grande précision le paramètre des alliages SixGe1-x (en 

nanomètre). 

\]^_@&`a_ � 2.22-b�� � �1 � ��� ' �2.21cc-� � �1 � �� ' 2.0/�1

Eq. I.29 

I.3.1.3 Températures de fusion des alliages SixGe1-x

Les températures de fusion du silicium et du germanium sont respectivement de 1414 °C et 

938,3 °C. Le diagramme de phases de ce système est représenté sur la Figure I.27. 



Chapitre I : Contexte de l’étude 

51 

Figure I.27 : Diagramme de phase du système Ge-Si 

Les températures de fusion et de liquéfaction des composés SixGe1-x peuvent être évaluées à 

partir d’une interpolation parabolique des courbes solidus et liquidus [STO 54] :  

�d � 1/1/ � b���1 � �� ' -e��1 � �����f6�

Eq. I.30 

�g � 1/1/ � �2�1 � �� � �c0�1 � �����f6�
Eq. I.31 

I.3.2 Propriétés thermoélectriques 

La fusion et le frittage Hot Pressing sont les méthodes employées pour l'élaboration des 

alliages SixGe1-x des RTGs. Les dopants utilisés dans les alliages SixGe1-x sont le phosphore et 

le bore pour le type n et le type p respectivement. Ces matériaux servant de références aux 

études menées sur l'alliage Si-Ge, il est nécessaire de décrire leur méthode d'élaboration et 

leurs propriétés thermoélectriques. 
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I.3.2.1 Alliage SixGe1-x utilisé dans les RTGs 

I.3.2.1.1 Méthode d’élaboration 

o Le procédé de fusion 

La préparation de composés chimiques ou de solutions solides par cette méthode consiste à 

fondre les différentes éléments ensemble [BOR 90]. L’alliage Si-Ge a tendance à former des 

oxydes en surface, c’est pourquoi l'ensemble du processus est effectué dans un environnement 

inerte, sous argon. Le silicium et le germanium utilisés sont sous forme de morceaux pour 

minimiser la surface susceptible de s’oxyder. Le silicium et le germanium, ainsi que les 

dopants, sont placés dans un creuset en quartz ouvert. Le creuset est introduit dans un 

réceptacle en graphite dans la chambre du four. Après une purge de la chambre par de l'argon, 

une légère surpression est mise en place et la température est portée à environ 1300 °C 

pendant 2 à 3 heures. La masse fondue est coulée dans un moule en cuivre refroidi à l'eau, 

résultant en un lingot. 

o La densification par Hot Pressing 

La métallurgie des poudres est généralement définie comme étant le processus par lequel les 

poudres sont compactées puis frittées à des températures élevées pour former un corps dense 

avec une structure de grain bien définie. Le procédé de compaction est communément connu 

sous le nom de pressage à chaud. La masse fondue obtenue par fusion est réduite 

mécaniquement sous forme de poudre, avec des tailles de grain de 180 µm. Les poudres sont 

ensuite placées dans une matrice composée d'un alliage de titane, de zirconium, et de 

molybdène, légèrement enduite de graphite pour réduire le frottement lors de l'éjection. La 

densification est effectuée sous une pression de 180 MPa, appliquée après avoir atteint 1240 

°C. La pression est libérée après 30 minutes.  

La fusion et la densification par Hot Pressing ont été longtemps privilégiées car elles 

permettent l’obtention d’un produit massif pur et en grandes quantités.  
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I.3.2.1.2 Propriétés thermoélectriques de l'alliage Si0,8Ge0,2 utilisé 

dans les RTGs 

Les propriétés thermoélectriques des matériaux obtenus, de composition Si0,8Ge0,2 par les 

méthodes d'élaboration décrites ci-dessus sont détaillées sur la Figure I.28. 

Figure I.28 : Conductivité électrique, Coefficient Seebeck, Conductivité thermique et Facteur de mérite réduit 

de l'alliage Si-Ge utilisé dans les RTGs [WAN 08], [JOS 10] 

Ces matériaux ont un ZT proche de 0,9 et 0,5 à 900 °C pour le type n et le type p 

respectivement. Ainsi, le facteur de mérite réduit est relativement faible. Comme décrit 

précédemment, trois voies sont possibles pour l'améliorer : la nanostructuration, la modulation 

de dopage ou l'incorporation de nanoinclusions. Les résultats de ces méthodes sont détaillés 

dans la prochaine partie. 
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I.3.2.2 Méthodes d'amélioration des propriétés thermoélectriques de 

l'alliage Si-Ge 

I.3.2.2.1 Nanostructuration 

En 2008, Wang [WAN 08] et Joshi [JOS 08] ont élaboré respectivement le type n et le type p 

de la composition Si0,8Ge0,2 nanométrique. Les matériaux sont élaborés par mécanosynthèse 

puis densifiés par Spark Plasma Sintering. Les matériaux obtenus ont ainsi des cristallites de 

l’ordre de 20 nm et la répartition granulométrique est comprise entre 10 et 50 nm. Les 

propriétés thermoélectriques de ces matériaux sont présentées sur la Figure I.29. 

Figure I.29 : Conductivité électrique, Coefficient Seebeck, Conductivité thermique et Facteur de mérite réduit 

de l'alliage Si-Ge nanométrique (type n : [WAN 08] ; type p : [JOS 08]) 

Les propriétés électriques de la phase Si0,8Ge0,2 type p sont similaires à celles de l'alliage 

utilisé dans les RTGs. Concernant le type n, la conductivité électrique est inférieure pour le 

matériau nanométrique, alors que le coefficient Seebeck est équivalent. Cependant, des 

différences notables sont observées sur les conductivités thermiques des matériaux de types n 

et p dues à l’effet nanométrique. Elle est diminuée de moitié pour les échantillons 
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nanométriques par rapport à l'alliage utilisé dans les RTGs. Ainsi, le facteur de mérite réduit 

passe de 0,9 à 1,3 pour le type n et de 0,5 à 0,95 pour le type p à 900 °C.  

Grâce à une réduction de la taille des grains nanométriques de l’alliage thermoélectrique, le 

facteur de mérite réduit est considérablement augmenté, voire doublé (type p). Néanmoins, un 

enjeu important est le coût des matériaux, c'est pourquoi l'étude a également été effectuée sur 

des compositions différentes en Si et Ge, afin de déterminer si cette méthode permet d'égaler 

les propriétés des alliages utilisés dans les RTGs. La Figure I.30 présente ces résultats. 

Figure I.30 : Facteur de puissance(a), conductivité thermique (b) et facteur de mérite réduit (c) en fonction de 

la température pour différentes compositions en germanium. Le type n est représenté à gauche [WAN 09] et le 

type p à droite [JOS 10] 
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Le facteur de puissance croit proportionnellement au pourcentage de germanium, et la 

conductivité thermique augmente lorsque la concentration en germanium est trop importante 

(à partir de 90%). Comme déjà déterminé lors de précédentes études, l’alliage composé de  

80 % de Si et 20 % de Ge possède les meilleures propriétés thermoélectriques. Grâce à cette 

méthode, il est possible d'obtenir des matériaux aussi performants que l'alliage utilisé dans les 

RTGs, mais moins onéreux, car la teneur en germanium est diminuée (jusqu'à 10 %). 

En termes de propriétés, cette approche présente les meilleurs résultats jusqu’alors publiés 

pour une aussi faible teneur en germanium. Cependant, cette nanostructuration engendre 

quelques inconvénients. Pour des applications à haute température, les grains risquent de 

croitre, ce qui affectera les propriétés thermoélectriques. De plus, les cycles de montée et 

descente en température provoque l'instabilité des dopants (bore et phosphore) dans la 

matrice. Ceci a été montré par Z. Zamanipour et al. [ZAM 13] pour le type p et par  

N. Savvidest et D. M. Rowe [SAV 81] pour le type n. La précipitation des dopants est plus 

marquée dans un matériau nanostructuré que dans un matériau à grains micrométriques 

(Figure I.31). Cette augmentation est liée à la présence d’un plus grand nombre de défauts et 

de joints de grains dans ces matériaux, facilitant le déplacement des atomes.  

Figure I.31 : Conductivité électrique et coefficient Seebeck du matériau à grains micrométriques (
�
) et du 

matériau nanostructuré (�) [ZAM 13] 

Les flèches rouges et bleues représentent respectivement les montées et descentes en 

température. Les différences lors des montées et descentes en température des propriétés 

thermoélectriques sont plus marquées pour les matériaux nanostructurés, que pour les 

matériaux à grains micrométriques. Ainsi, Z. Zamanipour et al. [ZAM 13] reportent que bien 

que l’utilisation de nanograins conduisent à de meilleurs matériaux, cette microstructure 
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conduit également à une instabilité des propriétés. Ils mentionnent alors que ces matériaux ne 

sont pas souhaitables pour des applications en cyclage. 

Enfin, l'absence d'études thermomécaniques sur ces matériaux amène à s'interroger sur leur 

ténacité, leur dureté et également sur leur résistance au fluage lors d’applications de 

contraintes en température. 

Pour ces différentes raisons, cette méthode n’a pas été retenue dans notre approche 

d’augmentation du ZT. 

I.3.2.2.2 Modulation de dopage [YU 12'] 

Une étude récente effectuée par B. Yu et al. [YU 12'] montre qu'il est possible d'obtenir de 

bonnes propriétés thermoélectriques d'une matrice encore plus appauvrie en germanium par 

modulation de dopage. 

o Description de l’approche 

La modulation de dopage consiste en l’élaboration d’un matériau thermoélectrique composé 

de deux phases à grains nanométriques. Dans ce matériau, les dopants sont incorporés 

uniquement dans l’une des deux phases. Tandis que les porteurs de charge se répandent dans 

l’ensemble du matériau, les ions à base du dopant restent piégés dans la phase initiale où ils 

ont été incorporés. Autrement dit, l'une des phases sert de réservoir d'électrons. Ainsi, le 

matériau se trouve uniformément dopé mais les diffusions des porteurs de charge par les 

impuretés ionisées sont réduites. Le matériau réalisé possède alors la concentration de 

porteurs de charge désirée avec une mobilité de ces derniers accrue. 

o Validation de l’approche 

Cette approche a tout d’abord été validée sur un matériau Si0,8Ge0,2 présentant des 

nanoinclusions de Si100B5 (pour le type p) ou de Si100P3 (pour le type n). Le facteur de 

puissance a largement été augmenté (40 % pour le type p et 20 % pour le type n) mais le ZT 

reste similaire dû à la haute conductivité thermique. Cette haute conductivité thermique est 

liée à l’utilisation du silicium comme nanoinclusions qui a une conductivité thermique très 

élevée. 
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Idéalement, il serait intéressant de permettre l’amélioration du facteur de puissance par 

modulation de dopage tout en conservant une faible conductivité thermique. Pour cela, B. Yu 

et al. [YU 12'] ont utilisé un nouveau composite. Il s’agit d’une matrice Si0,95Ge0,05 dans 

laquelle sont incorporées des nanoinclusions de Si0,7Ge0,3P0,03. Cette inclusion semble la plus 

adaptée, car elle possède la conductivité thermique la plus faible parmi les compositions  

Si1-xGex, et présente une faible densité d'états par comparaison avec la matrice. Les propriétés 

thermoélectriques en fonction du taux de nanoinclusions (NPs) sont présentées sur la  

Figure I.32. 

Figure I.32 : Conductivité électrique � (a), Conductivité thermique � (b) et rapport �/� (c) en fonction de la 

concentration en Ge  

La Figure I.32a compare un matériau à modulation de dopage avec un matériau à composition 

uniforme dont la fraction en germanium varie. Cependant, ces nanoparticules introduisent des 
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interfaces qui jouent le rôle de barrière de potentiel et diffusent les électrons. Ainsi, au-delà de 

35 %, la conductivité électrique commence à diminuer. 

D’un point de vue thermique, et contrairement à l’introduction de nanoparticules de silicium, 

l’ajout de nanograins de Si0,7Ge0,3P0,03 permet de diminuer la conductivité thermique  

(Figure I.32b). Le rapport maximal �/� du matériau à modulation de dopage est obtenu pour 

35 % de nanoparticules. Il est 54 % plus élevé que celui obtenu pour un matériau uniforme 

équivalent en composition (Figure I.32c). 

La Figure I.33 compare les propriétés thermoélectriques de trois matériaux. Le matériau à 

modulation de dopage (Si0,95Ge0,05)0,65(Si0,7Ge0,3P0,03)0,35 est comparé à deux matériaux 

uniformes en stœchiométrie, Si0,8625Ge0,1375P0,105, et Si0,95Ge0,05P0,02. 

Figure I.33 : Conductivité électrique (a), Coefficient Seebeck (b), Conductivité thermique (c) et Facteur de 

mérite réduit (d) en fonction de la température de l'échantillon nanocomposite Si1-xGex à modulation de 

dopage avec une fraction molaire de 35 % de nanoparticules en comparaison avec l'échantillon à composition 

équivalente Si0,8625Ge0,1375P0,105 et de la matrice initiale Si0,95Ge0,05P0,02

La conductivité électrique du matériau à modulation de dopage est plus importante que celles 

des deux autres matériaux car la mobilité des porteurs est plus importante. Concernant l'effet 

Seebeck, il est similaire pour les trois matériaux. La conductivité thermique est semblable 

pour les matériaux (Si0,95Ge0,05)0,65(Si0,7Ge0,3P0,03)0,35 et Si0,8625Ge0,1375P0,105, et est plus élevée 

pour la matrice Si95Ge5P2. La variation de teneur en Si et Ge explique la différence de 
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conductivité thermique. Ainsi, le ZT pour le matériau à modulation de dopage est nettement 

supérieur aux facteurs de mérite des deux autres matériaux, qui sont similaires. Il est de 1,3 au 

lieu de 0,85 pour les deux autres matériaux.  

Concernant la modulation de dopage, il est important de regarder la stabilité de la structure, 

afin de vérifier qu'après des cycles en température, la matrice et les inclusions ne 

s'homogénéisent pas. Ceci dégraderait les propriétés thermoélectriques. De plus, le coût du 

matériau n'est finalement pas considérablement diminué par rapport à la composition 

Si0,8Ge0,2 puisque le germanium passe d'une concentration de 5 % dans la matrice à 13,75 % 

après ajout des inclusions. 

Il est donc nécessaire de développer de nouvelles approches pour l'amélioration des propriétés 

thermoélectriques de l'alliage Si-Ge micrométrique, afin d'éliminer les inconvénients des 

matériaux présentés ci-dessus. L'ajout de nanoinclusions dans le matériau peut être une 

solution.  

I.3.2.2.3 Incorporation de nanoinclusions dans la matrice 

L'incorporation de nanoinclusions dans la matrice Si-Ge a d'abord été étudiée en 1995 par  

N. Scovile et al. [SCO 95]. Ils ont posé que pour que l'inclusion de particules soit efficace, 

celles-ci doivent être chimiquement stable dans la matrice Si-Ge et thermiquement stable à 

1000 °C (température maximale de fonctionnement du dispositif thermoélectrique).  

Différentes inclusions ont été étudiées. Les matériaux BN et B4C ont été évalués comme étant 

les plus stables. D'autres tests ont été effectués sur l'oxyde d'yttrium (Y2O3), le nitrure de 

silicium (Si3N4), le carbure de silicium (SiC), l'hexaborure de lanthane (LaB6) et le diborure 

de zirconium (ZrB2), qui sont des matériaux stables chimiquement dans la matrice. Les 

résultats produits par la présence de ces inclusions sont regroupés dans le Tableau I.3 [SCO 

95]. 
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Recuit 

(Température (°C) / 

temps (min)) 

Inclusions 

Moyenne (600-1000 °C) 

Résistivité 

électrique 

(mW/cm) 

Coefficient 

Seebeck 

(µV/K) 

Conductivité 

thermique 

(mW/cm.K) 

Z 

(10-3/K) 

1275/50 - 2,39 239 40,7 0,59 

1275/50 5 % Si3N4 3,99 256 26,4 0,62 

1250/50 5 % Si3N4 20,74 298 29,9 0,14 

1250/50 1 % BN 2,17 245 37,5 0,74 

1250/50 5 % LaB6 3,41 261 29,9 0,67 

1250/50 1 % ZrB2 4,95 260 28,6 0,49 

1250/50 3 % LaB6 3,86 265 31,6 0,58 

1275/50 12 % LaB6 3,26 228 41,0 0,4 

1275/50 6 % B4C 4,80 251 - - 

- 6 % BN 3,28 234 28,2 0,58 

- 6 % Y2O3 6,06 255 25,4 0,44 

Tableau I.3 : Propriétés thermoélectriques des matériaux contenant différents types de nanoinclusions 

[SCO 95] 

La phase Si0,8Ge0,2 est synthétisée avant d'être mélangée aux inclusions puis densifiée par 

pressage à chaud. Le compact qui en résulte est recuit pour que les grains de la phase Si-Ge se 

développent afin d'incorporer l'inclusion dans le grain. L'étude se base sur le type p, dopé au 

bore.  

Différentes natures de nanoparticules ont montré leur efficacité dans la réduction de la 

conductivité thermique des alliages Si-Ge. Cette réduction peut aller jusqu'à 40 %, mais la 

présence de bore aux joints de grains génère une augmentation de la résistivité électrique ce 

qui n'engendre pas une nette amélioration du facteur de mérite réduit. Seul l'ajout de 

nanoparticules de BN permet d'augmenter le facteur de mérite réduit à 0,79 à 800 °C, soit une 

augmentation de 20 % par rapport au matériau de base. 
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Une deuxième série de matériaux a été retenue dans la recherche d'inclusions appropriées : les 

siliciures. Les composés ayant le point de fusion le plus élevé, généralement M5Si3 ou M3Si 

(M = Ti, V, Cr), semblent être les plus adaptés. Cependant, après recuit, le siliciure réagi avec 

l'alliage Si-Ge pour former MSi2. Ces nouvelles phases se développent, devenant trop grandes 

pour diffuser efficacement les phonons.  

L'ajout de nanoinclusions dans les matériaux a alors été abandonné jusqu'en 2009 où  

N. Mingo et al [MIN 09] ont relancé leur intérêt. L'objectif de cette étude est de déterminer 

les tailles des nanoparticules qui peuvent augmenter le facteur de mérite réduit de l'alliage  

Si-Ge. 

Les matériaux les plus adaptés sont les siliciures et les germaniures. Les siliciures 

(germaniures) sont une large classe de matériaux formés par la combinaison d'un métal de 

transition avec le silicium (germanium). Des calculs ont permis de déterminer les différents 

siliciures pouvant réduire la conductivité thermique de la matrice. Une étude en fonction de 

leur diamètre est représentée sur la Figure I.34. 

Figure I.34 : Conductivité thermique calculée à température ambiante de différents nanocomposites en 

fonction de la taille des nanoparticules 

(a) siliciures de métaux (b) siliciures de semi-conducteurs  

Les calculs sont effectués pour une fraction volumique fixe de 0,8 % de nanoparticules dans 

la matrice Si0,5Ge0,5. La ligne horizontale supérieure représente la conductivité thermique de la 

matrice calculée en l'absence de nanoparticules. Concernant les siliciures de métaux, la 
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conductivité thermique est minimale pour des nanoparticules de WSi2 de 1 nm de diamètre. 

Pour les siliciures de semi-conducteurs, les meilleurs résultats sont obtenus avec des 

nanoparticules de OsSi de 1 nm de diamètre. En travaillant avec des nanoparticules de 15 à 20 

nm de diamètre, tous les siliciures, excepté TiSi2, permettent de diminuer par un facteur 4 la 

conductivité thermique. L'utilisation de siliciure laisse envisager une amélioration encore plus 

importante que celle observée par l'inclusion de BN. 

La voie de l'incorporation de nanoinclusions de siliciures de métaux a été sélectionnée lors 

des travaux effectués dans ce manuscrit, d'après les prévisions théoriques de N. Mingo et al. 

[MIN 09]. Cependant, dans un souci d'industrialisation, la composition de la matrice est 

modifiée par rapport à cette étude.  

L'un des enjeux est d'arriver à conserver la taille nanométrique des inclusions afin qu'elles 

soient bénéfiques aux matériaux. En effet, jusqu'à présent, aucune étude n'a montré 

qu'expérimentalement l'approche décrite par N. Mingo et al. [MIN 09] était réalisable.  
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Pour avoir de bonnes propriétés thermoélectriques, la matrice doit présenter une homogénéité 

chimique et la taille des cristallites doit être minimisée afin de diminuer la conductivité 

thermique tout en maintenant de bonnes propriétés électriques. Pour une réduction plus 

importante de la conductivité thermique, des nanoinclusions seront incorporées. Les 

matériaux élaborés sont ensuite frittés pour pouvoir être caractérisés physico-chimiquement et 

thermoélectriquement.  

Ce chapitre a pour but de détailler les techniques de synthèse de la matrice Si0,92Ge0,08 et 

d’élaboration des matériaux par frittage. Les méthodes d'analyse et les techniques de 

caractérisations thermoélectriques seront aussi abordées. 

La première partie détaillera la méthode de synthèse utilisée au cours de l'étude de la matrice 

Si0,92Ge0,08, la mécanosynthèse. 

La deuxième partie décrira la mise en forme des matériaux par frittage. Un état de l’art 

permettra de mettre en évidence le principe du SPS ainsi que les différentes étapes du frittage 

en phase solide. Le dispositif expérimental sera aussi détaillé. 

La troisième partie sera consacrée aux techniques de caractérisation physico-chimiques des 

matériaux obtenus. Afin de vérifier la stœchiométrie des phases formées ainsi que l’absence 

d'impuretés, la diffraction des rayons X est utilisée. Ces analyses seront complétées par des 

dosages, par méthode IGA/ICP, et par des analyses de microscopie. La microscopie 

électronique à balayage couplée à l’analyse dispersive en énergie (EDS) met en évidence la 

pureté des phases, ainsi que leur stœchiométrie. La microscopie en transmission est effectuée 

sur les échantillons obtenus après frittage afin d’obtenir la taille des grains, ainsi que la 

répartition des dopants. Ces analyses microscopiques sont essentielles pour comprendre 

l'évolution des propriétés thermoélectriques. 

La quatrième partie sera dédiée aux caractérisations thermoélectriques des matériaux. Elle 

présentera les mesures électriques (conductivité électrique, coefficient Seebeck) et les 

mesures thermiques (diffusivité thermique, capacité thermique et densité par la méthode 

d’Archimède), qui permettent de déterminer le ZT de chaque matériau. 
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II.1 Synthèse de la matrice par mécanosynthèse 

II.1.1 Principe de la mécanosynthèse 

J.S. Benjamin a développé la mécanosynthèse en 1970 aux Etats Unis, lors de la préparation 

d’un alliage à base de nickel [BEN 70]. La mécanosynthèse consiste à mélanger des poudres 

de différents métaux, d’alliages ou de composites (selon les matériaux souhaités) pour les 

faire réagir entre eux grâce à l'énergie transmise par les billes de broyage. C’est une méthode 

de synthèse par broyage mécanique ou broyage réactif. L’énergie mécanique est transformée 

en énergie chimique. De cette façon, des réactions se produisent entre les différents éléments 

présents grâce aux fractures puis soudages répétés des particules. Les interfaces se multiplient 

alors, favorisant la diffusion des éléments et, par conséquent, l’apparition de nouvelles phases 

avec une bonne homogénéisation du mélange. 

Actuellement, ce procédé est largement utilisé pour la synthèse de matériaux. En plus de 

répondre aux besoins technologiques actuels, il offre différentes possibilités de synthèse. En 

effet, celles-ci peuvent être effectuées à température ambiante, avec ajout ou non de solvants, 

et peuvent permettre l’obtention de phases métastables qui ne peuvent être obtenues par les 

méthodes conventionnelles comme les synthèses à hautes températures [SUR 01]. Cette 

méthode permet également de procéder à des traitements de surface, tel que le revêtement des 

particules d’une poudre par du carbone ainsi que de diminuer la taille des particules à une 

échelle nanométrique [MOO 11]. En plus de tous les avantages cités précédemment, c’est une 

technique de synthèse facile, relativement peu coûteuse, qui permet d’obtenir des matériaux 

en grande quantité (plusieurs kilogrammes). 

Ce procédé est utilisé dans la synthèse de matériaux thermoélectriques ([SCH 99], [SIM 01], 

[JUN 10] et [MIY 96] et plus particulièrement dans la synthèse des alliages Si-Ge ([COO89],

[HAR 92], [PIX 95], [WUN 95] et [SCH 95] par exemple). 

C'est en partie grâce à ce procédé que les auteurs obtiennent des matériaux nanostructurés 

donnant des ZT égaux ou supérieurs à 1 [WAN 08] et [JOS 08]. 

Les poudres réactives sont placées, dans les proportions désirées, dans un bol généralement en 

acier inoxydable, en zircone, en carbure de tungstène, ou en agate, avec des billes de même 

nature. La taille des billes doit être supérieure à celle des particules des poudres. Le 

mouvement des billes provoque des collisions entre elles, emprisonnant les particules. Ce 
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phénomène provoque tout d’abord la déformation plastique, suivi de la fracture et enfin de 

l’agglomération des particules [SUR 01]. Ce processus est schématisé sur la Figure II.1 lors 

de la collision de deux billes au sein d’un bol. Il est répété jusqu’à l’obtention d'une taille de 

particules fixée. 

Figure II.1 : Schéma illustrant la déformation, la fracture et l’agglomération d’une particule entre deux 

billes en collision lors d’un broyage mécanique,  

la flèche noire montre la répétition des trois phénomènes. 

Différents paramètres peuvent varier afin de contrôler la microstructure, la morphologie, l’état 

de cristallinité, l’état de division et les phases désirées [SUR 01] : 

� Type de broyeur : il en existe plusieurs différenciés par leur capacité de broyage et par 

leur mouvement (vibratoire, planétaire).  

� Taille des billes : l’énergie du broyage augmente proportionnellement à la taille des 

billes. Pour diminuer l’agglomération de la poudre, un mélange de billes de différentes 

tailles est possible. 

� Rapport massique billes/poudres (BPR) : c’est un des paramètres les plus importants. 

Ce rapport varie inversement au temps de broyage. En effet, plus il y a de billes, plus 

les chocs sont nombreux, augmentant l’énergie de fracture dans le bol ce qui favorise 

alors les éventuelles réactions chimiques. Généralement, le bpr ne dépasse pas 30 : 1. 

� Temps de broyage : il dépend du rapport massique billes/poudre (BPR), de la vitesse 

du broyeur, et de la température d’opération.  

� Vitesse de broyage : l’augmentation de la vitesse de rotation augmente 

automatiquement celle des billes au sein du bol. Il faut cependant trouver une vitesse 

adéquate pour laquelle les billes interagissent avec la totalité de la poudre. 
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� Atmosphère au sein du bol : selon le besoin, il est possible de choisir différentes 

atmosphères inertes ou réactives. Il est commun d’utiliser l’argon ou l’hélium pour 

éviter l’oxydation ou la contamination des poudres, alors que par exemple, de 

l’hydrogène est introduit dans le bol pour synthétiser des hydrures. 

� Remplissage de la jarre : il faut éviter la surcharge du bol pour laisser un volume libre 

suffisant, permettant le mouvement des billes. Généralement, un remplissage de la 

moitié du bol est effectué. 

� Choix de l’agent de contrôle : des agents comme des alcools, du carbone, ou des 

produits organiques peuvent être ajoutés pour diminuer l’effet de l’agglomération.  

Pour des temps de broyage longs, l’énergie générée au sein du bol déterminera l’état cristallin 

ou amorphe du matériau broyé. Dans des conditions assez énergétiques, la température du bol 

augmente, ce qui favorise la diffusion des atomes et la réorganisation des défauts induits par 

le broyage pour la production d’un matériau cristallin. Dans des conditions « douces », il est 

plus généralement produit un matériau amorphe. Il faut trouver un compromis entre les 

différents paramètres afin d’obtenir le produit désiré, car ces paramètres dépendent de la 

nature du matériau et de sa texture. 

II.1.2 Mécanosynthèse de la matrice Si0,92Ge0,08

II.1.2.1Etat de l’art 

R.M. Davis et C.C. Koch ont été les premiers à démontrer l'applicabilité de la 

mécanosynthèse au système Si-Ge [DAV 87]. L’étude de la synthèse de l’alliage Si-Ge par 

mécanosynthèse s’est poursuivie en 1989 par B.A. Cook et al. [COO 89], [COO 91], [COO 

93], ainsi que J.L. Harringa et al. en 1992 [HAR 92]. Ces auteurs ont établi que l’élaboration 

de la matrice par cette méthode de synthèse permet d’incorporer à température ambiante les 

dopants volatils, tel que le phosphore. Ainsi, la perte du dopant est limitée, contrairement à 

d’autres méthodes de synthèse comme la fusion par exemple. Cette étude a été complétée en 

1995 par K. Pixius, W. Wunderlich et J. Schilz ([PIX 95], [WUN 95], [SCH 95]). Plus 

récemment, X. Wang et al. [WAN 08] et G. Joshi et al. [JOS 08] ont étudié la 

mécanosynthèse de l’alliage Si-Ge nanométrique types n et p respectivement Le Tableau II.1 

illustre les différents paramètres utilisés par les auteurs. 
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Références 
Type de 

broyeur 

Nature du 

bol et des 

billes 

Matière 

première 
Atmosphère 

Temps 

de 

broyage 

Vitesse 

de 

rotation 

(rpm) 

Taille des 

cristallites 

[DAV 87] 
Spex 8000 

Vibratoire 

Acier 

trempé 

Poudre Si et Ge 

(45µm, 99,9%) 
Argon 8h 1200 - 

[COO 89] 
Spex 8000 

Vibratoire 

Carbure de 

tungstène 

Poudre Si (45 µm, 

99.8%) 

Poudre Ge (150 

µm, 99.999%) 

Hélium 6h 1200 

<1 µm 

[COO 91] - 

[COO 93] 

Fritsch 

(Pulverisette5) 

Planétaire 

Carbure de 

tungstène 
Poudre Si et Ge Hélium 66h - 9 nm 

[HAR 92] 
Spex 8000 

Vibratoire 

Acier 

trempé 

Morceaux de Si 

(850 µm) et Ge 

(3mm) 99.999% 

Hélium 12h - - 

[PIX 95] 

Retsch 

PM4000 

Planétaire 

Agate 
Morceaux de Si et 

Ge purs 

Sans 

oxygène 
100h 

200 et 

300 

Structure 

fine 

[WUN 95] 20 nm 

[SCH 95] 30 nm 

[WAN 08] 
Spex 8000 

Vibratoire 

Acier 

inoxydable 

Morceaux de Si et 

Ge (99.99%) 
Argon 

25h 

1080 15 nm 

[JOS 08] 30h 

Tableau II.1 : Paramètres de broyage utilisés lors de la mécanosynthèse de Si-Ge 

Plusieurs types de broyeur et plusieurs matériaux de bol et billes peuvent être utilisés. 

Néanmoins, afin de limiter toute pollution, il est fortement déconseillé d'utiliser des bols en 

acier. Il est préférable de privilégier les bols en carbure de tungstène, voire en zircone. Les 

matières premières utilisées pour la synthèse de l’alliage Si-Ge peuvent être de différentes 

granulométries, allant de fines poudres (45 à 150 µm [DAV 87], [COO 89], [COO 93]) à des 

morceaux relativement grossiers (850 µm à 3 mm [HAR 92], [PIX 95], [WUN 95] et [SCH 

95]). Les temps et vitesses de rotation sont alors différents, afin d’obtenir les tailles de 

cristallites désirées, ou simplement l’obtention de la phase Si0,8Ge0,2. 

Par cette méthode de synthèse, les différentes publications montrent qu'il est possible 

d'obtenir un matériau pur, à stœchiométrie désirée et avec des tailles de cristallites fines.  

X. Wang et al. [WAN 08] et G. Joshi et al. [JOS 08] obtiennent ainsi des cristallites de l'ordre 

de 15 nm avec une granulométrie comprise entre 30 et 200 nm. 
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II.1.2.2 Dispositif expérimental 

Les précurseurs proviennent du fournisseur Neyco. Leurs caractéristiques sont résumées dans 

le Tableau II.2. Ils sont stockés en boîte à gant sous argon pour éviter leur oxydation.  

Nature du 

précurseur 
Silicium Germanium Bore Phosphore 

Pureté (%) 99.99 99.999 99.999 99.999 99 99.5 

Forme Poudre Morceaux Poudre Morceaux Poudre Poudre

Granulométrie (µm) 40 3000/6000 100 3000/6000 75 100 

Tableau II.2 : Nature des précurseurs 

Le bol de broyage utilisé est un bol de 500 ml en zircone. Les billes sont de même nature et 

ont un diamètre de 10 mm. Les broyeurs utilisés sont des broyeurs planétaires à billes, de 

modèle PM100. Tous proviennent du fournisseur Retsch. 

Les précurseurs et les billes de broyage sont introduits dans le bol en boîte à gants. Le 

broyage se fait en voie sèche, il ne fait donc pas appel à un apport de solvant ou autres 

liquides. Pour assurer le maintien de l’atmosphère inerte dans le bol, un collier de serrage est 

mis en place avant de sortir ce dernier de la boîte à gant. Il est finalement fixé au broyeur à 

l’aide d’une araignée qui assure son maintien dans le broyeur. L’ensemble du montage est 

représenté sur la Figure II.2. 

Figure II.2 : Vue d’ensemble du montage : le bol équipé d’un collier de serrage est fixé au broyeur via 

l’araignée 

Bol de broyage 

Araignée 
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Une fois le bol fixé, les paramètres de broyages doivent être enregistrés. Les broyeurs sont 

paramétrables à l’aide d’un panneau de commande digital. Pour l’élaboration de 50 grammes 

de l’alliage Si-Ge, les paramètres sont regroupés dans le Tableau II.3. 

Durée Vitesse de rotation Intervalle Temps de pause BPR 

12 h 360 rpm 10 min 2 min 14 : 1 

Tableau II.3 : Paramètres de broyage 

L’intervalle est un paramètre ajustable qui correspond à la durée au bout de laquelle le sens de 

rotation du broyeur est inversé. Il est fixé à 10 minutes. Le temps de pause est également 

ajustable. Il s’intercale entre deux changements de rotation. Il permet d’éviter un 

échauffement trop important des éléments de broyage. Il est fixé à 2 minutes.  

La poudre est ensuite récupérée du bol en boîte à gants. L’essentiel de la poudre est 

aggloméré sur la paroi du bol. Elle peut être facilement récupérée à l’aide d’une spatule. La 

poudre recueillie est alors sous forme de gros agrégats (plusieurs mm) et l’homogénéisation 

de la granulométrie est effectuée à l’aide d’un mortier. Cette étape est importante car la 

présence d’agrégats résiduels pénalise la densification des poudres au cours du frittage. Les 

poudres sont stockées en boîte à gants jusqu’à l’étape de densification par Spark Plasma 

Sintering. 
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II.2 Spark Plasma Sintering (SPS)  

II.2.1 Principe du SPS 

Les procédés de densification assistée par courants électriques (ECAS) permettent la 

densification de matériaux (conducteurs et isolants), grâce à l’utilisation d’un courant 

traversant directement le matériau, et à l’application d’une contrainte de compression  

(Figure II.3). 

Figure II.3 : Dispositif du SPS [RAM 11] 

Les premières traces de tels procédés dans la littérature remontent à 1906 avec deux brevets 

de A. G. Bloxam [BLO 06] rapportant la fabrication de filaments d’ampoule en tungstène par 

passage direct d’un courant électrique. On trouve également, dans la littérature des années 

1920, des inventions similaires de A. L. Duval d’Adrian [DUV 22] (1922), qui a l’idée de 

porter un matériau (poudres d’oxydes) en température par effet Joule. En 1927, S. L. Hoyt 

[HOY 32] proposent d’appliquer une pression uniaxiale au système afin de densifier WC/Co  

(Figure II.4). 
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Figure II.4 : Dispositif expérimental de frittage résistif présenté dans le brevet de Hoyt en 1927 [HOY 32] 

R. Orru et al. [ORR 09] ont dénombré plus de 50 techniques différentes pour cette catégorie 

de procédé, se divisant en deux grandes classes. Le temps de décharge caractéristique, 0.1s, 

est choisi pour séparer les deux grandes classes de procédé ECAS : rapides et ultrarapides  

[GRA 09]. Le Tableau II.4 montre les différences existantes entre les deux familles de 

procédé.  

 Forme du courant 
Fréquence / 

pulse énergétique 
Référence Matériaux 

ECAS rapide

t>10-1s

J<1 kA.cm-2

RS frittage résistif 

Courant DC/ 

Non applicable 

[BLO 06] 

[BLO 06'] 

Conducteurs 

et isolants 

Frittage par courants 

pulsés 

102–108 Hz/ 

�10 J 

[INO 62] 

[INO 66] 

[INO 66’] 

ECAS ultrarapide

t<10-1s

J>1 kA.cm-2

Frittage Ultrarapide 

1 pulse (1-100 Hz)/ 

�10 kJ 

[TAY 32] 

[TAY 33] 

[TAY 33’] 

Conducteurs 

Tableau II.4 : Caractéristiques des grandes familles de procédés de densification assistée par courant 

électrique
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L’introduction de courants pulsés par K. Inoue [INO 62], [INO 66], [INO 66’] correspond à 

l’invention du Spark Plasma Sintering que nous avons utilisé pendant cette étude. Le 

chauffage de l’échantillon est assuré par une composante continue de courant et des pulses 

permettent de lier les particules entre elles grâce au passage du courant dans des zones 

réduites (contact entre particules). On peut alors atteindre des vitesses de chauffe de l’ordre de 

106 K.s-1 dans ces zones, ce qui constitue une différence majeure avec les techniques 

conventionnelles de frittage, comme le Hot Pressing (HP) ou le Hot Isostatic Pressing (HIP),

pendant lesquelles l’échantillon est chauffé par un four. Les temps de mise en forme réduits 

(de quelques fractions de seconde à quelques minutes), et les phénomènes physiques se 

produisant lors des procédés ECAS, limitent le grossissement des grains pendant l’élaboration 

[EST 06], [LI 02] et [WU 07]. En thermoélectricité, les matériaux qui en résultent présentent 

des propriétés supérieures aux matériaux élaborés par d’autres techniques de frittage [TIA07]. 

Depuis sa mise en service, le SPS a permis de densifier de nombreux matériaux très difficiles 

à densifier par des méthodes classiques (frittage naturel, HP ou HIP) en des temps très brefs, 

tels que Si3N4 [XU 05], Al2O3-Y3Al5O12 [GAO 99], Si2N2O3-CaO-Al2O3 [RAD 03],  

ZrB2-ZrC-SiC [BEL 06] et Y2O3-ZrO2-ZrB2 [BAS 06].

II.2.2 Les différentes étapes du frittage en phase solide 

Le frittage des matériaux se déroule en deux étapes [BER 93] : 

� Formation des joints, 

� Densification - Elimination de la porosité. 

La courbe type de l’évolution de la densité relative au cours du temps pour un frittage réalisé 

dans des conditions isothermes est représentée sur la Figure II.5. 
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Références Atmosphère 
Pression 

appliquée (MPa) 

Température de 

frittage (°C) 

Temps de 

palier 

Vitesse de montée en 

température (°C/min) 

[COO 89] Sous vide 

(10-8 Torr) 
138 à 165 950 à 1100 30 minutes - 

[COO 91] 

[COO 93] 
Sous vide 

(10-6 Torr) 
140 à 160 1200 20 minutes - 

[HAR 99] Sous vide 140 1130 45 minutes 
10 (de 298 à 1173 K) 

5 (de 1173 à 1403 K) 

[PIX 95] 

Sous vide 

(10-6 Torr) 
190 915 1h - [WUN 95] 

[SCH 95] 

Tableau II.5 : Paramètres de frittage des alliages Si-Ge par Hot Pressing 

La densification par Hot Pressing est, dans les exemples présentés, toujours réalisée sous vide, 

avec application de la pression dès la montée en température. Selon les études, elle varie de 

138 à 190 MPa et les températures de frittage sont situées entre 915 et 1200 °C. Une fois la 

température de densification atteinte, les temps de palier s’étendent de 20 minutes à 1 heure, 

ce qui permet d’obtenir des échantillons ayant une densité relative comprise entre 99 et 100 

%. Cependant, les cycles de densification sont relativement longs. 

II.2.3.1.2 Frittage HIP 

Le procédé Hot Isostatic Pressing consiste à soumettre le matériau simultanément à une 

température élevée et une pression de gaz isostatique dans une enceinte de confinement à 

haute pression. Le gaz sous pression le plus utilisé est l'argon. La chambre est chauffée 

provoquant l’augmentation de la pression à l'intérieur de l’enceinte. Cette technique est peu 

utilisée en thermoélectricité. J. L. Harringa et B. A. Cook [HAR 99] ont tenté de comparer 

cette méthode de densification au frittage HP dans le cas d'un alliage Si-Ge dopé au 

phosphore élaboré par mécanosynthèse. Le matériau obtenu est dense, de la même façon 

qu’en HP, et les temps de frittage sont comparables (45 minutes). 

Il apparait difficile aux auteurs d’identifier l’une ou l’autre des méthodes comme étant la 

meilleure. En effet, elles restent très différentes dans les processus de consolidation, mais 

donnent des matériaux équivalents en termes de propriétés. A partir des mêmes poudres, le 

ZT des matériaux densifiés par HP ou HIP est de 1.1 à 900°C. 
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Par ces méthodes de frittage, il est ainsi possible d'obtenir des matériaux parfaitement denses 

mais en des temps relativement longs ce qui favorise la croissance des grains. 

II.2.3.1.3 Frittage SPS 

Les matériaux obtenus récemment par mécanosynthèse par X. Wang et al. [WAN 08] et G. 

Joshi et al. [JOS 08] sont densifiés par Spark Plasma Sintering (SPS). Ces auteurs ont choisi 

cette méthode de densification afin de limiter la croissance des grains lors du frittage et ainsi 

garder leur matériau nanométrique afin d'optimiser le ZT (chapitre I). Les paramètres de 

frittage utilisés lors de ces deux études sont résumés dans le Tableau II.6. 

Références Atmosphère 
Pression 

appliquée (MPa) 

Température de 

frittage (°C) 

Temps de 

palier 

Vitesse de montée en 

température (°C/min) 

[WAN 08] Sous vide 100 à 150 1000 à 1200 2 minutes - 

[JOS 08] Sous vide 80 1130 - 220 

Tableau II.6 : Paramètres de frittage des alliages Si-Ge par SPS lors de l’étude de X. Wang [WAN 08] et  

G. Joshi [JOS 08] 

Comme précédemment, le frittage est effectué sous vide afin de limiter l’oxydation des 

échantillons lors de la montée en température. Les matériaux sont densifiés entre 1000 et 1200 

°C (température de consigne du four) sous une pression de 80 à 150 MPa, appliquée lors de la 

montée en température. A la fin du palier de 2 minutes, la pression est relâchée et les 

échantillons sont récupérés lorsque le four est redescendu à température ambiante.  

Par cette méthode, les cycles de frittage sont beaucoup plus rapides. Vingt minutes peuvent 

suffire à l’obtention d’un matériau parfaitement dense. Par cette technique, les auteurs 

obtiennent des structures nanométriques à très forts ZT. Il s'agit en 2008 des meilleures 

performances pour les alliages Si-Ge jusque-là publiées.  

Dernièrement, une étude sur l’élaboration d’alliage Si-Ge densifiée par SPS a été effectuée 

par S. Bathula et al. [BAT 12]. Là encore, elle met en évidence la possibilité d’une 

densification très rapide du matériau (Tableau II.7), tout en conservant de bonnes propriétés 

thermoélectriques, avec un ZT de 1,5 à 900 °C. 
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Références Atmosphère 
Pression 

appliquée (MPa) 

Température de 

frittage (°C) 

Temps de 

palier 

Vitesse de montée en 

température (°C/min) 

[BAT 12] Sous vide 60 1150 3 minutes 400 

Tableau II.7 : Paramètres de frittage par SPS lors de l’étude de [BAT 12] 

La pression appliquée est moins importante dans cette étude alors que les températures de 

frittage et les temps de palier sont semblables. Cependant, on note une vitesse de chauffe bien 

plus rapide, ce qui diminue considérablement le temps des cycles (environ 10 minutes). Ainsi 

la croissance des grains est limitée. 

Le SPS est la technique de frittage qui a permis l'obtention des meilleures performances 

thermoélectriques grâce à la conservation d'une taille de grains nanométriques. Dans le cadre 

de cette thèse, une autre voie d'optimisation par SPS a été retenue : l'inclusion de 

nanoparticules dans une matrice micrométrique (les raisons ont été décrites dans le premier 

chapitre). Cette technique de densification a été retenue dans un souci éventuel 

d'industrialisation de gros volume. En effet, les temps rapides de densification de cette 

technique permettent d'assurer une cadence de production importante. Le dispositif 

expérimental de la densification de nos matériaux est décrit ci-dessous. 

II.2.3.2 Dispositif expérimental 

Le frittage SPS a été effectué à l’aide d’une machine FCT HPD25. Un contrôleur permet de 

piloter le courant, la tension et la pression pour obtenir les programmes désirés (rampes de 

montée et descente en température et en pression). 

Les cycles SPS sont réalisés sur la poudre directement. Elle est introduite dans un système 

matrice / pistons en graphite de telle sorte que le rapport épaisseur / diamètre de la pastille soit 

égal à 0,4. Le choix de ce coefficient a été déterminé d’après l’étude effectuée par R. Riedel et 

I.-W. Chen en 2012 [RIE 12]. Afin de limiter les frottements entre la matrice et l’échantillon 

ainsi que des gradients de densité, il est nécessaire que la pression perçue par le haut (Pax,0) et 

le bas (Pax) du composé soient similaires. 

  



Chapitre II : Techniques expérimentales 

81 

Leur relation est donnée par la formule : 

������ � ����	 
 ��
���� 
 � 
 � 
 �
��

Eq. II.1 

où � est le coefficient de friction entre l’échantillon et la matrice de densification, k le 

coefficient de pression radiale, z la distance avec le haut de l’échantillon et d le diamètre du 

composé. 

Les frottements sont inexistants lorsque le rapport Pax/Pax,0 est égal à 1. Ce rapport est 

représenté sur la Figure II.6 en fonction de la distance avec le haut de l’échantillon pour 

différents rapport épaisseur / diamètre. 

Figure II.6 : Pression axiale réelle en fonction de la distance avec le haut de l’échantillon pour différents 

rapports épaisseur / diamètre [RIE 12] 

Les frottements entre la matrice et l’échantillon sont limités pour le rapport 

épaisseur/diamètre égal à 0,5. Afin d’éviter les gradients de densité, nous avons choisi un 

rapport encore plus faible, égal à 0,4. 

Afin d'assurer un bon contact électrique et thermique entre les différentes pièces, une feuille 

de graphite (Papyex®) est introduite pour recouvrir la surface intérieure de la matrice. Le 

Papyex permet également d’absorber les contraintes. Le premier piston est ensuite inséré dans 

la matrice avec une pastille de Papyex déposée dessus. La poudre est introduite dans la 

matrice puis recouverte d’une deuxième pastille de Papyex et du second piston. Le courant 



Chapitre II : Techniques expérimentales 

82 

électrique se déplace du piston supérieur vers le piston inférieur. La température est 

enregistrée à l’aide d’un pyromètre optique, placé au-dessus du piston supérieur. Les éléments 

utilisés sont représentés sur la Figure II.7. 

Figure II.7 : Eléments utilisés pour le frittage des différents matériaux

Tous les cycles sont effectués sous un vide secondaire. La pression maximale est atteinte lors 

du premier palier en température à 450 °C, et maintenue jusqu'à la fin du dernier palier à 

haute température. Elle est relâchée lors du refroidissement. Le cycle est représenté sur la  

Figure II.8. 

Figure II.8 : Cycle de frittage utilisé pour la densification des différents matériaux 
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Un capteur de position permet de suivre le déplacement des pistons en fonction de la 

température et du temps. Le déplacement est enregistré lors de l’expérimentation. Pour 

déterminer le domaine de températures à retenir pour le frittage SPS, un essai sous charge 

(appelé par la suite essai fenêtre) est réalisé et la vitesse de déplacement des pistons est suivie 

sur l’écran de contrôle de la machine SPS. Pour tenir compte de la dilatation du système 

matrice / piston, un essai « blanc » est réalisé pour chaque cycle de SPS à étudier. Ce blanc est 

effectué avec deux pastilles de Papyex disposées entre les deux pistons à l’intérieur de la 

matrice, elle-même recouverte à l’intérieur par du Papyex. Ce déplacement est ensuite 

retranché au déplacement de l’essai sur lit de poudre (essai fenêtre). Ainsi il est possible 

d’étudier la variation de l’épaisseur de l’échantillon tout au long du cycle, et donc sa 

densification.  

Pour chaque essai, la variation de l’épaisseur à un temps t, �L(t) (> 0), du compact est 

continuellement mesurée. Il est donc possible d’accéder à l'épaisseur du compact à un temps t, 

���� � �� � ����� � �����, où Lf est l'épaisseur finale du compact fritté en mm et �Ltot la 

variation totale de l'épaisseur enregistrée à la fin de l’essai en mm aussi. Finalement, il est 

facile de montrer que l'épaisseur de l’échantillon à un temps t, L(t) et sa densité relative à un 

temps t en pourcentage, D(t) sont reliées par : 

���� � � ��
�������

Eq. II.2 

où Df est la densité relative finale du compact fritté en pourcentage. 

Il est ensuite possible de tracer la vitesse de densification en fonction de la température 

(température enregistrée en fonction du temps et de l'épaisseur de l'échantillon) afin de 

déterminer la température optimale de frittage. La courbe typiquement obtenue est représentée 

sur la Figure II.9. 
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 Figure II.9 : Etude de la vitesse de densification en fonction de la température  

La cloche de densification apparaît clairement sur la courbe obtenue pour déterminer la 

température de densification. La partie ascendante correspond à la réorganisation des grains. 

La partie descente est la plage de température où la densification des matériaux s'effectue. 

Après la cloche, la fusion débute.  
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II.3 Caractérisations physico-chimiques 

II.3.1 Analyse par diffraction des rayons X 

La diffraction des rayons X (DRX) est une technique non-destructive permettant d’analyser 

une large gamme de matériaux, d’identifier les phases cristallines et de déterminer les 

paramètres de la structure cristalline. 

Dans ce travail de thèse, la diffraction des rayons X est effectuée sur deux appareils : 

� BRÜKER D8 Advance θ/2θ pourvu d’un détecteur linéaire LynxEye utilisé lors de 

l’analyse des matrices Si0.92Ge0.08 et des nanoinclusions décrit dans les troisièmes et 

cinquièmes chapitres. 

� PANalytical X'pert Philips MPD θ/θ pourvu d'un détecteur Multicanaux X'Celerator 

employé lors de l’étude du diagramme binaire Mo-Ge et du diagramme ternaire Mo-

Si-Ge détaillée dans le quatrième chapitre. 

Ils sont équipés d'une anode de cuivre (λKα1 = 1,54056 Å et λKα2 = 1,54439 Å) et d'un filtre en 

nickel qui permet l'élimination des raies K� du cuivre. 

La poudre à analyser est répartie et aplanie sur un support en verre évidé. L’échantillon massif 

est directement fixé sur le support. Dans la configuration utilisée, l'échantillon est placé 

horizontalement au centre du cercle formé par le parcours de la source de rayons X et du 

détecteur. Les analyses sont effectuées dans le domaine d'existence des pics de diffraction les 

plus significatifs, soit entre 20 et 90 °. Le pas est de 0,017 ° et le temps d'acquisition de 40 s. 

II.3.2 Dosage des composants présents dans les matrices 

Il est important de connaitre avec précision la composition des échantillons densifiés afin d’en 

comprendre les propriétés thermoélectriques. C’est pourquoi les matrices, avec les différents 

taux de dopants, sont dosées. Il est possible de mettre en évidence le taux de silicium, de 

germanium, de bore et de phosphore par analyse ICP-OES. L’analyse IGA permet quant à elle 

de mesurer les concentrations en carbone, azote et oxygène. Les deux techniques sont décrites 

dans les sous parties ci-dessous, et sont réalisées au laboratoire Evans Analytical Group, à 

Tournefeuille.  
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II.3.2.1 Analyse ICP-OES [EAG 01] 

La Spectrométrie par Emission Optique à Plasma Inductif (ICP-OES) est essentiellement 

dédiée à l’analyse des éléments majeurs sur des alliages métalliques. Cependant, la sensibilité 

et la robustesse de l’appareil permettent d’atteindre des limites de détection de l’ordre du 

ppm, ainsi l’analyse des dopants est réalisable. 

Les échantillons massifs sont réduits en copeaux afin d’optimiser leur homogénéité et de 

faciliter leur mise en solution. Ces copeaux sont ensuite attaqués par différents acides. Les 

échantillons liquides ainsi obtenus sont alors prêts à être analysés. 

Ils sont alors introduits dans l'ICP où un gaz vecteur d'Argon les converti sous la forme d'un 

aérosol. Celui-ci est alors dirigé vers le plasma, où la température est proche de 10 000 °C. A 

cette température, tous les éléments sont excités et leur retour à leur état fondamental est 

accompagné de l'émission d'une série de longueurs d'ondes électromagnétiques 

caractéristiques. Les différentes longueurs d'ondes sont alors séparées par un spectromètre et 

l'intensité de chaque radiation est proportionnelle à la concentration de l'élément. 

II.3.2.2 Analyse IGA [EAG 02] 

L'analyse de gaz interstitiels (IGA) utilise des fours à hautes température qui permettent par 

fusion ou combustion rapide de l'échantillon de mesurer les teneurs en volatiles (C, N, O, S et 

H) issues de ces décompositions. Seules les concentrations en carbone, azote et oxygène 

seront dosées. 

L’analyse du carbone est effectuée par un analyseur HORIBA EMIA 820 V. La combustion 

du matériau solide sous flux d'oxygène pur entre 1500 et 2000 °C permet de mesurer la teneur 

en carbone. Pour cela, l'échantillon est placé dans un creuset en céramique à l'intérieur d'un 

four à induction. La combustion totale de l'échantillon libère le carbone sous forme de CO et 

CO2 à travers quatre cellules de détection IR. L'analyse en CO2 et CO détermine la fraction 

massique de carbone présente dans le matériau. 

Les mesures de l’oxygène et de l’azote se font à l’aide d’un analyseur LECO TC436 par 

fusion sous gaz inerte de l’échantillon à analyser. Ce dernier est placé dans un creuset en 

graphite puis inséré dans un four à électrode. Alors que le creuset est maintenu entre les 
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électrodes, un fort courant électrique permet d'élever la température à l'intérieur du creuset 

jusqu'à 2500 – 2900 °C. Les gaz libérés lors de la fusion sont transportés grâce au gaz vecteur 

inerte jusqu'aux détecteurs appropriés. 

II.3.3 Microscopie électronique à balayage 

La microscopie électronique à balayage (MEB) permet de produire des images de haute 

résolution de la surface d’un échantillon. Elle consiste à détecter les électrons secondaires 

émis par la matière et les électrons rétrodiffusés par la surface de l’échantillon lorsque 

l’échantillon est soumis à un faisceau d’électrons.

Les images construites à partir des électrons secondaires donnent la topographie de la surface 

de l’échantillon. Celles utilisant les électrons rétrodiffusés mettent en évidence la distribution 

spatiale des éléments en surface de l'échantillon. 

La microscopie électronique à balayage est souvent couplée à une microanalyse X en 

dispersion d'énergie (EDS : Energy Dispersive X-ray Spectroscopie) permettant de déterminer 

les compositions chimiques des échantillons. 

L'observation de la morphologie des matériaux couplée à l'analyse chimique quantitative est 

effectuée sur deux microscopes électroniques à balayage.  

Pour l’observation des matériaux synthétisés pour l'étude des diagrammes binaires et 

ternaires, le microscope utilisé est le FEI Quanta 200, de résolution 3 nm, sous vide poussé, 

30 kV pour les électrons secondaires et 4 nm pour les électrons rétrodiffusés, couplé à une 

microsonde EDS Oxford Instrument XMax, avec un détecteur de 50 mm². Les images et 

analyses sont traitées à l'aide du logiciel INCA. Avant observation, les poudres synthétisées 

sont placées dans de la résine qui sera ensuite polie à l'eau à l'aide de papiers en carbure de 

silicium (SiC) abrasifs (rugosité 800 mesh, 1200 mesh, 2400 mesh, 4000 mesh) puis de 

solution diamantée (6 µm, 3 µm, 1 µm et ¼ µm). 

Concernant les matrices Si0,92Ge0,08 et les nanoinclusions, le microscope ZEISS Leo 1530, de 

résolution 1 nm, sous vide poussé, 20 kV pour les électrons secondaires et 1 nm pour les 

électrons rétrodiffusés est utilisé. Il est couplé à une microsonde EDS Quantax, avec un 

détecteur Bruker XFlash 6 de 10 mm². Le logiciel ESPRIT permet de traiter les images et 

analyses. Les échantillons sont directement placés sur du papier carbone, puis soufflés à 

l’azote afin d’éliminer les poussières. 
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II.3.4 Microscopie électronique à transmission 

Le microscope électronique à transmission (MET) est un instrument particulièrement 

important pour l'étude structurale locale des matériaux à l'échelle de quelques dizaines-

centaines de nanomètres en microscopie conventionnelle et de quelques dixièmes de 

nanomètres en microscopie en mode haute résolution. Il fournit en particulier des 

informations sur les défauts présents dans la microstructure (dislocations, sous-joints, 

structure des joints de grains, macles, fautes d’empilement, parois d’antiphase…), les 

déformations locales (franges d’égales épaisseurs) et la taille de grains d’un matériau 

polycristallin quand il est difficile de faire ce type d’analyse par microscopie électronique en 

balayage. Il est possible de coupler au MET des analyses spectrométriques comme l’EDS, qui 

est utilisé dans nos études. Ces analyses permettent la caractérisation chimique des 

échantillons. 

Un échantillon est observable par MET s’il présente une épaisseur de l’ordre de quelques 

dizaines de nanomètres, et est transparent aux électrons. L’étape de préparation des 

échantillons est cruciale pour la suite des observations.  

II.3.4.1 Préparation des lames par amincissement ionique 

Avant l’opération d’amincissement ionique, il est nécessaire de commencer par un 

amincissement mécanique de l’échantillon. Ce dernier (parallélépipède de section 2 mm x 2 

mm x 1 mm d’épaisseur) est tout d’abord découpé à la scie diamantée pour ensuite être pré-

poli manuellement. Le polissage double face est effectué sur des papiers abrasifs en carbure 

de silicium (SiC) ayant des grains de plus en plus fins (800 à 4000 mesh) jusqu’à obtenir une 

épaisseur de 35 à 40 µm environ. L’échantillon est ensuite collé sur une grille support en 

cuivre qui est mise en rotation continu dans l’enceinte de l’amincisseur. Cet appareil produit 

un faisceau d’ions accélérés qui permet d’arracher des atomes en surface. Il se compose d’une 

enceinte sous vide secondaire (10-5 Torr) comportant deux canons à ions argon. Les deux 

canons seront utilisés pendant la préparation des échantillons, ce qui permet d’amincir les 

deux faces simultanément et de créer deux cuvettes qui se rejoignent au centre de 

l’échantillon. Ainsi, la régularité de l’amincissement est améliorée. Les faisceaux d’ions sont 

accélérés par une tension de 4 kV et une intensité de 5 mA. L’angle d’incidence est fixé à 15°. 

Les lames préparées sont amincies ioniquement pendant plusieurs heures jusqu’à perforation 

de l’échantillon. Un schéma de l’amincisseur ionique est présenté sur la Figure II.10. 
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Figure II.10 : Schéma de l'amincisseur ionique 

Les zones observables correspondent aux zones les plus minces, soient les bords du trou 

formé dans la lame. 

II.3.4.2 Analyse des échantillons et traitement des résultats 

Les caractérisations par MET des échantillons sont effectuées sur un microscope Tecnai 

Osiris fonctionnant avec une tension d’accélération de 200 kV ayant une résolution point à 

point de 0,25 nm. Il est équipé d’un détecteur HAADF (High-Angle Annular Dark-Field) qui 

permet d’obtenir des images dont le contraste est relatif au numéro atomique (Z). Ce 

microscope permet aussi de faire des analyses STEM (Scanning transmission Electron 

Microscope) en mode EDS. 

Les images obtenues par MET sont traitées à l’aide du logiciel ImageJ. Ce dernier permet de 

déterminer la taille des grains des échantillons frittés. L'analyse statistique est effectuée sur 

100 à 150 grains. En supposant un grain individuel de taille moyenne apparente g, il peut être 

décrit comme une sphère de diamètre G. Il est alors possible de déterminer la taille réelle du 

grain, G, grâce à un facteur correctif tridimensionnel égal à 1,2, comme dans l'équation II.2 

donné par G. Bernard-Granger et C. Guizard [BER 08] : 

� �  !"#
Eq. II.3 

Canon à ions

Echantillon

Porte échantillon
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La même approche est effectuée pour déterminer la taille des nodules de silice présents. Il est 

aussi possible de déterminer la fraction surfacique (<S>) des nodules de silice dans 

l’échantillon grâce à la formule suivante : 

$ % &� � '()*+,-��.�+/-��-'�0.�(/-'��'.11-��-'�+2)-'��-'�0.�(/-'�
'()*+,-��.�+/-��-�/+��.0-�+0+/3'4-�.5�'.0��.6'-)74'�/-'�0.�(/-' 8  99

Eq. II.4 

La quantification des éléments chimique présents dans les échantillons frittés est effectuée à 

partir du logiciel ESPRIT 1.9 de Bruker. Des cartographies sont réalisées par Hypermap. A 

chaque pixel de l’image correspond un spectre EDS. Le mode Hypermap permet la réalisation 

de cartographies semi-quantitative. La quantification se fait grâce à une déconvolution 

gaussienne des pics associés à chaque élément par rapport au bruit de fond. Les spectres 

déconvolués sont ensuite quantifiés par la méthode de Cliff-Lorimer. Cette méthode 

détermine les concentrations relatives entre les différents éléments à partir de l’intensité des 

pics. 

:;
:< � �;< =;=<

Eq. II.5 

où CA est la fraction atomique de l’élément A, CB la fraction atomique de l’élément B, IA

l’intensité du pic de l’élément A, IB l’intensité du pic de l’élément B et kAB le facteur de 

sensibilité de Cliff-Lorimer entre l’élément A et B que l’on appelle également k-facteur. Ils 

ont été déterminés de manière théorique par le logiciel ESPRIT 1.9 en entrant les conditions 

opératoires du microscope Osiris (tension d’accélération, angle d’azimut des détecteurs, angle 

d’émergence du faisceau par rapport au détecteur et angle de tilt de l’échantillon). Les 

analyses sont effectuées à partir de la raie K� du silicium, du germanium et du phosphore. Le 

bore n’est pas détectable du fait des faibles concentrations utilisées dans le cadre de nos 

travaux (0,7 at. %). 

Après avoir été caractérisés par les différents procédés détaillés, les échantillons sont 

caractérisés thermoélectriquement. Cette méthode de caractérisation est détaillée dans la 

dernière partie de ce chapitre. 
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II.4 Caractérisations thermoélectriques 

Après avoir été frittés puis caractérisés, les échantillons sont découpés afin de mesurer leurs 

propriétés thermoélectriques. Ce sous-chapitre détaille les différentes étapes nécessaires pour 

acquérir l’ensemble des propriétés thermoélectriques des matériaux étudiés, à savoir la 

conductivité électrique, le coefficient Seebeck et la conductivité thermique. 

Ces trois propriétés permettent d’obtenir des valeurs fiables et reproductibles afin d’accéder 

au ZT du matériau. Les différentes mesures sont réalisées dans une plage de température 

allant de l’ambiante à 700°C.  

II.4.1 Mesures électriques 

En thermoélectricité, les paramètres électriques et plus particulièrement le coefficient 

Seebeck, sont bien souvent issus de mesures sur des équipements « fait maison ». Elles font 

souvent l’objet de controverse et de remises en cause. L’utilisation d’un équipement de 

mesure de référence tel que la ZEM-3 de ULVAC-RIKO, permet de comparer les résultats 

obtenus aux résultats de la littérature sans ambiguïté. Cet équipement est représenté sur la 

Figure II.11.  

Figure II.11 : Equipement ZEM-3 

Afin d’obtenir le suivi en température de 25 à 700 °C des paramètres électriques, l’échantillon 

est positionné dans un four entre deux électrodes métalliques. Deux sondes de température 

(thermocouple de type C) viennent latéralement en contact direct sur l’échantillon. Cette 

configuration est représentée sur la Figure II.12. 
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Il est important de s’assurer du bon contact ohmique entre chaque électrode/sonde et 

l’échantillon, qui se traduit par l’obtention d’un tracé linéaire de la courbe I-V (Figure II.14).  

Figure II.14 : Courbe I-V obtenue lors d’un bon contact ohmique 

Après vérification de l’ohmicité du contact, la résistivité électrique, > en �.m, est enregistrée 

pour chaque température T du four. Elle est déduite des dimensions de l’échantillon et de la 

distance entre les sondes, suivant l’équation : 

? � �@/ �
A
= �

Eq. II.6 

où A est l’aire de la section de l’échantillon en m², l la distance entre les sondes en m, V la 

tension mesurée entre les sondes pour un courant I qui traverse l’échantillon. Le rapport 
B
C , en 

�, est la pente de la courbe I-V obtenue. Une mesure de V(I) est effectuée à température 

ambiante, alors que V est mesuré pour un I donné pour chaque température. 

L’aire de la section de l’échantillon est donc un paramètre important. Afin de minimiser 

l’erreur de mesure de la conductivité électrique, la distance entre les deux sondes de 

température est évaluée précisément à l’aide d’une caméra « Dino-Lite » (Figure II.15). La 

largeur et l’épaisseur de l’échantillon sont mesurées à l’aide d’un pied à coulisse. 
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Figure II.15 : Utilisation de la caméra pour évaluer précisément l’espacement entre les sondes 

Lors de la mesure de la résistivité, un courant continu est appliqué. Les températures des deux 

sondes sont maintenues constantes afin de réduire la tension Seebeck. La conductivité 

électrique est alors calculée comme l’inverse de �. 

Les contrôleurs de tension et de courant ainsi que l’analyse et l’acquisition des données sont 

entièrement automatisées. 

II.4.1.2 Coefficient Seebeck 

Afin de mesurer le coefficient Seebeck des échantillons, ils sont soumis à une différence de 

température qui engendre une différence de potentiel entre leurs extrémités. Pour une 

différence de température faible (inférieure à 30 °C), on peut considérer qu’il existe une 

relation de proportionnalité. Le coefficient Seebeck, S, correspond alors au facteur de 

proportionnalité entre ces deux grandeurs. Il est donné par la relation : 

% � D EA
�FG � FH�D

Eq. II.7 

où �V est la différence de potentiel entre les deux sondes de température, T1 et T2 les 

températures relevées par les deux sondes. 
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A partir de la mesure de VH, il est donc possible d'évaluer la concentration de porteurs de 

charges. Dans le cas d'un semi-conducteur, il est par ailleurs possible de déterminer le type de 

porteurs majoritaire à partir du signe du coefficient de Hall, RH : 

OM � -
=L AM �  

0N
Eq. II.9 

Si RH > 0, le semi-conducteur est de type p (majorité de trous) tandis que si RH < 0, il est de 

type n (majorité d'électrons). En connaissant la résistivité électrique des matériaux, il est 

possible de remonter également à la mobilité des porteurs (�) via la relation suivante :  

? � �0PNP
Eq. II.10 

II.4.1.3.2 Dispositif expérimental 

Les mesures de concentrations des porteurs de charges et de leur mobilité sont effectuées sur 

un appareil HMS-3000 à température ambiante. L'équipement est illustré sur la Figure II.17. 

Figure II.17 : Système HMS-3000 

Il est important d’avoir des contacts électriques parfaitement ohmique entre les pointes 

métalliques et l’échantillon à analyser (Figure II.18). 
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pertes de chaleur. De ce fait, la plus grande difficulté de cette mesure est de rendre la perte de 

chaleur la plus faible possible.  

La conductivité thermique � en W/m.K est décrite par l’équation II.10 : 

Q � R! :! �
Eq. II.11 

où � est la diffusivité thermique en m²/s, C la capacité thermique en J/g.K et d la densité de 

l’échantillon en g/m3. Le principe de la mesure, et des techniques utilisées, est détaillé dans 

les parties ci-dessous.  

Le système laser-flash de Netzsch (LFA 457) est utilisé pour mesurer la diffusivité thermique, 

la DSC (Differential Scanning Calorimetry) de Netzsch (STA 449F1) pour la capacité 

thermique et la méthode d’Archimède pour la densité. Pour obtenir une conductivité 

thermique fiable, chaque paramètre doit être mesuré avec précaution. 

II.4.2.1 Diffusivité thermique 

La méthode laser-flash a été développée par W. J. Parker et al. [PAR 61] et revue plusieurs 

fois par de nombreux chercheurs tels que F. Righini et A. Cezairliyan [RIG 73] et R. Taylor et 

K. D. Maglic [TAY 84], pour déterminer la diffusivité thermique de nombreux échantillons 

massifs. Dans le cas de cette méthode, différentes conditions aux limites doivent être prises en 

compte en raison des pertes de chaleur en surface ainsi que de la résistance thermique de 

contact entre la surface de l’échantillon et des sources de chaleur associées. Cette technique 

utilise un tube flash pour éliminer les problèmes de résistance thermique de contact, tandis 

que la perte de chaleur est minimisée par la mesure en un temps suffisamment court pour que 

l'effet de refroidissement puisse être négligé. La Figure II.20 représente un schéma de cette 

méthode et l’équipement est illustré sur la Figure II.21. 
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Figure II.20 : Schéma de la méthode Laser-Flash [PAR 61] 

Figure II.21 : Système Laser-Flash (LFA457) 

Dans ce procédé, l’épaisseur de l’échantillon est beaucoup plus petite que ses côtés, et le 

faisceau laser irradie une face de l’échantillon avec des pulses ne dépassant pas la 

milliseconde. La température sur la face opposée est mesurée par un détecteur IR, comme 

schématisé sur la Figure II.20. En l’absence complète de perte de chaleur, la température 

augmenterait de façon monotone vers une valeur limite. Cependant, dans la situation réelle 

d’expérimentation, la température mesurée culminera à une température Tmax, avant de revenir 

à la température du four. Le temps t nécessaire pour que la face arrière atteigne la moitié de la 
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température de pic (par rapport à la température du four), permet de déterminer la diffusivité 

thermique suivant : 

R �  �ST 
 -H
U	�V 
 WX

Eq. II.12 

où � est la diffusivité thermique de l’échantillon en cm²/s, e l’épaisseur de l’échantillon en cm 

et t0,5 le temps en s pour atteindre la moitié de Tmax.  

Lors de nos mesures, les échantillons utilisés sont de forme parallélépipède carré, de 

dimensions 10*10 mm² et d’épaisseur allant de 1 à 2 mm. Un revêtement en graphite des 

échantillons permet d’éviter toutes réflections du laser lors de la mesure. L’échantillon est 

positionné entre le faisceau laser et le détecteur IR (en antimoniure d’indium) dans un four 

sous Argon (Figure II.20). Un thermocouple en contact avec l’échantillon mesure sa 

température et celle de son environnement. L’équipement est entièrement automatisé pour 

enregistrer, analyser et présenter les données de diffusivité thermique. 

II.4.2.2 Capacité thermique 

Les mesures de capacités thermiques sont effectuées par analyse calorimétrique différentielle 

(DSC) afin d’obtenir des résultats précis. L’équipement est illustré sur la Figure II.22. Dans ce 

procédé, la capacité thermique est calculée selon la norme DIN 51007 à partir de trois 

mesures ; ligne de base, échantillon de référence et échantillon en utilisant la relation : 

:Y � �1Z4�4Z[\][ �
 �2**4)-0,-��-�'2#0+/��4,^+0�2//.0 � /2#0-��-�6+'-�
14]_�\�`aa�\ 
 �2**4)-0,-��-�'2#0+/��b4c4b�de� � /2#0-��-�6+'-� 
 :f)4*4)-0,-

Eq. II.13 
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Figure II.22 : DSC (STA 449F1) 

Dans le cas de nos mesures, les échantillons doivent être massifs, sous forme cylindrique pour 

être introduits dans les creusets, de dimensions 5,2 mm de diamètre et proche de 1 mm 

d’épaisseur (pour se rapprocher de la masse de la référence et être ainsi dans des conditions 

semblables). La surface du massif doit être parfaitement plane pour assurer un bon contact, et 

donc un bon échange thermique, entre l'échantillon et le creuset. Afin d’obtenir des données 

précises, les trois mesures citées ci-dessus doivent être effectuées dans les mêmes conditions, 

donc le même jour, avec les mêmes creusets et le même programme de mesure. Elles 

s’effectuent toujours avec deux creusets en platine avec un revêtement en alumine pour éviter 

toute réaction avec le creuset. Un creuset accueille l’échantillon de référence, qui est 

l’alumine dans notre cas, puis l’échantillon à mesurer, et le deuxième creuset qui sert de 

référence reste vide. Les mesures sont effectuées sous flux d’Argon, avec une vitesse de 

chauffe de 20 °C/min et sont enregistrées en fonction du temps et de la température. La Figure 

II.23 présente les données DSC mesurées pour la ligne de base, l’alumine et l’échantillon.  
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Figure II.23 : Données DSC mesurées pour un échantillon de Si0.92Ge0.08 

A partir de ces résultats, la valeur de Cp de l’échantillon est calculée en fonction de la 

température, comme le montre la Figure II.24. 

Figure II.24 : Cp calculé pour un échantillon de Si0.92Ge0.08 
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Les valeurs de Cp calculées en fonction de la température sont ensuite extraites afin de 

l’incorporer au calcul de la conductivité thermique. 

II.4.2.3 Densité par méthode de la poussée d’Archimède 

La densité des échantillons frittés peut être mesurée par la méthode de la poussée 

d’Archimède, appelée également MVA-PO (masse volumique apparente - porosité ouverte). 

C’est la méthode la plus précise pour des échantillons denses. Cette mesure repose sur le 

principe de la poussée d’Archimède : « Tout corps plongé dans un fluide reçoit de la part de 

ce fluide une poussée verticale ascendante égale au poids du volume de fluide déplacé». 

La mesure de densité des échantillons frittés est effectuée après leur polissage afin d’éliminer 

le papyex inhérent aux essais de frittage. Après un passage à l’étuve afin de les sécher, la 

masse sèche, ms, est mesurée. Les échantillons sont ensuite placés dans une cloche à vide 

pendant 30 minutes. De l’eau distillée vient par la suite recouvrir les échantillons (toujours 

sous vide) pendant le même laps de temps. Le vide est par la suite coupé, et les échantillons 

restent dans l’eau à pression atmosphérique pendant 30 minutes à nouveau. La masse 

immergée, mi, est ensuite déterminée par pesée de l’échantillon en immersion dans l’eau 

distillée. Finalement, après absorption de l’eau en surface de l’échantillon à l’aide d’un 

chiffon, la pastille est pesée afin d’obtenir la masse humide, mh. 

La MVA (en g.cm-3) du matériau est calculée à l’aide de l’équation II.15 : 

gA@ � �1����a
A����a �� 1h

1_ �1`

 ?[�i

Eq. II.14 

où : 

� ms, masse à sec (g) 

� mi, masse immergée dans l’eau distillée (g) 

� mh, masse humide (g) 

� �eau, la masse volumique de l’eau (1 g.cm-3) 

Pour obtenir la densité relative du matériau étudié, la MVA doit être divisée par la masse 

volumique théorique (MVT) calculée pour un échantillon totalement dense.  



Chapitre II : Techniques expérimentales 

104 

Cette méthode donne également accès à la porosité ouverte et fermée du matériau : 

��ij[Z�[ � Akl
A����a ��1_ �1h

1_ �1`
Eq. II.15 

��[Zm4[ �  �gA@
gAF � �n

Eq. II.16 

II.4.3 Calcul du facteur de mérite réduit et incertitudes 

Une fois les mesures électriques effectuées, et la conductivité thermique déterminée, il est aisé 

de déterminer le facteur de mérite réduit des échantillons par la formule présentée au chapitre 

précédent (Eq. I.7) : 

oF ��p 
 %X
q F

Cependant, un aspect très important est l'évaluation des incertitudes de mesures. Concernant 

la mesure des propriétés électriques et de la température, la ZEM-3 permet de réduire ces 

incertitudes à : 

� 5 % pour la conductivité électrique 

� 3 % pour le coefficient Seebeck 

� 1 % pour la température 

Pour ce qui est de la détermination de la conductivité thermique, les incertitudes des 

différentes contributions sont de : 

� 5 % pour la diffusivité 

� 3 % pour la chaleur spécifique 

� 3 % pour la densité 

L'incertitude de la conductivité thermique est alors de 6,6 %. 

L’incertitude sur le facteur de mérite réduit est donnée par la relation [SNY 08]: 

�oF
oF � "�%% � �p

p � �q
q � �F

F
Eq. II.17 
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Ainsi, l'incertitude sur le calcul du facteur de mérite réduit est proche de 18 %. Le ZT, 

découlant de nombreuses mesures, présente une forte incertitude. Il est donc très rare en 

thermoélectricité de voir apparaitre des barres d’incertitude sur les valeurs publiées. Même si 

l’incertitude de nos mesures est élevée, elle reste comparable à celles que l’on peut trouver 

dans la littérature lorsque les auteurs la mentionne, comme B. Yu et al. par exemple [YU 12’].  

Récemment, un Round-Robins a été effectué entre 14 participants mondiaux (Corée, 

Allemagne. Canada, Chine, Japon, USA et UK). Les incertitudes mesurées sur les ZT varient 

de 12 à 21 %. Les différences sur les incertitudes sont liées à l’incertitude de la mesure de la 

chaleur spécifique, suivant l’équipement utilisé. L’incertitude de nos mesures est également 

comparable à celles mesurées lors de ce Round-Robins. 
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Pour optimiser le facteur de mérite d'un matériau, il est primordial d'optimiser la 

concentration des porteurs de charge. Celle-ci peut être modifiée en variant le pourcentage de 

dopants introduits au sein du matériau.  

La première partie présentera l'influence des dopants dans la matrice de type n et de type p.  

La seconde partie montrera l'influence de la nature des précurseurs utilisés lors de 

l'élaboration des matrices par mécanosynthèse sur les propriétés thermoélectriques. Pour une 

même quantité de dopants insérés initialement, la microstructure du matériau influe sur les 

propriétés électriques.  

Afin de faire varier la microstructure des matériaux, ils sont densifiés à différentes 

températures. Cette étude sera détaillée dans la troisième partie.  

La dernière partie sera consacrée à l'étude de la stabilité de la matrice Si0,92Ge0,08 de type n et 

de type p. 

III.1 Influence des dopants 

III.1.1 Variation de la quantité de dopants insérés pendant la mécanosynthèse 

III.1.1.1 Analyse physico-chimique de la poudre issue de la mécanosynthèse 

Les dopants, le phosphore et le bore concernant le type n et le type p respectivement, sont 

introduits dans la matrice lors de l'élaboration par broyage de la phase Si0,92Ge0,08. Les 

caractéristiques des poudres utilisées sont résumées dans le Tableau II.2, page 72. 

Afin d'étudier l’influence de la concentration en dopants, la quantité de phosphore et de bore 

varie de 0,2 % à 2 % en substitution du silicium. Une fois la matrice synthétisée, des analyses 

par diffraction des rayons X (Figure III.1 et Figure III.2) sont effectuées afin de vérifier que la 

phase est obtenue. 
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Figure III.1 : Diffractogrammes de la matrice de type n avec différents pourcentages de dopants 
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Figure III.2: Diffractogrammes de la matrice de type p avec différents pourcentages de dopants 
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Les diffractogrammes de la matrice de type n (Figure III.1) et de type p (Figure III.2) 

montrent qu’après 12h de mécanosynthèse, la phase Si0,92Ge0,08 est formée. Un affinement 

Rietveld de ces diffractogrammes permet de déterminer la taille des cristallites des matrices 

avec différents pourcentages de dopants. Pour chaque échantillon, elle est de l'ordre de 20 nm. 

Une analyse microscopique est effectuée afin d’observer la microstructure des échantillons 

(Figure III.3). 

Figure III.3 : Images MEB de la matrice de type n (à gauche) et de type p (à droite) à des grossissements 

×10000 et ×100000 pour la concentration 0,7 % de dopant 

Les images obtenues par microscopie à balayage des différents échantillons étant semblables, 

seules celles de la matrice avec 0,7 % de dopants sont présentées. Ces micrographies montrent 

que les grains sont submicroniques. La répartition des éléments dans la matrice est observée 

par EDS (Figure III.4). Le silicium et le germanium sont systématiquement étudiés. Quant 

aux dopants, seul le phosphore peut être analysé par cette méthode, le bore étant trop léger 

pour être détecté.  
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Figure III.4 : Analyse de la répartition des différents éléments présents (Si, Ge et P) dans le matériau 

Si0,913Ge0,08P0,007

La partie encadrée en vert sur la première image est analysée. Les trois éléments présents dans 

les matériaux sont répartis de façon homogène. Les compositions des matériaux sont étudiées 

systématiquement. Les résultats des matériaux dopés phosphore sont regroupés dans le 

Tableau III.1 et ceux dopés bore dans le Tableau III.2. 

Compositions 
recherchées 

Si (% atomique) Ge (% atomique) P (% atomique) 

Si0,918Ge0,08P0,002 91,47 ± 0,5 8,37 ± 0,5 0,16 ± 0,5 

Si0,915Ge0,08P0,005 91,37 ± 0,5 8,23 ± 0,5 0,40 ± 0,5 

Si0,913Ge0,08P0,007 91,24 ± 0,5 8,19 ± 0,5 0,57 ± 0,5 

Si0,90Ge0,08P0,02 90,22 ± 0,5 8,15 ± 0,5 1,63 ± 0,5 

Tableau III.1: Résultats de l'analyse chimique de la matrice de type n suivant les différentes concentrations 

en phosphore 
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Compositions recherchées Si (% atomique) Ge (% atomique) 

Si0,918Ge0,08B0,002 91,29 ± 0,5 8,71 ± 0,5 

Si0,915Ge0,08B0,005 91,31 ± 0,5 8,69 ± 0,5 

Si0,913Ge0,08B0,007 91,29 ± 0,5 8,71 ± 0,5 

Si0,90Ge0,08B0,02 91,09 ± 0,5 8,91 ± 0,5 

Tableau III.2: Résultats de l'analyse chimique de la matrice de type p suivant les différentes concentrations 

en bore 

Le programme utilisé pour déterminer les concentrations des différents éléments ramène le 

total à 100, sans tenir compte ici du bore, qui ne peut être détecté. Ainsi, plus la quantité en 

bore est importante, plus l'erreur sur le silicium et le germanium est importante. 

Les proportions des éléments dans les matériaux étant proches de celles attendues, les 

stœchiométries recherchées sont obtenues. Afin de confirmer le pourcentage des éléments 

dans les matériaux, et donc de valider cette méthode de quantification, des analyses ICP-OES 

ont permis de doser précisément le silicium, le germanium et les dopants (Tableau III.3). Elles 

sont effectuées sur les matrices de type n et de type p avec 0,7 % de dopants. 

Compositions 
recherchées 

Si (% 
atomique) 

Ge (% 
atomique) 

P (% 
atomique) 

B (% 
atomique) 

Si0,913Ge0,08P0,007 91,09 ± 0,4 8,10 ± 0,4 0,81 ± 0,04 - 

Si0,913Ge0,08B0,007 90,66 ± 0,4 8,60 ± 0,4 - 0,74 ± 0,04 

Tableau III.3 : Résultats de l'analyse ICP-OES des matériaux Si91,3Ge08P0,7 et Si91,3Ge08B0,7

Les résultats des dosages sont proches de ceux quantifiés par EDX. Aux erreurs de mesure 

près, les compositions visées sont obtenues. 
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III.1.1.2 Frittage des échantillons 

Après vérification de l'obtention de la phase par les différentes analyses précédentes, un essai 

fenêtre (décrit au chapitre II page 83) est effectué pour chaque échantillon afin de déterminer 

leur température de densification. La vitesse de montée en température est de 100 °C / min, et 

une pression de 16 kN est appliquée dès le palier de stabilisation de la température à 450 °C. 

Les courbes obtenues sont représentées sur les Figure III.5 et Figure III.6 pour les matrices de 

type n et de type p respectivement. 

Figure III.5 : Essais fenêtres de la matrice de type n avec différentes concentrations en dopants 

Il est intéressant de noter que la température du maximum de la cloche de densification 

décroit régulièrement quand la concentration en phosphore augmente. Le phosphore active 

donc le frittage [WAN 09]. La plage de densification s'étend sur 150 °C à 200 °C pour les 

différents taux de phosphore. 
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Figure III.6 : Essais fenêtres de la matrice de type p avec différentes concentrations en dopants 

Contrairement à la matrice de type n, la courbe de densification est indépendante de la 

concentration en bore, et la plage de densification est plus restreinte. Elle s'étend sur environ 

100 °C. 

Pour les matériaux de type p, la fin de la zone de densification est corrélée avec le début de la 

fusion (la courbe ne revient pas sur le zéro). Ce phénomène n'est pas observé sur les 

matériaux de type n car la zone de frittage est décalée vers des plus basses températures. 

Afin d’obtenir la même microstructure pour les différents échantillons, ils sont tous frittés en 

bas de la cloche de densification. Les températures de frittage déterminées à l'aide des essais 

fenêtres sont répertoriées dans le Tableau III.4.  

 Si92 (0,2 %) Si92 (0,5 %) Si92 (0,7 %) Si92 (2 %) 

Type n 1250 °C 1250 °C 1250 °C 1025 °C 

Type p 1320 °C 1320 °C 1320 °C 1330 °C 

Tableau III.4 : Températures de densification des matrices de type n et de type p avec différentes 

concentrations en dopant 
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III.1.1 Analyse microstructurale et caractérisations des propriétés thermoélectriques des 

matrices de type n 

III.1.1.1 Analyse microstructurale 

La microstructure de l'échantillon densifié de type n contenant 0,7 % de phosphore est 

observée par microscopie en transmission. La vue générale est présentée sur la Figure III.7.  

Figure III.7 : Vue générale obtenue par TEM de la matrice de type n après densification 

Les matériaux obtenus sont polycristallins à grains submicroniques, totalement denses. Des 

macles et des nodules, dont la nature sera déterminée par EDS, sont observés en position 

intergranulaire (flèches roses) et intragranulaire (flèches bleues). La taille des grains peut 

varier significativement d’un endroit à l’autre. La distribution granulométrique est représentée 

sur le graphe de la Figure III.8. 
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Figure III.8 : Distribution granulométrique de la matrice de type n 

La taille des grains s’étend de 230 à 800 nm. La taille moyenne des grains de la matrice n est 

de 410 nm. Quelques grains ont cependant une croissance anormale, avec une taille de l'ordre 

du micron. Une quantification est effectuée en différents points sur la zone présentée sur la 

Figure III.9. 

Figure III.9 : Quantification de la matrice 

La composition est constante d’un grain à l’autre, ainsi qu’au sein d’un grain (3,4, 10). La 

composition moyenne obtenue est constituée de 90.86 % de Si, 8,63 % de Ge et de 0,52 % de 

P. Elle est très proche de la composition visée Si0,913Ge0,08P0,007. 

Les répartitions des éléments présents dans les matériaux sont aussi analysées. La  

Figure III.10 présente leur répartition dans la matrice de type n. 

0

5

10

15

20

25

30

35

126 232 338 444 550 656 762 868 974 1080 ou

plus...

Taille de grains (nm)

F
ré

q
u

e
n

c
e
 e

n
 n

o
m

b
re

 (
%

)

Si92Ge08 type N (0.7 % at P) - AA303 - KF



Figure III.10

Chapitre III : Optimisation de la m

10 : Répartition des éléments dans la matrice de type n

�

de la matrice Si0,92Ge0,08

118 

ype n



Chapitre III : Optimisation de la matrice Si0,92Ge0,08

119 

Le silicium, le germanium et le phosphore sont distribués de façon homogène dans le 

matériau. On note cependant que des précipités nanométriques de phosphore apparaissent 

(flèche rouge sur la Figure III.10), ce qui pourrait être en rapport avec la valeur un peu faible 

de la composition mesurée. Ces précipités peuvent s’expliquer par la quantité relativement 

importante de phosphore introduit. La limite de solubilité du phosphore se situe entre 0,5 et 1 

% [WAN 09]. Au-delà, le phosphore précipite et ségrége aux joints de grains, comme on le 

remarque sur la dernière figure. Quant à l'oxygène, il est essentiellement concentré dans les 

nodules, qui sont nombreux. La répartition de leur diamètre apparaît sur la Figure III.11. 

Figure III.11 : Distribution des diamètres des nodules de silice présents dans la matrice de type n 

Le diamètre des nodules est principalement distribué entre 30 et 160 nm avec un diamètre 

moyen de l'ordre de 70 nm. La fraction surfacique (<S>) des nodules est proche de 11 % et la 

concentration moyenne (<N>) est de 4,7.10-5 nodules/nm². 

Les nodules (Figure III.12) sont analysés afin de déterminer leur composition.  
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Figure III.12 : Nodule analysé entouré en vert 

Le spectre d’analyse du nodule obtenu par EDS est présenté sur la Figure III.13. 

Figure III.13 : Spectre d’analyse obtenu par EDS 

Seul l'oxygène et le silicium sont présents au sein du nodule. Le pic du germanium n'apparait 

pas. Leur concentration, obtenue par EDS, apparait dans le Tableau III.5. 

 Si (% atomique) O (% atomique) 

Spectre 33,51 66,49 

Théorique 33,33 66,67 

Tableau III.5 : Composition du nodule obtenue par EDS 

D'après les concentrations déterminées, les nodules sont constitués de silice (SiO2). Ces 

nodules proviennent de l’oxygène présent en surface des précurseurs, qui réagissent avec le 
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silicium lors de la densification pour former SiO2. Leur état de cristallinité est observé en 

haute résolution par microscopie en transmission. Ils apparaissent comme étant amorphes.  

III.1.1.1 Caractérisations thermoélectriques 

Les propriétés thermoélectriques des matériaux de type n sont présentées sur la Figure III.14. 

Figure III.14 : Propriétés thermoélectriques de la matrice de type n 

Comme prédit théoriquement, la conductivité électrique croit en fonction de la concentration 

en dopants. C’est le comportement d’un semi-conducteur fortement dégénéré. A température 

ambiante, elle est de 160 000 S/m pour le plus fort dopage, et de 37 000 S/m pour le taux le 

plus faible. A 700 °C, la différence entre les conductivités électriques des échantillons 

diminue, passant de 124 000 à 38 000 S/m. A haute température les porteurs étant plus 

nombreux, le nombre de collisions est augmenté, ce qui diminue la conductivité électrique. Le 

�������

�������

�������

�������

	������


������


������


������


������


�	����

� ��� ��� ���

�


�
�
�
��
��
��
�
��
��
��
��
�
�
�
��
�
��

�

��� ��!������"��

��#�$�����%�

��#�$�����%�

��#�$����&%�

��#�$���%�

'���

'(��

'(��

'���

'���

'
��

'
��

'��

�

� ��� ��� ���

�


�
))
��
��
�
��
�
�
�
*
�
�+
��
,
-
�.
�

��� ��!������"��

��#�$�����%�

��#�$�����%�

��#�$����&%�

��#�$���%�

�




�

(

�

�

�

&

� ��� ��� ���

�


�
�
�
��
��
��
�
��
/
�
��

��
�
�
��
0
��

1.
�

��� ��!������"��

��#�$�����%�

��#�$�����%�

��#�$����&%�

��#�$���%�

�

��


���

��(

���

���

���

��&

��	

� ��� ��� ���

2
�

��� ��!������"��

��#�$�����%�

��#�$����%�

��#�$����&%�

��#�$���%�



Chapitre III : Optimisation de la matrice Si0,92Ge0,08

122 

paramètre qui évolue le plus avec la température est la mobilité des porteurs, affectée par les 

collisions, qui réduit l’écart des conductivités électriques à haute température. 

Concernant le coefficient Seebeck, il est négatif pour l’ensemble des échantillons, indiquant 

que la conduction est bien de type n. Il évolue inversement à la conductivité électrique. La 

valeur absolue du coefficient Seebeck est plus élevée pour les concentrations en phosphore les 

plus faibles. Avec 0,2 % de dopants, le coefficient Seebeck est de -200 ,V/K à température 

ambiante, et de -340 ,V/K à 700 °C. Il est le plus faible pour le matériau dopé avec 2 %. A 

température ambiante, il est de -80 µV/K et augmente en valeur absolue jusqu’à -200 µV/K à 

plus haute température. La différence entre les coefficients Seebeck des différents 

échantillons à haute température reste la même qu’à température ambiante. 

Les facteurs de puissance obtenus à 700 °C pour les différents échantillons sont regroupés 

dans le Tableau III.6 : 

Compositions 
Si92  

(0,2 %) 

Si92  

(0,5 %) 

Si92  

(0,7 %) 

Si92  

(2 %) 

Alliage utilisé 

dans les RTGs 

Facteur de puissance 

(W/m.K²) 
2,50.10-3 3,50.10-3 3,50.10-3 3,20.10-3 3,0.10-3

Tableau III.6 : Facteur de puissance des matrices n et de la phase Si0,8Ge0,2 utilisée dans les RTGs [WAN 09] 

Le plus faible facteur de puissance est obtenu pour l'échantillon avec 0,2 % de dopants, il est 

de 2,50.10-3 W/m.K. Pour les trois autres matrices, il est très proche, voire identique pour les 

matériaux dopés avec 0,5 et 0,7 % de phosphore (3,50.10-3 W/m.K). Il est de 3,20.10-3 W/m.K 

pour l'échantillon le plus fortement dopé. Ces trois matrices ont un facteur de puissance 

supérieur au matériau de référence, la phase Si0,8Ge0,2 utilisée dans les RTGs, qui est de 

3,0.10-3 W/m.K. 

La conductivité thermique est la plus élevée pour le matériau avec 0,7 % de dopants (6,3 

W/m.K à température ambiante). Elle est semblable pour les trois autres échantillons, de 

l’ordre de 5,2 W/m.K à température ambiante et de 4,5 W/m.K à 700°C. 

Afin de comprendre pourquoi la conductivité thermique de l'échantillon avec 0,7 % de 

dopants est plus élevée, il est nécessaire de séparer les contributions électroniques et de 

réseau, comme présenté dans l'équation I.10 : 
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� � �� � ��

Une fois les conductivités thermiques et électriques mesurées, il est aisé de déterminer la 

conductivité thermique électronique par l’équation I.11. 

�� � �� � 	 � 


La conductivité thermique de réseau est ensuite déterminer par la relation : 

�� � � � ��

Eq. III.1 

Les deux contributions sont présentées sur la Figure III.15. 

Figure III.15 : Séparation des contributions de la conductivité thermique des matériaux de type n  

La contribution électronique étant proportionnelle à la conductivité électrique par le nombre 

de Lorentz, elle croit en fonction du taux de dopage. 

Concernant la contribution du réseau, elle est de 5 W/m.K à température ambiante et de 3,7 

W/m.K à 700 °C pour les matériaux avec 0,2, 0,5 et 0,7 % de dopants. Elle est diminuée pour 

l'échantillon dont la concentration en dopant est de 2 %. Elle est de l’ordre de 4 W/m.K à 

température ambiante et de 3,0 W/m.K à 700 °C. 
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La diminution de la conductivité thermique du matériau fortement dopé s'explique par 

l'apparition de précipités de phosphore. En effet, la solubilité du phosphore dans la matrice Si-

Ge étant située entre 0,5 et 1 % [WAN 09], le dopant précipite pour des concentrations plus 

élevées (Figure III.16). 

Figure III.16 : Apparition de précipités de phosphore observée au MET pour l'échantillon avec 2 % de dopant 

Les précipités qui apparaissent ont des diamètres de quelques dizaines de nanomètres. La 

diminution de la conductivité thermique résulte de la diffusion les phonons par ces précipités. 

Le facteur de mérite réduit des échantillons avec les trois plus fortes concentrations en dopant 

est de l’ordre de 0,7 à 700 °C, alors qu’il n’est que de 0,55 à la même température pour le 

matériau dopé avec 0,2 % de phosphore. 
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Figure III.21 : Distribution des diamètres des nodules de silice présents dans la matrice de type p 

Le diamètre des nodules est principalement distribué entre 25 et 140 nm avec un diamètre 

moyen de l'ordre de 70 nm. La fraction surfacique des nodules est de 7 % alors que la 

concentration moyenne est de 2,1.10-5 nodules/nm². Ces deux paramètres sont inférieurs à 

ceux de la matrice de type n.  
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III.1.2.2 Caractérisations thermoélectriques 

Les propriétés thermoélectriques des matériaux de type p sont présentées sur la Figure III.22. 

Figure III.22 : Propriétés thermoélectriques de la matrice de type p 

Comme pour la matrice de type n, la conductivité électrique croit en fonction de la 

concentration en dopants. Pour le matériau le plus fortement dopé, elle est de 175 000 S/m à 

température ambiante, et de 78 000 S/m à 700 °C. Avec 0,2 % de dopants, la conductivité 

électrique du matériau est de 20 000 S/m à 35 °C et de 11 000 S/m à haute température. 

Comme pour le type n, les porteurs intrinsèques sont activés à haute température, ce qui réduit 

l'écart des conductivités électriques. 

Le coefficient Seebeck est positif pour l'ensemble des échantillons, indiquant que la 

conduction est bien de type p. Il est plus élevé pour les concentrations en bore les plus faibles. 

En effet, il est de 90 µV/K à température ambiante, et augmente jusqu’à 180 µV/K à plus 

haute température pour le matériau dopé avec 2 % de dopant, alors qu’il atteint 260 ,V/K à 

température ambiante, et 360 ,V/K à 700 °C pour le matériau avec 0,2 % de bore.  
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Les facteurs de puissance obtenus à 700 °C pour les différents échantillons sont regroupés 

dans le Tableau III.7. 

Compositions 
Si92  

(0,2 %) 

Si92  

(0,5 %) 

Si92  

(0,7 %) 

Si92  

(2 %) 

Alliage utilisé 

dans les RTGs 

Facteur de puissance 

(W/m.K²) 
1,50.10-3 1,90.10-3 2,30.10-3 2,50.10-3 2,0.10-3

Tableau III.7 : Facteur de puissance des matrices de type p et de la phase Si0,8Ge0,2 utilisée dans les RTGs 

[JOS 10] 

Le plus faible facteur de puissance, 1,50.10-3 W/m.K, est obtenu pour l'échantillon avec 0,2 % 

de dopant. Il est légèrement supérieur (1,90.10-3 W/m.K) pour la matrice dopée avec 0,5 % de 

bore. Pour les deux matériaux les plus fortement dopés, leur facteur de puissance est très 

proche. Il est de 2,30.10-3 et 2,50.10-3 W/m.K pour l'échantillon avec 0,7 et 2 % de dopants 

respectivement. Ces deux matrices ont un facteur de puissance supérieur au matériau de 

référence utilisée dans les RTGs, 2,0.10-3 W/m.K. 

Pour les trois échantillons les plus faiblement dopés, la conductivité thermique est semblable, 

de l’ordre de 5,7 W/m.K à température ambiante et de 4,3 W/m.K à 700°C. A haute 

température, elle est équivalente à celle de la composition nanométrique Si0,9Ge0,1 [JOS 10]. 

Comme pour le type n, les nodules de silice semblent contribuer à la diminution de la 

conductivité thermique. Pour le matériau avec une concentration de 2 % de bore, la 

conductivité thermique est plus élevée (8 W/m.K à température ambiante et 7 W/m.K). Il est 

nécessaire de séparer les deux contributions de la conductivité électrique (Figure III.23). 
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Figure III.23 : Séparation des contributions de la conductivité thermique des matériaux de type p 

Comme pour le type n, la contribution électronique croit en fonction du taux de dopage. 

Concernant la contribution du réseau, elle est similaire pour les trois matériaux les moins 

dopés, de l’ordre de 5 W/m.K à température ambiante et de 3,5 à 4 W/m.K à 700 °C. Elle est 

supérieure pour l'échantillon le plus fortement dopé, et est de l’ordre de 6,6 W/m.K à 

température ambiante et de 5 W/m.K à 700 °C.  

Sans analyse microstructurale complémentaire, il est difficile de comprendre l’augmentation 

de la contribution du réseau pour l’échantillon type p. Cependant, O. Cojocaru-Mirédin  

[COJ 09] a montré que la limite de solubilité du bore dans la matrice est de l'ordre de 0,5 %. 

Pour les échantillons les plus faiblement dopés, quelques précipités nanométriques doivent 

être présents (comme dans le cas du phosphore pour la matrice de type n), abaissant la 

conductivité thermique de réseau.  

Les précipités sont plus nombreux dans le matériau avec 2 % de bore. Cependant, pour des 

températures inférieures à 800 °C, la croissance des précipités se produit [COJ 09]. Comme 

nos mesures s’effectuent entre la température ambiante et 700 °C, il est possible que ce 

phénomène s’observe dans notre matériau. Ainsi la présence de ces précipités, qui grossissent 

et augmentent la conductivité thermique, n'est plus bénéfique au matériau. 
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A 700 °C, le facteur de mérite réduit atteint 0,33, 0,4, 0,47 et 0,35 pour les matériaux dopés 

avec 0,2, 0,5, 0,7 et 2 % de bore respectivement. L’échantillon avec 0,7 % de dopant a donc le 

meilleur facteur de mérite réduit.  

Les meilleures propriétés thermoélectriques de la matrice de type n sont obtenues pour les 

trois plus fortes concentrations en dopants (0,5, 0,7 et 2 % de phosphore). Concernant le type 

p, la matrice avec 0,7 % de bore présente les meilleures propriétés. Afin de travailler avec les 

mêmes compositions pour les deux types de matériaux, la concentration en dopants retenue 

est 0,7 %. 

III.1.3 Comparaison matrice synthétisée – matrices référencées dans la 

littérature 

Les matrices contenant 0,7 % de dopants de type n (Figure III.24) et de type p (Figure III.25) 

sont comparées à la composition Si0,9Ge0,1 nanométrique et à la composition Si0,8Ge0,2 utilisée 

dans les RTGs. 

Figure III.24 : Facteur de mérite réduit de la matrice de type n dopée avec 0,7 % de phosphore, de la 

composition Si0,9Ge0,1 nanométrique et de la composition Si0,8Ge0,2 utilisée dans les RTGs 

Notre matériau et la composition utilisée par la NASA dans les RTGs ont un facteur de mérite 

réduit similaire, proche de 0,7 à 700 °C. De plus, il a une teneur en germanium diminuée de 
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12 % par rapport à cette composition. Notre matériau peut donc être compétitif dans des 

applications industrielles. Cependant, il est moins performant que la composition Si0,9Ge0,1

nanométrique, qui a un facteur de mérite réduit de 0,85.  

  

Figure III.25 : Facteur de mérite réduit de la matrice de type p dopée avec 0,7 % de bore, de la composition 

Si0,9Ge0,1 nanométrique et de la composition Si0,8Ge0,2 utilisée dans les RTGs 

Comme pour le type n, la matrice de type p dopée avec 0,7 % de bore a un facteur de mérite 

réduit équivalent à la composition utilisée dans les RTGs, proche de 0,5 à 700 °C. 

Contrairement au type n, il est aussi très proche des performances de la composition Si0,9Ge0,1

nanométrique, qui a un facteur de mérite réduit de 0,55. 

III.2 Influence de la présence de nodules de silice dans la matrice 

III.2.1 Elaboration des matériaux 

Pour parvenir à faire varier le taux de nodules de silice dans le matériau, la matrice est 

synthétisée à partir de précurseurs de granulométrie plus importante, afin de limiter le rapport 

surface/volume, et donc limiter autant que possible l’oxydation. Les paramètres de 

mécanosynthèse utilisés sont les mêmes que pour l'élaboration de la matrice à partir de petits 

précurseurs. Ainsi, la taille des cristallites des matériaux obtenus est proche de 20 nm, comme 
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les matrices élaborées à partir de petits précurseurs. La nature des précurseurs de cette étude 

est répertoriée dans le Tableau III.8. 

Nature du précurseur Silicium Germanium Bore Phosphore 

Pureté (%) 99.999 99.999 99 99.5 

Forme Morceaux Morceaux Poudre Poudre 

Granulométrie (µm) 3000 à 6000 3000 à 6000 75 100 

Tableau III.8 : Nature des précurseurs 

Afin de faire varier le taux d'oxygène, en plus d'élaborer les matériaux à partir de précurseurs 

de granulométrie différente, les matrices de frittage sont remplies en boite à gants (BAG) afin 

de limiter au maximum la présence d'oxygène, et hors boite à gants (hors BAG). 

III.2.1.1 Analyse physico-chimique de la matrice élaborée à partir de 

précurseurs de granulométrie différente 

Les poudres obtenues sont dosées par ICP-OES et IGA, afin de comparer les proportions des 

différents éléments, notamment l'oxygène qui est l'élément clé dans cette étude, entre les 

matrices élaborées à partir de petits et de gros précurseurs. Les résultats concernant les 

matrices n et p sont regroupés dans les Tableau III.9 et Tableau III.10 respectivement. 

Précurseurs Si (% atomique) Ge (% atomique) P (% atomique) O (% atomique) 

Petits précurseurs 87,99 8,10 0,81 3,1 

Gros précurseurs 88,05 8,80 0,75 2,4 

Tableau III.9 : Résultats de l'analyse ICP-OES et IGA de la matrice n élaborée à partir de petits et de gros 

précurseurs 
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Précurseurs Si (% atomique) Ge (% atomique) B (% atomique) O (% atomique) 

Petits précurseurs 86,26 8,60 0,74 4,4 

Gros précurseurs 88,64 8,80 0,76 1,8 

Tableau III.10 : Résultats de l'analyse ICP-OES et IGA de la matrice de type p élaborée à partir de petits et de 

gros précurseurs 

Concernant les éléments principaux ainsi que les dopants, les proportions sont très 

semblables. Le silicium parait moins présent que prévu, car l'oxygène est pris en compte. Si 

l'analyse est basée uniquement sur Si, Ge et le dopant, la proportion recherchée en Si est 

obtenue. Concernant l'oxygène, les concentrations sont assez importantes pour les matrices 

élaborées à partir de petits précurseurs (entre 3 et 4,5 % pour les types n et p respectivement). 

Cependant, lorsque les matrices sont synthétisées à partir de gros précurseurs, la teneur en 

oxygène est diminuée. Cette diminution est plus marquée pour la matrice type p, avec une 

diminution de 2,6 %, alors qu'elle n'est que de 0,7 % pour le type n. 

Ces analyses ont permis de mettre en évidence que la synthèse de la matrice à partir de gros 

précurseurs permet la limitation de la présence d'oxygène dans les matériaux. Les matrices 

sont ensuite densifiées. 

III.2.1.2 Frittage des échantillons 

Pour chaque échantillon, un essai fenêtre est effectué afin de déterminer sa température de 

frittage. Comme décrit précédemment, les matrices de densification sont remplies en BAG et 

hors BAG afin de faire varier la présence d'oxygène dans le matériau. Les courbes de 

densification obtenues sont représentées sur les Figure III.26 et Figure III.27 pour les types n 

et p respectivement. 
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Figure III.26 : Essais fenêtre de la matrice de type n élaborée à partir de petits et gros précurseurs, dont les 

matrices de densification sont remplies dans différentes conditions 

La courbe de densification est décalée vers des températures plus faibles pour les matrices 

élaborées à partir de gros précurseurs. Ce décalage est plus marqué pour l'échantillon dont la 

matrice de densification est remplie en boite à gants. La plage de densification s'étend sur  

100 °C à 150 °C selon les conditions d'élaboration de la matrice. 

Figure III.27 : Essais fenêtre de la matrice de type p élaborée à partir de petits et gros précurseurs, dont les 

matrices de densification sont remplies dans différentes conditions 
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Comme pour les matrices de type n, la courbe de densification se déplace vers des 

températures plus faibles pour les matrices élaborées à partir de gros précurseurs. Cependant, 

la plage de densification est plus restreinte. Elle s'étend sur moins de 100 °C. Le fait de 

remplir la matrice en BAG ou hors BAG semble ne pas avoir d'influence. 

Tous les échantillons sont densifiés en bas de la cloche de densification. Les températures de 

frittage déterminées à l'aide des essais fenêtres sont répertoriées dans le Tableau III.11.  

 Petits précurseurs 
Gros précurseurs  

(BAG) 

Gros précurseurs  

(hors BAG) 

Type n 1250 °C 1130 °C 1160 °C 

Type p 1320 °C 1220 °C 1220 °C 

Tableau III.11 : Températures de densification des matrices de types n et p élaborées à partir de petits et de 

gros précurseurs, dont les matrices de densification sont remplies dans différentes conditions 

Pour le type n comme pour le type p, les matériaux synthétisés à partir de gros précurseurs 

sont densifiés à une température environ 100 °C inférieure à celle des matrices élaborées à 

partir de petits précurseurs. Ce décalage peut s'expliquer par la présence plus ou moins 

importante d’oxygène. Comme présenté par la suite, les matrices élaborées à partir de petits 

précurseurs contiennent une grande quantité d’oxygène.  

III.2.2 Analyse microstructurale et caractérisations thermoélectriques des 

matrices de type n élaborées à partir de petits et de gros précurseurs 

Les microstructures des échantillons de type n élaborés à partir de petits précurseurs et de gros 

précurseurs dont la matrice de densification est remplie en BAG et hors BAG, sont observées 

par microscopie en transmission. 

III.2.2.1 Analyse microstructurale 

Les vues générales de la matrice de type n élaborée à partir de gros précurseurs sont 

présentées sur la Figure III.28. 
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Les matériaux obtenus sont polycristallins à grains submicroniques, totalement denses sur la 

surface observée. Des macles et des nodules de silice sont observés en position intergranulaire 

(flèches bleues) et intragranulaire. La taille des grains peut fortement varier d’un endroit à 

l’autre. Certaines zones sont plus riches que d'autres en nodules. Certains grains, entourés en 

jaune, ont une densité importante de dislocations. Par rapport à la matrice élaborée à partir de 

petits précurseurs, la contribution à la densification du type déformation plastique est donc 

moins négligeable. Les distributions granulométriques sont présentées sur la Figure III.29. 

Figure III.29 : Distribution granulométrique de la matrice n, élaborée à partir de petits et de gros 

précurseurs, dont la matrice de densification est remplie en BAG et hors BAG 

La taille des grains s’étend de 200 à 600 nm globalement pour les deux matériaux élaborés à 

partir de gros précurseurs. La taille moyenne des grains des matériaux dont la matrice est 

remplie en BAG et hors BAG sont de 420 nm et 380 nm respectivement. La taille moyenne 

des grains des deux matériaux est similaire, aux erreurs de mesures près (± 20 nm). L'étendue 

de la taille des grains ainsi que leur taille moyenne pour les différentes matrices de type n sont 

regroupées dans le Tableau III.12. 
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 Petits précurseurs 
Gros précurseurs 

(BAG) 
Gros précurseurs  

(hors BAG) 

Taille des grains (nm) 120 – 800 150 - 900 150 - 900 

Taille moyenne (nm) 410 420 380 

Tableau III.12 : Résumé de la répartition de la taille des grains et de leur taille moyenne pour la matrice de 

type n, élaborée à partir de petits et de gros précurseurs 

L'étendue de la taille des grains ainsi que leur taille moyenne sont similaires pour les trois 

échantillons. La taille des précurseurs initiaux n'influe que très peu sur la taille finale des 

grains. Quelle que soit la technique de synthèse utilisée (petits ou gros précurseurs, matrice de 

densification remplie en ou hors BAG), les différents éléments se répartissent de façon 

similaire. Des nodules de silice sont observés, mais paraissent moins nombreux dans les 

échantillons élaborés à partir de gros précurseurs. La distribution de leur diamètre apparaît sur 

la Figure III.30. 

Figure III.30 : Distribution du diamètre des nodules de silice présents dans le matériau dont la matrice est 

remplie en BAG et hors BAG 

Le diamètre des nodules est principalement distribué entre 20 et 120 nm pour les deux 

échantillons élaborés à partir de gros précurseurs, avec un diamètre moyen de l'ordre de 60 

nm dans les deux cas. Cependant, la fraction surfacique des nodules est supérieure (9 %) pour 

le matériau dont la matrice est remplie hors BAG, alors qu'elle est de 6 % pour le matériau 
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dont la matrice de densification est remplie en BAG. Le Tableau III.13 regroupe les 

paramètres des nodules de silice, présents dans la matrice de type n.  

 Petits précurseurs Gros précurseurs (BAG) Gros précurseurs (hors BAG) 

<S> 10,5 % 5,8 % 8,2 % 

<N> 4,7.10-5 nodule/nm² 2,7.10-5 nodule/nm²  3,4.10-5 nodule/nm² 

Diamètre moyen 73 nm 58 nm 58 nm 

Tableau III.13 : Récapitulatif de la moyenne surfacique, du nombre moyen et du diamètre moyen des nodules 

de silice pour la matrice de type n élaborée à partir de petits et gros précurseurs 

La fraction surfacique des nodules est plus importante pour la matrice élaborée à partir de 

petits précurseurs. Cette différence est confirmée par la concentration en nodules supérieure 

dans cet échantillon. Les nodules de silice sont plus petits dans les matériaux élaborés à partir 

de gros précurseurs. Pour renforcer ces résultats, des analyses ICP-OES et IGA de ces trois 

matériaux densifiés sont effectuées (Tableau III.14). 

 Si (% atomique) Ge (% atomique) P (% atomique) O (% atomique) 

Petits précurseurs 86,26 8,60 0,74 4,4 

Gros précurseurs 

(BAG) 
89,10 9,50 0,82 0,58 

Gros précurseurs 

(hors BAG) 
87,95 9,40 0,75 1,9 

Tableau III.14 : Analyses ICP-OES et IGA de la matrice n élaborée à partir de petits et gros précurseurs 

Comme l'ont indiqué les analyses ICP-OES et IGA de la poudre, la présence d'oxygène est 

plus marquée dans la matrice élaborée à partir de petits précurseurs. Les petits précurseurs 

ayant une surface plus importante sont, dès le départ, plus oxydés que les gros. Concernant, la 

matrice synthétisée à partir de gros précurseurs, l'oxygène est moins présent lorsque la matrice 

de densification est remplie en BAG (0,58 % contre 1,9 %).  

On obtient trois matériaux avec une microstructure très proche, mais avec des taux et des 

tailles de nodules de silice variables. 
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III.2.2.2 Caractérisations thermoélectriques 

Les propriétés thermoélectriques de la matrice de type n élaborée à partir de petits et gros 

précurseurs sont présentées sur la Figure III.31. 

Figure III.31 : Propriétés thermoélectriques de la matrice de type n élaborée à partir de petits et de gros 

précurseurs 

La conductivité électrique est similaire pour la matrice élaborée à partir de petits précurseurs 

et celles synthétisées avec de gros précurseurs, dont les matrices de densification sont 

remplies en et hors BAG. A température ambiante, la conductivité électrique est de 150 000 

S/m et de 48 000 S/m à 700 °C.  

Concernant le coefficient Seebeck, il est aussi semblable pour les trois échantillons. En effet, 

la même quantité de dopant est insérée dans les matériaux. Il est de -100 ,V/K à température 

ambiante, et de -250 ,V/K à 700 °C.  
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La conductivité thermique montre des différences. Elle est supérieure (8 W/m.K) pour la 

matrice synthétisée à partir de gros précurseurs, dont la matrice de densification est préparée 

en boite à gants, alors qu'elle est proche de 6 W/m.K pour les deux autres échantillons. 

Comme les microstructures et les conductivités électriques sont identiques pour les trois 

échantillons, la différence de conductivité thermique peut s'expliquer par la variation de la 

proportion de nodules de silice dans le matériau. Celui dont la concentration en nodule est la 

plus faible possède la plus forte conductivité thermique. Les nodules étant nanométriques, ils 

permettent la diffusion des phonons, diminuant ainsi la conductivité thermique. Les nodules 

étant moins nombreux, d'un facteur 2, dans la matrice synthétisée à partir de gros précurseurs 

dont la matrice de densification est remplie en BAG), cet effet est moins observé. La 

conductivité thermique de cet échantillon est donc plus élevée. 

Le facteur de mérite réduit est alors équivalent pour les deux échantillons qui présentent les 

mêmes propriétés électriques et thermiques : 0,7 à 700 °C. Il est inférieur pour l'échantillon 

synthétisé à partir de gros grains dont la matrice de densification est remplie en BAG, car la 

conductivité thermique est plus élevée : 0,5 à 700 °C. La présence de nodules de silice 

apparait donc bénéfique. 
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Le matériau obtenu est polycristallin à grains multi-microniques (plusieurs microns), avec des 

macles et des nodules de silice en position intragranulaire (flèches bleues). De la porosité 

sphérique intragranulaire (flèches roses) est aussi observée. La taille de grains est relativement 

constante d’un endroit à l’autre. Comme pour la matrice de type n élaborée à partir de gros 

précurseurs, certains grains ont une densité importante de dislocations due à la déformation 

plastique et au relâchement lors du frittage des contraintes internes générées pendant le 

mécanosynthèse. La structure étant composée de très gros grains, il est impossible par cette 

méthode de déterminer les distributions granulométriques. Cette structure peut s'expliquer par 

une densification effectuée à température trop élevée, à la limite de la fusion qui apparait juste 

après le bas de la cloche de densification. 

L’échantillon dont la matrice de densification est remplie hors BAG étant élaboré dans les 

mêmes conditions (gros précurseurs et température de densification identique), sa 

microstructure est semblable à celle du matériau dont la matrice de densification est remplie 

en BAG. De ce fait, elle n'est pas analysée. La répartition des éléments présents dans cet 

échantillon est identique à celle de la matrice élaborée à partir de petits précurseurs. 

Cependant, les nodules sont nettement moins nombreux que dans la matrice élaborée à partir 

de petits précurseurs. La distribution de leur diamètre est représentée sur la Figure III.33.  

Figure III.33 : Distribution du diamètre des nodules de silice présents dans le matériau dont la matrice est 

remplie en BAG  

Le diamètre des nodules de la matrice élaborée à partir de gros précurseurs est principalement 

distribué entre 70 et 600 nm avec un diamètre moyen de 210 nm. Les nodules sont largement 
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plus gros que dans la matrice élaborée à partir de petits précurseurs. Avec la croissance des 

grains, la silice s'agglomère, formant ainsi des nodules plus gros. La fraction volumique est 

très faible, de l'ordre de 1,4 %. Le Tableau III.15 regroupe les paramètres des nodules de 

silice présents dans la matrice de type p élaborée à partir de petits et de gros précurseurs. 

 Petits précurseurs Gros précurseurs (BAG) 

<S> 6,7 % 1,4 % 

<N> 2,1.10-5 nodule/nm² 3,4.10-7 nodule/nm²  

Diamètre moyen 74 nm 210 nm 

Tableau III.15 : Récapitulatif de la moyenne surfacique, du nombre moyen et du diamètre moyen des nodules 

de silice pour la matrice de type p élaborée à partir de petits et gros précurseurs 

Que ce soit en termes de fraction surfacique ou de concentration, les nodules sont nettement 

moins nombreux dans la matrice élaborée à partir de gros précurseurs. Cependant, leur 

diamètre est largement supérieur. Afin de confirmer que la présence d'oxygène est moins 

importante dans la matrice élaborée à partir de gros précurseurs (matrice de densification 

remplie en et hors BAG), des analyses ICP-OES et IGA sont effectuées (Tableau III.16). 

 Si (% atomique) Ge (% atomique) B (% atomique) O (% atomique) 

Petits précurseurs 86,70 8,60 0,80 3,9 

Gros précurseurs 

(BAG) 
89,09 9,50 0,83 0,58 

Gros précurseurs 

(hors BAG) 
88,18 9,40 0,82 1,6 

Tableau III.16 : Analyses ICP-OES et IGA de la matrice de type p élaborée à partir de petits et gros 

précurseurs 

La présence d'oxygène est plus marquée dans la matrice élaborée à partir de petits 

précurseurs. Comme pour le type n, la matrice synthétisée à partir de gros précurseurs dont la 

matrice de densification est remplie en BAG contient moins d'oxygène. Dans ce matériau, son 

taux est de 0,58 % alors que pour l'échantillon dont la matrice de densification est remplie 

hors boite à gants, il est de 1,6 %. 
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L'obtention de matériaux de type p dont la fraction de nodules de silice varie est bien atteinte. 

Cependant, pour les échantillons à faible concentration en nodules de silice, une croissance 

des grains, corrélés à la croissance des nodules de silice est observée.  

III.2.3.2 Caractérisations thermoélectriques 

Les propriétés thermoélectriques de la matrice de type p élaborée à partir de petits et gros 

précurseurs sont représentées sur la Figure III.34.

Figure III.34 : Propriétés thermoélectriques de la matrice p élaborée à partir de petits et de gros précurseurs 

La conductivité électrique est très différente pour la matrice élaborée à partir de petits et de 

gros précurseurs. Les matériaux synthétisés à partir de gros précurseurs, dont les conditions de 

remplissages des matrices de densification sont différentes, ont une conductivité électrique du 

même ordre de grandeur (environ 200 000 S/m à température ambiante), mais légèrement 

supérieure pour l'échantillon dont la matrice est remplie en BAG. Concernant la matrice 
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élaborée à partir de petits précurseurs, elle n'est que de 100 000 S/m. Il semble donc y avoir 

un lien direct entre la taille des grains et la conductivité électrique des matériaux. Cela 

pourrait s'expliquer par une ségrégation des porteurs aux joints de grains. De plus, la diffusion 

des électrons par les joints de grains est aussi plus importante. Les matériaux dont les grains 

sont fins induisent un plus grand nombre de joints de grains, augmentant la proportion de 

dopants qui ségrégent. Le nombre de porteurs de charge ainsi que leur mobilité présents dans 

les matériaux à petits et gros grains sont répertoriés dans le Tableau III.17. 

Porteurs de charge  

(cm-3) 

Mobilité des porteurs  

(cm²/V.s) 

Petits grains (petits précurseurs) 2,2.1020 ± 4,3.1019 23 ± 5

Gros grains (gros précurseurs en BAG) 3,4.1020 ± 6,2.1019 41 ± 6

Tableau III.17 : Nombre de porteurs et leur mobilité présents dans les matériaux à petits et gros grains 

Les porteurs de charge sont plus nombreux dans le matériau à gros grains, et leur mobilité est 

plus importante. C'est pourquoi la conductivité électrique est plus élevée. 

L'effet inverse est observé pour le coefficient Seebeck. La quantité de porteurs dans les 

matériaux à petits grains est diminuée par rapport au même matériau à gros grains, 

provoquant une augmentation du coefficient Seebeck. Les matériaux élaborés à partir de gros 

précurseurs, dont les conditions de remplissage des matrices de densification sont différentes, 

ont leurs coefficients Seebeck identiques. Le coefficient Seebeck est de 95 ,V/K pour les 

matériaux à gros grains, et 115 ,V/K pour la matrice à petits grains à température ambiante. 

La conductivité thermique montre aussi des différences. Elle est décroissante en fonction du 

taux de nodules. Elle passe de 8 W/m.K pour la matrice synthétisée à partir de gros 

précurseurs, dont la matrice de densification est préparée en boite à gants, à 6 W/m.K pour la 

matrice élaborée à partir de petits précurseurs. Afin de déterminer si cette diminution est due à 

la faible conductivité électrique de cet échantillon ou à la présence des nodules, il est 

nécessaire de séparer les deux contributions de la conductivité thermique (Figure III.35). 
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Figure III.35 : Séparation des contributions de la conductivité thermique des matériaux de type p élaborés à 

partir de petits et de gros précurseurs 

Comme pour la conductivité électrique, la contribution électronique est supérieure pour les 

matériaux à gros grains alors que la contribution du réseau est croissante en fonction du taux 

de nodules de silice dans les matériaux. Afin de déterminer l'influence de ces nodules, il est 

important de comparer des échantillons à microstructures semblables. C'est pourquoi les 

échantillons élaborés à partir de gros précurseurs sont comparés.  

La contribution du réseau est plus faible pour le matériau dont la matrice de densification est 

préparée hors BAG (5,3 W/m.K au lieu de 6,2 W/m.K à température ambiante). Le taux 

d'oxygène, et donc de nodules de silice, dans cet échantillon est plus important, ce qui amène 

à penser que, comme pour le type n, les nodules de silice sont favorables à la diminution de la 

conductivité thermique de la matrice p. 

Les propriétés électriques et thermiques des trois échantillons sont toutes différentes entre 

elles. Les échantillons présentant de bonnes propriétés électriques ont de moins bonnes 

propriétés thermiques, et inversement. Celles-ci se compensent pour donner le même facteur 

de mérite réduit aux trois échantillons : 0,5 à 700 °C. 
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Les nodules de silice semblent présenter un avantage pour les propriétés thermoélectriques 

des matériaux. Grâce à leurs tailles nanométriques, ils diffusent les phonons, diminuant ainsi 

la conductivité thermique des matériaux. Par la suite, les matériaux seront donc élaborés à 

partir de petits précurseurs, et les matrices de densification remplies sous atmosphère 

ambiante. 

Afin de déterminer l'influence de la microstructure des matériaux sur les propriétés 

thermoélectriques, une étude est effectuée sur des matériaux dont les conditions d'élaboration 

sont les mêmes (taille des précurseurs et quantité de nodules de silice similaires) mais ayant 

subi différents traitements de densification donc possédant des microstructures différentes.  

III.3 Influence de la température de densification 

La microstructure influe sur les propriétés thermoélectriques des matériaux. Pour obtenir cette 

variation, les matrices de type n et p sont frittées à différentes température, en haut et en bas 

de la cloche de densification. Les températures de frittage des matériaux sont regroupées dans 

le Tableau III.18 : 

 Si92 type n (0,7 %) Si92 type p (0,7 %) 

Haut de cloche 1140 °C 1240 °C 

Bas de cloche 1250 °C 1320 °C 

Tableau III.18 : Températures de densification des matrices de type n et p déduites de la courbe en cloche de 

densification 

Comme précédemment, les propriétés thermoélectriques sont mesurées après densification. 

Elles sont représentées sur les Figure III.36 et Figure III.37 pour les types n et p 

respectivement. 
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Figure III.36 : Propriétés thermoélectriques de la matrice de type n frittée à différentes positions de la cloche 

de densification 
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Figure III.37 : Propriétés thermoélectriques de la matrice de type p frittée à différentes positions de la cloche 

de densification 

La densification en haut de la cloche entraine une conductivité électrique plus faible pour les 

deux types de matériaux. Elle est de 110 000 S/m à température ambiante pour les matériaux 

densifiés à haute température (bas de la cloche), tant pour le type n que pour le type p. Alors 

qu'elle n'est que de 80 000 S/m pour les matériaux de types n et p frittés à plus basse 

température (haut de la cloche). Ceci peut s'expliquer par la différence de taille de grains. En 

effet, à plus basse température, la croissance des grains est limitée, ce qui provoque la 

présence d'un plus grand nombre de joints de grains. Ainsi, l'activité des dopants est limitée, 

car une plus grande partie ségrége aux joints de grains. Ce phénomène est observé par 

microscopie en transmission pour le phosphore dans la matrice de type n (Figure III.38), et le 

nombre de porteurs de charge ainsi que leur mobilité sont regroupés dans les Tableau III.19 et 

Tableau III.20 pour les types n et p respectivement. 
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Figure III.38 : Ségrégation du phosphore aux joints de grains observée par MET 

 Porteurs de charge (cm-3) 
Mobilité des porteurs 

(cm²/V.s) 

Densification à 1140 °C 1,2.1020 ± 5,8.1019 26 ± 5 

Densification à 1250 °C 1,8.1020 ± 4,0.1019 30 ± 7 

Tableau III.19 : Nombre de porteurs présents dans les matériaux de type n et leur mobilité 

 Porteurs de charge (cm-3) 
Mobilité des porteurs 

(cm²/V.s) 

Densification à 1240 °C 1,7.1020 ± 3,9.1019 23 ±6 

Densification à 1320 °C 2,2.1020 ± 4,3.1019 31 ± 5 

Tableau III.20 : Nombre de porteurs présents dans les matériaux de type p et leur mobilité 

Le nombre de porteurs de charge est plus important pour les matériaux densifiés à plus haute 

température, ainsi que leur mobilité. Ces résultats confirment qu'une plus grande part des 

dopants ségrégent dans les matériaux densifiés à plus basse température (haut de cloche). 

Le coefficient Seebeck est similaire pour les matériaux densifiés à basses et hautes 

températures. Il est de |100| µV/K à température ambiante pour les matrices de types n et p. 

La différence en quantité de porteurs n'est pas suffisamment marquée pour avoir un réel 
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impact sur le coefficient Seebeck. La quantité de porteurs reste dans le domaine optimal. 

Cependant, il est plus élevé à 700 °C pour le type n, atteignant |270| µV/K au lieu de 220 

µV/K pour le type p.  

La taille des grains, en plus d'avoir un impact sur la conductivité électrique, influe aussi sur la 

conductivité thermique. Plus les grains sont petits, plus elle est faible. C'est pourquoi les 

matériaux frittés à plus basse température ont une conductivité thermique plus faible. Elle est 

de 5,8 W/m.K à température ambiante pour les matériaux de types n et p densifiés à haute 

température (bas de la cloche). Pour les matériaux frittés à plus basse température, elle est 

plus élevée pour le type n. La conductivité thermique est de 4,9 et 4,5 W/m.K pour le type n et 

p respectivement. Cependant, un autre paramètre peut entrer en jeu dans la conductivité 

thermique. La densification à plus faible température entraine des nodules plus petits. Leur 

faible dimension engendre une plus faible conductivité thermique. 

Ainsi, selon la température de densification, les propriétés thermoélectriques des matériaux 

sont différentes. Cependant, les diminutions de la conductivité électrique et thermique se 

compensent, c'est pourquoi le facteur de mérite réduit des matériaux est similaire pour 

différentes températures de densification. Respectivement, les facteurs de mérite des matrices 

de types n et p sont égaux à 0,7 et 0,5 à 700 °C. 

III.4 Stabilité des matrices de types n et p 

La stabilité des matrices, synthétisées à partir de petits précurseurs et frittées en haut et en bas 

de la cloche de densification, est étudiée. Tout d'abord, les matrices sont cyclées avec trois 

montées et descentes en température afin de vérifier la stabilité des dopants. Des 

vieillissements de 10 heures puis de 3 semaines sont aussi effectués, à 500 °C. Le choix de 

cette température se base sur l'étude de N. Savvides et D. M. Rowe [SAV 81] qui ont montré 

que l'alliage Si-Ge est moins stable dans la gamme de température 450 – 650 °C.  
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III.4.1 Cyclage 

Les propriétés électriques et thermiques sont mesurées lors de la montée et descente en 

température des échantillons de types n et p. 

III.4.1.1 Type n 

III.4.1.1.1 Matrice densifiée à 1140 °C 

Les propriétés thermoélectriques de la matrice de type n frittée en haut de la cloche de 

densification (1140 °C) sont présentées sur la Figure III.39. 

Figure III.39 : Propriétés thermoélectriques lors des cycles de montée et descente en température de la 

matrice de type n densifiée à 1140 °C 

La conductivité électrique de la matrice de type n est de 78 000 S/m à température ambiante 

lors de la première montée en température. Un décrochage est observé lors de la redescente en 

température. Elle chute à 54 000 S/m à basse température. Cependant, les second et troisième 

cycles mesurent les mêmes valeurs, ce qui signifie que les dopants sont stabilisés. 
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Le même effet est observé pour le coefficient Seebeck. Il est plus faible, en valeur absolue, 

lors de la première montée en température, proche de |105| µV/K à température ambiante. Il 

augmente lors de la redescente à |135| µV/K et se stabilise lors des autres cycles en 

température. La diminution de la conductivité électrique et l'augmentation du coefficient 

Seebeck se compense. Le facteur de puissance reste donc constant d'un cycle à l'autre.  

Quant à la conductivité thermique, aucune évolution n'est observée. Elle reste proche de 3,9 

W/m.K à 700 °C.  

Le facteur de mérite réduit reste constant d'un cycle à l'autre. Il est proche de 0,65 à 700 °C. 

III.4.1.1.2 Matrice densifiée à 1250 °C 

Après une première mesure des propriétés thermoélectriques de la matrice de type n frittée en 

bas de la cloche de densification (1250 °C), trois cycles de montées et descentes en 

températures sont effectués. Les propriétés thermoélectriques mesurées sont présentées sur la 

Figure III.40. 

Figure III.40 : Propriétés thermoélectriques lors des cycles de montée et descente en température de la 

matrice de type n densifiée à 1250 °C 
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La conductivité électrique est plus élevée lors de la première mesure avant cyclage. Elle est de 

113 000 S/m à température ambiante, alors qu’elle chute à 84 000 S/m lors des cycles. Les 

dopants se stabilisent donc dès que la première montée en température est effectuée.  

Le phénomène inverse est observé sur l’effet Seebeck. Il passe de |100| µV/K lors de la 

première mesure à |130| µV/K lors des cycles.  

Le facteur de puissance demeure alors inchangé entre la première mesure et après stabilisation 

des dopants. Aucune différence n’est observée sur conductivité thermique. Elle est proche de 

5,7 W/m.K à température ambiante. Ainsi, comme pour la matrice densifiée à plus basse 

température (1140°C), le facteur de mérite réduit reste constant d'un cycle à l'autre. Il est 

proche de 0,68 à 700 °C. 

III.4.1.2 Type p 

III.4.1.2.1 Matrice densifiée à 1240 °C 

Les propriétés thermoélectriques de la matrice de type p frittée en haut de la cloche de 

densification (1240 °C) sont présentées sur la Figure III.41. 

Figure III.41 : Propriétés thermoélectriques lors des cycles de montée et descente en température de la 

matrice de type p densifiée à 1240 °C 
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Contrairement au type n, aucune variation n'est observée sur les propriétés thermoélectriques 

lors des montées et descentes en température. La conductivité électrique reste proche de 39 

000 S/m et le coefficient Seebeck de 225 µV/K à 700 °C. Quant à la conductivité thermique, 

elle est de 3,9 W/m.K, ce qui donne au matériau un facteur de mérite réduit de 0,52 à haute 

température. 

Dans le cas d’une densification à 1240 °C, il est évident que le bore est un dopant plus stable 

que le phosphore dans la matrice Si-Ge. Quant au phosphore, il se stabilise après une montée 

en température. 

III.4.1.2.2 Matrice densifiée à 1320 °C 

Après une première mesure des propriétés thermoélectriques de la matrice de type p frittée en 

bas de la cloche de densification (1320 °C), trois cycles de montées et descentes en 

températures sont effectués. Les propriétés thermoélectriques mesurées sont présentées sur la 

Figure III.42. 

Figure III.42 : Propriétés thermoélectriques lors des cycles de montée et descente en température de la 

matrice de type p densifiée à 1320 °C 
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Comme pour la matrice de type p densifiée à 1240 °C aucune variation n'est observée sur la 

conductivité électrique lors des montées et descentes en température. Elle reste proche de 57 

000 S/m à 700 °C. Le coefficient Seebeck est plus faible lors de la première montée en 

température avant cyclage. Il est de 210 µV/K puis se stabilise à 230 µV/K à 700 °C. La 

conductivité thermique diminue légèrement lors des cyclages. Elle passe de 4,7 W/m.K à 

haute température lors du premier passage à 4,4 après cyclage. Ainsi, le facteur de mérite 

réduit est augmenté après cyclage. Il est égal à 0,65 à 700 °C, alors qu'il est égal à 0,55 lors du 

premier passage. 

III.4.2 Vieillissement de la matrice 

Les matrices de types n et p sont vieillies pendant trois semaines à 500 °C sous flux d’argon 

afin de vérifier que les nodules de silice restent nanométriques dans le temps et en 

température, afin qu'ils ne détériorent les propriétés thermiques de la matrice. Les propriétés 

électriques et thermiques sont mesurées lors de la montée et descente en température des 

échantillons de types n et p. Cependant, aucune différence n'est observée lors des cyclages en 

température, c'est pourquoi seule la première montée en température est présentée par la suite. 

Les dopants sont donc stabilisés lors des vieillissements. 

Les propriétés thermoélectriques de la matrice de type n frittée à 1140 °C et de la matrice de 

type p densifiée à 1240 °C vieillie pendant trois semaines sont présentées sur la Figure III.43 

et la Figure III.44 respectivement. 
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Figure III.43 : Propriétés thermoélectriques de la matrice de type n vieillie pendant 10 heures et trois 

semaines 
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Figure III.44 : Propriétés thermoélectriques de la matrice de type p vieillie pendant 10 heures et trois 

semaines 

La conductivité électrique n’évolue pas en température dans le temps. A température 

ambiante, elle reste proche de 55 000 S/m pour la matrice de type n et de 82 000 S/m pour la 

matrice de type p. Il est de même pour le coefficient Seebeck. Il est de |125| µV/K à 

température ambiante pour le type n et le type p. 

La microstructure et les dopants semblent alors être stables en température dans le temps, 

évitant la détérioration des propriétés électriques des matériaux 

Aucune évolution n’est observée sur la conductivité thermique des deux matériaux. Elle est de 

4,8 W/m.K et de 4,4 W/m.K pour les types n et p respectivement. Les nodules de silice 

semblent alors être stables en température dans le temps, évitant la détérioration des 

propriétés thermiques des matériaux. 

Ainsi, le ZT est identique après 3 semaines de vieillissement. A 700 °C, il est de 0,65 et de 0,5 

pour les types n et p respectivement. 
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III.5 Conclusion 

Les matrices Si0,92Ge0,08 de types n et p ont de meilleures performances thermoélectriques 

lorsqu’elles sont dopées avec 0,7 % de phosphore et de bore respectivement. Leur facteur de 

mérite réduit est de l’ordre de 0,7 et 0,5 à 700 °C respectivement.  

De nombreux nodules de silice nanométriques sont présents dans ces matériaux. L’étude 

effectuée sur l’influence de ces nodules, en faisant varier leur quantité par différentes 

techniques d’élaboration, a montré qu’ils sont bénéfiques aux matériaux. En effet, leur taille 

nanométrique (60 nm) contribue à la diminution de la conductivité thermique, améliorant 

ainsi le facteur de mérite réduit des échantillons. Lorsque la proportion de nodules au sein du 

matériau est doublée, la conductivité thermique est diminuée de 22 % et de 28 % pour le type 

n et le type p respectivement. 

Afin d’observer l’évolution des propriétés thermoélectriques avec la microstructure des 

matrices (petits et gros grains), le frittage est effectué à deux températures différentes, situées 

en haut et en bas de la cloche de densification. Les propriétés électriques sont plus élevées 

pour les matrices à gros grains, alors que la conductivité thermique est plus faible pour les 

matériaux à petits grains. Les matériaux obtenus sont différents thermoélectriquement, mais le 

facteur de mérite réduit pour les matériaux frittés à différentes températures est le même. Cela 

signifie qu’intégrés dans un module optimisé, c’est-à-dire avec une impédance électrique et 

thermique adapté à l’environnement extérieur, ces matériaux pourront fournir une puissance 

électrique équivalente. Cependant, les dimensions et le nombre de plots thermoélectriques 

seront différents et suivant l’application l’un ou l’autre des matériaux pourra être plus 

avantageux. 

Par la suite, la stabilité des matrices est étudiée. Des cyclages allant de la température 

ambiante à 700 °C sont effectués. Ils permettent de stabiliser les dopants. Le matériau dopé au 

bore est beaucoup plus stable que celui dopé au phosphore, car aucune évolution des 

propriétés électriques n’est observée pour la matrice de type p. Des vieillissements de trois 

semaines à 500 °C sont réalisés afin d’étudier l’impact du vieillissement sur les propriétés 

thermoélectriques, et donc l’effet sur les dopants et les nodules de silice. La conductivité 

thermique des matériaux n et p reste constante, ce qui signifie que la taille des nodules de 

silice n’augmente pas à 500 °C. Après 3 cyclages allant de la température ambiante à 700 °C, 

les propriétés électriques ne sont pas modifiées, renseignant sur la stabilité des dopants. Les 

matrices n et p sont donc stables dans le temps et en température. 
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Afin d’améliorer les propriétés thermoélectriques des matériaux, des nanoparticules peuvent 

être introduites au sein de la matrice. Comme présenté précédemment, les siliciures sont les 

inclusions les plus adaptées. D’après l’étude de N. Mingo et al. [MIN 09], les siliciures 

réduisant le plus efficacement la conductivité thermique sont à base de tungstène, 

d’ytterbium, d’osmium, de molybdène et de ruthénium.   

Cependant, pour être vraiment efficaces, les nanoinclusions doivent : 

� avoir un paramètre de maille proche de celui de la matrice, 

� être stables à la température d’application du matériau, 

� être stables à la température de densification du matériau. 

Les siliciures de ces métaux ont une température de fusion supérieure à celle de la matrice, ils 

sont donc stables à la température d’application du matériau. Cependant, les paramètres de 

maille sont sensiblement différents de celui de la matrice. La différence majeure se situe au 

niveau du coût de la matière première. Le molybdène et le tungstène sont les métaux les 

moins onéreux. Dans cette étude, nous avons retenu le molybdène. C’est pourquoi le 

diagramme ternaire Mo-Si-Ge est étudié dans ce chapitre. 

Les diagrammes de phases sont nécessaires pour étudier les propriétés et la stabilité des 

matériaux. Cependant les nombreux diagrammes de phase actuellement disponibles dans la 

littérature résultent exclusivement d’études expérimentales et bien souvent ils ne sont pas 

exploitables du fait des données discordantes. Afin de vérifier la qualité de ces diagrammes, il 

est nécessaire de procéder à une expertise approfondie et de les modéliser. Le degré de 

confiance qu’on peut ensuite leur apporter dépend de la qualité et de la diversité des données 

expérimentales disponibles et utilisées au cours de l’optimisation, que ce soit en termes de 

quantité ou de qualité. Ce chapitre a pour objectif de présenter les principes de la modélisation 

CalPhad qui permettront de comprendre l’optimisation des diagrammes binaires nécessaires à 

notre étude qui seront présentés par la suite. Ce chapitre terminera sur un premier essai 

d’optimisation du diagramme ternaire compte tenu du peu de données disponibles. 
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IV.1 Description de la méthode CALPHAD 

Il est difficile de décrire thermodynamiquement les systèmes multi-constitués à partir de 

méthodes uniquement expérimentales, à commencer par des systèmes ternaires. C’est 

pourquoi le recours à la modélisation est indispensable. La construction d’un diagramme de 

phases nécessite la description de l’enthalpie libre des phases appartenant au système. Pour 

cela, une méthodologie appelée méthode CalPhad (CALculation of PHAse Diagrams) est 

utilisée. Des modèles thermodynamiques décrivent l'énergie de Gibbs de chaque phase. Les 

données expérimentales ou les résultats de calculs ab initio permettent d’ajuster les 

coefficients des expressions des énergies.  

Dans ce chapitre, le principe de calcul d’un diagramme de phases, son optimisation et enfin 

les modèles utiles disponibles pour la description des phases seront détaillés.  

IV.1.1 Calcul d'un diagramme de phases 

Dans un système polyphasé, le calcul de l'équilibre se détermine par minimisation de 

l’enthalpie libre (ou énergie de Gibbs) du système. Cette fonction thermodynamique est la 

plus importante. Pour comprendre l’importance de cette fonction, il faut s’intéresser à la force 

motrice qui relie la stabilité d’une phase et son enthalpie libre. Le plan tangent aux surfaces 

des énergies de Gibbs des phases stables est appelé plan des tangentes communes. Ce concept 

est illustré sur la Figure IV.1, pour laquelle on considère un système binaire A-B. 
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Figure IV.1 : Courbes d’enthalpies libres d’un système A-B et diagramme de phases du système A-B à une 

température T 

La tangente commune aux phases � et � est représentée en noir sur la Figure IV.1 à la 

température T. De la même façon, les équilibres sont calculés pour chaque température. C’est 

ainsi que le diagramme de phase est déterminé. 

Parmi d’autres outils, le logiciel ThermoCalc [SUN 85] calcule l'équilibre d'un système par 

minimisation de l’énergie de Gibbs. Par la suite, le logiciel peut tracer le diagramme de 

phases ainsi que les fonctions thermodynamiques du système (G, Cp, H, S. . .) en fonction des 

variables choisies. 
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IV.1.2 Optimisation d'un diagramme de phases selon la méthode CALPHAD 

Cette partie abordera la détermination des données expérimentales et des modèles 

thermodynamiques qui sont nécessaires pour l’optimisation d’un système. 

IV.1.2.1 Choix des données expérimentales 

La détermination expérimentale d'un système passe par la synthèse et la caractérisation des 

phases présentes et des compositions intermédiaires.  

Les données expérimentales utiles pour optimiser un système peuvent provenir : 

� d’analyses structurales (diffraction de rayons X, microscopie, analyse chimique…), 

� des mesures de température de transition de phase, de températures d'invariants, de 

solidus ou de liquidus, et de limites de solubilités (ATD, DSC), 

� des mesures thermodynamiques : enthalpie de formation, de transformation ou de 

mélange, activité, potentiel chimique, chaleur spécifique (DSC). 

Lorsque les déterminations expérimentales ne sont pas envisageables, il est possible d’obtenir 

les enthalpies de formation ou de mélange par calculs ab initio. Ils consistent à calculer les 

propriétés d’un matériau donné (molécule ou cristal) via son état électronique. L’absence de 

paramètres empiriques permet à ces approches d’explorer la matière dans des conditions 

extrêmes inaccessibles à l’expérience. 

Pour la modélisation, il est important de :  

� sélectionner les données en fonction de la fiabilité des mesures (conditions 

expérimentales, pureté des éléments de départ, type d'appareillage utilisé...),  

� connaître les incertitudes de mesure. 

Après avoir choisi les données expérimentales, les modèles thermodynamiques adaptés aux 

phases à modéliser doivent être déterminés. 
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IV.1.2.2 Choix des modèles thermodynamiques 

Pour permettre une bonne optimisation d’un système, il est nécessaire de connaître la nature 

des phases à modéliser. Cela comprend leurs données cristallographiques et le fait qu’elles 

soient stœchiométriques ou non afin de leur associer le bon modèle. Les différents modèles 

disponibles pour modéliser les différentes phases seront détaillés dans le troisième 

paragraphe. L’optimisation consiste à déterminer et ajuster les valeurs des paramètres des 

modèles. 

IV.1.2.3 Principe de l'optimisation 

L’ajustement des différents paramètres des fonctions thermodynamiques est effectué à l’aide 

de la méthode des moindres carrés. Elle permet de déterminer les enthalpies libres de 

formation des composés et des phases et les valeurs des termes d'interactions à partir des 

données expérimentales. Une pondération est attribuée en fonction de la qualité des données 

et de leur importance supposée initialement. C’est là que réside toute la difficulté du 

problème.  

Une bonne optimisation repose sur deux points importants : 

� l’accès à de nombreuses données expérimentales effectuées dans les meilleures 

conditions possibles provenant de mesures thermodynamiques ou des données 

calculées, 

� le choix de modèles appropriés. 

Pour un système, il existe une infinité d’optimisations. Elles dépendent des données choisies 

et de leur pondération mais aussi des modèles et de leur nombre de paramètres. 

L’optimisation la plus correcte est celle qui met en jeu le minimum de paramètres. Elle 

s’effectue à l’aide de modules spécialisés de logiciels commerciaux tels que Factsage, Pandat, 

ou encore Thermocalc. Au cours de ce travail, nous avons essentiellement utilisé Thermocalc 

pour tous les calculs thermodynamiques (optimisation et calcul de diagrammes de phases). 
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IV.1.3 Les différents modèles thermodynamiques 

Cette partie a pour but de décrire le formalisme mathématique utilisé pour la description des 

phases. Nous aborderons tout d’abord la description des éléments purs, puis celle des 

composés stœchiométriques ainsi que des solutions de substitution pour enfin détailler le 

modèle en sous-réseaux. 

IV.1.3.1 Description des éléments purs 

Dans leur structure stable, la description des éléments purs est définie par le SGTE (Scientific 

Group Thermodata Europe). Le groupe SGTE les présente sous la forme : 

������ � ��	
���
������ � ����
Eq. IV.1 

où ������ est l'enthalpie libre molaire de l'élément i dans la structure � à la température T, 

�������
�������est l'enthalpie molaire de l'élément i dans son état SER (Stable Element 

Reference). L'état SER est l'état de référence dans la structure cristallographique stable de 

l'échantillon à une température de 298,15 K et une pression de 105 Pa. Ils sont disponibles 

dans une publication de A.T. Dinsdale [DIN 91]. 

La dépendance en température de l’enthalpie libre molaire est donnée par l'expression 

suivante : 

����� � �  !�  "� #$���  %&'�'
'

Eq. IV.2 

où n est un entier positif ou négatif, souvent égal à 2, 3, -1 et 7 ou -9. Respectivement, a et b 

sont l'enthalpie et l'entropie de formation du composé. 

IV.1.3.2 Description des composés stœchiométriques 

La température est le seul facteur influençant l'enthalpie libre des composés 

stœchiométriques. Si l’on se base sur l’hypothèse de Kopp-Neumann, la capacité calorifique 

d'un composé est la somme des capacités thermiques (ou calorifiques) des éléments purs 
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(()*+,- ��. ��� ()�). L'enthalpie libre molaire (par mole d'atome) d'un composé Gcomp(T) 

est alors définie comme suit : 

�*+,-���� � �*+,-	
� ��
������ � �  !�  %��
�

��	
����

Eq. IV.3 

avec �*+,-	
� ��
������ � . �����	
�� ���
������
où ai est la fraction molaire de l'élément i dans une mole de composé noté comp et 

��	
�(298,15 K) l'enthalpie de mélange des éléments purs dans leur état SER pour obtenir le 

composé souhaité à 298,15 K. 

Ici, a + bT est l'enthalpie libre de formation du composé formé à partir des éléments purs dans 

leur état SER.  

IV.1.3.3 Description des solutions de substitution 

L’enthalpie libre molaire d’une solution de substitution est décrite comme la somme de trois 

termes : 

�,� �� �/01��  ��2��  �03��
Eq. IV.4 

où  

�/01�� �� % 4���5���
�6789

Eq. IV.5 

��2�� � :� % 4���#$��4��
�6789

�

Eq. IV.6 

�03�� � 47�49�;789�

Eq. IV.7 
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� 4�� est la fraction molaire de l’élément i. 

� �/01�� est l'enthalpie libre de référence. C'est la somme des enthalpies libres des 

éléments purs 5��� dans la structure � pondérée par les fractions molaires. Pour un 

système ternaire, la somme est effectuée sur A, B et C. 

� ��2�� est l'enthalpie libre liée à l'entropie configurationnelle d'un mélange aléatoire 

des éléments A et B appelé mélange idéal.  

� �03�� est l'enthalpie libre d'excès de la solution. Le terme ;789�  représente le terme 

d'interaction entre les atomes de A et de B dans la solution �. Il est relié aux énergies 

de liaisons A-A, A-B et B-B. Le terme d'interaction est souvent modélisé par un 

polynôme de Redlich-Kister [RED 48] sous la forme :

;789� ��%�<;789�
<

�47� � 49��<

Eq. IV.8 

La modélisation de systèmes thermodynamiques passe par l'optimisation des coefficients du 

polynôme qui sont les termes d'interactions. La valeur du terme d’interaction (Figure IV.2) 

spécifie la façon dont les atomes interagissent à courte distance au sein de la microstructure 

des différents composés. 

Figure IV.2 : Schéma de la répartition des atomes à courte distance sur un réseau cristallin dont le terme 

d'interaction est différent 

La répulsion des atomes de natures différentes, et par conséquent la tendance à rassembler les 

atomes de même nature, est traduite par un terme d'interaction positif alors qu'un terme 

négatif interprète une tendance attractive entre atomes de natures différentes. Un terme 

d'interaction nul présente un placement des atomes aléatoire (aucune interaction entre 

atomes). 
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IV.1.3.4 Description du modèle en sous-réseaux 

Le modèle en sous réseau est le modèle des solutions de substitution généralisé à tous les sites 

présentant un mélange d’atomes. Il permet l’obtention de nombreux paramètres qui sont 

largement utilisé dans la communauté CALPHAD. Ce modèle a été généralisé par B. 

Sundman et al. [SUN 81]. Il offre la possibilité de modéliser les transitions ordre / désordre, 

des solutions solides d'insertion et la non-stœchiométrie des composés intermétalliques.  

Des parenthèses symbolisent chaque sous-réseau. Elles contiennent les éléments présents sur 

le site cristallographique associé au sous-réseau. Ces derniers peuvent être pondérés en 

fonction de la multiplicité des sites cristallographiques qu'ils représentent. Pour mieux 

comprendre cela, regardons l'exemple suivant : 

(A,B)x(C,D)y 

Les coefficients x et y sont les multiplicités de chaque sous-réseau. Le premier sous-réseau 

contient les espèces A et B alors que le second comprend deux éléments C et D. 

Dans certains cas, pour distinguer des éléments présents sur des sous-réseaux différents, ceux-

ci sont séparés par «  :  ». Par exemple, GA:D est l'enthalpie libre du composé AD, modélisé 

par deux sous-réseaux contenant chacun, respectivement, un atome de A et un atome de D. 

Comme décrit précédemment, l'enthalpie libre est définie comme la somme d'une enthalpie de 

référence, d'une enthalpie idéale et d'une enthalpie d'excès. Les équations suivantes en 

détaillent le calcul dans le cas de modèle en sous-réseau. 

�/01�� � =7>=?>>5�7@?  =7>=A>>5�7@A  =9> =?>>5�9@?  =9> =A>>5�9@A
Eq. IV.9 

��2�� � :��BCB=7> #$�=7> �  =9> #$�=D> �E  FB=?>> #$�=?>>�  =A>> #$�=A>>�EE�
Eq. IV.10 

�03�� � =7>=9> =?>>;789@?  =7>=9> =A>>;789@A  =7>=?>>=A>>;7@?8A  =7>=9> =?>>=A>>;789@?8A

Eq. IV.11 

Dans ces expressions, =�G est le rapport entre le nombre de site du sous-réseau s occupé par 

des atomes de i et le nombre de site total du sous-réseau. 
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Les enthalpies libres °GA:C, °GB:D, °GA:D, et °GB:C sont les énergies des quatre composés 

formés en associant les quatre éléments des deux sous-réseaux. Lors de l’optimisation d’un 

système, l'utilisation du modèle en sous-réseaux implique la détermination de ces enthalpies 

libres à partir de données expérimentales (ou ab initio). 

Dans la partie suivante seront décrits les différents diagrammes binaires nécessaires à 

l’optimisation du diagramme ternaire souhaité, Mo-Si-Ge. Les différentes phases de chaque 

système binaire ainsi que leurs données cristallographiques seront détaillées afin de remonter 

au diagramme ternaire qui sera détaillé dans la dernière partie de ce chapitre. 

IV.2 Description et optimisation des systèmes binaires 

Dans cette partie, les trois diagrammes binaires (Si-Ge, Mo-Si et Mo-Ge) vont être décrits 

afin de déterminer les paramètres importants qui serviront à optimiser le diagramme ternaire. 

IV.2.1 Système Si-Ge 

Le diagramme de phase Si-Ge est un diagramme parfaitement établi. Le diagramme de phase 

est très simple, montrant une solubilité complète à la fois dans la phase liquide et dans la 

structure cristalline diamant (Figure IV.3). 

Figure IV.3 : Diagramme de phase Si-Ge modélisé par Bergman et al. [BER 92]
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Les températures des différents invariants ainsi que les compositions des phases présentes 

sont rassemblées dans les Tableau IV.1 et Tableau IV.2. 

Invariant
Compositions des phases

(% at. Si)
T (°C) Type

L�(Ge) 0 938.3 Fusion 

L�(Si) 100 1414 Fusion 

Tableau IV.1 : Equilibres du système binaire Si-Ge 

Phase
Symbole de 

Pearson

Groupe 

d’espace

Strukturbericht 

désignation
Prototype Référence

(Si) (Ge) cF8 Fd3m A4 Cdiamant [KOZ 04] 

Tableau IV.2 : Données cristallographiques du système binaire Si-Ge 

Les limites du solidus et du liquidus ont été déterminés expérimentalement par H. Stöhr et W. 

Klemm [STO 39] et F.X. Hassion et al. [HAS 55]. Les données du système ont été reprises 

par R.W. Olesinski et G.J. Abbaschian [OLE 84] qui ont optimisé le diagramme. Les données 

concernant les éléments purs ont été établies par A.T. Dinsdale [DIN 91]. C. Bergman et al. 

[BER 92] ont mesuré expérimentalement les données thermodynamiques nécessaires à 

l’optimisation. Le Tableau IV.3 regroupe les enthalpies et entropies nécessaires à la 

description de la phase liquide.  

Phase �HLiq (J/mol) �SLiq (J/(mol.K)) 

Liquide (Si,Ge) 6610 0.354 

Tableau IV.3 : Enthalpies et entropies de la phase liquide (Si,Ge) 

Les données optimisées sont en accord avec les données expérimentales. Ces résultats étant 

largement disponibles dans la littérature, aucune nouvelle optimisation n’est à prévoir 

concernant ce système. 
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IV.2.2 Système Mo-Si 

Les siliciures de molybdène sont très étudiés car ils sont connus pour leurs bonnes propriétés : 

haut point de fusion et excellente résistance à l’oxydation à hautes températures. De ce fait, le 

diagramme binaire Mo-Si a fait l’objet de nombreuses optimisations. Une première ébauche 

du diagramme a été calculée à partir de données expérimentales par A.B. Gokhale et G.J. 

Abbaschian en 1991 [GOK 91]. L’optimisation la plus aboutie est celle réalisée par Y. Liu et 

al. [LIU 00], en 2000, prenant en compte toutes les données expérimentales compilées par 

A.B. Gokhale et G.J. Abbaschian [GOK 91] (Figure IV.4).

Figure IV.4 : Diagramme de phase Mo-Si modélisé par Y. Liu et al. [LIU 00] 

Le système Mo-Si comporte trois composés intermétalliques. MoSi2 et Mo5Si3 sont 

congruents et Mo3Si est formé par réaction péritectique. Il présente de plus une faible 

solubilité du silicium dans le molybdène. Les différents points (triangles, carrés, ronds…) 

représentés sur ce diagramme sont des points expérimentaux obtenus lors de précédentes 

études ([HAM 51], [KIE 52], [CHE 64], [SVE 71], [BRE 80], [DIN 91], et [GOK 91]) alors 

que les traits ont été calculés par la méthode CalPhad lors de la compilation de Y. Liu et al. 

[LIU 00]. Lors de cette dernière optimisation, la transformation polymorphique de la phase 

MoSi2 à 1900°C décrite par V.N. Svechnikov et al. [SVE 71] n’a pas été prise en compte car 

elle est mal définie ; la phase �-MoSi2 n’est thermodynamiquement pas stable. 
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Les températures des différents invariants ainsi que les structures des phases présentes sont 

rassemblées dans les Tableau IV.4 et IV.5 présentés ci-dessous. 

Invariant 
Compositions des phases 

(% at. Si) 
T (K) Type 

L�(Mo)  0  2896 Fusion 

L�(Mo) + Mo3Si 25.4 5.0 25 2296 Péritectique 

L�Mo3Si + Mo5Si3 26.0 25 37.5 2293 Eutectique 

L�Mo5Si3  37.5  2453 Congruence 

L�Mo5Si3 + MoSi2 55 37.5 66.7 2179 Eutectique 

L�MoSi2  66.7  2293 Congruence 

L�MoSi2 + (Si) 98.2 66.7 100 1679 Eutectique 

L�(Si)  100  1687 Fusion 

Tableau IV.4 : Equilibres invariants du système binaire Mo-Si d’après Y. Liu et al. [LIU 00] 

Phase 
Symbole de 

Pearson 

Groupe 

d’espace 

Strukturbericht 

désignation 
Prototype Référence

(Mo) cI2 Im-3m A2 W [TSA 92] 

Mo3Si cP8 Pm-3n A15 Cr3Si [CHR 83]

Mo5Si3 tI38 I4/mcm D8m W5Si3 [CHR 83]

MoSi2 tI6 I4/mmm C11b MoSi2 [CHR 93]

(Si) cF8 Fd3m A4 Cdiamant [KOZ 04]

Tableau IV.5 : Données cristallographiques du système binaire Mo-Si 

Cette optimisation s’appuie sur de nombreuses valeurs thermodynamiques, expérimentales 

([HUL 73], [CHA 74], [CHA 73], [BAR 89]) et optimisées ([KAU 97], [VAH 89], [COS 94], 

[BAI 99], [LIU 00]). Celles-ci sont présentées dans les Tableau IV.6 et IV.7 où sont détaillées 

respectivement les enthalpies et les entropies de formation standard des phases 

intermétalliques.  
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Phases
Valeurs expérimentales Valeurs optimisées 

[HUL 73] [CHA 74] [CHA 73] [BAR 89] [KAU 97] [VAH 89] [COS 94] [BAI 99] [LIU 00] 

Mo3Si -24.9±2 -29.1±3 -29.1±3 -25.418 -28.372 -29.710 -31.750 -29.805 -27.900 

Mo5Si3 -38.6±2 -38.7±3 -38.7±3 -37.813 -38.682 -37.008 -39.173 -37.088 -38.980 

MoSi2 -43.8±2 -43.9±3 -43.9±3 -39.609 -42.530 -46.516 -45.667 -46.515 -47.156 

Tableau IV.6 : Enthalpies de formation standard (�Hf° en kJ.mol
-1

at
-1

) des phases intermétalliques du 

système Mo-Si à 298°C 

Phases 
Valeurs expérimentales Valeurs optimisées 

[HUL 73] [CHA 74] [CHA 73] [BAR 89] [KAU 97] [VAH 89] [COS 94] [BAI 99] [LIU 00] 

Mo3Si 0.13±0.29 0.42±1.3 0.42±1.2 0.4181 0.296 -0.5096 2.5 0.6177 0.28 

Mo5Si3 -0.79±1.25 1.0±1.3 1.0±1.2 0.9894 0.54 3.78675 5.745 3.8197 1.349 

MoSi2 -2.63±4.22 -0.42±1.3 -0.4±1.2 -0.406 -0.07 2.83236 4.2533 2.8423 -0.223 

Tableau IV.7 : Entropies de formation standard (�Sf° en J.mol
-1

K
-1

) des phases intermétalliques du système 

Mo-Si à 298°C 

Les résultats de Y. Liu et al. [LIU 00] concernant le calcul des données thermodynamiques se 

rapprochent fortement des valeurs expérimentales ainsi que des valeurs calculées par les 

auteurs des références citées. De plus le diagramme obtenu est en parfait accord avec les 

résultats expérimentaux. 

Comme pour le système Si-Ge, les données concernant le calcul du diagramme Mo-Si sont 

utilisables sans aucune modification. Lors de l’optimisation du diagramme ternaire, les 

résultats de la littérature concernant ces deux systèmes seront donc utilisés. Dans la prochaine 

partie, il sera montré que ce n’est pas le cas du diagramme Mo-Ge. 

IV.2.3 Système Mo-Ge 

Le binaire Mo-Ge est le moins étudié des trois systèmes nous intéressant. Dans la première 

partie seront reportées les informations trouvées dans la littérature, puis seront détaillées dans 

la seconde partie les mesures expérimentales effectuées pour compléter les données 

thermodynamiques nécessaires à son optimisation. 
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IV.2.3.1 Diagramme de la littérature 

Une première ébauche du système Mo-Ge a été réalisée par P. Stecher et al. [STE 63] en 

1963. Des synthèses et des caractérisations thermiques ont été effectuées afin de déterminer 

les phases présentes dans ce système, ainsi que leurs températures de transition de phases  

(Figure IV.5). 

Figure IV.5 : Diagramme de phase Mo-Ge modélisé par P. Stecher et al. [STE 63] 

L’existence de quatre phases a été mise en évidence: Mo3Ge, Mo5Ge3, Mo2Ge3 et MoGe2. Par 

la suite, R.W. Olesinski et G.J. Abbaschian [OLE 87] ont repris ce diagramme (Figure IV.6). 

Une différence apparait ; la phase Mo2Ge3 n’a pas la bonne composition, il s’agit de la phase 

Mo13Ge23.  
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Figure IV.6 : Diagramme de phase Mo-Ge modélisé par Olesinski [OLE 87] 

Dans cette nouvelle détermination, le système Mo-Ge comporte quatre phases : MoGe2, 

Mo13Ge23, Mo5Ge3 et Mo3Ge, toutes formées par réaction péritectique. Il présente une 

solubilité de 5% du germanium dans le molybdène à 1800°C alors que la solubilité de Mo 

dans Ge est négligeable. Ce diagramme a été évalué à partir des points expérimentaux obtenus 

par P. Stecher et al. [STE 63].  

Les températures des différents invariants, les compositions des phases présentes et les 

données cristallographiques sont rassemblées dans les Tableau IV.8 et IV.9. 

Invariant 
Compositions des phases 

(% at. Mo) 
T (°C) Type 

L�(Ge)  0  938.3 Fusion 

L�(Ge) + �MoGe2 0.7 0 33.3 935 Eutectique 

L + Mo13Ge23��MoGe2 4.5 36.1 33.3 1080 Péritectique 

L + Mo5Ge3�Mo13Ge23 20 62.5 36.1 1520 Péritectique 

L + Mo3Ge�Mo5Ge3 50 75 62.5 1730 Péritectique 

L + (Mo)�Mo3Ge 60 95 75 1800 Péritectique 

L� (Mo)  100  2623 Fusion 

Tableau IV.8 : Equilibres invariants du système binaire Mo-Ge d’après R.W. Olesinski et G.J. Abbaschian 

[OLE 87] 
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Phase 
Symbole de 

Pearson 

Groupe 

d’espace 

Strukturbericht 

désignation 
Prototype Référence

(Mo) cI2 Im-3m A2 W [TSA 92] 

Mo3Ge cP8 Pm-3n A15 Cr3Si [SEA 52] 

Mo5Ge3 hP16 P63/mcm D88 Mn5Si3 [STE 63] 

MoGe2 oP12 Pnma C23 PbCl2 [BRO 65]

(Ge) cF8 Fd3m A4 Cdiamant [KOZ 04]

Tableau IV.9 : Données cristallographiques du système binaire Mo-Ge 

Les pointillés sur les extrémités et sur la phase Mo13Ge23 représente une incertitude sur le 

tracé du diagramme. De plus, certaines températures indiquées concernant les paliers ne sont 

qu’approximatives (jusqu’à ± 30°C pour certains invariants). 

D’autres résultats concernant les enthalpies de formation sont regroupés dans le  

Tableau IV.10. 

Phases Valeurs expérimentales Références 

Mo3Ge -3.6±1.2 [PEA 55] 

Mo5Ge3 -16.2±1 [JUN 91] 

MoGe2 -1.9 [YAS 01] 

Tableau IV.10 : Enthalpies de formation standard (�Hf en kJ.mol
-1

at
-1

) des phases intermétalliques du 

système Mo-Ge 

Pour une bonne optimisation du système, il est nécessaire d’obtenir plus d’informations. Des 

synthèses ont donc été effectuées pour mesurer certains paramètres thermodynamiques à 

l’aide d’analyses thermiques. Ces résultats seront détaillés dans la partie suivante. 

IV.2.3.2 Optimisation du diagramme binaire 

L’optimisation du diagramme binaire passe par les caractérisations thermodynamiques des 

différentes phases et de compositions intermédiaires synthétisées. La méthode de synthèse 

utilisée est la réaction en phase solide à hautes températures, en tube de silice scellé sous vide. 

Elle est décrite dans la sous-partie suivante. 
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IV.2.3.2.1 Synthèses des phases et des compositions 

Cette méthode de synthèse est utilisée pour l’élaboration des matériaux lors de l’étude des 

diagrammes Mo-Ge et Mo-Si-Ge. Les synthèses sont réalisées dans des creusets en carbone 

vitreux. En effet, ce matériau ne contamine pas les produits, et il est de plus résistant aux 

chocs thermiques. Le molybdène (Alfa Aesar, 99.999%) et le germanium (Alfa Aesar, 

99.999%) sont directement introduits en quantité stœchiométrique dans ces creusets, en boîte 

à gants, sous argon. Ces derniers sont ensuite introduits dans des tubes en silice, de 20 mm de 

diamètre. Une vanne fermée est fixée sur ces tubes, afin de pouvoir les garder sous 

atmosphère contrôlée (argon) lorsqu’ils sont sortis de la boîte à gants. Ils sont ensuite scellés 

sous vide secondaire (environ 5.10-6 mbar) afin d’éviter l’oxydation des réactifs (Figure IV.7). 

Figure IV.7 : Photo représentant les creusets encapsulés dans un tube en silice 
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L’ensemble est introduit dans un four tubulaire et porté à différentes températures selon la 

phase synthétisée, à une vitesse de 240°C/h. La température du changement de phase relevé 

sur le diagramme précédent a permis de déterminer la température de synthèse. La 

température est fixée 50°C en dessous du péritectique par précaution. La température 

maximale atteinte est 1050°C afin que le tube de silice ne se détériore pas. La durée du palier 

varie en fonction des compositions. Les températures de synthèse ainsi que les durées des 

paliers sont regroupées dans le Tableau IV.11. 

Phase Température (°C) Temps du palier (h) 

4%Mo 96% Ge 860 48 

6% Mo 94% Ge 860 48 

10% Mo 90% Ge 1020 72 

20% Mo 80% Ge 1020 72 

30% Mo 70% Ge 1020 72 

MoGe2 1020 72 

Mo13Ge23 1050 108 

Mo5Ge3 1050 120 

Mo3Ge 1050 132 

Tableau IV.11 : Températures et temps des paliers utilisés pour la synthèse des différentes phases 

La température de changement de phases étant élevée pour les phases riches en molybdène, le 

palier est maintenu plus longtemps afin d’être certain que la diffusion solide-liquide soit 

complète. Après ce délai, le tube est retiré du four, sans trempe. 

Les compositions sont ensuite caractérisées par diffraction des rayons X suivie de MEB/EDX. 

Par la suite des analyses thermiques (ATD/DSC) sont effectuées pour déterminer les 

températures de transition de phase ainsi que les enthalpies de formation. Etant limité en 

température par l’équipement d’analyses thermiques, seule la partie la plus riche en 

germanium, jusqu’à la phase MoGe2, a été étudiée en détail. 

Les différentes compositions et leur caractérisation sont décrites dans la suite de ce chapitre. 
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IV.2.3.2.2 Caractérisations des différentes compositions 

o Phase MoGe2

La phase est synthétisée à partir d’un mélange stoechiométrique. Une analyse par diffraction 

des rayons X (Figure IV.8) est effectuée afin de vérifier que le produit est bien cristallisé. 
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Figure IV.8 : Diffractogramme de la phase MoGe2 obtenue lors de la réaction en phase solide 

Les résultats expérimentaux sont représentés par la ligne continue noire. Les traits rouges 

verticaux représentent le diagramme fourni par le Pearson’s crystal data. Toutes les raies de 

diffraction du produit correspondent aux raies de la phase de référence, MoGe2

Le produit semble pur, sans présence d’autres phases. Afin de vérifier la pureté du produit, 

une observation microscopique (Figure IV.9) ainsi qu’une analyse chimique par EDX 

présentée dans le Tableau IV.12 sont effectuées.  
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La transition de phase s’effectue à partir de 1081°C d’après l’analyse ATD. La température 

déterminée est en parfait accord avec la littérature. L’analyse par DSC (Figure IV.10) permet 

de déterminer l’enthalpie de formation de la phase analysée et de vérifier la température de 

changement de phase. 

Figure IV.10 : Courbe de DSC obtenue lors de la montée en température

Le changement de phase s’effectue à partir de 1085°C. Une petite différence de température 

entre la mesure d’ATD et celle de DSC est observée. Elle s’explique par la différence de 

vitesse de chauffe, qui sont de 5°C/min et 10°C/min respectivement. 

L’enthalpie de formation s’obtient par détermination de la surface du pic qui est ensuite 

multipliée par la masse molaire de la phase. Ici, l’enthalpie molaire de la phase MoGe2

obtenue est de |1.986| kJ / mol atomique, ce qui est très proche de celle trouvée par A. Yassin 

et al. [YAS 01] (|2| kJ / mole atomique). 

Après cette phase, les phases plus riches en molybdène ont aussi été synthétisées et 

caractérisées. La limite en température de l’équipement d’analyse (ATD et DSC) n’a pas 

permis d’atteindre les températures de transition de phase et les enthalpies de formation. 

Cependant ces analyses ont permis de vérifier qu’aucune nouvelle transition n’apparait dans 

ce diagramme pour de fortes concentrations en molybdène jusqu’à 1300°C.  

Une étude plus détaillée sur l’étude du diagramme pauvre en molybdène a donc été effectuée. 

Des compositions intermédiaires entre le germanium et MoGe2 ont été étudiées. Toutes ces 

compositions seront alors composées de ces deux phases. 
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o Compositions 

Les compositions étudiées sont : 30%, 20%, 10%, 6% et 4% en molybdène. L’étude de la 

première composition citée est détaillée ci-dessous. 

Le diffractogramme (Figure IV.11) montre bien la présence des deux phases attendues : 

MoGe2 et Ge. En comparant l’intensité des raies de ces deux phases, la phase MoGe2 est 

majoritairement présente. 
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Figure IV.11 : Diffractogramme de la composition 30% Mo 70% Ge obtenue  

Afin de vérifier la présence et l’homogénéité de ces deux phases, une analyse microscopique 

et chimique est effectuée (Figure IV.12 et Tableau IV.13). 
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Figure IV.13 : Affinement du diffractogramme de la composition 30% Mo, 70% Ge 

Le résultat de cet affinement donne une composition de 88 % de MoGe2 et 12 % de Ge, ce qui 

est proche des résultats attendus. Après cette étude, une analyse thermique est effectuée 

(Figure IV.14), afin de vérifier les températures des invariants. 

Figure IV.14 : Courbe de DSC obtenue lors de la montée en température 
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Cette analyse montre des transitions de phase aux environs de 800°C, de 930°C et de 1100°C. 

Deux des trois transitions étaient attendues contrairement à celle apparaissant à 800°C. Le 

diagramme trouvé dans la littérature [OLE 87] ne la mentionne pas.  

Deux discontinuités après les pics à 860 °C et 930 °C sont également remarquées. Une 

deuxième rampe est effectuée (Figure IV.15) pour vérifier s’il s’agit d’impuretés disparaissant 

avec la montée en température, ou d’autres transitions. 

Figure IV.15 : Courbe de DSC obtenue lors de la deuxième montée en température 

Les discontinuités présentes lors de la première rampe n’apparaissent plus. Ces disparitions 

peuvent s’expliquer par une homogénéisation du produit. Uniquement trois transitions de 

phase proches de 800 °C, 930 °C et 1100 °C sont observées. 

La même étude a été effectuée pour toutes les compositions citées précédemment. Pour 

chacune, les mêmes invariants apparaissent, c’est pourquoi elles ne seront pas toutes 

détaillées ici, mais résumées sur la Figure IV.16. 
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Figure IV.16 : Comparaison des points du diagramme et des points expérimentaux 

Les invariants attendus et la température de transformation de la phase MoGe2 se retrouvent 

bien lors de nos mesures. Cependant on remarque un invariant apparaissant à 800°C. Sa 

nature sera déterminée dans la partie suivante. 

o Diagramme binaire obtenu 

Après l’obtention des données thermodynamiques, l’optimisation du diagramme binaire Mo-

Ge peut être entreprise. Les températures de transition de phase et les enthalpies de formation 

des phases sont introduites dans le logiciel. Le diagramme obtenu après optimisation par la 

méthode CalPhad apparaît sur la Figure IV.17. 

Figure IV.17 : Diagramme binaire Mo-Ge obtenu après optimisation par la méthode CalPhad 
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Les triangles orientés vers le haut représentent les points issus du diagramme optimisé par 

Olesinski [OLE 87] et ceux orientés vers le bas sont les points expérimentaux obtenus lors de 

l’étude. Quelques changements concernant la courbe de liquidus pour les concentrations 

riches en molybdène ainsi qu’un nouvel invariant en début de diagramme sont observés. La 

fonction liquidus est habituellement une fonction croissante concave, c’est pourquoi elle a été 

recalculée. L’étude s’étant focalisée sur la partie riche en germanium, elle sera regardée plus 

en détail (Figure IV.18).  

Figure IV.18 : Partie riche en germanium du système binaire Mo-Ge optimisé détaillée 

En tenant compte des invariants et des paramètres d’interactions déterminés, le diagramme 

obtenu après optimisation est proche des valeurs de R.W. Olesinski et G.J. Abbaschian [OLE 

87]. L’invariant déterminé à 800 °C n’apparait pas sur le diagramme. Afin de déterminer sa 

nature, il faut s’intéresser au diagramme de phase Ge-O [PRE 90]. 
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Figure IV.19 : Diagramme de phase Ge-O modélisé par Pradel [PRE 90] (ligne continue : équilibre stable ; 

ligne discontinue : équilibre métastable) 

Une transition de phase de l’équilibre métastable GeO2 est observée à 860°C. Cette 

température est la température de fin de transition observée sur les analyses thermiques. Une 

hypothèse peut alors être émise. Lors des synthèses, une légère oxydation du germanium a 

lieu, trop faible pour être observée par analyse DRX, mais observable par analyse thermique. 

L’optimisation de ce diagramme n’est pas complètement terminée, en l’état actuel des 

connaissances, car de nombreuses données thermodynamiques n’ont pas pu être remesurées. 

De plus, d’autres analyses devraient être effectuées afin de vérifier l’oxydation du 

germanium. Cependant, cette optimisation constitue le premier stade du calcul qui peut être 

considérée suffisante pour l’utilisation du diagramme qui est l’objectif premier de cette partie. 

L’optimisation des trois diagrammes binaires permet de déterminer le diagramme ternaire. 

Les diagrammes binaires Si-Ge et Mo-Si sont parfaitement connus, seul le diagramme Mo-Ge 

a nécessité une étude plus profonde afin de pouvoir le calculer. Après l’optimisation de ce 

diagramme, toutes les informations nécessaires à l’obtention du diagramme ternaire sont 

recueillies. 
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IV.3 Optimisation du diagramme ternaire 

Après la détermination des trois diagrammes binaires, le diagramme ternaire peut à présent 

être calculé. Dans cette partie seront présentés le diagramme ternaire obtenu, ainsi que les 

vérifications expérimentales effectuées concernant certaines compositions. 

IV.3.1 Calcul du diagramme ternaire 

La compilation des trois diagrammes binaires permet la détermination du diagramme ternaire 

souhaité : Mo-Si-Ge. Il sera étudié entre 500°C (Figure IV.20) et 1000°C (Figure IV.21) qui 

est l’intervalle de température dans lequel le matériau sera utilisé. 

Ce diagramme permettra de déterminer la nature des nanoinclusions qui seront insérées dans 

la matrice Si0,92Ge0,08.  

Figure IV.20 : Diagramme ternaire Mo-Si-Ge à 500°C 

A 500°C, aucun composé ternaire n’apparait. Le point rouge situe la composition Si0,92Ge0,08. 

Cette dernière est de structure diamant, c’est la phase nommée 7. A proximité de cette 

composition, seule la phase MoSi2 (numéro 5) est présente. Cette phase est donc stable fans la 

matrice. Afin de vérifier qu’elle reste stable lors des applications thermoélectriques des 

matériaux, le diagramme ternaire est tracé à 1000°C (Figure IV.21). 
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Figure IV.21 : Diagramme ternaire Mo-Si-Ge à 1000°C

A cette température, une nouvelle phase apparait, la phase liquide. Cependant, elle n’apparait 

pas dans la partie du diagramme qui nous intéresse. Proche de la matrice (numéro 8), à 

nouveau seule la phase MoSi2 semble stable.  

Afin de visualiser au mieux la phase à base de molybdène stable dans la matrice, Si0.92Ge0.08-

Mo est tracé (Figure IV.22). Comme les nanoinclusions de siliciure de molybdène en 

interaction avec SiGe seront introduites en faible quantité, un zoom est effectué afin de 

clarifier le diagramme. 

Figure IV.22 : Section isoplèthe Mo-SiGe (92/08) 
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Jusqu’à 33.33 % de molybdène et 1200 °C, seules les phases MoSi2 et SiGe sont stables. La 

température maximale d’application du matériau étant de 1000 °C et les inclusions étant de 

l’ordre de quelques pourcents de molybdène, il est possible d’après le diagramme, d’affirmer 

que la phase stable dans la matrice est MoSi2.  

Pour le confirmer, des vérifications expérimentales doivent être effectuées. Elles sont 

présentées dans la partie suivante. 

IV.3.2 Vérifications expérimentales 

Afin de vérifier que la phase MoSi2 est la phase stable dans la matrice, des synthèses sont 

effectuées entre la matrice choisie (Si0.92Ge0.08) et la phase MoSi2 (Figure IV.23). 

Figure IV.23 : Compositions synthétisées pour effectuer les vérifications expérimentales 

Les compositions proches de la matrice (composition 3 et 4) ont été synthétisées par réaction 

en phase solide, et celles proches de MoSi2 (composition 1 et 2) par SHS. Cette méthode de 

synthèse est décrite dans le dernier chapitre. Afin de vérifier la nature des phases présentes 

dans les différentes compositions, une analyse par diffraction des rayons X (Figure IV.24 et 

Figure IV.25) suivie d’une analyse microscopique et chimique est effectuée pour chacune 

d’entre elles. Seule la composition la plus riche en molybdène (composition 1) sera présentée, 

ainsi que celle plus riche en Si0,92Ge0,08 (composition 4). 
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Figure IV.24 : Diffractogramme de la composition 1 
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Figure IV.25 : Diffractogramme de la composition 4 

Les diffractogrammes obtenus indiquent bien la présence des deux phases attendues, la 

matrice SiGe et la phase MoSi2. Selon l’intensité des pics, la phase MoSi2 est largement 

majoritaire sur le premier diffractogramme, contrairement au deuxième où la matrice est 

principalement observée. Les deux autres compositions présentent elles aussi un mélange des 
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deux phases, avec MoSi2 largement majoritaire dans la composition 1, et une répartition des 

phases plus homogène dans les deux autres compositions (2 et 3). 

Les synthèses et caractérisations effectuées permettent d’affirmer que la phase MoSi2 est la 

phase stable dans la matrice Si0,92Ge0,08, comme indiqué après obtention du diagramme 

ternaire.  

IV.4 Conclusion 

Dans ce chapitre, la méthode Calphad a tout d’abord été décrite. Les données nécessaires à 

l’optimisation des diagrammes ainsi que les différents modèles disponibles ont été détaillés. 

Par la suite, les diagrammes binaires nécessaires à l’obtention du diagramme ternaire Mo-Si-

Ge ont été étudiés. Deux d’entre eux (Si-Ge et Mo-Si) sont parfaitement connus, 

contrairement au système Mo-Ge. Une étude plus approfondie sur ce diagramme a été 

effectuée, car peu de données thermodynamiques sont disponibles dans la littérature. Pour ce 

faire, différentes compositions ont été synthétisées puis caractérisées pour déterminer les 

enthalpies de formation et les températures de transformation des phases. 

Après obtention de ce diagramme binaire, le diagramme ternaire Mo-Si-Ge a pu être établi. 

Bien que l’étude totale de ce diagramme nécessite un grand nombre d’expériences (synthèses 

et mesures de données thermodynamiques), cette première ébauche a permis la détermination 

de la phase stable dans la matrice, pour les températures d’applications du matériau. Cette 

étude a permis de mettre en évidence qu’aucun composé ternaire ne se forme, et que la seule 

phase stable dans la matrice Si0,92Ge0,08 est MoSi2. Cette phase constituera donc les 

nanoinclusions.  
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Après avoir optimisé les conditions d’élaboration de la matrice et déterminé la nature des 

nanoinclusions stables dans celle-ci, leur incorporation peut être effectuée. Elle est détaillée 

dans ce chapitre en cinq parties. 

La première partie décrira les méthodes de préparation des nanoparticules, à savoir la 

diminution de la taille des particules du molybdène par broyage mécanique et la synthèse de 

la phase MoSi2 par combustion auto-propagée. Dans cette partie sera également présenté 

l'ajout des nanoparticules à la matrice Si0,92Ge0,08 : ces mélanges constitueront la matière 

première pour l’élaboration des différents composites. 

La deuxième partie sera consacrée à la densification des composites de type n et de type p 

élaborés à partir de nanoparticules de molybdène. L'objectif de cette approche nommée 

"siliciuration in-situ" est de vérifier la formation des siliciures durant le frittage. L'influence 

de la température de densification sur les propriétés thermoélectriques sera alors analysée. La 

compréhension des phénomènes reposera sur une analyse précise des microstructures. 

L'influence de la fraction volumique de nanoinclusions de molybdène y sera aussi détaillée.  

La troisième partie s'intéressera à la densification des composites de type n et de type p 

élaborés à partir de nanoinclusions de MoSi2. Les propriétés thermoélectriques de ces 

matériaux seront alors analysées et comparées à ceux obtenus par la voie "siliciuration in-

situ".  

Les propriétés thermoélectriques des composites obtenus seront ensuite comparées aux 

matrices obtenues dans le chapitre III et aux matrices référencées dans la littérature comme 

présentant les meilleures performances. Cette comparaison constituera la quatrième partie. 

La dernière partie permettra de conclure quant à la validation de ces approches. 

V.1 Préparation des nanoparticules 

Avant d'être ajouté à la matrice, les nanoparticules doivent être préparées. La première partie 

décrira le broyage du molybdène permettant d'obtenir des tailles de cristallites compatibles à 

leurs intégrations dans la matrice. D'après N. Mingo et al. [MIN 09], les nanoinclusions 

inférieures à 20 nm sont favorables à la diminution de la conductivité thermique de la matrice 

Si0,92Ge0,08. Dans cette étude, l'optimum trouvé pour la composition Si0,5Ge0,5 est de 2,5 nm. 

La seconde partie détaillera l’obtention de la phase MoSi2 nanométrique par combustion auto-

propagée suivie d’un broyage. 
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V.1.1 Broyage du molybdène 

Le molybdène utilisé est commercialisé par Sigma Aldrich, de pureté 99.999 % et de 

granulométrie inférieure à 100 nm. La poudre est tout d'abord analysée par diffraction des 

rayons X (Figure V.1). 
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Figure V.1 : Diffractogramme de rayons X de la poudre de molybdène commercial 

Le molybdène ne présente pas d'impuretés, mais ne semble pas être nanométrique. En 

effectuant un affinement Rietveld à l'aide du logiciel Fullprof, il est possible de déterminer la 

taille des cristallites. Elles sont calculées comme étant proches de 200 nm. Une analyse MEB 

permet de compléter l'étude (Figure V.2). 
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Figure V.2 : Images du molybdène obtenues au MEB à des grossissements ×1200 et ×550000 

On peut remarquer que de nombreux agrégats sont présents dans la poudre de molybdène, ce 

qui limite sa dispersion dans la matrice. Afin de diminuer la taille des cristallites ainsi que les 

agrégats, le molybdène est broyé mécaniquement. Les paramètres utilisés sont répertoriés 

dans le Tableau V.1. 

Nature du bol et 
des billes 

Masse de 
poudre 

BPR 
Vitesse de 
broyage 

Temps de 
broyage 

Carbure de 
tungstène 

5 g 8:1 365 rpm 12 h 

Tableau V.1 : Paramètres de broyage du molybdène 

La poudre récupérée est à nouveau caractérisée par diffraction des rayons X (Figure V.3) puis 

par microscopie à balayage (Figure V.4).  
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Figure V.3 : Diffractogramme de rayons X de la poudre de molybdène avant broyage et après 12 heures de 

broyage mécanique 

Par l'élargissement des pics, il est facile de constater la diminution de la taille des cristallites. 

Leur taille est de 20 nm.  

Figure V.4: Images du molybdène broyé 12h obtenues au MEB à des grossissements ×1900 et ×550000 

Les images obtenues par microscopie montrent une diminution de la taille et du nombre 

d'agrégats, mais ils sont tout de même encore présents.  
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V.1.2 Synthèse de MoSi2 par combustion auto-propagée 

Le procédé de combustion auto-propagée ou SHS (Self-propagating High temperature 

Synthesis) a été découvert par A.G. Merzhanov et ses équipes de recherches de l'Institut de 

Chimie Physique de l'Académie des Sciences de l'U.R.S.S il y a environ 60 ans. L'intérêt de la 

communauté scientifique pour la SHS, d'abord en U.R.S.S. [MER 90] puis en Europe, aux 

U.S.A. [MUN 90] [YI 90] et au Japon [MIY 84], a permis une meilleure compréhension des 

phénomènes mis en jeu [MER 92] [BAR 92] et le développement des applications de la 

S.H.S. [MER 95], débouchant ainsi sur la synthèse de plus de 300 composés. La Figure V.5 

schématise l’historique de sa découverte, de son perfectionnement et de son utilisation à 

différents types de matériaux. 

Figure V.5 : Evènements précurseurs de la SHS [MER 95] 

Découverte des réactions 
métallothermiques 

Belyaev, Kombola, 1950

Théorie de la propagation de la 
flamme gazeuse 

Zel'dovich, Frank-Kamenetskii, 1938

Etude expérimentale de 
l'explosion thermique 

Belyaev, Kombola, 1950

Mécanisme et théorie de la combustion 
des systèmes gazeux condensés 

Merzhanov, Novozhilov, 1939-1965

Modèle expérimental de l'explosion 
thermique du système aluminium-fer dilué 

Maksimov, Merzhanov, 1965

Combustion d'organo-métalliques 
Borovinskaya, Merzhanov, 1966

Découverte du procédé d'auto-combustion, fondements de la SHS 
Merzhanov, Borovinskaya, Shkiro, 1966
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V.1.2.1 Principe de la combustion auto-propagée 

Le procédé de SHS met en jeu une réaction exothermique entre solides, liquides, gaz ou leurs 

mélanges. Une fois amorcée par un apport d’énergie extérieur, la réaction est capable de 

s’auto-entretenir sous la forme d’une vague de combustion appelée front de propagation. Le 

principe est décrit en Figure V.6. 

Figure V.6 : Schéma de principe de la combustion auto-propagée 

V.1.2.2 Synthèse de MoSi2

V.1.2.2.1 Etat de l’art 

La synthèse de MoSi2 par ce procédé de synthèse a largement été étudiée. En effet, cette 

phase se forme à très haute température (1900°C) ce qui a nécessité l’élaboration d’une 

technique pouvant atteindre d’aussi haute température. Au cours d’une synthèse par 

combustion auto-propagée, l’important est de mettre en jeu une réaction exothermique, ce qui 

est le cas pour cette phase qui a une enthalpie de formation de -43.9 kJ/mol.at, déterminée 

expérimentalement par T. G. Chart [CHA 73] ainsi que par R. Hultgren et al. [HUL 73]. Le 

Tableau V.2 regroupe les différents paramètres utilisés lors des études entreprises par S. W. Jo 

et al. [JO 96], C. Gras et al. [GRA 01] et P. Z. Feng et al. [FEN 11]. 

  

AB

A+B

Mécanisme initiateur 

Produit formé 

Onde de combustion 

Front de propagation 

Mélange initial de réactifs 

Sens de propagation 
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 [JO 96] [GRA 01] [FEN 11] 

Pression de compaction (MPa) 100 300 200 

Temps de compaction (s) - 60 60 

Diamètre du compact (mm) 13 8 16 

Stœchiométrie Mo/Si 1:2 1:2 1:2 

Atmosphère lors de la synthèse Argon Argon Argon 

Tableau V.2 : Paramètres utilisés lors de l’étude de la synthèse de MoSi2 par SHS 

La composition Mo/Si retenue est 1:2 pour la formation de MoSi2, et la synthèse est toujours 

effectuée sous argon. On note cependant des différences au niveau de la pression de 

compaction (de 100 à 300 MPa) et du diamètre du compact (de 8 à 16 mm). Malgré ces 

conditions différentes, chaque étude amène à la synthèse de la phase souhaitée.  

Dans la partie qui suit, les différentes conditions que nous avons retenues pour l’élaboration 

de MoSi2 sont détaillées. 

V.1.2.2.2 Dispositif expérimental 

L'ensemble du dispositif expérimental utilisé pour réaliser la synthèse de MoSi2 par SHS est 

décrit dans cette partie. 

� Le compact 

Les poudres réactives Mo (Alfa Aesar, 99.999%) et Si (Neyco, 99.999%) sont mélangées dans 

un mortier en agate. Le rapport molaire Mo/Si a été fixé à 1:2, et la masse préparée est de 2 g 

maximum. Les préformes sont préparées à partir du mélange placé dans un moule de 13 mm 

de diamètre. Les échantillons sont compressés sous vide uniaxialement à 600 MPa. 

� Initiation 

L'initiation de la réaction SHS est opérée par une résistance de tungstène positionnée au-

dessus de la face supérieure du compact et prévue pour produire une impulsion de tension de 
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50 V pendant 1 à 2 secondes. L'alimentation électrique de la résistance est assurée par un 

générateur électrique Supreix (Figure V.7). Elle est automatiquement arrêtée après initiation. 

a) b) 

Figure V.7 : a) Générateur électrique, b) Support où sont placés le compact et la résistance 

� Le réacteur 

Le dispositif utilisé est composé d'un réacteur cylindrique (TOP Industries) en acier de 

volume égal à 1 L, comme représenté sur la Figure V.8. Pour des raisons de sécurité, la 

pression à l'intérieur de ce réacteur ne doit pas dépasser 7 MPa et la température des parois ne 

peut être supérieure à 50 °C. Nous utilisons l'argon comme gaz dans le réacteur afin d'être 

sous atmosphère inerte pendant la synthèse. Tout problème de surchauffe est évité par un 

dispositif de refroidissement par eau. La partie inférieure du dispositif, constituée par un 

support en céramique, est amovible. Après introduction de l'échantillon, le réacteur est 

refermé, mis sous vide primaire pendant 30 minutes puis rempli avec de l'argon à la pression 

désirée. Dans notre cas elle variera de 0,5 à 1 MPa.  

Figure V.8 : Enceinte du réacteur SHS 

Résistance en 
tungstène 

Compact 

Thermocouples 
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Par la suite, la réaction est initiée comme présenté précédemment. Le produit est ensuite 

facilement récupérable. Il se présente sous la forme d’une pastille très friable. Il suffit alors de 

le broyer dans un mortier en agate pour le récupérer sous forme de poudre. La poudre obtenue 

est tout d'abord analysée par diffraction des rayons X (Figure V.9). 
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Figure V.9 : Diffractogramme de rayons X de la phase MoSi2 obtenue par SHS 

Les résultats expérimentaux sont représentés par la ligne continue noire. Les traits rouges 

verticaux représentent le diagramme fourni par les fiches JCPDS. Cette analyse montre que le 

produit est bien cristallisé. Toutes les raies de diffraction du produit correspondent aux raies 

de la phase de référence, MoSi2. Le produit semble pur, sans présence d’autres phases. Afin 

de vérifier la présence unique de la phase MoSi2, une observation microscopique (Figure 

V.10) ainsi qu’une analyse chimique par EDX (Figure V.11) sont effectuées. 
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Figure V.10 : Images de la phase MoSi2 synthétisée par SHS obtenues au MEB à des grossissements ×2000 et 

×10000 

Cette phase semble pure, aucun contraste de couleurs sur les grains submicroniques n’est 

observé. Une analyse chimique est effectuée sur la zone encadrée de vert ci-dessous afin 

d'observer la répartition du silicium et du molybdène. 

Figure V.11 : Analyse microscopique et chimique du composé MoSi2 synthétisé par SHS 
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Le silicium et le molybdène sont répartis de façon homogène. Ces analyses s’accordent sur la 

pureté et l’homogénéité de la phase. Le produit obtenu est de taille micrométrique, mais 

contrairement au molybdène, ne présente pas de gros agrégats. La taille des cristallites est de 

l’ordre du micromètre. La phase MoSi2 est ensuite broyée mécaniquement, avec les mêmes 

paramètres de broyage que le molybdène, afin d'obtenir des cristallites nanométriques. Leur 

taille est déterminée d'après le diffractogramme présenté sur la Figure V.12. 

20 30 40 50 60 70 80 90

___ MoSi
2

___ MoSi
2
 broyé 12 hIn

te
n

s
it

é
 (

U
.A

.)

Position (°2θθθθ)

Figure V.12 : Diffractogramme de rayons X de la phase MoSi2 obtenue par SHS avant et après 12 heures de 

broyage mécanique 

Comme pour le molybdène, les cristallites de la phase MoSi2 ont une taille de 20 nm après 12 

heures de broyage.  
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Figure V.13 : Images de la phase MoSi2 obtenues au MEB à des grossissements ×2000 et ×10000 

Comme dans le cas des cristallites, la taille des grains est aussi diminuée, comme le montre la 

Figure V.13. La répartition granulométrique est à présent homogène. La phase MoSi2 broyée 

peut alors être incluse à la matrice. 

V.1.3 Mélange des nanoinclusions à la matrice Si0,92Ge0,08  

Afin de disperser les nanoinclusions de Mo et MoSi2 dans la matrice, un broyage mécanique 

est effectué systématiquement. Un broyeur PM 100 est utilisé, mais les conditions ont été 

modifiées par rapport à celles employées pour l'élaboration des matrices Si0,92Ge0,08 n et p par 

mécanosynthèse. Elles ont été adaptées pour faire des mélanges. Cela passe par une 

diminution du temps de broyage ainsi que de la vitesse de rotation. Les paramètres de broyage 

utilisés lors des mélanges sont répertoriés dans le Tableau V.3. 

Nature du bol et 
des billes 

Masse de 
poudre 

BPR 
Vitesse de 

rotation 
Temps de 
broyage 

Zircone 10 g 15:1 250 rpm 3 heures 

Tableau V.3 : Paramètres de broyage utilisés pour le mélange des nanoinclusions à la matrice 

Les mélanges sont ensuite analysés par diffraction des rayons X. Les diffractogrammes sont 

présentés sur la Figure V.14. 
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Figure V.14 : Diffractogrammes de rayons X des mélanges obtenus après 3h de broyage entre la matrice et le 

molybdène 

Les diffractogrammes des mélanges de la matrice et du molybdène obtenus après 3 heures de 

broyage montrent que les réactifs n’ont pas réagi entre eux. La phase MoSi2 n’a donc pas 

commencé à se former. 

V.2 Nanoinclusions de molybdène : siliciuration in-situ

La première étude est effectuée sur les composites obtenus à partir d'inclusion de molybdène. 

Les premiers essais sont effectués sur les matrices de type n et de type p avec un taux de 

molybdène fixé à 1,3 % volumique. Ce pourcentage a été fixé de façon arbitraire. L'influence 

du pourcentage sera par la suite étudiée. 

V.2.1 Détermination de la température de densification pour une fraction 

volumique de molybdène fixée 

Un essai fenêtre est effectué pour les deux composites afin de déterminer leurs températures 

de densification. Les courbes sont présentées sur la Figure V.15. 
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Figure V.15 : Essais fenêtre des composites de type n et de type p comparés aux matrices respectives 

Comme pour les matrices seules, la densification du composite type n débute 80 °C en 

dessous du composite de type p. La différence des températures maximales de densification 

entre les composites de type n et de type p est de 40 °C. Les températures de début de 

densification sont plus élevées dans le cas des composites que dans celui des matrices. Cette 

différence peut s'expliquer par la présence du molybdène qui bloque le glissement des joints 

de grains, nécessaire à la densification. Afin d'étudier l'effet de la température de densification 

sur la microstructure des matériaux et sur leurs propriétés thermoélectriques, différentes 

températures sont retenues, et regroupées dans le Tableau V.4. 

 Haut de la cloche Milieu de la cloche Bas de la cloche 

Si92N + 1,3 % vol Mo 1200 °C 1280 °C 1320 °C 

Si92P + 1,3 %  vol Mo 1280 °C 1320 °C 1360 °C 

Tableau V.4 : Températures de densification des composites de type n et p avec 1,3 % volumique de 

molybdène 
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V.2.1.1 Analyses microstructurales et caractérisations thermoélectriques 

des composites de type n  

La microstructure des composites de type n densifiés au milieu et en haut de la cloche de 

densification est analysée par microscopie en transmission. 

V.2.1.1.1 Analyses microstructurales 

� Composite densifié à 1280 °C 

Les vues générales de la matrice de type n contenant 1,3 % volumique de molybdène 

densifiée à 1280 °C sont présentées sur la Figure V.16. 

Figure V.16 : Vues générales obtenues par TEM du composite de type n densifié à 1280 °C 
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Le composite de type n densifié à 1280 °C est un matériau polycristallin totalement dense, à 

grains microniques avec des macles (ellipses vertes) et de nombreux nodules de silice 

majoritairement en position intragranulaires (ellipses orange, par exmple). Cependant, 

quelques-uns apparaissent en positions intergranulaires (flèche jaune). Certaines zones, 

entourées en rose, ont une densité importante de dislocations. 

On note également la présence de précipités de tailles diverses (de gros à extrêmement petits) 

et plutôt sombres (donc de numéro atomique élevé), en position intergranulaires et 

intragranulaires, qui devraient donc être à base de Mo (qui est l’élément présent le plus lourd 

dans le matériau). Les flèches bleues, par exemple, montrent ces précipités. Les précipités de 

très petite taille apparaissent dans les ellipses bleues. 

La taille des grains est relativement homogène d’un endroit à l’autre, mais est plus grossière 

que la matrice seule. La distribution granulométrique est représentée sur le graphe en  

Figure V.17. 

Figure V.17 : Distribution granulométrique du composite de type n densifié à 1280 °C 

La taille des grains s’étend de 550 nm à 2 �m globalement. La taille moyenne des grains du 

composite densifié à 1280 °C est de l’ordre du micron. Les grains sont deux fois plus gros que 

dans le cas de la matrice seule (taille moyenne de 410 nm).  

Une quantification est effectuée en différents points de la matrice sur la zone présentée sur la 

Figure V.18. 
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Figure V.18 : Quantification de la matrice 

La composition de la matrice loin des inclusions à base de Mo est constante d’un grain à 

l’autre, ainsi qu’au sein d’un grain (1, 2, 3). La composition moyenne obtenue est comparée à 

la composition visée et à la composition de la matrice seule dans le Tableau V.5. 

 Si (% atomique) Ge (% atomique) P (% atomique) 

Composition visée 91,3 8 0,7 

Composition matrice 90,86 8,63 0,52 

Composition composite 90,16 9,33 0,51 

Tableau V.5 : Composition de la matrice contenant des nanoinclusions 

Elle est proche de la composition visée Si0,913Ge0,08P0,007, et très proche de la composition de 

la matrice obtenue sans nanoinclusions  

Le silicium de la matrice nécessaire au molybdène pour former la phase MoSi2 appauvrit 

légèrement la matrice en silicium. Cependant, lorsque 1,3 % volumique de molybdène sont 

ajoutés, seul 0,3 % atomique de silicium sont nécessaires. L’affaiblissement du silicium dans 

la matrice est donc très faible. L’incertitude de mesure étant supérieure à cette valeur (0,7 % 

pour le Si), l’affaiblissement en silicium ne peut être observé. L’écart entre les compositions 

en silicium visée et obtenue n’est donc pas dû à un appauvrissement en silicium lié à la 

formation de MoSi2. 
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Figure V.24 : Distribution des diamètres des nodules de silice présents dans le composite densifié à 1280 °C 

Le diamètre des nodules est principalement distribué entre 30 et 200 nm avec un diamètre 

moyen de l'ordre de 60 nm. La fraction surfacique des nodules est proche de 11 % et la 

concentration moyenne est de 5,5.10-5 nodules/nm². Ils ont une concentration et un diamètre 

moyen équivalents à ceux de la matrice seule. 

La distribution des diamètres des précipités à base de molybdène est aussi déterminée. Elle est 

représentée sur la Figure V.25. 

Figure V.25 : Distribution des diamètres des précipités de MoSi2 présents dans le composite de type n densifié 

à 1280 °C 
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La majorité des inclusions a un diamètre proche de 200 nm. Une faible fraction de gros 

précipités (> 400 nm) existe. Ils peuvent s’expliquer par la présence de quelques agrégats 

dans la poudre initiale de molybdène, donnant naissance à de gros précipités. Le diamètre des 

inclusions est principalement réparti entre 10 et 400 nm avec un diamètre moyen de l'ordre de 

110 nm. La fraction surfacique des nanoprécipités est de 4,5 % et leur concentration moyenne 

est de 7,4.10-6 précipités/nm². Afin d’évaluer la taille moyenne de la majorité des 

nanoprécipités inférieurs à 100 nm, leur distribution est détaillée sur la Figure V.26. 

Figure V.26 : Distribution des diamètres inférieurs à 100 nm des précipités de MoSi2 présents dans le 

composite de type n densifié à 1280 °C 

La majorité des nanoprécipités a un diamètre compris entre 14 et 50 nm. Le diamètre moyen 

est de 35 nm mais une forte proportion des précipités a un diamètre proche de 15 nm. Ces 

analyses sont en accord avec les résultats obtenus par DRX, où la taille des particules est 

déterminée comme étant comprise entre 20 et 30 nm après broyage de la poudre Mo. 

L'approche siliciuration in-situ est validée car le molybdène est transformé en MoSi2. Les 

inclusions sont monocristallines sans gradient de composition chimique. Cette phase étant la 

plus stable, les nanoinclusions n'ont aucune raison d'évoluer lors du fonctionnement applicatif 

du matériau. 
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� Composite densifié à 1200 °C 

Les vues générales de la matrice n contenant 1,3 % volumique de molybdène densifiée à 1200 

°C sont présentées sur la Figure V.27. 

Figure V.27 : Vues générales obtenues par TEM du composite de type n densifié à 1200 °C 

Le composite de type n densifié à 1200 °C est un matériau polycristallin totalement dense, à 

grains submicroniques avec des macles et des nodules de silice en position intergranulaire et 

intragranulaire (flèche rose). De rares zones de dislocations sont présentes dans le matériau. 

On note également la présence de précipités de tailles diverses et plutôt sombres (donc de 

SiO2
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numéro atomique élevé), majoritairement en position intergranulaire, qui devraient donc être à 

base de molybdène (qui est l’élément présent le plus lourd dans le matériau). Les flèches 

bleues, par exemple, montrent ces précipités. 

La taille des grains est relativement homogène d’un endroit à l’autre. La distribution 

granulométrique est représentée sur le graphe en Figure V.28. 

Figure V.28 : Distribution granulométrique du composite de type n densifié à 1200 °C 

La taille des grains s’étend de 60 à 400 nm globalement. La taille moyenne des grains du 

composite densifié à 1200 °C est de 190 nm. Les grains sont deux fois plus petits que dans le 

cas de la matrice seule (taille moyenne de 410 nm). Ceci peut s’expliquer par la différence de 

température de densification. Le composite contenant les inclusions à base de molybdène est 

fritté à plus basse température, limitant ainsi la croissance des grains. 

Les répartitions des éléments présents dans les matériaux sont aussi analysées, et sont 

représentées sur la Figure V.29. 
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Figure V.29 : Répartition des éléments dans le composite de type n densifié à 1200 °C 
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Le silicium est distribué de façon homogène dans le matériau, en dehors des nodules de silice, 

alors que le germanium n’apparait ni aux mêmes place que le molybdène, ni dans les nodules 

de silice. Le molybdène est quant à lui concentré dans les inclusions. L’oxygène est localisé 

principalement dans les nodules de silice, qui semblent très nombreux. Le dernier élément 

présent, le phosphore, est réparti dans toute la matrice, mais est aussi plus présent où le 

molybdène apparait (dans les inclusions). Des précipités de phosphore apparaissent aussi 

(ellipse blanche). La distribution des diamètres des nodules de silice apparait sur la  

Figure V.30. 

Figure V.30 : Distribution des diamètres des nodules de silice présents dans le composite densifié à 1200 °C 

Le diamètre des nodules est principalement distribué entre 30 et 130 nm avec un diamètre 

moyen de l'ordre de 60 nm. La fraction surfacique des nodules est proche de 17 % et la 

concentration moyenne est de 6,9.10-5 nodules/nm². Ils sont nettement plus nombreux que 

dans la matrice seule, où la fraction surfacique est proche de 11 %. Cependant, le diamètre 

moyen est similaire (70 nm). 

La distribution des diamètres des précipités à base de molybdène est aussi déterminée. Leurs 

caractéristiques sont regroupées et comparées au composite densifié à 1280 °C dans le 

Tableau V.6. 
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 Distribution Taille moyenne Fraction surfacique Concentration 

Composite densifié 
à 1200 °C 

10-400 nm 110 nm 7 % 
3,4.10-6

précipité/nm² 

Composite densifié 
à 1280 °C 

20-400 nm 200 nm 4,5 % 
7,4.10-5

précipité/nm² 

Tableau V.6 : Caractéristiques des précipités de MoSi2 présents dans les composites 

La taille moyenne de la majorité des nanoprécipités (< 100 nm) est similaire au composite 

densifié à 1280 °C, proche de 30 nm. 

V.2.1.1.2 Caractérisations thermoélectriques 

Les propriétés thermoélectriques des composites de type n densifiés à différentes températures 

sont représentées sur la Figure V.31. 

Figure V.31 : Propriétés thermoélectriques des composites densifiés à différentes températures 
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La conductivité électrique est plus élevée pour les composites densifiés à 1280 et 1320 °C. A 

température ambiante, elle est proche de 150 000 S/m alors qu’elle est de 110 000 S/m pour la 

matrice seule. Cette différence s’explique en partie par la taille des grains, qui est proche de 

600 nm pour les composites densifiés à 1280 et 1320 °C alors qu'elle est de 400 nm pour la 

matrice seule. Le nombre de porteurs de charge présents dans la matrice seule et dans les 

composites ainsi que leur mobilité sont regroupés dans le Tableau V.7. 

 Nombre de porteurs (cm-3) Mobilité des porteurs (cm²/V.s) 

Matrice seule 1,8.1020 ± 4,0.1019 30 ± 7 

Composite densifié à 1280 °C 1,7.1020 ± 2,0.1019 50 ± 6 

Composite densifié à 1320 °C 1,7.1020 ± 2,5.1019 44 ± 6 

Tableau V.7 : Nombre de porteurs et leur mobilité dans la matrice seule et dans le composite densifié à 1280 

et 1320 °C 

La quantité de porteurs de charge est similaire dans les trois matériaux. Seule la mobilité des 

porteurs est différente, et est plus élevée dans les composites. Les grains plus gros, présents 

dans les composites, engendrent moins de joints de grains au sein du matériau, et donc une 

plus grande mobilité des porteurs. Par microscopie électronique à transmission, le phosphore 

a largement était observé dans la phase MoSi2. Cependant, ce déplacement de phosphore 

n’entraîne pas une perte de porteurs. Il semble donc que les porteurs de charge restent 

concentrés dans la matrice. Ce phénomène rappelle la modulation de dopage présentée dans le 

premier chapitre. La réduction du dopant dans le composite permet alors d’augmenter la 

mobilité des porteurs et par conséquent la conductivité électrique. 

Le composite densifié à 1200 °C, qui a une taille de grains deux fois plus petite que la matrice 

seule, a sa conductivité électrique plus faible (70 000 S/m). Le nombre de porteurs de charge 

présents dans la matrice seule et dans ce composite ainsi que leur mobilité sont regroupés 

dans le Tableau V.8. 

 Nombre de porteurs (cm-3) Mobilité des porteurs (cm²/V.s) 

Matrice seule 1,8.1020 ± 4,0.1019 30 ± 7 

Composite densifié à 1200 °C 8,0.1019 ± 8,0.1018 43 ± 9 

Tableau V.8 : Nombre de porteurs et leur mobilité dans la matrice et dans le composite densifié à 1200°C 
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La concentration en porteurs de charge est plus faible (8,0.1019 cm-3) dans le composite ayant 

les plus petits grains (190 nm). Cependant, une forte mobilité des porteurs est présente 

(similaire aux autres composites) malgré la forte proportion de joints de grains dans ce 

matériau. Cette forte mobilité peut s’expliquer par la diminution de la quantité de dopants 

dans la matrice. Cette diminution est à la fois liée à la ségrégation du dopant dans les joints de 

grains mais également à la ségrégation dans les nanoinclusions de MoSi2. 

Les écarts de concentrations des porteurs de charge ne sont pas suffisants pour apporter des 

variations nettes sur le coefficient Seebeck [MIN 09']. Celui-ci est similaire pour les quatre 

matériaux et proche de |100| �V/K à température ambiante. 

La conductivité thermique est équivalente à haute température pour deux des échantillons, la 

matrice seule et le composite densifié à 1200 °C, proche de 4,8 W/m.K à 700 °C. A 

température ambiante, elle est même supérieure pour le composite. Les contributions de la 

conductivité thermique apparaissent sur la Figure V.32. Cette différence de comportement 

provient de la contribution de réseau. Elle montre l’influence prédominante des dopants à 

température ambiante : la présence plus importante d’impuretés dans la matrice entraîne une 

conductivité thermique de réseau plus faible de la température ambiante jusqu’à 500 °C. La 

taille des grains n’étant pas suffisamment faible pour ces deux matériaux, leur influence reste 

négligeable. Elle serait visible pour des températures plus basses. 

La contribution de réseau est augmentée pour le composite densifié à 1200 °C qui a pourtant 

les grains les plus petits, une forte présence de nodules de silice nanométriques ainsi que de 

nanoinclusions. Cette structure engendre cependant des inconvénients. En effet, le fait d'avoir 

des petits grains augmente la ségrégation du phosphore aux joints de grain (et donc sa perte 

dans le matériau). De plus, le phosphore s'agglomère dans les précipités de MoSi2, ce qui 

diminue sa présence au sein du matériau. Cette perte au sein de la matrice réduit la diffusion 

des phonons. C'est pourquoi, bien que la structure semble favorable à la diminution de la 

conductivité thermique, la trop grande perte de phosphore empêche la diminution de la 

conductivité thermique de ce composite.
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Figure V.32 : Contributions électroniques et de réseau de la matrice n contenant ou non des inclusions

La conductivité thermique est inférieure pour les deux autres matériaux. Elle est proche de 4,3 

W/m.K pour le composite densifié à 1320 °C, alors qu’elle est de 3,6 W/m.K pour le 

composite densifié à 1280 °C. Par rapport à la matrice seule, la contribution de réseau est 

diminuée pour les composites densifiés à 1280 °C et 1320 °C. Plus la température de 

densification est basse, plus les inclusions et les nodules de silice sont petits. Comme le 

montre les équations I.13 et I.14, tous ces paramètres permettent de diminuer la contribution 

de réseau. Les nodules de silice et les nanoinclusions étant plus petits dans le composite 

densifié à 1280 °C, la contribution de réseau est plus diminuée dans celui-ci.  

Seul le composite densifié à 1200 °C a un facteur de mérite réduit inférieur à celui de la 

matrice seule. Il est proche de 0,45 à 700 °C, alors qu'il est de 0,7 pour la matrice. Le 

composite densifié à 1320 °C est plus performant que la matrice seule, avec un ZT de 0,8. 

Une large amélioration du facteur de mérite réduit est obtenu pour le composite densifié à 

1280 °C. Celui-ci est supérieur à 1 à 700 °C, ce qui correspond à une augmentation de 43 % 

des performances.  
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V.2.1.2 Analyses microstructurales et caractérisations thermoélectriques 

des composites de type p  

La microstructure des composites de type p densifiés en haut et en bas de la cloche de 

densification est analysée par microscopie en transmission. 

V.2.1.2.1 Analyses microstructurales 

� Composite densifié à 1280 °C 

Les vues générales de la matrice p avec 1,3 % de molybdène densifiée à 1280 °C sont 

présentées sur la Figure V.33. 

Figure V.33 : Vues générales obtenues par TEM du composite de type p densifié à 1280 °C 
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Le composite de type p densifié à 1280 °C est un matériau polycristallin totalement dense, à 

grains submicroniques avec des macles et des nodules de silice en position intergranulaire et 

intragranulaire (flèche jaune). La présence de dislocations (flèches roses) est plus marquée 

que dans la matrice n. Des précipités de tailles diverses et plutôt sombres (donc de numéro 

atomique élevé) sont majoritairement présents en position intergranulaire (flèches bleues). Ils 

devraient donc correspondre à des composés à base de Mo. 

La taille des grains peut varier significativement d’un endroit à l’autre. La distribution 

granulométrique est représentée sur le graphe de la Figure V.34. 

Figure V.34 : Distribution granulométrique de la matrice p contenant 1,3 % vol. de Mo, densifiée à 1280 °C 

La taille des grains est principalement distribuée entre 90 et 600 nm. La taille moyenne des 

grains du composite de type p densifié à 1280 °C est de 260 nm. Les grains sont plus petits de 

50 nm par rapport aux grains de la matrice seule. Une quantification de la matrice est 

effectuée sur la zone présentée sur la Figure V.35.
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Comme pour le type n, le silicium est distribué de façon homogène dans le matériau, en 

dehors des nodules de silice, alors que le germanium n’apparait ni aux mêmes places que le 

molybdène, ni dans les nodules de silice. Le molybdène est quant à lui concentré dans les 

inclusions. Où se trouve le molybdène se trouve le silicium, mais ni le germanium ni 

l’oxygène ne sont présents. En effet, l’oxygène est localisé principalement dans les nodules de 

silice, qui semblent moins nombreux que dans la matrice n. Le bore semble apparaître. Il 

précipite proche des inclusions, mais ne n’associe pas au molybdène comme cela a été 

remarqué avec le phosphore. La distribution des diamètres des nodules de silice apparait sur la 

Figure V.37. 

Figure V.37 : Distribution des diamètres des nodules de silice présents dans le composite de type p densifié à 

1280 °C 

Comme pour le type n, le diamètre des nodules est principalement distribué entre 20 et 130 

nm avec un diamètre moyen de l'ordre de 60 nm. La fraction surfacique des nodules est 

proche de 10 % et la concentration moyenne est de 4,0.10-5 nodules/nm². Ils sont plus 

nombreux que dans la matrice seule, où la fraction surfacique est proche de 7 %., alors qu’ils 

sont moins nombreux que dans la matrice n contenant le molybdène (17%). Le diamètre 

moyen des nodules est similaire pour les trois échantillons, proche de 70 nm. 

La distribution des diamètres des précipités à base de molybdène est aussi déterminée. Elle est 

représentée sur la Figure V.38.  
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Figure V.38 : Distribution des diamètres des précipités à base de Mo présents dans le composite de type p 

densifié à 1280 °C 

La majorité des inclusions est nanométrique mais une très faible fraction de gros voire très 

gros précipités existe. Comme pour le type n, ces quelques gros précipités sont dus à la 

présence d’agrégats dans la poudre de molybdène. Leur diamètre est principalement réparti 

entre 10 et 450 nm avec un diamètre moyen de l'ordre de 80 nm. La fraction surfacique des 

nanoprécipités est de 4 % et leur concentration moyenne est de 2,5.10-5 précipités/nm². Afin 

d’avoir la taille moyenne de la majorité des nanoprécipités de diamètre inférieur à 100 nm, 

leur distribution est détaillée sur la Figure V.39.

Figure V.39 : Distribution des diamètres inférieurs à 100 nm des précipités à base de Mo présents dans la 

matrice p densifiée à 1280 °C 
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� Composite densifié à 1360 °C 

Les vues générales de la matrice p avec 1,3 % volumique de molybdène densifiée à 1360 °C 

sont présentées sur la Figure V.42. 

Figure V.42 : Vues générales obtenues par TEM du composite de type p densifié à 1360 °C 

Le composite de type p densifié à 1360 °C est un matériau polycristallin à très gros grains, 

avec de la porosité intragranulaire autour des nodules de silice (de couleurs grises, flèches 

roses par exemple) majoritairement intragranulaires, eux aussi très gros. Le matériau semble 

avoir été densifié à une température de frittage en limite supérieure d’intégrité de la solution 
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solide Si-Ge. En effet la fin de la zone de densification des matériaux de type p est corrélée 

avec le début de la fusion alors que ce phénomène n'est pas observé sur les matériaux de type 

n. Les précipités sombres sont à base de molybdène (flèches bleues). Ils sont là aussi, très gros 

et majoritairement en position intragranulaire. L'image en bas à gauche met en évidence les 

dislocations et les contrastes évocateurs de contraintes internes du fait d’une différence de 

coefficient d’expansion thermique (CTE) entre les précipités à base de molybdène et la 

matrice Si0,92Ge0,08. Respectivement, les CTE sont de 6,5.10-6 K-1 [MAR 11] et de  

4,78.10-6 K-1 à température ambiante. Cette différence entraine des contraintes aux interfaces, 

pouvant le rendre plus fragile.  

La microstructure est assez caractéristique d’un matériau densifié à une température trop 

élevée, avec une croissance granulaire qui a amené à la rencontre et à la ségrégation des 

nodules de silice et des précipités à base de molybdène. 

Les grains sont beaucoup trop gros pour pouvoir déterminer la distribution de leur taille, ainsi 

que la taille moyenne des grains au sein du matériau. La croissance des grains entraine le 

regroupement des précipités ou des nodules entre eux, provoquant leur croissance. De ce fait, 

les nodules de silice et les précipités à base de molybdène sont très gros, ce qui ne permet pas 

la détermination de leur taille. La répartition des éléments est représentée sur la Figure V.43. 
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Figure V.43 : Répartition des éléments dans la matrice p contenant 1,3 % de Mo, densifiée à 1360 °C 
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Au voisinage du grain à base de molybdène et de silicium, un appauvrissement de la matrice 

en silicium est observé. Contrairement, le composition de la matrice est enrichie en 

germanium. Afin de déterminer la nature des précipités, et la composition de la matrice en 

différents points, une analyse EDX est effectuée (Figure V.44). 

Figure V.44 : Détermination des compositions en Si, Ge et Mo sur et à côté d’un grain à base de Mo 

Ici aussi, la composition du précipité à base de molybdène et de silicium correspond à la 

phase MoSi2. Au voisinage immédiat de ces précipités, la matrice SiGe est fortement 

appauvrie en silicium, et enrichie en germanium. En effet, la composition est proche de 

Si0,78Ge0,22, soit 14 % plus pauvre en silicium. En s’éloignant de l’inclusion, la composition 

souhaitée de la matrice, Si0,92Ge0,08, est à nouveau présente. L’appauvrissement de la matrice 

en silicium à proximité du précipité s’explique par la formation de MoSi2. En effet, le 

molybdène va réagir avec le silicium proche pour former la phase MoSi2, appauvrissant ainsi 

la matrice voisine. Comme les précipités sont ici très gros, l’effet est nettement plus marqué 

dans cet échantillon que dans les autres, où les précipités sont nanométriques, absorbant 

moins de silicium.  

  

Si-K: 64.19 at %

Mo-K: 35.23 at %

Ge-K: 0.58 at %

Si-K: 77.49 at %

Mo-K: 0.24 at %

Ge-K: 22.27 at %

Si-K: 91.46 at %

Mo-K: 0.06 at %

Ge-K: 8.49 at %

δ = 500 nm
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V.2.1.2.2 Caractérisations thermoélectriques 

Les propriétés thermoélectriques des composites de type p densifiés à différentes températures 

sont présentées sur la Figure V.45. 

Figure V.45 : Propriétés thermoélectriques des composites de type p densifiés à différentes températures 

La conductivité électrique du composite densifié à 1360 °C est plus élevée que les trois autres 

matériaux. Elle est proche de 180 000 S/m alors qu’elle est de 110 000 S/m pour la matrice 

seule. Comme pour le type n, ce matériau a des grains plus gros que la matrice initiale. Une 

plus faible quantité des dopants ségrége au joint de grains, améliorant la conductivité 

électrique. La concentration en porteurs et leur mobilité sont présentés dans le Tableau V.10.  
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 Nombre de porteurs (cm-3) Mobilité des porteurs (cm²/V.s) 

Matrice seule 2,2.1020 ± 4,3.1019 23 ± 5 

Composite densifié à 1280 °C 2,5.1020 ± 4,5.1019 29 ± 5 

Composite densifié à 1320 °C 3,3.1020 ± 3,8.1019 30 ± 4 

Composite densifié à 1360 °C 3,5.1020 ± 3,9.1019 40 ± 4 

Tableau V.10 : Nombre de porteurs et leur mobilité dans la matrice seule et les composites densifiés à 

différentes températures 

Il est étonnant d’avoir une aussi grande mobilité des porteurs pour le composite, car 

l’augmentation de la concentration des porteurs de charge entraîne généralement une perte de 

mobilité. Cette augmentation a pour origine une diminution de la proportion de joints de 

grains. 

Le matériau densifiée à 1280 °C, qui a une taille de grains un peu plus petite que la matrice 

seule (260 nm au lieu de 310 nm), a sa conductivité électrique légèrement plus faible (95 000 

S/m). La conductivité électrique est similaire pour la matrice seule et le composite densifié à 

1320 °C.  

Une augmentation de la concentration en porteurs de charge avec la température de frittage 

est observée : elle passe de 2,5 à 3,5.1020 cm-3, ce qui reste cohérent avec la croissance des 

grains (vu au chapitre 3). Les valeurs de mobilité des porteurs sont très proches pour les 

échantillons dont les concentrations en porteurs de charge sont identiques (composite densifié 

à 1280 °C et la matrice seule). Cette mesure confirme l’observation microscopique. 

Contrairement au phosphore, le bore ne diffuse pas dans les inclusions. 

Le coefficient Seebeck est plus faible pour le composite densifié à 1360 °C, alors qu’il est 

similaire pour les trois autres matériaux. Pour des valeurs de porteurs similaires dans l'étude 

de A.Z. Minninch et al. [MIN 09'], les coefficients Seebeck obtenus sont proches de ceux de 

l'étude.  

A 700 °C, le coefficient Seebeck est respectivement de 170 µV/K et de 210 µV/K pour le 

composite densifié à 1360 °C et pour les trois autres matériaux. Comme le montre le Tableau 

V.10, les porteurs de charge sont plus nombreux dans le matériau à gros grains (densifié à 

1360°C), le coefficient Seebeck est alors diminué. Les trois autres matériaux, ayant une 
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conductivité électrique semblable et une quantité de dopants actifs similaire, leur coefficient 

Seebeck est équivalent. 

Concernant la conductivité thermique, elle est du même ordre de grandeur pour trois des 

échantillons à 700 °C. Elle est supérieure (5,4 W/m.K) pour le composite densifié à 1360 °C, 

alors qu’elle est de 4,7 W/m.K pour la matrice seule. Concernant le composite densifié à  

1320 °C, la conductivité thermique est légèrement inférieure (4,2 W/m.K) à celle de la 

matrice initiale, alors qu'elle est nettement diminuée (proche de 2,7 W/m.K) pour le 

composite densifié à 1280 °C. Afin de comprendre les phénomènes présents dans les 

composites, les contributions de la conductivité thermique sont séparées (Figure V.46). 

Figure V.46 : Contributions électroniques et de réseau de la matrice p contenant ou non du molybdène 

La contribution électronique est similaire pour la matrice et les composites densifiés à 1280 et 

1320 °C, alors qu'elle est supérieure pour celui densifié à 1360 °C. 

Concernant la contribution du réseau, elle est supérieure pour le composite densifié à 1360 °C 

par rapport à la matrice seule. Cette augmentation peut s’expliquer par la taille des grains 

importante, mais aussi la présence de gros agrégats, entrainant l’effet inverse de celui 

escompté. Ainsi, la conductivité thermique est plus élevée pour ce composite. Pour le 

composite densifié à 1320 °C, la contribution de réseau est légèrement inférieure à celle de la 

matrice initiale. Pour cette température de frittage, on peut supposer que le composite présente 
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une taille de grain proche de celle des grains de la matrice, intermédiaire entre le composite 

fritté à 1280 et 1360°C. Cette hypothèse est en partie validée par une contribution 

électronique similaire pour cet échantillon et la matrice. Si la taille des grains est similaire, 

comme la méthode de préparation est identique (petits précurseurs, hors BAG), la taille et la 

proportion de nodule de silice doit donc être très similaire également. Par conséquent la 

diminution de la conductivité thermique de cet échantillon est uniquement due à la présence 

de nanoinclusions de MoSi2 dans la matrice, augmentant la diffusion des phonons. 

Cependant, une plus forte diminution est observée pour le composite densifié à 1280 °C. La 

taille des grains, plus petits dans ce matériau favorise cette diminution (Tableau V.11). La 

présence de nanoinclusions de MoSi2 dans la matrice accentue cet effet. 

Taille moyenne 
des grains  

Taille des 
nodules de 

silice  

Proportions des 
nodules de silice 

Taille des 
précipités  

Proportions des 
précipités  

Matrice seule 310 nm 70 nm 7 % surfacique - - 

Composite fritté 
à 1280 °C 

260 nm 60 nm 7 % surfacique 30 nm 4 % surfacique 

Composite fritté 
à 1360 °C 

> �m Non analysés 

Tableau V.11 : Caractéristiques structurales de la matrice et des composites de type p 

Seul le composite densifié à 1360 °C, avec de gros grains et de gros précipités, a un facteur de 

mérite réduit inférieur à celui de la matrice seule. Il est proche de 0,4 à 700 °C, alors qu'il est 

de 0,5 pour la matrice. Le composite densifié à 1320 °C est légèrement plus performant que la 

matrice seule, avec un ZT de 0,55. Une large amélioration du facteur de mérite réduit est 

obtenu pour le composite densifié à 1280 °C. Il est proche de 0,8 à 700 °C, ce qui correspond 

à une augmentation de 60 % des performances du matériau. 

L’ajout de nanoinclusions dans les matrices de types n et p a permis de considérablement 

améliorer les propriétés thermoélectriques des matériaux grâce à la diminution de la 

conductivité thermique.  

Les meilleurs résultats étant obtenus lorsque les composites sont densifiés à 1280 °C, cette 

température a été retenue pour l’étude suivante. 
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V.2.2 Influence de la fraction volumique de molybdène insérée initialement au 

sein des matériaux 

La deuxième étude porte sur l’influence de la fraction volumique de molybdène insérée 

initialement au sein des matrices de types n et p. Les quantités introduites sont de 0,4 ; 0,7 ; 

1 ; 1,3 ; 1,6  et 2 % volumique. Des essais fenêtres sont effectués pour les matrices avec les 

différentes proportions d’inclusions. Les courbes sont présentées sur les Figure V.47 et Figure 

V.48 pour les types n et p respectivement. 

Figure V.47 : Essais fenêtre de la matrice n avec différents taux de molybdène 
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Figure V.48 : Essais fenêtre de la matrice p avec différents taux de molybdène 

La densification des composites de type n s’effectue à plus haute température que la matrice 

seule. Cette différence s'explique par la présence de molybdène, qui a une température de 

fusion très élevée. Pour les composites contenant 0,4, 0,7, et 1 % de molybdène, le pic de 

fusion apparait à 1250 °C. Il apparait à 1330 °C pour les matrices avec un fort taux de 

molybdène (1,6 et 2 %).  

La fusion étant atteinte avant la température de densification fixée (1280 °C) pour les trois 

composites avec les plus faible taux de molybdène, seuls les composites contenant 1,6 et 2 % 

sont densifiés. 

Contrairement aux composites de type n, les températures de densification des composites de 

type p sont équivalentes à celle de la matrice seule. Le pic de fusion apparait aux alentours de 

1350 °C. Cette température est bien plus élevée que dans le cas des composites de type n 

contenant de faible concentration en molybdène. Comme vu précédemment, le phosphore 

active le frittage, et diminue ainsi la température de densification des matériaux. 

Tous les composites de type p fondent après la température de densification fixée (1280 °C). 

Ils peuvent alors tous être frittés à cette température choisie. 
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V.2.2.1 Influence de la fraction volumique de nanoinclusions présente 

dans les composites de type n 

Les propriétés thermoélectriques des composites de type n contenant différents taux de 

molybdène densifiés à 1280 °C sont présentées sur la Figure V.49. 

Figure V.49 : Propriétés thermoélectriques de la matrice de type n contenant différents pourcentages de Mo, 

densifiées à 1280 °C 

Les conductivités électriques des matrices contenant le molybdène, densifiées à 1280 °C, sont 

similaires pour les trois matériaux, et sont plus élevées que celle de la matrice seule. Elles 

sont proches de 140 000 S/m alors qu’elle est de 110 000 S/m pour la matrice seule à 

température ambiante. La quantité de dopants introduite dans les différents matériaux étant 

similaire, MoSi2 formé semble jouer l'effet d'un dopant (de type n), améliorant la conductivité 

électrique de la matrice. De plus, le phosphore rejoint le molybdène lors de la siliciuration in-

situ, provoquant ainsi une modulation de dopage. De ce fait, la mobilité des porteurs de 

charge est augmentée. 
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Contrairement, le coefficient Seebeck est un peu plus faible pour les matériaux contenant du 

molybdène. A 700 °C, il est de |270| µV/K et de |240| µV/K respectivement.  

La conductivité thermique est différente pour les quatre échantillons. Elle est la plus élevée 

pour la matrice seule : 5,9 W/m.K à température ambiante et 4,8 W/m.K à 700 °C. Elle est 

plus faible pour les composites. Ainsi, la conductivité thermique est de 3,7 W/m.K, 4 W/m.K 

et 4,3 W/m.K à 700 °C pour les composites contenant 1,3, 1,6 et 2 % volumique de 

molybdène respectivement. Les deux contributions de la conductivité thermique sont 

séparées. Elles apparaissent sur la Figure V.50. 

Figure V.50 : Contributions électroniques et de réseau de la matrice et des composites de type n 

Comme pour la conductivité électrique, la contribution électronique est plus faible pour la 

matrice seule, et est semblable pour les trois composites. 

La contribution de réseau est plus élevée pour la matrice seule que pour les composites. Les 

nanoinclusions de MoSi2 dans le matériau permettent donc la diminution de la conductivité 

thermique, par diffusion des phonons. Elle est diminuée au maximum pour le matériau avec 

1,3 % volumique de molybdène.  

Au-delà de 1,3 %, il est possible qu'il y ait trop de nanoinclusions de MoSi2 conduisant à la 

formation de plus gros agglomérats. En effet si les inclusions de MoSi2 se trouvent trop 
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proches, elles auront tendance à se regrouper. Par ailleurs, si les nanoinclusions sont mal 

dispersées dans le matériau, ce phénomène sera accentué.  

Le facteur de mérite réduit des matériaux contenant les inclusions de MoSi2 est supérieur à 

celui de la matrice seule. Les composites contenants 1,6 et 2 % volumique de molybdène ont 

un facteur de mérite réduit de 0,77 et 0,8 à 700 °C respectivement, supérieur au ZT de la 

matrice initiale, voisin de 0,7. Les meilleures performances sont obtenues pour le matériau 

contenant 1,3 % volumique de molybdène. Le facteur de mérite réduit est supérieur à 1 à 700 

°C, nettement supérieur à celui de la matrice initiale. 

V.2.2.2 Influence de la fraction volumique de nanoinclusions présente 

dans les composites de type p 

Les propriétés thermoélectriques des composites de type p contenant différents taux de 

molybdène densifiés à 1280 °C sont présentées sur la Figure V.51. 

Figure V.51 : Propriétés thermoélectriques de la matrice de type p contenant différents pourcentages de Mo, 

densifiées à 1280 °C 
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Contrairement aux matériaux de type n, les conductivités électriques des composites sont 

inférieures à celle de la matrice seule. Elles s'étendent de 90 000 S/m à 100 000 S/m suivant 

les taux de molybdène, alors qu’elle est de 110 000 S/m pour la matrice seule à température 

ambiante. Ici, MoSi2 semble jouer l'effet d'un contre dopant (type n), diminuant ainsi la 

conductivité électrique des composites.

Contrairement, le coefficient Seebeck est légèrement plus faible pour la matrice seule que 

pour les composites (sauf pour le composite contenant 1,3 % volumique de Mo). A 700 °C, il 

est de 210 µV/K et de 230 µV/K respectivement.  

La conductivité thermique est la plus élevée pour la matrice seule. Elle est de 5,7 W/m.K à 

température ambiante et de 4,6 W/m.K à 700 °C. Elle est très proche pour les matériaux 

contenant 0,4, 0,7, 1 et 2%. Elle est globalement de 4,8 W/m.K à température ambiante et de 

3,7 W/m.K à 700 °C. Elle est encore plus faible pour le composite avec 1,3 % de molybdène, 

proche de 3 W/m.K. les deux contributions de la conductivité thermique sont représentées sur 

la Figure V.52. 

Figure V.52 : Contributions électroniques et de réseau de la matrice p contenant ou non du molybdène 

La contribution électronique est similaire pour tous les composites. Elle est légèrement 

inférieure à la contribution électronique de la matrice seule. 
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La contribution de réseau pour les composites avec les différents taux de molybdène est 

systématiquement inférieure à celle de la matrice seule. Il est alors possible de dire que la 

phase MoSi2 nanométrique permet la diminution de la conductivité thermique dans tous les 

composites. Cette diminution est plus marquée pour l'échantillon contenant 1,3 % volumique 

de molybdène. 

Le facteur de mérite réduit est le plus faible pour la matrice seule. Il est proche de 0,5 à 700 

°C. Les échantillons contenant 0,4, 0,7, 1 et 2 % volumique de molybdène ont leur 

conductivité électrique, leur coefficient Seebeck et leur conductivité thermique semblables. 

Ainsi, leur facteur de mérite réduit sont très proches, de l'ordre de 0,65 à haute température. 

Les meilleures performances sont obtenues pour le matériau contenant 1,3 % volumique de 

molybdène. ZT est légèrement inférieur à 0,8 à 700 °C, ce qui est nettement supérieur à la 

valeur obtenue dans le cas de la matrice initiale. 

La formation de nanoinclusions de MoSi2 dans la matrice (de type n ou p) permet de diffuser 

les phonons, diminuant la conductivité thermique. Le facteur de mérite réduit est alors 

systématiquement amélioré. Cependant, les résultats sont plus performants pour les 

composites contenants 1,3 % volumique de molybdène.  

V.3 Inclusions de MoSi2  

Dans cette étude, la phase MoSi2 obtenue par SHS est ajoutée à la matrice avant densification. 

Les meilleurs résultats étant obtenus pour l'incorporation de 1,3 % volumique de molybdène 

dans la matrice, la quantité en MoSi2 correspondante est ajoutée à la matrice. 

Des essais fenêtres sont effectués pour les matrices de type n et p contenant la phase MoSi2. 

Les courbes sont présentées sur la Figure V.53. 
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Figure V.53 : Essais fenêtres de la matrice de types n et p contenant la phase MoSi2 

La température en haut de la cloche est inférieure de 40 °C pour le matériau de type p 

contenant le MoSi2 ajouté avant frittage par rapport au composite de type n. Cette différence 

est plus faible que pour les composites dont Mo est ajouté avant densification (80 °C). 

Cependant, les températures en bas de la cloche de densification sont très semblables pour les 

deux matériaux contenant des inclusions de MoSi2. Afin de se rapprocher au maximum de la 

température de densification retenue pour le frittage des composites dont Mo est ajouté avant 

densification (1280 °C), les températures maximales de densification sont retenues (avant 

fusion). 

Ainsi, les composites de type n et de type p contenant MoSi2 sont densifiés à 1260 °C et 1250 

°C respectivement. 

V.3.1 Influence de l'ajout de MoSi2 sur les propriétés thermoélectrique de la 

matrice type n 

Les propriétés thermoélectriques de la matrice type n contenant les nanoinclusions de MoSi2

sont présentées sur la Figure V.54. 
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Figure V.54 : Propriétés thermoélectriques de la matrice n contenant des inclusions de MoSi2

La conductivité électrique de la matrice contenant les inclusions de MoSi2 à température 

ambiante est assez proche de celle de la matrice seule (110 000 S/m au lieu de 100 000 S/m), 

alors qu'elle est équivalente à 700 °C (50 000 S/m). La conductivité électrique de l'échantillon 

dont les nanoinclusions sont obtenus par siliciuration in-situ est plus élevée. Elle est de 150 

000 S/m à basse température.  

Contrairement à la siliciuration in-situ, il est possible que le phosphore ne diffuse pas dans la 

phase MoSi2 puisque le molybdène est déjà lié au silicium. Cette hypothèse serait intéressante 

à être vérifiée par TEM. Néanmoins on observe pour les deux composites réalisés, des 

concentrations en porteurs de charge très proches. La principale différence réside dans les 

mobilités des porteurs de charges. Ces paramètres sont regroupés dans le Tableau V.12. 

 Nombre de porteurs (cm-3) Mobilité (cm²/V.s) 

Matrice seule 1,8.1020 ± 4,0.1019 30 ± 7 

Matrice + 1,3 % de Mo 1,7.1020 ± 2,0.1019 50 ± 6 

Matrice + MoSi2 1,5.1020 ± 2,8.1019 36 ± 5 

Tableau V.12 : Nombre de porteurs de charge et leur mobilité dans la matrice type n et dans les composites
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Cette observation semble déjà validée en partie notre hypothèse : il n'y a pas de modulation de 

dopage lorsque MoSi2 est inséré directement, la mobilité des porteurs étant similaires à la 

matrice seule. 

Quant au coefficient Seebeck, il est équivalent pour les trois matériaux. Il est de |100| µV/K à 

température ambiante. 

La conductivité thermique est plus faible pour les matériaux contenant des nanoinclusions. 

Cependant, elle est plus diminuée pour le composite dont le molybdène est inséré avant 

densification. Elle est de 3,7 W/m.K à 700 °C alors qu'elle est de 4,0 W/m.K pour le matériau 

contenant la phase MoSi2. Les contributions électroniques et de réseau sont présentées sur la 

Figure V.55. 

Figure V.55 : Contributions électroniques et de réseau de la matrice n et des différents composites 

La partie électronique est équivalente pour la matrice seule et le composite élaboré à partir de 

MoSi2. Elle est plus élevée pour le composite obtenu à partir de molybdène.  

La contribution de réseau est diminuée dans les deux composites, mais de façon plus 

importante dans le composite élaboré à partir de molybdène. 

Le facteur de mérite réduit est de 0,8 à 700 °C pour le composite élaboré à partir de la phase 

MoSi2. Il est maximal, proche de 1, pour le composite contenant 1,3 % de molybdène.  
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V.3.2 Influence de l'ajout de MoSi2 sur les propriétés thermoélectrique de la 

matrice type p 

Les propriétés thermoélectriques de la matrice type p contenant les nanoinclusions de MoSi2

sont présentées sur la Figure V.56. 

Figure V.56 : Propriétés thermoélectriques du composite de type p contenant des inclusions de MoSi2 

La conductivité électrique des trois matériaux est semblable. A température ambiante, elle est 

de 95 000 S/m, 100 000 S/m et 110 000 S/m pour l’échantillon contenant 1,3 % volumique de 

molybdène, le matériau avec des nanoinclusions de MoSi2 et la matrice seule respectivement. 

L’ajout de nanoparticules dans la matrice p modifie peu la conductivité électrique. En effet, le 

nombre de porteurs de charge est similaire pour les trois matériaux. Les porteurs de charge et 

leur mobilité sont répertoriés dans le Tableau V.13. 
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 Nombre de porteurs (cm-3) Mobilité (cm²/V.s) 

Matrice seule 2,2.1020 ± 4,3.1019 23 ± 5 

Matrice + 1,3 % de Mo 2,5.1020 ± 4,5.1019 29 ± 5 

Matrice + MoSi2 2,2.1020 ± 5,1.1019 23 ± 6 

Tableau V.13 : Nombre de porteurs de charge et leur mobilité dans la matrice type p et dans les composites  

Les mobilités des porteurs dans les trois échantillons sont aussi très proches. La modulation 

de dopage n'est pas observée dans les matériaux de type p. 

Le coefficient Seebeck est équivalent pour les trois matériaux. Il est de 120 µV/K à 

température ambiante. A 700 °C, il est légèrement supérieur pour la matrice contenant MoSi2. 

Il est de 220 µV/K alors qu’il est de 210 µV/K pour les deux autres matériaux.  

La conductivité thermique des deux matériaux contenant des nanoinclusions est inférieure à 

celle de la matrice seule. La conductivité électrique des deux composites étant équivalente, les 

différences proviennent de la contribution de réseau. La conductivité thermique est plus faible 

pour la matrice avec 1,3 % volumique de molybdène. Elle est de 3,1 W/m.K à température 

ambiante alors qu’elle est de 4,7 W/m.K pour le matériau contenant les inclusions de MoSi2. 

A 700 °C, la différence de conductivité thermique entre ces deux matériaux est moindre 

(différence de 0,7 W/m.K au lieu de 1,6 W/m.K à température ambiante). Pour comprendre 

ces différences, il serait intéressant de regarder plus précisément les microstructures. 

Cependant, étant donné que la température de frittage du composite dont le MoSi2 est ajouté 

avant densification est plus près de la zone de fusion, il est possible que la taille de grain, des 

nodules de silice et des inclusions soit plus importantes. Ceci pourrait alors expliquer les 

différences observées. 

Ainsi, le facteur de mérite réduit est supérieur pour les deux composites. Bien que leurs 

propriétés électriques et thermiques soient différentes, le facteur obtenu est similaire. Il est 

proche 0,8 à 700 °C. Il est largement supérieur au ZT de la matrice seule, avoisinant 0,5 à 

haute température. 
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V.4 Comparaison composites synthétisés – matrices référencées dans la 

littérature 

Les composites ayant les meilleures propriétés thermoélectriques de type n (Si92N+1,3% Mo 

et Si92N + MoSi2) sont comparées dans un premier temps à la matrice Si0,92Ge0,08 avec 0,7 % 

de dopants puis à la composition Si0,9Ge0,1 nanométrique et à la composition Si0,95Ge0,05 à 

modulation de dopage, qui sont toutes des compositions appauvries en germanium (Figure 

V.57). 

Figure V.57 : Facteur de mérite réduit du composite type n, de la matrice dopée avec 0,7 % de P, de la 

composition Si0,9Ge0,1 nanométrique et de la composition Si0,95Ge0,05 à modulation de dopage 

La matrice seule a un facteur de mérite réduit proche de 0,7 à 700 °C, ce qui est inférieur aux 

valeurs obtenues pour les trois autres matériaux. En effet, la composition Si0,9Ge0,1

nanométrique et la composition Si0,95Ge0,05 à modulation de dopage ont un ZT proche de 0,9 à 

température égale. Les meilleures performances sont obtenues pour le composite de type n 

élaboré dans cette étude, avec un facteur de mérite réduit  légèrement supérieur à 1.  

Dans un second temps, le composite est comparé à la composition Si0,8Ge0,2 (qui est la 

composition la plus performante) utilisée dans les RTGs et à cette même composition 

nanométrique (Figure V.58). 
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Figure V.58 : Facteur de mérite réduit du composite type n, de la composition Si0,8Ge0,2 utilisée dans les RTGs 

et de cette même composition nanométrique 

Le composite a un meilleur facteur de mérite réduit que la composition utilisée par la NASA 

dans les RTGs, (supérieur à 1 au lieu de 0,7 à 700 °C). Cependant, il est légèrement moins 

performant que la composition Si0,8Ge0,2 nanométrique, qui a un facteur de mérite réduit de 

1,15.  

La même comparaison est effectuée pour le type p, où le composite est comparé à des 

compositions appauvries en germanium, à la composition Si0,8Ge0,2 utilisée dans les RTGs et 

à cette même composition nanométrique. Tous les facteurs de mérite réduits sont comparés 

sur la Figure V.59. 
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Figure V.59 : Facteur de mérite réduit du composite type p, de la matrice dopée avec 0,7 % de B, de la 

composition Si0,9Ge0,1 nanométrique, de la composition Si0,8Ge0,2 utilisée dans les RTGs et de cette 

composition nanométrique 

Comme pour le composite de type n, le composite de type p a des performances supérieures à 

la matrice seule, à la composition Si0,8Ge0,2 utilisée dans les RTGs et à la composition 

Si0,9Ge0,1 nanométrique. Le facteur de mérite réduit du composite de type p se rapproche 

fortement de celui de la composition Si0,8Ge0,2 nanométrique, qui est de 0,83 à 700 °C. 

V.5 Conclusion 

Deux voies sont étudiées pour l'incorporation de nanoinclusions dans la matrice. La 

siliciuration in-situ et l'ajout de la phase MoSi2 synthétisée par SHS directement.  

La première étude porte sur la siliciuration in-situ. En imposant un taux d'inclusions de 1,3 % 

volumique de molybdène, la température de densification optimale est déterminée. La phase 

MoSi2 est obtenue systématiquement lors de la densification des composites. En frittant à 

1280 °C, les performances des composites n et p sont les meilleures. Ainsi, les facteurs de 

mérite sont proches de 1 et de 0,8 à 700 °C pour les composites de type n et p respectivement. 

Par rapport aux matrices initiales, les performances sont ainsi augmentées de 43 % et de 60 % 

à 700 °C respectivement. 
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La température de densification est alors fixée à 1280 °C pour des taux d'inclusions allant de 

0,4 à 2 %. Concernant le type n, la fusion est atteinte pour les composites dont les 

concentrations en molybdène sont comprises entre 0,4 et 1 %. Seuls les composites de type n 

dont les taux sont de 1,3, 1,6 et 2 % sont donc étudiés. Pour le type p, tous les composites 

avec les différentes concentrations peuvent être densifiés. Les performances des différents 

composites sont systématiquement améliorées, mais les meilleurs résultats sont obtenus pour 

l'incorporation de 1,3 % de molybdène dans la matrice.  

Pour les différentes concentrations en nanoinclusions, une étude de la température de 

densification devrait être systématiquement effectuée afin d'optimiser la microstructure, et 

donc les propriétés thermoélectriques. 

La quantité de MoSi2 correspondante est alors ajoutée à la matrice. Concernant le type n, les 

performances de ce composite sont inférieures à celle du composite obtenu par siliciuration 

in-situ. Cependant, elles restent supérieures à celle de la matrice seule. Afin de les améliorer, 

une étude de la température de densification devrait être effectuée. Contrairement, les 

performances des composites de type p sont similaires, quelle que soit la voie d'élaboration. 

Ainsi, les performances des composites obtenus sont supérieures à celles de la composition 

utilisée dans les RTGs, ainsi qu'à celles de la composition Si0,9Ge0,1 nanométrique. Les 

performances restent inférieures à celles de la composition Si0,8Ge0,2 nanométrique mais s’en 

approchent fortement. Les matériaux obtenus, en plus d'être moins onéreux que les meilleures 

compositions thermoélectriques à base de Si-Ge, ont des performances similaires. De plus, 

contrairement aux matériaux nanométriques, ils présentent l'avantage d'être stables en 

température. En effet, les grains ne grossissent pas en température (comme observé dans le 

chapitre 3). Ainsi, les inclusions, stables dans la matrice, ne peuvent s'agglomérer. Les 

propriétés thermoélectriques des composites ne se détérioreront pas lors des applications en 

température. 

Pour résumer, la température de densification est le paramètre clé pour l'optimisation des 

performances des composites. Lors de l'ajout de 1,3 % volumique de molybdène, la 

température optimale est de 1280 °C. La phase MoSi2 est formée, et la taille des grains reste 

petite (proche de 250 nm). Ainsi, les nanoprécipités ne s'agglomèrent pas (20 à 30 nm) et les 

nodules de silice restent nanométriques (60 nm), permettant l'abaissement de la conductivité 

thermique et donc, l'augmentation du facteur de mérite réduit.   
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L’objectif de cette thèse est l’étude de matériaux composites à base de siliciures de métaux de 

transition pour la thermoélectricité. 

Elle s’est scindée en quatre grandes parties. Une revue bibliographique présentant l’état de 

l’art sur la thermoélectricité et les matériaux thermoélectriques a montré l’intérêt de l’alliage 

Si-Ge à haute température. Les modules thermoélectriques à base de cet alliage sont déjà 

utilisés pour les sondes spatiales de la NASA notamment. La meilleure composition est 

constituée de 80 % de Si et 20 % de Ge. Cependant, en vue de nouvelles applications, 

notamment dans le domaine automobile, il est nécessaire de diminuer le coût du matériau. 

Ceci passe par la diminution de la concentration en germanium. C’est pourquoi la 

composition Si0,92Ge0,08 est étudiée. Cet état de l’art a aussi permis de déterminer les 

différentes voies d’amélioration de cet alliage : la diminution nanométrique des grains, la 

modulation de dopage ou encore l’inclusion de siliciures nanométriques. Les deux premières 

voies ont été étudiées par X. Wang [WAN 09], G. Joshi [JOS 10] et B. Yu et al. [YU 12’]. 

Elles ont permis d’atteindre des facteurs de mérite réduit de 1,3 et 0,9 pour les types n et p 

respectivement à 900 °C. Néanmoins, elles présentent également des limites. Les principales 

sont : 

� Propriétés mécaniques réduites pour les matériaux nanométriques, 

� Homogénéisation du matériau à modulation de dopage lors du fonctionnement en 

température. 

Pour ces raisons, la dernière voie proposée par N Mingo et al. [MIN 09] a donc été envisagée. 

La seconde partie s’est intéressée à l’optimisation des matrices de types n et p. Les matériaux 

sont obtenus par mécanosynthèse puis densifiés par SPS. Le choix de ces techniques a été 

guidé par les études effectuées par X. Wang et al. [WAN 08] et G. Joshi et al. [JOS 08] qui ont 

obtenu les meilleurs résultats pour cet alliage à l’aide de ces techniques. Une étude concernant 

l’influence de la quantité de dopage au sein du matériau a tout d’abord été menée. Les 

matrices présentent les meilleures performances thermoélectriques lorsqu’elles sont dopées 

avec 0,7 % de phosphore et de bore pour les types n et p respectivement. Ainsi, leur facteur de 

mérite réduit est de l’ordre de 0,7 et 0,5 à 700 °C respectivement. Ces valeurs sont 

équivalentes aux facteurs de mérite réduits de la composition Si0,8Ge0,2 utilisée dans les RTGs.  

Une analyse par microscopie en transmission a alors révélée la présence systématique de 
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nodules de silice dans les matériaux. L’origine de la silice provient de la fine couche d’oxyde 

présente sur la surface des précurseurs, mais également du procédé de préparation (sous 

atmosphère inerte ou sous atmosphère ambiante). L’influence de ces nodules sur les propriétés 

des matériaux a alors été étudiée. En augmentant la taille des précurseurs et en travaillant sous 

atmosphère inerte, il a été possible de diminuer la teneur en silice (de 40 %) dans nos 

matériaux et de mettre en évidence l’effet bénéfique de ces nodules. En effet, leur taille 

nanométrique (60 nm) contribue à la diffusion des phonons, améliorant ainsi le facteur de 

mérite des échantillons. Lorsque la proportion de nodules au sein du matériau est doublée, la 

conductivité thermique est diminuée de 22 % et de 28 % pour le type n et le type p 

respectivement. 

Dans un deuxième temps, l’évolution des propriétés thermoélectriques suivant la 

microstructure du matériau a été étudiée. Pour cela, les matériaux ont été frittés à des 

températures différentes. Une augmentation de la température de frittage augmente la taille 

des grains. Elle entraîne également une agglomération des nodules de silice. Ces changements 

de microstructure entraînent des modifications sur les propriétés électriques et thermiques. 

Les conductivités électriques et thermiques sont alors plus élevées pour les matrices à gros 

grains frittées à haute température (1250 °C et 1320°C pour les matériaux de types n et p 

respectivement). Plusieurs origines à cette augmentation ont été identifiées : 

� L’influence des joints de grains sur la mobilité des électrons et donc sur la conductivité 

électrique, 

� La précipitation des dopants aux joints de grains qui réduit le nombre de dopants actifs 

dans les matériaux, 

� L’influence de la croissance des grains sur l’agglomération des nodules de silice. La 

croissance de ces nodules s’oppose à leur effet bénéfique sur la diffusion des phonons 

et entraîne une augmentation de la conductivité thermique. 

Néanmoins, les différences entre les différentes propriétés se compensant, le facteur de mérite 

réduit pour les matériaux à taille de grains différente est le même. Ainsi, les matériaux de 

types n et p à petits et gros grains sont capables de fournir une puissance électrique 

équivalente. Suivant l’application l’un ou l’autre des matériaux pourra être plus avantageux. 

La dernière étude effectuée lors de l’optimisation de la matrice s’est portée sur leur stabilité. 

Des cyclages allant de la température ambiante à 700 °C ont été effectués. Le matériau dopé 

au bore est stable puisqu’aucune évolution des propriétés électriques n’est observée. Dans le 
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cas du matériau dopé au phosphore, un cycle de montée en température est nécessaire afin de 

stabiliser les dopants. Afin de regarder l’évolution des nodules de silice nanométriques et des 

dopants, des vieillissements de trois semaines à 500 °C ont été réalisés. La conductivité 

thermique des matériaux de types n et p reste constante, ce qui signifie que la taille des 

nodules de silice n’augmente pas à 500 °C. A cette température, les propriétés électriques ne 

sont pas modifiées, renseignant sur la stabilité des dopants. Ainsi, contrairement aux 

précédentes études bibliographiques [SAV 81], les dopants ne précipitent pas à 500 °C. Les 

matrices de types n et p sont donc stables dans le temps et en température. 

Dans une troisième partie, nous avons déterminé la nature des phases stables dans la matrice 

par la méthode CalPhad. Le choix du métal de transition sélectionné, le molybdène, a tout 

d’abord été décrit. 

Par la suite, la méthode CalPhad, les données nécessaires à l’optimisation des diagrammes 

ainsi que les différents modèles disponibles ont été détaillés.  

La troisième étude s’est portée sur les diagrammes binaires nécessaires à l’obtention du 

diagramme ternaire Mo-Si-Ge. Les diagrammes binaires Si-Ge et Mo-Si étant parfaitement 

connus, seule une étude plus approfondie du diagramme Mo-Ge a été effectuée, car peu de 

données thermodynamiques étaient disponibles dans la littérature. Pour ce faire, différentes 

compositions ont été synthétisées puis caractérisées pour déterminer les enthalpies de 

formation et les températures de transformation des phases. 

Après obtention de ce diagramme binaire, le diagramme ternaire Mo-Si-Ge a pu être établi. 

Bien que l’étude totale de ce diagramme nécessite un grand nombre d’expériences (synthèses 

et mesures de données thermodynamiques), une première ébauche a permis la détermination 

de la phase stable dans la matrice, pour les températures d’applications du matériau. Cette 

étude a mis en évidence qu’aucun composé ternaire ne se formait et que la seule phase stable 

dans la matrice Si0,92Ge0,08 est MoSi2. Le germanium présente une faible solubilité dans cette 

phase. MoSi2 a donc constituée les nanoinclusions. 
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La dernière partie a été consacrée à l’étude des effets des nanoinclusions sur les propriétés 

thermoélectriques de la matrice. Deux voies ont été étudiées pour l'incorporation de 

nanoinclusions dans la matrice : 

� La siliciuration in-situ, 

� L'ajout de la phase MoSi2 synthétisée par SHS.  

La première étude effectuée est la siliciuration in-situ. Le taux d'inclusions a tout d’abord été 

fixé à 1,3 % volumique de molybdène et la température de densification optimale a été 

déterminée. La phase MoSi2 est obtenue systématiquement lors de la densification des 

composites mais les meilleures performances des composites n et p sont obtenues lorsqu’ils 

sont densifiés à 1280 °C. En effet, la température de frittage apparaît comme un facteur clé. 

Une température inférieure à 1280°C entraine des grains, nodules et précipités plus petits. La 

perte de porteurs entraînée par la ségrégation des dopants aux joints de grains devient 

importante et diminue alors le facteur de mérite. Au-dessus de 1280°C, la croissance des 

grains conduit à une agglomération des nodules et des précipités : l’effet nanométrique des 

inclusions est alors réduit et le facteur de mérite n’est pas maximisé. Pour la température 

optimale, les facteurs de mérite réduits sont proches de 1 et de 0,8 à 700 °C pour les 

composites de types n et p respectivement. Par rapport aux matrices initiales, les 

performances sont ainsi augmentées de 43 % et de 60 % à 700 °C respectivement.  

Dans le cas du type n, deux effets sont observés : 

� Augmentation du facteur de puissance grâce à une diffusion du phosphore dans les 

nanoparticules, 

� Diminution de la conductivité thermique par effet nanométrique. 

Pour le type p, seul l’effet nanométrique est observé. 

Par la suite, la température de densification a été fixée à 1280 °C pour des taux d'inclusions 

allant de 0,4 à 2 % volumique. Concernant le type n, la fusion est atteinte pour les composites 

dont les concentrations en molybdène sont comprises entre 0,4 et 1 % volumique. C’est 

pourquoi, seuls les composites de type n dont les taux sont supérieurs à 1 % volumique ont été 

étudiés. Pour le type p, tous les composites avec les différentes concentrations ont pu être 

densifiés. Les performances des différents composites sont supérieures à la matrice seule, 

mais inférieures au composite contenant 1,3 % volumique de molybdène.  

Cependant, pour les différentes proportions en nanoinclusions, une étude de la température de 

densification devrait être systématiquement effectuée afin d'optimiser la microstructure et 
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donc les propriétés thermoélectriques. De plus larges améliorations peuvent encore être 

envisagées. 

La deuxième voie a ensuite été étudiée. La quantité en MoSi2 correspondante à 1,3 % 

volumique de molybdène a alors été ajoutée à la matrice. Concernant le type n, les 

performances de ce composite sont inférieures à celle du composite obtenu par siliciuration 

in-situ. Le facteur de puissance n’est pas augmenté dans ce composite, et la réduction de la 

conductivité thermique est plus faible. Il semblerait donc que par cette méthode le phosphore 

ne diffuse pas dans MoSi2 et que la taille des précipités soit plus importante. Dans une 

perspective de travail, des analyses de microscopie en transmission devraient être effectuées. 

Cependant, ses performances restent supérieures à celle de la matrice seule. Les performances 

des composites de type p sont quant à elles similaires, quelle que soit la voie d'élaboration. 

Afin de les améliorer, une étude de la température de densification pourrait être ici aussi 

effectuée. 

Ainsi, les performances des composites obtenus sont supérieures à celles de la composition 

utilisée dans les RTGs, ainsi qu'à celles de la composition Si0,9Ge0,1 à grains nanométriques. 

Les matériaux obtenus, en plus d'être moins onéreux que les meilleures compositions 

thermoélectriques à base de Si-Ge, ont des performances similaires. Les facteurs de mérite 

sont proches de 1 et 0,8 à 700 °C pour les types n et p respectivement. 
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Résumé

L'alliage Si-Ge est utilisé depuis de nombreuses années dans les modules thermoélectriques dans les 
sondes spatiales de la NASA. Ils convertissent la chaleur résultant de la désintégration radioactive de 
matériaux riches en un ou plusieurs radio-isotopes en électricité. Cet alliage est performant à haute 
température (à partir de 700 °C), c’est pourquoi il trouve également un fort intérêt dans l’industrie 
automobile. De nombreuses recherches dans ce secteur s’orientent vers la thermoélectricité, notamment 
vers des modules fonctionnant à haute température pour permettre la réduction de consommation de 
carburant. 
La meilleure composition de l'alliage en thermoélectricité est Si0,8Ge0,2. Le facteur de mérite réduit (ZT) 
de ces matériaux est généralement proche de 0,75 et de 0,45 à 700 °C pour les types n et p 
respectivement. Le germanium étant très onéreux, la composition retenue dans cette étude est Si0,92Ge0,08. 
Pour améliorer les performances de la composition choisie et se rapprocher de celles de la meilleure 
composition, la voie retenue est l'incorporation de nanoinclusions à base de siliciures de molybdène dans 
le matériau, permettant la diminution de la conductivité thermique. 
L'alliage Si-Ge est synthétisé par mécanosynthèse, et densifié par SPS. Les dopants utilisés sont le 
phosphore et le bore pour les types n et p respectivement. Le taux de dopage optimal est de 0,7 %. Ainsi, 
les ZT obtenus à 700 °C sont égaux à 0,7 et 0,5 pour les types n et p respectivement. La nature des 
inclusions stables dans la matrice est déterminée par la méthode CalPhad qui permet l'obtention du 
diagramme ternaire Mo-Si-Ge. La phase MoSi2 apparait alors comme étant la seule phase stable dans la 
matrice Si0,92Ge0,08. La fraction volumique optimale de molybdène est de 1,3 % lorsque les matériaux sont 
densifiés à 1280 °C. Le ZT obtenu est supérieur à 1 à 700 °C pour le type n, et proche de 0,8 pour le type 
p. L'ajout de nanoinclusions a permis d'augmenter les performances de 43 % et de 60 % à 700 °C. 

Mots clés : thermoélectricité, alliage Si-Ge, mécanosynthèse, Spark Plasma Sintering (SPS), conductivité 
thermique, nanoinclusions 

Abstract

Si-Ge alloys has been used for many years in the thermoelectric modules in the NASA space probes in 
which they convert heat produced by the radioactive decay of a heat source into electricity. This alloy is 
effective at high temperature (from 700 °C), so it is also a strong interest in the automotive industry. The 
strong incentive in this area to reduce fuel consumption leads researchers to develop thermoelectric 
modules that can operate at high temperatures.  
The composition at which SiGe alloys are the most thermoelectrically efficient is Si0.8Ge0.2. Their figure 
of merit (ZT) is generally close to 0.75 and 0.45 at 700 °C for type n and p respectively. As Germanium is 
very expensive, this study aims to develop a Si0.92Ge0.08 alloy that can compare to the existing Si0.8Ge0.2

alloys. To get to a higher level of performance, the thermal conductivity of the chosen composition has to 
be decreased, which is done by incorporating molybdenum silicides in the Si0.92Ge0.08 alloys. 
The Si-Ge alloy was synthesized by mechanical alloying, and sintered by SPS. The dopants used are 
phosphorous and boron for the n and p types respectively. The optimal doping level is 0.7%. ZT obtained 
for Si0.92Ge0.08 base alloys at 700 °C are equal to 0.7 and 0.5 for n and p types respectively. The nature of 
stable inclusions in the matrix has been determined by the CALPHAD method to obtain the ternary 
diagram Mo-Si-Ge. Then, the MoSi2 phase appears to be the only stable phase in the matrix Si0.92Ge0.08. 
The optimum volume fraction of molybdenum was 1.3% when the materials are sintered at 1280 °C. 
Therefore, the ZT obtained is higher than 1 at 700 °C for n-type and close to 0.8 for p-type. Adding 
nanoinclusions has increased performance by 43% (n-type) and 60% (p-type) at 700 °C. 

Keywords : thermoelectricity, Si-Ge alloy, mechanical alloying, Spark Plasma Sintering (SPS), thermal 
conductivity, nanoinclusions 


