
HAL Id: tel-01750909
https://hal.univ-lorraine.fr/tel-01750909

Submitted on 29 Mar 2018

HAL is a multi-disciplinary open access
archive for the deposit and dissemination of sci-
entific research documents, whether they are pub-
lished or not. The documents may come from
teaching and research institutions in France or
abroad, or from public or private research centers.

L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
destinée au dépôt et à la diffusion de documents
scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
émanant des établissements d’enseignement et de
recherche français ou étrangers, des laboratoires
publics ou privés.

Contribution à l’étude des propriétés thermoélectriques
de vitrocéramiques et verres de chalcogénures

semi-conducteurs
Jean-Baptiste Vaney

To cite this version:
Jean-Baptiste Vaney. Contribution à l’étude des propriétés thermoélectriques de vitrocéramiques et
verres de chalcogénures semi-conducteurs. Autre. Université de Lorraine, 2014. Français. �NNT :
2014LORR0115�. �tel-01750909�

https://hal.univ-lorraine.fr/tel-01750909
https://hal.archives-ouvertes.fr


 
 
 
 
 
 
 

 
 
 
 

AVERTISSEMENT 
 
 

Ce document est le fruit d'un long travail approuvé par le jury de 
soutenance et mis à disposition de l'ensemble de la 
communauté universitaire élargie. 
 
Il est soumis à la propriété intellectuelle de l'auteur. Ceci 
implique une obligation de citation et de référencement lors de 
l’utilisation de ce document. 
 
D'autre part, toute contrefaçon, plagiat, reproduction  illicite 
encourt une poursuite pénale. 
 
Contact : ddoc-theses-contact@univ-lorraine.fr 
 
 
 
 
 

LIENS 
 
 
Code de la Propriété Intellectuelle. articles L 122. 4 
Code de la Propriété Intellectuelle. articles L 335.2- L 335.10 
http://www.cfcopies.com/V2/leg/leg_droi.php 
http://www.culture.gouv.fr/culture/infos-pratiques/droits/protection.htm 



1 

 
 

UNIVERSITE DE LORRAINE 
École doctorale N°409 : Énergie, Mécanique et Matériaux (EMMA) 

Institut Jean Lamour (Nancy) –Institut Charles Gerhardt (Montpellier) 
 
 
 
 
 

 

Thèse soutenue pour lǯobtention du  
grade de docteur de lǯUniversité de Lorraine, 

 
par 

Jean-Baptiste Vaney 
le 18 septembre 2014 

 
 

Contribution à lǯétude des propriétés 
thermoélectriques de vitrocéramiques et 

verres de chalcogénures semi-conducteurs 
 
 
 
 

 

Membres du jury :  
 
M. Thierry Caillat Rapporteur Directeur de recherche Jet Propulsion Laboratory, 

Etats-Unis 
M. Philippe Thomas Rapporteur Directeur de recherche au SPCTS, Université de 

Limoges, France 
M. Antonio P. Gonçalves Président du jury Directeur de recherche au Instituto superior 

tecnico, Université de Lisbonne, Portugal 

M. Eugène Bychkov Examinateur Professeur à lǯ Université du Littoral côte dǯOpale,  
Laboratoire de Physico-chimie de lǯAtmosphère, 
France 

Mme Andrea Piarristeguy Examinateur Maître de conférence à lǯUniversité Montpellier  ʹ-
Institut Charles Gerhardt -, France 

Mme Annie Pradel Co-directeur de thèse Directeur de recherche à lǯ )nstitut Charles Gerhardt 
- Université Montpellier 2 

M. Bertrand Lenoir Directeur de thèse Professeur à lǯUniversité de Lorraine - Institut Jean 
Lamour, France 



 2 

 



 3 

AVANT PROPOS 
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cǯest beaucoup. . .ǳ 
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INTRODUCTION :  

Les matériaux thermoélectriques sont des composés capables de convertir un gradient de température en une différence de potentiel électrique ȋcǯest lǯeffet Seebeck, qui permet la génération dǯélectricitéȌ et inversement ȋcǯest lǯeffet Peltier, qui permet la 

réfrigération). Dans le contexte énergétique actuel où la déperdition de chaleur dans les activités humaines ȋindustrie, secteur automobile…Ȍ est responsable dǯun gâchis 
énergétique considérable (plusieurs dizaines de pourcent selon les secteurs), le 

développement de matériaux thermoélectriques apparaît comme une solution intéressante. Outre la récupération de chaleur, lǯapplication des matériaux 
thermoélectriques dans le domaine de la réfrigération (dont la démocratisation 

mondiale ne fait que progresser) permettrait la fabrication de dispositifs silencieux et 

dépourvus de gaz polluants.  

 

Toutefois, les performances actuelles de ces matériaux (avec des rendements de conversion de lǯordre de ͷ % à température ambianteȌ ne leur permettent pas de 

prétendre à une application généralisée et les confinent à des niches technologiques. Leur performance peut être évaluée à lǯaide du facteur de mérite ZT définit par la formule Ƚ2.T/ɏ.ɉ o‘ Ƚ représente le coefficient Seebeck, T la température, ɏ la résistivité électrique et ɉ la conductivité thermique. Lǯobservation attentive de cette expression permet dǯen déduire les propriétés du matériau thermoélectrique idéal : une résistivité 

électrique et une conductivité thermique faibles et un coefficient Seebeck élevé. La 

plupart des matériaux thermoélectriques étudiés sont des semi-conducteurs cristallins 

et possèdent par conséquent, une résistivité électrique faible et un coefficient Seebeck 

élevé. Cependant, dans de nombreux cas, la conductivité thermique reste trop 

importante pour atteindre des performances thermoélectriques très élevées. 

 

Les verres de chalcogénures sont des matériaux déjà utilisés dans plusieurs 

domaines (mémoires réinscriptibles, fibres optiques infrarouges,…Ȍ. Leur coefficient 
Seebeck est particulièrement élevé du fait de leur caractère semi-conducteur. Ils 

présentent notamment lǯavantage de posséder une conductivité thermique 
naturellement basse grâce à une structure désordonnée. Leur résistivité électrique trop 
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élevée est le principal obstacle à surmonter pour leur permettre de devenir des 

matériaux thermoélectriques intéressants. Des études préliminaires très récentes [1, 2] 

ont montré que cette classe de matériaux méritait un approfondissement du point de 

vue thermoélectrique. Ajouté à cela, les techniques de synthèse de verres, permettant théoriquement une production rapide et en gros volumes semblent dǯintérêt pour la 
thermoélectricité. Le projet ANR VTG (pour Verres Thermo-Générateurs), qui réunit quatre équipes françaises ainsi que lǯéquipe portugaise à lǯorigine de ces travaux, vise à explorer et à développer des voies dǯoptimisation des propriétés thermoélectriques de ces matériaux. Cǯest dans ce cadre que sǯest déroulé ce travail de thèse, qui décrit 
plusieurs des voies étudiées. 

 

Dans le premier chapitre, nous décrirons les différents effets thermoélectriques ainsi que lǯétat de lǯart des matériaux actuels. Nous chercherons ensuite à comprendre 
les différentes stratégies de réduction de la conductivité thermique dans les matériaux 

cristallins afin de les mettre en relief avec la faible conductivité thermique des verres 

inhérente à leur structure fortement désordonnée. 

Dans le second chapitre, nous expliciterons les phénomènes régissant le 

transport électrique dans les matériaux désordonnés de manière générale, puis plus 

particulièrement dans les verres de chalcogénures. En en retirant les conclusions 

indispensables pour leur développement du point de vue thermoélectrique, nous expliciterons les deux voies dǯamélioration envisagées et qui feront lǯobjet des deux 
derniers chapitres. 

Dans le troisième chapitre, nous décrirons précisément les protocoles 

expérimentaux de synthèse et de caractérisation de ces matériaux. Les différentes voies de synthèse ȋvitrification, densificationȌ feront lǯobjet dǯune première partie. Elles seront 
suivies de la description des caractérisations physico-chimiques, puis de celle des 

dispositifs de mesure des propriétés thermoélectriques. La première voie dǯamélioration des verres thermoélectriques constituera la 
quatrième partie. Elle consiste en une approche centrée sur la composition des verres. 

Nous nous concentrerons dans un premier temps sur un système vitreux ternaire, Cu-

As-Te, et sur lǯeffet de la concentration de cuivre sur les propriétés thermoélectriques et 
sur la stabilité thermique. Nous étudierons ensuite les conséquences de différentes 
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substitutions partielles dans ce système, comme par exemple Te par Se ou bien Cu par 

Ag. La dernière partie traitera de la seconde voie dǯamélioration : la vitrocéramisation. Après avoir détaillé lǯoptimisation du ZT par cette technique dans un 
composé type (Cu15As30Te55Ȍ, nous montrerons les différents facteurs dǯinfluence sur les 

différentes propriétés des phases cristallisées sur les propriétés des vitrocéramiques. 

Finalement, nous essaierons de mettre en place un modèle prédictif des propriétés 

thermoélectriques dans les matériaux bi-phasés (verre/cristal), en le confrontant aux 

résultats expérimentaux obtenus dans deux séries de matériaux composites. 
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CHAPITRE I : Les matériaux amorphes dans le 

contexte de la thermoélectricité – lǯavantage 

dǯune conductivité thermique naturellement 

basse  

I.1 Principes de base de la thermoélectricité   

I.1.a Contexte historique et effets thermoélectriques   

En ͳͺʹͳ, un physicien allemand du nom de Thomas Seebeck remarqua quǯune aiguille était déviée lorsquǯon la plaçait à proximité dǯun circuit fermé, constitué de deux 
matériaux conducteurs différents, et que lǯon chauffait une des deux jonctions 

métalliques [3]. En premier lieu, Seebeck interpréta de manière erronée le phénomène comme résultant dǯinteractions magnétiques, mais il venait de découvrir lǯeffet 
thermoélectrique qui portera son nom : lǯeffet Seebeck. On le définit comme lǯapparition dǯune différence de potentiel électrique V entre les bornes dǯun matériau lorsque que lǯon y applique une petite différence de température T selon la relation : 

où  est appelé coefficient Seebeck ou bien pouvoir thermoélectrique  Dans le cas dǯun 
semiconducteur de type p (conduction électrique dominée par les trous),  est de signe positif, alors quǯil est de signe négatif si le matériau est de type n (conduction électrique 

dominée par les électrons).  Quelques années plus tard, lǯhorloger français Jean-Charles Peltier mit en évidence 

un effet corollaire : il observa que lorsquǯun courant traverse une jonction constituée de 

deux matériaux conducteurs différents mis en contact, la température change aux 

alentours de la jonction des deux conducteurs [4]. Lǯeffet Peltier, ainsi nommé, illustre 

 Δ� = . ߙ  Δ� (I.1)  
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en fait la proportionnalité entre la puissance thermique Q induit dans un matériau par le courant ) qui le traverse selon lǯéquation suivante : 

où Ɏ, appelé coefficient Peltier, suit les mêmes considérations de signe que le coefficient 

Seebeck pour un semiconducteur de type p ou n. Conséquemment, à la jonction entre 

deux matériaux aux propriétés thermoélectriques différentes, la discontinuité de la 

puissance thermique dictée par la différence des deux coefficients Peltier entraîne une 

absorption ou une libération de chaleur par unité de temps dont lǯamplitude dépend de 
la différence entre les deux coefficients. Ces deux effets sont décrits qualitativement sur 

la figure I-1. 

 

 
Figure I-1 : Portraits de J. Seebeck, T. Peltier et W. Thomson (de gauche à droite) ainsi que leurs effets 

associés. 

Vingt ans plus tard, en 1851, William Thomson (qui deviendra Lord Kelvin) parvint à relier les coefficients de Seebeck et Peltier sur la base dǯarguments empruntés 
à la thermodynamique classique. Il prédit également un troisième effet thermoélectrique quǯil réussit à vérifier de manière expérimentale [5]. Cet effet décrit le fait quǯun 
matériau soumis à la fois à une différence de température T et à un courant électrique I 

doit échanger de la chaleur avec le milieu extérieur. Il se superpose aux deux autres effets thermoélectriques et sǯexprime de la manière suivante :  

 

 ∆ܳ =  Ɏ. � (I.2)  

   

 ∆ܳ = −�. �. Δ� (I.3)  
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o‘ τ est le coefficient de Thomson et Q la puissance thermique. )l est possible dǯinterpréter qualitativement cet effet comme un effet Peltier continu au sein du 

matériau. Si on considère un matériau soumis à un gradient de température (le coefficient Peltier local Ɏ va donc varier avec la températureȌ et parcouru par un courant 
I, on peut découper par la pensée le matériau en tranches infinitésimales. De cette manière Ɏ et T peuvent être considérés comme constants dans chaque tranche élémentaire, et on imagine aisément la manifestation dǯun effet Peltier avec 
échauffement ou refroidissement à la jonction entre deux tranches consécutives. 

 

I.1.b Équations fondamentales de la thermoélectricité   

Les effets thermoélectriques résultent du couplage entre des phénomènes dǯorigine électrique et thermique. Afin de les décrire de manière plus rigoureuse,  il est nécessaire de sǯintéresser à la thermodynamique des processus irréversibles. Dans cette 
approche, il est possible de relier chaque flux dans le milieu considéré à chaque force au sens général ȋgradient de température, gradient de potentiel,…Ȍ dans ce même milieu. 

Appliquée à la thermoélectricité, et dans une approximation linéaire (on considère des 

forces de faible amplitude), les phénomènes décrits précédemment peuvent être réunis 

dans les deux équations suivantes :   

où ⃗ܧ  est le champ électrique en lǯabsence de gradient thermique, ∇�⃗⃗⃗⃗  ⃗ le gradient de 

température, �  le flux de courant et ݍ  la puissance thermique. On obtient en quelque sorte des lois dǯOhm et de Fourier généralisées. Les quatre propriétés de transport intrinsèques ȋla résistivité électrique ɏ, la conductivité thermique ɉ ainsi que les coefficients Seebeck et Peltier Ƚ et ɎȌ intervenant dans ces deux équations doivent, dans le cas général o‘ le matériau nǯest pas nécessairement isotrope, être considérées comme des tenseurs dǯordre deux. 
 A partir des équations (I.4), il devient possible de relier entre eux les trois coefficients thermoélectriques : les relations de réciprocité dǯOnsager [6] permettent dǯaboutir à la relation entre les coefficients Seebeck et Peltier. Parallèlement, 

= ܧ⃗}  .ߩ � + .ߙ ∇�⃗⃗⃗⃗ = ݍ ⃗  .ߨ � − .ߣ ∇�⃗⃗⃗⃗  ⃗ 
(I.4)  
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lǯapplication de la loi de conservation de lǯénergie permet dǯaboutir à une relation 
supplémentaire impliquant le coefficient de Thomson :  

   

Ces deux relations sont appelées relations de Kelvin, ayant été dérivées initialement par Thomson avant quǯil ne soit anobli. On remarque quǯà partir des relations ȋ).ͷȌ, il nǯest nécessaire de mesurer quǯun seul des coefficients afin de tous les obtenir. Dans la pratique, cǯest le coefficient Seebeck que lǯon mesure, par commodité 

expérimentale. 

 Ces effets peuvent être exploités afin de convertir directement lǯénergie thermique en énergie électrique ȋà travers lǯeffet SeebeckȌ et faire ainsi de la génération électrique. )nversement ȋà travers lǯeffet PeltierȌ,  ils peuvent rendre possible la réfrigération, la 

climatisation ou encore la production de « froid » et « chaud » (pompe à chaleur). Il est alors nécessaire de définir un critère traduisant lǯefficacité de conversion des matériaux, afin dǯen sélectionner les plus appropriés : on utilise un critère qualitatif, le facteur de mérite ZT. )l va faire lǯobjet de la partie suivante.  
I.2 Conversion thermoélectrique et facteur de mérite 

adimensionnel ZT  

Dans la pratique, on nǯutilise pas un matériau unique pour convertir lǯénergie par effets thermoélectriques, mais des assemblages de matériaux que lǯon appelle la fabrication de modules thermoélectriques. Lǯarchitecture la plus répandue et la plus 
avantageuse est basée sur un thermocouple comme élément principal. Ce thermocouple 

associe un matériau semi-conducteur de type n avec un matériau semi-conducteur de 

type p comme présenté sur la figure I-2.  

 { ߨ = � �ߙ  = �  �݀ߙ݀
(I.5)  
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Figure I-2 : Thermocouples composés chacun dǯune branche semi-conductrice n et p, exploitant les effets 

Peltier ȋA, pour la réfrigérationȌ et Seebeck ȋB, pour la génération dǯélectricitéȌ. 

Cette configuration présente plusieurs avantages : elle permet dǯexploiter les deux 
phénomènes principaux, la réfrigération et la génération dǯélectricité, à lǯaide dǯun seul type de dispositif, mais également dǯassocier en nombre des thermocouples de même nature au sein dǯun unique module. En effet, cette structure permet dǯobtenir un 
montage électrique en série des différents thermocouples alors que le montage 

thermique est, lui, simultanément réalisé en parallèle.  

 

Les performances des dispositifs illustrés à la fig. I-3 sont définies de la même manière que celle dǯune machine ditherme et obéissent donc aux mêmes lois. )l est ainsi 
possible dǯassocier un coefficient de performance ȋC.O.PȌ au réfrigérateur thermoélectrique ainsi quǯun rendement , au générateur thermoélectrique, Le C.O.P se 

définit par le rapport de la chaleur absorbée du côté froid sur la quantité de travail 

fourni par la source dǯénergie, alors que le rendement  se définit par le rapport entre la 

puissance électrique fournie par le module et la quantité de chaleur fournie par la 

source chaude. 

 Le bilan dǯénergie effectué sur chacun des deux systèmes permet, sous certaines 
hypothèses (absence de résistances de contact, non dépendance en température des 

propriétés de transport des matériaux) et en optimisant les propriétés géométriques de 

chacune des branches des thermocouples ainsi que le courant (pour le réfrigérateur) où 

la résistance de charge ȋpour le générateurȌ, dǯobtenir lǯexpression du C.O.P et du 
rendement  [7] : 
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où Tc et Tf sont respectivement les températures de la source chaude et de la source 

froide et Tm la moyenne des deux températures précédentes. Le facteur Znp qui apparaît 

dans les expressions (I.6) et (I.7) est appelé facteur de mérite du thermocouple et sǯexprime de la manière suivante :  
où les indices n et p représentent les propriétés respectives des matériaux des branches 

n et p. Le facteur Znp sǯexprime en K-1. ɏ et ɉ représentent respectivement la résistivité 
électrique et la conductivité thermique. 

 

 Comme pour toute machine ditherme, les expressions du C.O.P et du rendement 

montrent que les performances des modules thermoélectriques sont limitées par celles dǯune machine idéale de Carnot ȋpour un ZT à la limite infiniȌ. )l est également remarquable que ces deux coefficients ne dépendent des propriétés des matériaux quǯà 
travers le facteur Znp. Cǯest le produit ZnpTm, appelé facteur de mérite adimensionnel du couple, qui détermine la performance dǯun dispositif thermoélectrique.  
 

La figure I-3 illustre lǯimpact du facteur ZnpTm sur le C.O.P (a) et le rendement  

(b) en fonction de la quantité Tf/Tc. On constate que, dans les deux cas, un ZnpTm élevé 

sera synonyme de performances atteintes plus élevées : dans le cas de la réfrigération, 

un ZnpTm élevé permettra dǯobtenir un COP plus élevé à Tf/Tc constant, alors que dans le cas de la génération cǯest le rendement qui sera plus élevé toujours à Tf/Tc constant. 

Inversement, dans les deux cas, un ZnpTm plus élevé peut également permettre de 

conserver les mêmes performances avec une différence de température engendrée plus 

élevée dans le cas de la réfrigération, mais avec une différence de température 

disponible plus faible pour la génération. 

 ሺܥ. ܱ. ܲሻ௠�௫ = �௙�௖ − �௙ . √ͳ + ܼ௡௣�௠ − �௖�௙√ͳ + ܼ௡௣�௠ + ͳ  

(I.6)  

   

௠�௫ߟ  = �௖ − �௙�௖ . √ͳ + ܼ௡௣�௠ + ͳ√ͳ + ܼ௡௣�௠ − �௖�௙ 
(I.7)  

 ܼ௡௣ = ሺߙ௡ − ௣ߣ௡ߩ√]௣ሻଶߙ +  ௣]ଶߣ௡ߩ√
(I.8)  
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  Par exemple, si on prend le cas de la réfrigération, et que lǯon cherche à reproduire lǯefficacité dǯun simple réfrigérateur domestique à compression au fréon (ce 

qui représente un C.O.P proche de 1,4 et un rapport Tf/Tc dǯenviron Ͳ,ͺȌ on constate quǯun ZnpTm de 3 à 4 est nécessaire. 

 

 Dans la cas du générateur thermoélectrique, si on prend lǯexemple du secteur 
automobile et que lǯon cherche à produire suffisamment dǯénergie pour économiser ͷ% 
de carburant (conduite hors ville), un rendement de 20% est nécessaire avec un rapport 

Tf/Tc ȋen sortie dǯéchappementȌ dǯenviron ʹ, ce qui aboutit à un ZnpTm requis de 2. 

 
Figure I-3 : ȋaȌ Coefficient de performance dǯun réfrigérateur thermoélectrique en fonction du rapport Tf/Tc 

pour différentes valeurs de ZnpTm. ȋbȌ Rendement dǯun générateur thermoélectrique en fonction du rapport 

Tf/Tc pour différentes valeurs de ZnpTm. Dans la pratique, il nǯest pas nécessairement approprié dǯutiliser le facteur ZnpTm, qui dépend des propriétés des deux matériaux constituant le thermocouple, lorsquǯon nǯétudie quǯune seule des deux branches du thermocouple. Pour cette raison, on a construit par analogie avec lǯéquation (I.6) un facteur de mérite thermoélectrique 

adimensionnel, valable pour un matériau unique, selon la relation qui suit :  

où P est appelé facteur de puissance  

 On peut également montrer que lorsque les facteurs de mérite ZT respectifs des 

matériaux des branches n et p sont proches et ont des coefficients Seebeck proches, le 

 ܼ� = .ߩଶߙ  ߣ � = ߣܲ � 
(I.9)  
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facteur de mérite résultant du thermocouple est approximativement égal à la moyenne des deux ZT. Dǯune manière générale, il est toujours souhaitable de travailler avec des 

branches thermoélectriques n et p aux propriétés de conduction électrique et thermique similaires, lorsque lǯon réalise des modules. En effet, cela permet de minimiser les 
problèmes liés à des différences de dilatation thermique qui sont difficiles à maîtriser. 

 

La relation (I.9) nous enseigne que pour obtenir un matériau performant, il est 

nécessaire de posséder un pouvoir thermoélectrique important (pour favoriser la 

conversion énergétique), une résistivité électrique faible (de manière à minimiser les 

pertes par effet Joule) et une conductivité thermique la plus faible possible (afin de 

maintenir un gradient thermique important aux bornes des branches n et p).  

 

 
Figure I-4 : Variation des propriétés thermoélectriques principales Ƚ, ρ, et λ, ainsi que du facteur de mérite Z 

dǯun matériau semi-conducteur, en fonction de la concentration de porteurs de charge à 300K. est 

décomposée en deux parties λe et λr qui représentent respectivement les contributions électronique et de 

réseau à la conductivité thermique (ces grandeurs seront décrites dans la partie I.4). 

Ces trois facteurs pouvant varier sur plusieurs ordres de grandeur, on pourrait penser quǯon peut donc atteindre un ZT aussi grand que lǯon veut en jouant sur chaque 

propriété de manière séparée : ce nǯest pourtant pas possible du fait de leur très forte 
interdépendance. En réalité, elles sont reliées à la concentration de porteurs de charge n, selon des relations de dépendance que lǯon a schématiquement représentées sur la 

figure I-4 à température ambiante. On note dǯaprès cette figure que le facteur de mérite 
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est maximum pour des valeurs de n autour de 1018-1019 cm-3, ce qui correspond à la 

classe des semi-conducteurs fortement dopés. 

 

 En conséquence, lǯoptimisation des dispositifs thermoélectriques passe par la 

recherche de matériaux n et p ayant des valeurs de ZT les plus élevées possibles, mais également capable dǯopérer sur une gamme de température la plus large possible ȋpour permettre lǯapplication dǯune forte différence de températureȌ. Cǯest sur ces bases que 
plusieurs matériaux ont été développés à partir des années 1950. 

I.3 Applications actuelles de la thermoélectricité et 

matériaux associés 

Depuis les années ͳͻͷͲ et jusquǯen ͳͻͻͲ, seuls quelques matériaux ayant un facteur de mérite adimensionnel ZT dépassant lǯunité ont pu être identifiés [7]. 

Toutefois, ces quelques matériaux, dits conventionnels, sont toujours employés de nos jours dans la plupart des applications. )l sǯagit en majorité de semi-conducteurs à faible 

gap, présentant les propriétés requises esquissées dans la partie précédente. Les 

facteurs ZT de ces matériaux ont été portés sur la figure I-5, en fonction de la 

température, pour chacun des types de conduction, n et p.  

 
Figure I-5 : Évolution du facteur ZT de matériaux conventionnels en fonction de la température. Des 

matériaux de types n et p sont présentés respectivement en traits plein et pointillé. 
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 On remarquera que les matériaux conventionnels ne sont efficaces que sur une 

gamme de température limitée. Pour les applications à basse température (T < 300 K), 

les meilleurs matériaux obtenus jusquǯà aujourdǯhui sont des alliages semi-conducteurs 

de type n à base de bismuth et dǯantimoine. Cependant, aucun matériau analogue de 
type p nǯa encore été découvert dans cette gamme de température ȋproche de la température dǯébullition de lǯazote liquide), ce qui a fortement freiné le développement dǯapplications thermoélectriques. 
 

 En revanche, pour des températures comprises entre 250 et 400K, les composés 

à base de tellurure de bismuth (Bi2Te3), accompagnés de leurs isomorphes Sb2Te3 et 

Bi2Se3, ont su se montrer parfaitement adaptés. Ils sont ainsi les seuls à avoir connu un développement industriel conséquent, puisquǯils constituent, encore aujourdǯhui, une 
partie importante des modules commerciaux, plus de 60 ans après leur découverte. 

Leurs applications sont surtout cantonnées au refroidissement de composants de lǯélectronique ou de petits volumes ȋglacières médicales par exempleȌ. Les applications en génération dǯélectricité sont moindres car les alliages à base de tellurure de bismuth 
se dégradent au dessus de 450 K.  Au delà de cette température, il faut par conséquent faire appel à dǯautres classes de matériaux. On se tourne alors vers des composés à base 
de tellurure de plomb Pb-Te, qui sont les meilleurs candidats dans la gamme 450-800K. 

Ils ont été employés par les États-Unis et lǯURSS dans des générateurs thermoélectriques 
(RTG - Radioisotope Thermoelectric Generators) conçus spécifiquement pour les 

applications spatiales pendant la période 1961-1975. Dans ce cas, la source chaude 

consiste en un cœur de matériau radioactif, généralement de lǯoxyde de plutonium PuͲ2, 

de grade militaire. Dans la même gamme de température, on peut également citer les 

TAGS (« Tellurium-Antimony-Germanium-Silver »), ou la phase  du disiliciure de fer -

FeSi2 qui, malgré des performances moins intéressantes, a lǯavantage dǯêtre inerte à lǯoxydation. 
 A plus haute température, jusquǯà plus de ͳ͵ͲͲK, des alliages de Si-Ge sont utilisés, 

sans dégradation notable et tirent ainsi parti de la forte augmentation du facteur ZT avec la température. )ls ont dǯailleurs remplacé les alliages de PbTe au sein des dispositifs 
spatiaux depuis 1975. Des modules thermoélectriques à base de ces matériaux équipent 

les sondes Voyager 1 et 2 lancées en 1977 [8]. Depuis plus de 35 ans de fonctionnement 
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ces sondes sont toujours alimentées électriquement par les RTG, ce qui démontre la 

robustesse et la fiabilité de la technologie thermoélectrique.  

I.4 Conduction thermiques : bases et concepts classiques de 

sa réduction dans les matériaux thermoélectriques 

Une faible conductivité thermique est une propriété essentielle à tout bon 

matériau thermoélectrique, mais souvent, diminuer la conductivité thermique a 

également un impact sur les propriétés électriques du matériau. Dans cette partie, nous 

décrirons succinctement les principes de bases relatifs au transport thermique dans les solides. Nous nous intéresserons ensuite aux concepts de réduction de ɉ classiquement 

employés dans le domaine de la thermoélectricité depuis les années 1950. 

 

I.4.a Conductivité thermique dans les solides  

Dans les matériaux semi-conducteurs non magnétiques, la conductivité thermique peut 

se décomposer en deux termes, de la manière suivante [9]:  

o‘ le premier terme ɉe désigne la contribution due aux porteurs de charge électrique et ɉr désigne la contribution due spécifiquement au réseau (phonons). 

 Le premier terme est relié à la conductivité électrique σ par la loi de Wiedemann-

Franz :   

où T est la température et L le facteur de Lorenz. Dans le cas le plus simple, cǯest-à-dire un gaz dǯélectrons dégénéré, nous avons   :  

ߣ  = ௘ߣ    ௥ (I.10)ߣ +

   

௘ߣ  = .ܮ �. � (I.11)  

   

ܮ  = ͵ଶߨ  . (݇஻݁)ଶ = ʹ,ͶͶ. ͳͲ8 �ଶ.   ଶ  (I.12)−ܭ
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Dans le cas de la plupart des matériaux thermoélectriques étudiés, le gaz dǯélectron nǯest pas dégénéré et L peut sǯécarter de cette valeur. Dǯune manière générale, 
le facteur de Lorenz dépend du niveau de dopage du matériau (à travers le niveau de 

Fermi EF) mais également de la nature des processus de diffusion des porteurs de charge 

au sein du matériau. Dans la pratique, ces informations ne sont pas toujours connues et 

on prend souvent pour L, en première approximation, la valeur du gaz dégénéré pour estimer la contribution électronique à la conductivité thermique totale ɉe. 

 

Le deuxième terme de (I.10), la conductivité thermique de réseau ou phononique ɉr, ne dépend majoritairement que de lǯorganisation structurale du matériau. Le calcul de cette grandeur relève toujours dǯun challenge et lǯon travaille souvent dans le cadre restreint de lǯapproximation de Debye.  Dans ce modèle, ɉr sǯexprime par la relation :  

où x=ħω/kBT est un paramètre sans dimension, ωla pulsation des phonons, kB la constante de Boltzmann, ħ la constante de Planck réduite, θDla température de Debye, v 

la vitesse du son (ou vitesse de groupeȌ et τle temps de relaxation des phonons. On peut également reformuler lǯéquation ȋ).ͳͲȌ en faisant apparaître la chaleur spécifique des phonons dǯénergie réduite x et leur vitesse de groupe ȋqui sǯidentifie à la vitesse du son dans lǯapproximation de Debye) suivant la relation : 

 On notera que ces deux équations ne sont que la forme intégrale de lǯexpression 
cinétique de la conductivité thermique.  

  

௥ߣ   = ݇஻ʹߨଶߥ (݇஻ℏ )ଷ �ଷ ∫ �ସ݁௫�−ଵሺ݁௫ − ͳሻଶ�ವ/�
଴ ݀�  (I.13)  

   

௥ߣ  = ͳ͵∫ .௚ሺ߱ሻߥ ݈ሺ߱ሻ. ∞௩ሺ߱ሻ݀߱ܥ
଴  

 

(I.14)  

 ou bien : ߣ௥ = ͳ͵∫ .௚ଶሺ߱ሻߥ �ሺ߱ሻ. ∞௩ሺ߱ሻ݀߱ܥ
଴  

 

(I.15)  
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A basse température (T << θDȌ, cǯest à dire en dessous de la température de 

Debye,  ce terme varie suivant une loi en T3 relative à Cv. En effet, dans cette gamme de 

température, la vitesse des phonons est constante et le libre parcours moyen l est 

également constant, car à basse température, seuls les phonons de basse énergie 

(grande longueur dǯondeȌ sont excités et ils interagissent principalement avec les surfaces de lǯéchantillon. A haute température ȋT >> θD), Cv tend à approcher la valeur 

classique de 3R, prédite par la loi de Dulong et Petit, la vitesse de groupe étant toujours constante. Par conséquent, ɉr dépend exclusivement de l. Or à haute température, les 

mécanismes de diffusion des phonons sont dominés par les processus Umklapp 

(interactions phonons-phonons ne conservant pas la quasi-impulsion). Le nombre de 

phonons augmentant linéairement en fonction de la température pour T >> θD, la probabilité dǯinteraction phonons-phonons sera aussi proportionnelle à T et le libre parcours moyen variera comme lǯinverse de la température. Ainsi, la conductivité 
thermique de réseau suivra une loi en T-1.  

 

Il est également possible, au vu de cette équation intégrale, de se rendre compte 

que 80% environ de cette contribution due au réseau est due aux phonons de libre 

parcours compris entre 0,1 et 10 m [7]. De manière remarquable, le transport 

électronique est assuré par des électrons de libre parcours moyen bien inférieur au Ɋm. Ainsi, il est possible dǯexploiter cette différence dans les libres parcours moyens des 
deux entités pour diminuer la conductivité thermique, sans affecter le transport électronique. Cǯest ce qui se passe lorsquǯon introduit des joints de grains dans les 

matériaux. 

 

Les méthodes de réduction de la conductivité thermique ciblent exclusivement ce second terme ɉr, puisque la manipulation de la contribution électronique ne peut sǯeffectuer quǯen augmentant la résistivité ȋce qui contrevient à lǯoptimisation du facteur 

ZT) ou en manipulant le facteur de Lorenz L ȋce qui sǯavère être une entreprise bien 
ardue étant donné notre méconnaissance des phénomènes régissant cette constante). Plusieurs méthodes ont donc été développées afin dǯintervenir directement sur le terme ɉr, en influant principalement sur le libre parcours moyen des phonons l ou de manière équivalente, sur le temps de relaxation τ. )l est à noter que les différents mécanismes de 
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réduction de ɉr, efficaces sur des gammes de longueurs dǯondes différentes, peuvent être combinés afin de réduire dǯautant plus cette contribution. 
I.4.b Concepts classiques de réduction de la conductivité thermique 

Lǯintroduction de défauts au sein dǯun réseau cristallin sǯest, très tôt, montrée 
être une méthode particulièrement efficace pour diminuer drastiquement la conductivité thermique dǯun matériau [10]. Elle englobe plusieurs pistes différentes : on 

peut considérer des défauts ponctuels, de nature atomique, du réseau cristallin (comme 

des lacunes, des atomes en substitution -solutions solides-) mais aussi jouer sur les 

joints de grains des matériaux polycristallins, qui tendent tous deux à diffuser les 

phonons et ainsi à réduire leur libre parcours moyen. 

I.4.b.1 Diminution de la conductivité thermique dans les solutions solides  

Les méthodes de réduction de la conductivité thermique liées à la diffusion des 

phonons par des défauts ponctuels sont basées, plus particulièrement, sur la dispersion 

des phonons engendrées par les fluctuations de masse atomiques et les distorsions locales du réseau cristallin. Lǯéquation ).ͳ͸, o‘ est exprimé le temps de relaxation dû aux 
défauts ponctuels τdp , montre clairement les deux contributions, à travers les deux 

termes sommés : le terme dû aux différences de masses et le terme dû aux distorsions 

du réseau [10]. 

Ici, V représente le volume de la maille élémentaire, ω la fréquence, vp et vg 

représentent respectivement la vitesse de phase et la vitesse de groupe des modes 

considérés, fi est la fraction dǯatomes de masse mi et de rayon atomique ri, placés sur un 

site de masse moyenne ݉̅ et de rayon atomique moyen ̅ݎ.  Lǯidée est donc dǯintroduire des défauts à lǯéchelle atomique par lǯélaboration de solutions solides, à partir dǯun 
matériau thermoélectrique prometteur allié avec un composé iso-structural proche, 

mais contenant des atomes de masses différentes et préférentiellement plus lourds. 

Cette stratégie a été mise en place avec succès depuis les prémices du développement de 

la thermoélectricité [11].  

  �ௗ௣−ଵ = �߱ସͶݒߨ௣ଶݒ௚   (∑ ௜݂௜ ቀͳ − ݉௜̅݉ቁଶ + ∑ ௜݂௜ ቀͳ − ݎ௜̅ݎ ቁଶ) 
(I.16)  
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 Lǯexemple incarnant parfaitement la réussite de cette méthode est le système 

Bi2Te3 : les solutions solides Bi2Te3-xSex et Bi2-xSbxTe3 possèdent effectivement de 

meilleures performances que le composé parent (avec un ZT proche de 1 à température 

ambiante, en comparaison avec le ZT de 0,6 obtenu pour Bi2Te3 seul). La conductivité thermique totale diminue ici dǯun facteur ͳ/͵, pour atteindre environ ͳ,ͷ W/m.K dans 
les solutions solides [12]. La figure I-6 présente différents résultats obtenus sur la 

contribution due au réseau ɉr dans le cas des solutions solides citées précédemment :  

 
Figure I-6 : Différents résultats obtenus sur lǯévolution de la conductivité thermique de réseau dans le cas de 

solutions solides du système Bi2Te3  [13]. 

 On notera également que ce concept a été mis à profit dans le cas des composés 

Si-Ge, dans lesquels les substitutions dǯatomes de Si par des atomes de Ge permettent de 
diminuer drastiquement la conductivité thermique du silicium, initialement 

particulièrement élevée (148 W/mK à 300 K). En outre, cette méthode a depuis été 

appliquée à des classes de composés plus récentes, comme les skutterudites (sur 

lesquelles nous reviendrons dans la partie suivante), avec, de nouveau, des résultats 

particulièrement probants [14].  
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I.4.b.2 Diminution de la conductivité thermique par diffusion des phonons aux 

joints de grains  

Ce dernier mécanisme de diffusion des phonons dans les solutions solides est de 

type diffusion Rayleigh et par conséquent, dépend fortement de leurs fréquences (selon 

une loi de proportionnalité en ω4, comme mis en avant dans le paragraphe 

précédent) [10] . Il est donc particulièrement efficace pour la diffusion des phonons de 

haute fréquence mais reste inefficace pour des phonons de basse fréquence (i.e. de grande longueur dǯondeȌ. En revanche, ces phonons de basse fréquence, dominants dans 
le transport de chaleur aux alentours et au dessus de la température de Debye  sont fortement affectés par les joints de grains. Cǯest donc grâce à ce second concept quǯil est possible de diminuer dǯautant plus la conductivité thermique ɉdans les solutions solides 

[15]. Cette stratégie est très intéressante dǯun point de vue général puisque les 

propriétés électriques du matériau restent virtuellement inaffectées par les joints de grains, jusquǯà une taille de grain de lǯordre de quelques dizaines de nanomètres, taille 
en dessous de laquelle on atteint le libre parcours moyen des porteurs de charge. Ce 

phénomène est décrit qualitativement sur la figure I-7 et le temps de relaxation associé τjg est exprimé dans lǯéquation ).ͳ͹. 

 
Figure I-7 : Représentation qualitative de lǯinfluence de la taille de grains sur le libre parcours des phonons et 

des porteurs de charge dans le même matériau. 

 

  �௝௚−ଵ  ௚ݒ݀ =
(I.17)  
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Dans ce cas, d représente la taille caractéristique des grains de matériau et vg 

représente à nouveau la vitesse de groupe des phonons. Les alliages Si-Ge font partie des 

premiers matériaux à avoir pu bénéficier de manière sensible de ces développements. 

Dans des composés fortement dopés, et avec une diminution de la taille de grain jusquǯà lǯordre du Ɋm, une diminution de ɉr dǯenviron ͵Ͳ% sur toute la gamme de température a été observée menant à une amélioration des performances de lǯordre de ʹͲ% [16, 17]. Rowe et Bhandari ont également étendu ce type dǯétude à dǯautres composés, comme PbTe, permettant ainsi dǯen réduire la conductivité thermique de réseau ɉr dǯenviron 

12% [18].   

 Même si le contrôle de la microstructure dǯun matériau est une méthode qui a été introduite voilà déjà plusieurs décennies, les techniques actuelles ont permis dǯaller plus loin dans cette logique et de développer aujourdǯhui des composés thermoélectriques nanostructurés, diminuant dǯautant plus le libre parcours moyen des phonons. En effet, 
diverses voies de synthèse de nanopoudres, couplées à des techniques de densification 

modernes (comme le Spark-Plasma-Sintering, technique de frittage par effet Joule 

particulièrement rapide, sur laquelle nous reviendrons plus tard) autorisent lǯélaboration de matériaux extrêmement complexes du point de vue de la nanostructure 
et montrant une plus grande efficacité. Et même si la relative faible taille des grains 

engendre des effets dǯordre électroniques et thermoélectriques et non plus seulement 

thermiques [19], la diminution de conductivité thermique de réseau reste principalement à lǯorigine de lǯaugmentation du facteur ZT.   
 Parmi les matériaux synthétisés à lǯaide de ces techniques, on retrouve les 

matériaux « conventionnels » tels que Si80Ge20 et Bi2-xSbxTe3 qui ont fait à nouveau lǯobjet dǯoptimisations poussées. A titre dǯexemple, dans des alliages Si80Ge20 de type p,  

des nano-grains de taille variant entre 20 et 200 nm ont permis de multiplier le ZT par environ deux, jusquǯà au moins ͺͲͲ°C. Cette amélioration est exclusivement due à un abaissement de la conductivité thermique dǯenviron ͷͲ% [20]. Parallèlement, un ZT de 

1,4 à 100°C a été atteint dans des solutions solides de Bi-Sb-Te (représentant une amélioration conséquente du matériau massif dǯenviron ͶͲ%Ȍ. Et là encore, lǯoptimisation est notablement due à une dégradation de presque de moitié de la 

contribution vibrationnelle de ɉ [21]. 
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 En outre, certains procédés thermiques peuvent déclencher la formation de 

nano-précipités (par encapsulation matricielle, une technique qui exploite la solubilité dǯun composé dans la phase liquide dǯune matrice mais pas dans sa phase solide, menant 
à une démixtion lors du refroidissement). Il est ainsi possible de tirer parti de ces 

structures uniques pour dégrader le transport thermique dans les matériaux 

thermoélectriques visés. Ces techniques ont été exploitées avec succès dans des 

solutions solides de composés de type Pb-Te ou encore dans les LAST (alliages Ag-Pb-

Sb-Te). Ces résultats, bien décrits par leur auteur dans la revue suivante [22], ont 

également montré de fortes diminution de ɉ, accompagné dǯune tangible amélioration de 
ZT dans ces matériaux. 

  

Toutefois, malgré les considérables avancées apportées par la nano-structuration 

des matériaux thermoélectriques, il ne faut pas perdre de vue que les matériaux nanostructurés sǯéloignent de leur état dǯéquilibre thermodynamique à mesure que la taille des grains diminue en sǯapprochant de lǯordre nanométrique. Leur stabilité 
thermique en service peut être dégradée, plus particulièrement aux hautes 

températures, limitant en conséquence leur gamme de température dǯapplication. )l 
convient donc probablement de tempérer les très hautes valeurs de ZT obtenues à de hautes températures, pour un certain nombre de matériaux, et qui nǯont pas été suivies dǯétudes de stabilité thermique. 
I.5 Nouveaux concepts et nouveaux matériaux 

La fin des années 1990 a vu une nette évolution de la variété des matériaux 

thermoélectriques étudiés, grâce au concept de PGEC par Slack [7] . Ce concept met en avant un matériau idéal pour lǯexploitation de la thermoélectricité : ce matériau devrait conduire la chaleur à la manière dǯun verre ȋPhonon Glass = PGȌ mais lǯélectricité à la manière dǯun cristal ȋElectron Crystal = EC).  Dans le travail original, ce sont les 

matériaux « cages », une classe de composés que nous décrirons dans le paragraphe suivant qui ont dǯabord été mis en avant. Mais par la suite, à partir de cette idée, de 
nombreuses autres catégories de matériau ont été rapprochées de la thermoélectricité 

(comme certaines phases Zintl, à structure complexe). Nous en décrirons quelques 
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exemples, puis nous nous intéresserons brièvement aux phénomènes de conductivité 

thermique dans les matériaux de basse dimension, une autre des avancées du domaine. 

 

I.5.a Matériaux cages : skutterudites et clathrates  

Les matériaux cages, comme leur nom lǯindique, sont des matériaux dont la 
structure cristalline présente des vides (plus larges que ceux présents dans le cas de 

simples lacunes atomiquesȌ, dans lesquelles il est possible dǯintroduire des atomes hôtes 
ou dans lesquels résident déjà des atomes. Les atomes dans ces cages sont faiblement liés aux proches voisins si bien quǯils vont vibrer de manière incohérente avec le reste 
du réseau cristallin et constituer une source de diffusion efficace pour les modes 

collectifs du réseau. On les appelle alors des « rattlers » (pour hochet) ou oscillateurs dǯEinstein. On peut décrire le temps de relaxation τdr associé à ce type de diffusion 

résonnante de la manière suivante :  

où No est la concentration de ce type de diffuseurs, D une constante de force 

représentant le couplage entre les rattlers et le réseau, et ωo la fréquence de résonnance 

caractéristique du « rattler ». On se rend alors immédiatement compte quǯun type de 
rattler sera efficace pour diffuser les phonons autour de sa fréquence de résonance seule. )l est donc avantageux dǯen utiliser plusieurs types différents afin de diffuser les 
phonons sur une plus large gamme de fréquence. 

 

Le comportement de « rattling » dǯun élément dans un cristal peut être mis en 
évidence par des expériences de diffraction des rayons X ou de diffusion inélastique des 

neutrons sur poudres ou monocristal : un affinement des données acquises permet alors dǯobtenir le paramètre de déplacement atomique ȋADPȌ pour chaque site 
cristallographique de la maille cristalline. Le facteur ADP (ou facteur de Debye-Waller) correspond au déplacement moyen de lǯatome autour de sa position dǯéquilibre. Le 
comportement de « rattling » ou désordre dynamique, est alors associé à un ADP anormalement élevé sur lǯun des sites de la maille cristalline. 

  �ௗ௥−ଵ = ଴ܰ ܦ ߱ଶ߱଴ଶሺ߱ − ߱଴ሻଶ 
(I.18)  
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Les skutterudites font partie des premiers matériaux à avoir été développés selon le critère PGEC et restent aujourdǯhui lǯune des classes de matériaux cages les plus 
étudiées. Les matériaux binaires skutterudites suivent la formule générale MX3 où M 

désigne un métal de transition du groupe VIII ou  IX (Fe, Ru, Os, Co, Rh ou Ir) et X un 

atome du groupe des pnictides (P, As ou Sb). Ces matériaux cristallisent dans une 

structure cubique centrée à 32 atomes par maille, comme décrit dans la figure I-8. Cette 

structure laisse apparaître deux cavités qui peuvent accueillir des atomes de natures 

très variées, tels que des alcalins (K, Na,..), des alcalino-terreux (Sr, Ba,..), des éléments comme )n, Tl ou bien des terres rares ȋLa, Ce, Eu, Yb,…Ȍ. On aboutit alors à la famille des skutterudites remplies ou partiellement remplies ȋselon la concentration de lǯélément « 
remplisseur ») de formule RxM4X12 [14, 23-25].  

 

 
Figure I-8 : Structure typique d'une skutterudite remplie. Les larges sphères foncées représentent les atomes 

« remplisseurs », alors que les sphères claires représentent les pnictides X et les petites sphères noires les 

métaux de transition M [24]. 

La variabilité des éléments pouvant se trouver sur chaque site cristallin aboutit 

ainsi  à une pléthore de combinaisons possibles pour autant de propriétés différentes et 

exotiques (thermoélectriques, magnétiques ou supraconductrices).  Un point important pour les applications thermoélectriques est quǯil est possible dǯobtenir des matériaux de 
type n et p avec des ZT élevés et voisins (cf. paragraphe suivant). 

 

La conductivité thermique due au réseau ɉr dǯune skutterudite non remplie telle 
que CoSb3 (parmi les skutterudites binaires les plus intéressantes) est relativement 



 

 

 
 Chapitre I : Les matériaux amorphes dans le contexte de la thermoélectricité  

 
  

32 

élevée, de lǯordre de ͳͲ W/m.K à température ambiante [25], détériorant sévèrement 

ses performances thermoélectriques. Afin de diminuer au maximum cette composante, 

de nombreuses études sur des skutterudites binaires de type n, remplies ou 

partiellement remplies par des terres rares ont été réalisées. Dans ce cas, on ne joue que 

sur la nature du rattler. En revanche, pour le type p, il est nécessaire de travailler sur des 

solutions solides ternaires. Par exemple, dans des skutterudites de type RyFe4-xCoxSb12, lǯutilisation de terres rares telles que La, Ce ou Sm résulte en une réduction drastique de ɉr : dans le cas des ions La3+ ou Ce3+, la réduction observée est de lǯordre de ͸Ͳ% pour un 
remplissage complet [23], alors quǯun remplissage partiel tel que y = Ͳ,ʹ participe déjà à une réduction notable proche de ͷͲ% ȋau delà de lǯeffet de « rattling », on peut noter la contribution due à des effets dǯordre magnétiqueȌ [14]. Il est à noter que dans certains 

cas, comme pour les ions Nd3+ or Sm3+, la réduction observée est dǯautant plus 
importante que les transitions entre orbitales 4f des éléments participent également à la 

diffusion des phonons, notamment à basse température [26]. Il est également possible de remplir les cavités à lǯaide de deux éléments différents, permettant alors de diminuer ɉr de presque un ordre de grandeur [27]. On remarquera toutefois que le remplissage 

total ou partiel des vides dans les skutterudites nǯest généralement pas neutre pour les 
propriétés de transport électrique, du fait de phénomènes de dopage. En effet, les atomes de remplissage peuvent servir de donneurs ou dǯaccepteurs dǯélectrons et 
modifier ainsi fondamentalement les propriétés électroniques du matériau. 

 Une autre classe de matériaux à cages concentre lǯintérêt des acteurs du domaine : les clathrates, des composés constitués dǯun « complexe dǯinclusions ». Les plus connus 

de cette catégorie sont des composés naturels : les hydrates de méthane, formés dǯune structure de molécules dǯeau emprisonnant des molécules de méthane et localisés 
principalement dans les fonds marins (constituant de grands réservoirs gaziers sous-marins, leur exploitation est même aujourdǯhui envisagée [28]). Ces clathrates de glace dǯeau peuvent cristalliser dans deux types de structure cubique que lǯon nomme 
usuellement type I et type II : la première possédant ͺ cavités et Ͷ͸ molécules dǯeau 
alors que le seconde possède 24 cavités pour 136 molécules dǯeau. Les composés intermétalliques thermoélectriques associés a ces deux types de clathrates sǯécrivent 
donc sous les formes respectives A8B46 (ou A8B16E30Ȍ et ȋA/AǯȌ24B136, o‘ A et Aǯ désignent 
les atomes de remplissage (principalement des alcalins et des alcalinos-terreux) et B et 
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E les éléments formant le réseau hôte (typiquement des atomes tels que Ge, Ga, Si ou  

Al). 

 

 
Figure I-9 : Structure cristallographique des clathrates de type I et II : les  atomes de remplissage A et Aǯ ne 

sont pas visibles à gauche et sont représentés par les atomes bleus foncés (à droite), les autres atomes de la 

structure B et E sont représentés par les autres couleurs. 

 Dans ces structures, les atomes de remplissage peuvent se comporter comme des 

« rattlers » (du fait de cages sur-proportionnées par rapport aux dimensions de lǯatomeȌ. 
Des paramètres ADP particulièrement élevés ont été mis en évidence dans plusieurs de 

ces composés : autour de 0.08 Å2 à température ambiante pour les atomes Sr du second 

site cristallographique dans la structure Sr8Ga16Ge30 [29, 30]. Ces propriétés particulières permettent, à lǯinstar des skutterudites, dǯobtenir des matériaux de 
conductivité thermique plutôt basse, en jouant sur la nature des atomes de remplissage. 

 

 Les clathrates présentent généralement des conductivités thermiques de réseau ɉr de lǯordre de ͳ W/m.K [29, 31 , 32] autour de la température ambiante, mais peuvent 

surtout montrer une particularité intéressante : la contribution du réseau à la 

conductivité thermique totale peut être très faible, comme par exemple dans le cas de 

Sr8Ga16Ge30, o‘ elle nǯest que de ͸% à ͵ͲͲK [29]. 

 

 Ce type de composés, contrairement aux skutterudites, se conforme également  

aux prédictions émises par Slack dans le modèle PGEC en manifestant un comportement en température se rapprochant de celui dǯun verre ȋdécroissance monotone de  avec 

une diminution de la température et comportement en T2 à basse température) [33]. Il 
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est à noter cependant que le mécanisme de réduction de la conductivité thermique par 

des modes de « rattling »  est encore mal compris et ne fait pas consensus. 

Historiquement, cette réduction a été attribuée à une diffusion résonnante des phonons par lǯatome de remplissage [34], mais aujourdǯhui, lǯimpact du  « rattling » sur la vitesse du son a également été reconnu comme explication alternative dǯune basse valeur de ɉr 

[35]. Contrairement aux skutterudites qui trouvent aujourdǯhui un essor important dans 
la fabrication de modules expérimentaux, les clathrates restent à lǯétat de matériaux 
pour la recherche, du fait de propriétés mécaniques inadaptées. 

 

I.5.b Matériaux à structure cristalline complexe, phases de Zintl  

Parmi les matériaux à structure cristalline complexe, les phases Zintl sont les 

matériaux les plus intéressants pour la thermoélectricité. Cette appellation désigne des 

semi-conducteurs intrinsèques se situant à la limite entre les composés covalents, et les 

composés ioniques : ils sont constitués de complexes polyatomiques anioniques ou cationiques, entourés par un réseau de cations et/ou dǯanions atomiques, un transfert de charge sǯeffectuant des éléments les plus électropositifs vers les éléments les plus 
électronégatifs de la structure.  

 

Il existe de nombreuses familles de phases de Zintl, puisque beaucoup de 

composés différents suivent le formalisme de Zintl-Klemm [36] : on y retrouve 

notamment les clathrates, évoquées ci-dessus mais aussi les matériaux de formule 

chimique A14MP11 (ou A, M et P désignent respectivement un alcalino-terreux ou une 

terre rare, M un métal de transition et P un pnictogène). Ces matériaux possèdent des 

propriétés thermoélectriques intéressantes à haute température, et, ajouté à un net potentiel dǯamélioration dû aux nombreuses possibilités de substitution, constituent une 
classe de matériaux prometteuse.  

 

Toutefois, ce sont leurs structures cristallines complexes qui représentent leur 

meilleur atout : ce sont elles qui sont à lǯorigine de leur conductivité thermique si basse 
(<1 W/m.K au-dessus de 1000 K, 0,7 W/m.K pour le classique Yb14MnSb11 [36] ou 0,6 

W/m.K pour le plus récent Sr3GaSb3 [37]) majoritairement due au réseau. En effet, malgré un effet probablement non négligeable ȋet difficilement quantifiableȌ sur ɉ de 
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leur nature iono-covalente prononcée, il a été mis en évidence que le grand nombre dǯatome par maille de ces structures ȋrespectivement 104 et 56 pour les deux derniers 

matériaux cités) devait être le principal responsable de cette mauvaise conductivité 

thermique [36, 38, 39]. Il est possible de comprendre phénoménologiquement et qualitativement ce comportement si on sǯintéresse de près à la relation entre les modes 
de vibration et le nombre dǯatomes par maille N. Pour ce nombre N, dans un cristal, il y a 

naissance de 3N modes vibratoires, dû aux trois degrés de liberté de chacun des atomes. 

Ces modes sont répartis de la manière suivante : 3 modes dits « acoustiques » (des 

vibrations cohérentes entre les atomes du réseau)  et 3(N-1) modes dits « optiques » 

(des vibrations déphasées entre ces atomes). Les premiers modes sont caractérisés par 

une vitesse de groupe vg des phonons plus élevée que ceux des seconds [9, 39]. Même si 

les modes optiques ne suivent pas rigoureusement le modèle de Debye (contrairement 

aux modes acoustiques), en considérant une répartition équitable de la chaleur spécifique sur tous les modes mis en jeu et en faisant référence à lǯéquation (I-15), il devient clair quǯavec une augmentation de N, la contribution principale des modes 

acoustiques ne fera que diminuer, laissant place à un transport thermique dominé par 

les modes optiques, de plus faible contribution. On reviendra, par la suite, sur ce résultat 

qui permet également de donner quelques nouveaux indices pour traiter le cas des 

amorphes (N∞Ȍ. On remarquera en revanche, en observant le comportement thermique à basse température de ces matériaux, quǯils ne présentent pas une conductivité thermique typique de celle dǯun verre ȋqui présente une décroissance monotone jusquǯà ͲKȌ. 
 

  
Figure I-10 : Facteurs  adimensionnels de mérite ZT, pour des matériaux de type p (à gauche) et de type n (à 

droite) de type skutterudite, clathrate ou bien phase de Zintl. 
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La figure I-10 rassemble les facteurs de mérite optimaux obtenus pour certains 

composés des parties I.5.a et I.5.b, pour les types p et n. 

 

I.5.c Conductivité thermique dans les matériaux de basse dimensionnalité : 

 La diminution de la conductivité thermique peut encore recourir à un autre type 

de méthode, évoqué dǯune certaine manière précédemment : il sǯagit de jouer sur la 
dimensionnalité des matériaux. En fabriquant des matériaux de basse dimensionnalité, que lǯon rencontre sous la forme de super-réseaux (2D), de nano-fils (1D) ou de nano-

points (0D = boîte quantique), il est alors possible de jouer sur la taille caractéristique 

du système pour affecter le transport thermique. 

 

 Une des caractéristiques principales de ces structures est le rapport 

surface/volume très élevé, qui mène au confinement quantique des électrons duquel 

naissent leurs propriétés de transport électronique particulières. Ce sont également ces surfaces qui sont lǯélément principal dans la réduction de la conductivité thermique [40, 

41], puisque finalement, on augmente drastiquement la densité dǯinterfaces dans le 
matériau avec pour conséquence une diffusion accrue des phonons et donc une 

réduction conséquente de conductivité thermique dans le matériau.  

 

 On ne décrira pas ici en détail les phénomènes dǯordre locaux mis en jeu, bien 
décrits par ailleurs dans la littérature [40-44], mais on notera que cǯest le libre parcours moyen des phonons qui est majoritairement affecté, jusquǯà atteindre, pour des longueurs caractéristiques, un comportement typique dǯune fonction dǯonde localisée 

[40]. 

 

 Des conductivités thermiques excessivement basses, de lǯordre de Ͳ,ʹ W/m.K à 
300K, ont été annoncées pour des super-réseaux de Bi2Te3/Sb2Te3 amenant le ZT à une 

valeur supérieure à 2 [40, 44]. Bien que nǯayant jamais été confirmées par la communauté, ces valeurs démontrent toutefois lǯinfluence prédominante de la 
conductivité thermique sur la performance de ces matériaux. Finalement, contrairement à lǯidée initialement avancée, ce nǯest pas à partir des propriétés thermoélectriques du 
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matériau que lǯinfluence sur le ZT se fait le plus sentir mais à partir des propriétés 
thermiques. 

 

Même si la réduction de la conductivité thermique à travers divers mécanismes est responsable dǯune grande partie des avancées du domaine de la thermoélectricité dans 
les dernières années, il convient toutefois de ne pas négliger les autres voies dǯamélioration. En effet, de nombreuses améliorations contemporaines sont liées à lǯaugmentation du pouvoir thermoélectrique par différents mécanismes. Parmi ceux-ci, 

les matériaux de basse-dimensionnalité restent lǯun des plus marquants ȋmême si, comme on lǯa vu, cǯest surtout la réduction de conductivité thermique qui est 

spectaculaire) : le confinement quantique des électrons dans des structures bi-

dimensionnelles (super-réseaux), unidimensionnelles (nano-fils) ou sans dimension 

(nano-points) déclenche une modification de la densité dǯétats, que lǯon peut exploiter 
pour augmenter drastiquement le pouvoir thermoélectrique (ce coefficient est lié à la pente de la densité dǯétats électroniquesȌ [45, 46].   

 

Cette stratégie fait elle-même partie de ce que lǯon nomme « ingénierie de 

bande » (ou band-engineeringȌ, qui regroupe beaucoup dǯautres concepts, comme le 
dopage par états résonnants [47-49], et qui constitue une autre alternative à la 

réduction de la conductivité thermique. Autrement dit, de nombreuses voies dǯamélioration peuvent être ȋet sont généralementȌ utilisées de manière concomitantes 
avec la réduction de ɉ. Une voie récente consiste à travailler avec des matériaux dont la 
conductivité thermique est déjà basse de manière intrinsèque : les verres. 

I.6 La conductivité thermique dans les milieux désordonnés 

En 1992, Cahill et al. [50] mirent en avant le concept de conductivité thermique 

minimale (déjà introduit auparavant par Slack et Einstein) Λ , vu comme la conductivité thermique dǯun système idéalement désordonné [50]. Dès lors, avec le concept de PGEC introduit par Slack, cǯest vers cette limite que la communauté a essayé 
de se diriger, en désordonnant la structure de matériaux thermoélectriques et en 

exploitant les divers phénomènes décrits précédemment.  
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Les verres, ou de manière presque équivalente les matériaux amorphes, restent les 

solides présentant les conductivités thermiques parmi les plus basses existant dans la 

nature et montrent donc un potentiel intéressant pour la thermoélectricité. Nous décrirons dǯabord quelques-unes des propriétés structurales de ces matériaux, en lien 

avec leur conductivité thermique particulièrement basse ; nous étudierons ensuite les 

différences de transport thermique entre les solides cristallins et amorphes. Les 

propriétés de transport électrique de ces matériaux seront décrites dans le chapitre 

suivant. 

I.6.a Quelques propriétés structurales des matériaux amorphes  

Une des propriétés principales des matériaux amorphes est lǯabsence de 
structure à longue portée, autrement dit, contrairement aux solides cristallins, on ne 

peut pas définir une maille élémentaire, se répétant sur un réseau de Bravais. On peut, 

en fait, considérer pour chaque composé avoir une maille unique avec un nombre dǯatome infini par maille. Si lǯon revient donc au raisonnement introduit en partie ͳ.Ͷ.c.ʹ, 
on imagine aisément une conductivité thermique très faible du fait de la diminution de 

la prédominance des modes acoustiques les plus énergétiques dans ces matériaux. Cette 

approche est toutefois à relativiser dans ce cas précis. Les hypothèses invoquées pour dégager lǯimportance du nombre dǯatome par maille atomique ȋrelations de dispersion, 
prédominance des modes optiques) ne sont pas complètement satisfaites dans le cas de 

verres. Néanmoins, la conclusion finale reste valide. 

 Lǯabsence dǯune structure à longue portée nǯest toutefois pas synonyme dǯabsence totale dǯordre. En effet, les solides amorphes ne présentent pas une 
répartition aléatoire de leurs éléments. On observe, en fait, une structure à courte portée ȋce que lǯon doit comprendre comme une régularité dans lǯenvironnement immédiat dǯun élément particulierȌ voire même une structure à moyenne portée ȋqui concerne un 
environnement moins immédiat, qui peut porter au delà des seconds ou troisièmes voisins de lǯatome en questionȌ. Les structures des matériaux amorphes ont  commencé 
à être appréhendées à partir du milieu du vingtième siècle [51] et gardent encore aujourdǯhui beaucoup de leurs secrets.  
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 )l est difficile de définir précisément la structure dǯun matériau vitreux étant 
donné sa nature pseudo-aléatoire, mais il est possible de décrire certains des principes 

qui vont fortement influencer plusieurs des propriétés qui nous intéressent (notamment 

thermiques). De manière générale et simpliste, on peut illustrer la différence entre une 

structure cristalline donnée et une structure vitreuse de même composition par une 

déformation prononcée du réseau mais conservant en moyenne, les environnements de 

coordination des atomes présents sous la forme cristalline. Un exemple célèbre a été 

donné par Zachariasen [51] pour le verre de silice, retranscrit sur la figure I-11 [51].  

 

 
Figure I-11 : Structure de SiO2 cristallin (A) et amorphe (B) vues en coupes planaires 

 

En réalité, la coordination des éléments peut-être notablement différente de celle 

existant dans les solides cristallins. Dans les solides vitreux, la valence des éléments a 

tendance à être saturée : cǯest la règle de lǯoctet (autrement appelée « 8-N »). Cette règle consiste à attribuer à lǯélément, un nombre de coordination, qui vaut huit auquel on ôte 
le nombre de sa colonne (N) et permet de retrouver, par exemple, une coordination 

double pour les chalcogènes (S, Se, et dans une moindre mesure, Te) appartenant à la 

colonne VI ou quadruple pour les cristallogènes (Si, Ge,..) appartenant à la colonne IV 

[52]. Cette règle nǯest en fait explicite que pour des éléments des colonnes )V à V)) ȋqui 
sont les plus communs dans les verresȌ et nǯest pas applicable aux éléments de transition, pour lesquels la coordinence nǯest donc pas aussi aisément prédictible ȋà cause de lǯapparition des états électroniques d dans les liaisons). On notera également que si le caractère métallique de lǯélément augmente (si on descend dans la table 
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périodique, par exemple) la validité de cette règle peut-être remise en cause. Ainsi  Pb 

ou Bi montrent une coordinence octaédrique au lieu des coordinences prédites, 

respectivement tétraédrique et trigonale [53].  

En outre, on remarquera que dans les verres, les liaisons hétéropolaires (liaisons 

entre atomes de natures différentes) sont fortement privilégiées par rapport aux liaisons homopolaires ȋliaisons entre atomes de même natureȌ. Cela nǯempêche pourtant 
pas la présence de ces dernières, qui dépend fortement de la composition chimique du 

matériau. 

 

Les verres de chalcogénures que nous étudierons ici sont constitués de deux éléments ou plus. Les chalcogènes ȋS, Se ou TeȌ en sont lǯélément principal, ils sont 
divalents et peuvent généralement former un réseau amorphe seuls ȋce nǯest toutefois pas rigoureusement vrai pour Te, de par sa nature déjà trop métalliqueȌ. Lǯautre élément 
constitutif du réseau vitreux doit être un élément au moins trivalent (As, Sb, ..) voire 

tétravalent (Si, Ge, Pb) pour permettre la réticulation du réseau en « connectant » les 

unités (chaines, feuillets) formées par les autres éléments. On induit alors une 

modification notable de sa topologie, ce qui influe à son tour sur plusieurs propriétés 

comme la stabilité thermique. Il est également possible dǯajouter des éléments 
métalliques en quantité raisonnable. Les verres étudiés ne se limitent pas à des systèmes 

binaires ou même ternaires. On peut alors se trouver avec des systèmes à la composition 

chimique complexe, induisant ainsi un fort désordre chimique (renforcé par la présence de liaisons homopolairesȌ, qui sǯajoute au désordre structural inhérent à la condition dǯun verre, et dégrade dǯautant plus la conductivité thermique. 
 

On pourrait imaginer appliquer aux verres les critères définis précédemment ȋtels que le concept de solution solide, de joints de grains, etc…Ȍ pour les matériaux cristallins, afin dǯen tirer des conclusions sur leur conductivité thermique mais en 
réalité, beaucoup de ces approches sont difficilement applicables. Notamment, il est difficile dǯexpliciter la notion de défaut dans un matériau amorphe, dans le sens o‘ la 
densité de défauts est extrêmement élevée, que chacun des constituants peut répondre à cette qualification et surtout quǯil nǯexiste pas de structure idéale à laquelle se référer 

pour définir la notion de défaut.  
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En outre, le concept de libre parcours moyen des phonons l devient également 

caduque lorsque celui-ci approche lǯéchelle des distances interatomiques (cette limite 

est également définie comme le critère de Ioffe-Regel et implique k.l ≈ ͳ o‘ k est le vecteur dǯonde de la quasi-particule [54]) : les phonons répondant à ce critère deviennent alors localisés au sens dǯAnderson [55] et ne sont plus soumis aux mêmes 

principes que leurs contreparties délocalisées.  

 

Le transport thermique se partage donc entre des modes délocalisés pour partie 

et des modes fortement localisés, qui peuvent interagir de manière non-négligeable 

comme on le verra dans la partie suivante [56]. Le concept de « rattling » nǯest alors plus valide dans les verres puisquǯune partie importante des constituants du réseau peut 
alors être définie comme oscillateurs dǯEinstein. Le concept de diffusion des phonons 
par des modes localisés et ponctuels comme ceux des rattlers perd alors son intérêt 

initial. 

 

La basse conductivité thermique inhérente aux verres est donc principalement 

issue de sa structure désordonnée. Elle se révèle bien plus difficile à interpréter que dans le cas dǯun matériau ordonné. Toutefois, selon le concept de PGEC, pour obtenir un 
matériau thermoélectrique performant, il faudrait obtenir un matériau ayant une 

conductivité « de type vitreuse » dans un matériau cristallin. Essayons donc de définir, 

de manière comportementale, les différences entre une conductivité thermique « de 

type cristalline » et « de type vitreuse ». 

 

I.6.b Comportement de la conductivité thermique dans les verres 

La dépendance en température reste la différence majeure entre les conductivités 

thermiques de ces deux types de solides (outre les ordres de grandeurs) : elle présente 

des disparités frappantes. Facilement expliquée dans le cas ordonné (voir le paragraphe 

1.4.a), elle est toutefois beaucoup plus complexe à appréhender dans le cas désordonné. 

 A basse température, o‘ lǯinfluence de la chaleur spécifique domine, on ne 
retrouve pas la même dépendance en puissance cubique de la température typique du 

modèle de Debye : au lieu de cela,  la dépendance en T se fait de manière quadratique. 
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Puis lorsque T augmente, la présence dǯun plateau à des températures de lǯordre de la 
dizaine de K a plusieurs fois été mise en évidence [57-59]. Au delà du plateau, la 

croissance devient linéaire en T. Il est, en outre, saisissant de se rendre compte du comportement parfaitement monotone de ɉ dans les matériaux désordonnés, ce que lǯon 

peut observer sur la figure I-12 qui compare les comportements typiques des deux types 

de solides. 

 De nombreuses théories ont été développées afin dǯexpliquer ce comportement 
en marge de la physique du solide « classique ».  Pourtant, cette entreprise sǯest avérée périlleuse, du fait de la nécessité dǯexpliquer, par un même modèle, des comportements 

dans des gammes de températures très différente. Ajouté à cela les matériaux en 

questions possèdent des structures, bien que toutes désordonnées, très différentes ȋverres dǯoxydes, de chalcogénures, polymères, ou dǯautres types de matériaux 
amorphes, comme les couches minces). Il est important de noter que la plupart des 

outils théoriques, utilisés pour le développement de ces théories, dérivent de ceux 

utilisés pour les solides cristallins ȋformalisme de Boltzmann, de Kubo… Ȍ 

 

 
Figure I-12 : Comportement en température théorique dǯun matériau cristallin ȋtrait pleinȌ et dǯun matériau 

vitreux (trait pointillé) [60] 

La dépendance en T2 de ɉen dessous de 1K est la première des caractéristiques à 

avoir été expliquée et admise de manière unanime. Elle se base essentiellement sur un modèle dǯénergie potentielle dǯéquilibre atomique à deux états (Two-level states – TLS 

ou Tunneling states - TS). Ce modèle est lié à la structure désordonnée du matériau. Ainsi, il existe plusieurs minima dǯénergie potentielle atomique ȋil sǯagit généralement 
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dǯune énergie mécaniqueȌ dans lesquels un atome donné (ou bien même un groupe dǯatomes donnésȌ peut se trouver et ainsi en changer selon ses interactions avec le 
réseau et la température. On notera que pour des atomes de coordinence supérieure à 2, 

la rigidité des liaisons diminue fortement la possibilité dǯexistence de ces états ȋau sens mécanique du termeȌ. À suffisamment basse température, nǯimporte quels états dégénérés couplés et localisés ȋon se réfèrera à lǯimage mécanique plus facile à 
visualiser) peuvent en fait être décrits comme TLS : aussi bien les électrons appariés 

(« lone pairs)) que certaines « impuretés » de réseau par exemple. Leur existence est également cohérente du point de vue thermodynamique, à travers le surplus dǯentropie 
du matériau amorphe en regard du matériau cristallin. 

 

Ces TLS influent fortement sur le libre parcours moyen des phonons et 

deviennent en fait le mécanisme de diffusion principal sur cette courte gamme de 

température. Les résultats expérimentaux montrent en réalité une dépendance en 

puissance de T comprise entre 1,8 et 1,9 [61], mais la prise en compte, dans les calculs, 

de la polarisation de phonons permet de rendre compte de ce phénomène [62]. Pour 

plus de détails, il conviendra de se référer à lǯexcellente revue de Phillips traitant du 
problème [63]. 

 

Le plateau de conductivité thermique caractéristique des verres peut en fait être 

expliqué de différentes manières (dont certains impliquent les TLS). Mais, de manière plus vraisemblable, il nécessite lǯintroduction dǯinteractions anharmoniques entre 
phonons délocalisés (vecteurs principaux du transport thermique) et vibrations 

localisées (ne contribuant pas directement au transport thermique). Le postulat 

essentiel, permettant dǯaboutir à un résultat cohérent avec les données expérimentales obtenues, est lǯexistence dǯun bord de mobilité ȋon reviendra plus en détail sur ce concept dans le chapitre suivant, et dans le cadre de lǯétude des propriétés de transport 
électronique dans les matériaux amorphes) au delà duquel les phonons de plus haute 

énergie (ou fréquence) sont localisés.  

 Cette fréquence limite ωc serait donc atteinte à des températures de lǯordre de 
plusieurs K et on aurait ainsi une coexistence marquée de vibrations localisées et 

délocalisées autour de 10 K, où se situe le plateau. En effet, à ces températures, on peut 
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observer une chute importante du libre parcours moyen phononique l [57]. En outre, on 

observe une dépendance fréquentielle de l, causée par un mécanisme de diffusion pas 

parfaitement élastique, directement lié au fort couplage anharmonique entre les deux types dǯétats vibrationnels [59].  

 Cependant, dǯautres théories plus récentes invoquent la présence dǯun troisième 
type de mode vibrationnel intermédiaire entre les modes propageants et les modes 

localisés [64]. )l sǯagirait de modes à transport diffusif, constituant environ ͺͲ% des 
vibrations totales. Dans ce cas, le bord de mobilité vibrationnel aurait une énergie bien 

plus élevée que dans les modèles précédents et la relative influence des modes localisés sǯen trouverait grandement diminuée. Toutes les caractéristiques thermiques seraient 
alors expliquées par la présence de ces modes diffusifs. Ces dernières théories sont à 

relativiser cependant, car, même si bien vérifiées numériquement et expérimentalement dans un système simple comme Si amorphe, dǯautres systèmes plus complexes sont 
encore hors de portée des simulations numériques. 

 

La dernière des caractéristiques, lǯaugmentation linéaire en température de ɉ, ne 
trouve en revanche que des explications moins communément admises. Certains 

auteurs affirment observer un mécanisme de diffusion résonnante de phonons de basse 

énergie par les TLS [65], alors que dǯautres préfèrent penser à lǯintroduction dǯun canal 
de conduction thermique supplémentaire, exploitant un mécanisme de conduction 

assisté par sauts [59]. 

 Si on sǯintéresse maintenant aux particularités de la chaleur spécifique des 

verres, on peut dégager deux phénomènes principaux. A très basse température, on ne 

retrouve pas exactement un comportement de Cp en T3 : il existe en plus une contribution linéaire en T, dont lǯorigine nǯest pas encore bien appréhendée (ce pourrait 

être dû aux TLS) mais dont il existe également des traces dans certains cristaux 

désordonnés [66]. Un autre phénomène est également caractéristique des matériaux 

amorphes : la déviation de Cp du modèle de Debye à température intermédiaire (à 

quelques dizaines de K) est bien plus large et précoce que celle observée dans les 

matériaux cristallins. On ne dissertera pas plus longuement sur les différences relatives 
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aux chaleurs spécifiques des deux types de solides, également largement étudiées. On 

pourra pour cela se référer à une bibliographie tout aussi abondante [57, 59, 65, 67-69].  

 

Après avoir bien observé les caractéristiques de la conductivité thermique dans les verres, on se rend compte quǯil est illusoire dǯimaginer toutes les retrouver au sein dǯun matériau cristallin. En revanche, on peut toujours espérer tendre vers cette limite 
et les travaux déjà réalisés montrent que lǯon peut sǯen rapprocher fortement ȋon peut déjà obtenir la monotonie de ɉ en température ainsi que des ordres de grandeurs qui sǯen rapprochentȌ, plusieurs cristaux ȋcomme certaines tetraédrites, ou certains 
composés Ag-Sb-Te)  présentant déjà naturellement certaines de ces propriétés [60].  

 

Les solides vitreux sont donc bien une classe de matériaux aux propriétés 

uniques favorisées par leur structure particulière. Du point de vue thermique, ils sont 

donc très favorables à lǯutilisation thermoélectrique, mais quǯen est-il réellement de 

leurs propriétés de transport électrique ? Elles vont faire lǯobjet du chapitre suivant.  
 

 

II.  
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CHAPITRE II : Propriétés de transport 

électronique et propriétés thermoélectriques 

des verres de chalcogénures, solutions pour la 

thermoélectricité 

II.1 Généralités sur le transport dans les matériaux 

désordonnés   

Avant dǯaborder en détail les propriétés de transport des verres de chalcogénures, 
nous débuterons ce chapitre en  rappelant quelques notions générales sur le transport 

électronique dans les matériaux désordonnés. De manière similaire aux propriétés 

thermiques, les règles déterminant les propriétés électroniques des solides cristallins et amorphes sont souvent bien différentes. On sǯattachera, dans un premier temps, à 

décrire quelques éléments de la théorie de la localisation, essentielle dans ce contexte, et ses conséquences. Puis, on sǯattardera sur la description des trois modes de transport de 
porteurs de charge existant dans les solides désordonnés. 

 

II.1.a Localisation et schéma de bandes dans un solide amorphe  

Les cristaux parfaits (sans défauts) sont à la base du développement de la théorie de la physique du solide, qui exploite en particulier lǯinvariance translationnelle dans 
leurs réseaux atomiques. En fait, les solides réels présentent toujours des écarts à lǯordre parfait ȋprésence dǯimpuretés, de lacunes, de déplacements par rapport aux positions atomiques idéales du réseau…Ȍ que lǯon peut considérer comme un désordre 
de faible amplitude qui peut être traité en améliorant/ajustant/complexifiant les 

modèles de départ. 
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Dans le cas des solides désordonnés comme les verres, cette invariance par translation, vue comme une notion dǯordre à longue portée, nǯa plus lieu dǯêtre ȋmême si 
une certaine notion dǯordre, à courte portée, reste bien présenteȌ. )l nǯest donc plus possible de développer de théories basées sur lǯinteraction dǯondes de Bloch pour 
décrire les propriétés électroniques du matériau. Toutefois, de nombreuses propriétés 

survivent au passage dǯune structure cristalline à une structure amorphe. Notamment, la notion de densité dǯétats électroniques est conservée pour des structures amorphes, 
bien que la détermination des états eux-mêmes soit considérablement plus difficile que 

dans le cas de solides cristallins. En outre, la transparence dans le visible ou dans lǯinfrarouge de plusieurs matériaux vitreux ȋrespectivement les verres de silice et les 
verres de chalcogénuresȌ traduit la présence dǯun gap optique et donc électronique dans 
leur structure de bandes.  

 

La nature des états eux-mêmes doit en revanche être considérée différemment : en ͳͻͷͺ, P.W. Anderson a montré lǯabsence de diffusion dans des réseaux aléatoires, que lǯon peut assimiler à des réseaux désordonnés [55]. Autrement dit, certains états 

électroniques soumis à un potentiel électrique apériodique (au même titre que certains 

états vibrationnelsȌ peuvent devenir localisés ȋau sens spatial du termeȌ du fait dǯun fort 
désordre dans le réseau atomique. Cette localisation se traduit par une décroissance exponentielle de la fonction dǯonde avec la distance. Physiquement, on peut expliquer 
simplement cette caractéristique de la façon suivante : la localisation dǯune fonction dǯonde résulterait de la somme des interférences destructives créées par les éléments du 
désordre environnant [70]. 

 

Cette notion, déjà importante dans lǯétude des phénomènes de transport dans les solides, devient essentielle lorsquǯil sǯagit de matériaux amorphes : une partie 

importante du transport électronique est alors effectuée par des porteurs de charge 

situés dans les états localisés. Bien que par la suite nous nǯétudierons pas en détail la 
localisation « au sens dǮAnderson » (elle peut aussi être déclenchée par de fortes 

corrélations électroniques, on parle alors de localisation « au sens de Mott »), il est nécessaire dǯaborder quelques-unes des conséquences de la localisation sur la structure électronique des matériaux.  Le lecteur, soucieux dǯapprofondir ces notions, est invité à 
consulter les nombreuses monographies ou revues traitant de ces sujets [55, 70-72] 
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Pour les systèmes vitreux et donc apériodiques, le formalisme de Boltzmann, et 

son équation éponyme, classiquement utilisés en physique de lǯétat solide, sǯappliquent difficilement. )l est plus adéquat dǯutiliser le formalisme de Kubo et plus 
particulièrement la formule de Kubo-Greenwood pour les systèmes fortement désordonnés. Lǯéquation de Boltzmann découle de considérations cinétiques statistiques 

hors équilibre dans un contexte semi-classique, tandis que la formule de Kubo-Greewood découle de la théorie de la réponse linéaire dǯun hamiltonien, soumis à une 
perturbation temporelle. Ces deux formalismes sont souvent très difficiles à relier [73], 

même si cela reste possible dans certaines conditions inapplicables aux verres [71]. Cǯest le formalisme de Kubo qui convient le mieux pour la description des états localisés. 
 

 
Figure II-1 : Densité dǯétats dans le modèle d'Anderson, lorsque des états sont délocalisés dans le centre de la 

bande mais localisés dans les queues de bandes, EC et EC' sont les niveaux énergétiques qui séparent les deux 

types de domaines. 

 

Tout d'abord, des états localisés et délocalisés ne peuvent coexister à la même 

énergie : la conductivité électrique σE à un niveau dǯénergie E donné, exprimée dans la 

formule de Kubo-Greenwood (voir [71]), a la caractéristique dǯêtre nulle à T = 0K pour les états localisés ȋcar proportionnelle au recouvrement des fonctions dǯonde des états à cette énergieȌ, mais non nulle dans le cas dǯétats délocalisés. Cette conductivité ne 
pouvant être à la fois nulle et non-nulle, il doit exister une énergie EC séparant deux 

domaines : un dans lequel tous les états sont localisés et un autre ne comprenant que des états étendus. Ce résultat met donc en avant lǯexistence dǯun « bord de mobilité », 

séparant des états délocalisés ȋde mobilité électronique élevéeȌ, dǯétats localisés ȋde très 
faible mobilité électronique). Dans le cas de matériaux amorphes ou vitreux, les états 

localisés se trouvent généralement en queues de bandes, comme décrit dans la figure II-
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1. Les queues de bandes peuvent être expliquées physiquement comme une déformation 

des bandes due à un manque de périodicité dans le réseau (à la fois en terme de 

composition mais également en terme géométrique du fait de la forte dispersion des 

longueurs et des angles de liaison) [74]. 

 

 En tenant compte de ces considérations, nous pouvons maintenant esquisser la structure de bandes théorique dǯun semi-conducteur amorphe autour du niveau de 

Fermi. Au-delà du gap électronique commun aux matériaux cristallins et amorphes, on peut définir un autre type de gap qui découle de la présence dǯétats localisés dans les 
queues des bandes de conduction et de valence. Ainsi, en plus des énergies EC et EV qui définissent lǯénergie du bas de la bande de conduction et du sommet de la bande de 
valence, respectivement, on peut définir deux autres énergies EA et EB, correspondant respectivement à lǯénergie la plus basse non occupée de la bande de conduction et la 

plus haute occupée de la bande de valence à T = 0 K, pour des états localisés. On définit 

alors le gap électronique par EC - EV, comme dans les semi-conducteurs ȋil sǯagit alors plus dǯun gap de mobilité, comme décrit dans la figure ))-2) et le gap défini par EA - EB  

correspond quant à lui au gap optique. 

 
Figure II-2 : Les différentes structures de bandes envisageables pour des matériaux désordonnés : à gauche, 

cas dǯun gap de mobilité et dǯun gap optique, à droite cas dǯun gap de mobilité seul. )ci EF représente le niveau 

de Fermi, et N(EȌ la densité électronique à lǯénergie E. 

Il faut bien noter que les schémas de la figure II-ʹ sont idéaux puisquǯen réalité 
les queues de bandes ne sont pas symétriques par rapport au niveau de Fermi, des bandes dǯ « impuretés » (dont on décrira quelques types importants pour ce travail dans 

les paragraphes suivants) étant également présentes dans le gap et plus 

particulièrement autour du niveau de Fermi. 
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II.1.b Modes de transport dans un tel milieu  

La structure de bandes étant décrite qualitativement, il convient maintenant dǯaborder les différents modes de transport qui peuvent être envisagés et qui sont au 

nombre de trois : 

- le transport par états délocalisés, 

- le transport entre états localisés se faisant par sauts (« hopping ») 

thermiquement activés, 

- le transport entre états localisés se faisant par sauts à distance variable 

(« variable range hopping »).  

Chacun de ces modes, associés à des domaines énergétiques différents, est dominant 

dans certaines gammes de température. Nous nous attacherons donc à expliciter les 

expressions de la résistivité électrique et du pouvoir thermoélectrique pour chacun dǯeux.  
 La structure de bandes près du niveau de Fermi que lǯon retiendra pour cette 

description est celle de la Figure II-3. Elle reprend le schéma de bande typique mis en avant précédemment, mais introduit des bandes dǯétats localisés au voisinage du niveau de Fermi ȋon précisera lǯimportance et lǯorigine physique de ces états dans la partie II.2). 

Nous ne rentrerons pas ici dans les détails mathématiques menant au développement 

des expressions de la conductivité électrique σ et du pouvoir thermoélectrique Ƚ pour 

chacun des cas. Nous renvoyons le lecteur intéressé aux références [66, 71, 75]. Il est 

simplement nécessaire de savoir que les formules finales obtenues découlent du 

formalisme de Kubo-Greenwood :  

 

 

 

 

 σ = ∫ܰሺܧሻ. .ሻܧሺߤ ߲ ݂ሺܧሻ߲ ܧ .  ܧ݀
(II.1)  

 α = −݇஻݁ ∫ܰሺܧሻ. .ሻܧሺߤ ߲ ݂ሺܧሻ߲ ܧ . ܧ − �ி݇ܧ  . �ܧ݀  

(II.2)  



 

 

 
Chapitre II : Propriétés thermoélectriques des verres chalcogénures 

 
  

51 

où N(EȌ est définie comme la densité dǯétats électronique à lǯénergie E, ɊȋE) comme la 

mobilité des électrons à lǯénergie E, f(E) comme la fonction de Fermi-Dirac et EF comme lǯénergie de Fermi. Par ailleurs, kB représente la constante de Boltzmann et e la charge 

élémentaire. 

 

 
Figure II-3 : Structure de bande dǯun solide désordonné, et modes de transport associés. Schéma original tiré 

de [75]. 

 États étendus dans la bande de conduction / valence 

 

Le cas le plus simple auquel il est possible de sǯintéresser est celui des états étendus puisquǯil est relativement proche du comportement existant dans les solides cristallins. En supposant que la densité dǯétat Ndel(E) et la mobilité del(E) électroniques varient faiblement à lǯintérieur de la bande (de manière à pouvoir les assimiler à leurs valeurs moyennesȌ la conductivité électrique σ sǯexprime sous la forme [66, 71, 75]:  

 

 σௗ௘௟ = �଴ ݁−ா಴−ா�௞ಳ�  
(II.3)  

Domaine de sauts à 
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dans le cas dǯune conduction par électrons ȋdans le cas dǯune conduction par trous, le 
facteur EC-EF devient EF-EV). σO est ici une constante indépendante de T seulement si 

Ndel(E) peut être supposée constante. 

 Avec les mêmes hypothèses, le pouvoir thermoélectrique Ƚ sǯécrit de la manière 
suivante :  

 

 

pour un semi-conducteur de type n, et devient, dans le cas général o‘ lǯon prend en 
compte la variation de Ndel(E) et del(E) avec E :  

 

 

AkBT représente lǯénergie moyenne des électrons, relativement à EC. Ces formules sont 

semblables à celles obtenues dans le cas de solides cristallins pour lesquels les valeurs 

de ces constantes sont différentes et la constante A a une expression bien définie. Dans le cadre de ce modèle, ce mode de transport nǯest accessible que pour des températures 
suffisamment élevées. Par exemple, si EC - EF (ou EF - EVȌ ≈ Ͳ.ʹͷ eV,  (comme kBT ~ 25 

meV à T = 300 K et donc environ 75 meV à 900 K), le transport électronique sǯeffectuera 
par états étendus pour EC-EF ≈ quelques kBT,  cǯest-à-dire T > 900 K. 

 

 États localisés dans les queues de bandes  

 

Le transport entre états localisés dans les queues de bandes se fait à travers un 

mécanisme de sauts (communément appelé « hopping »). Les états électroniques localisés étant confinés spatialement, aucun processus de diffusion nǯest possible sans 
apport énergétique extérieur. Ce sont les phonons qui fournissent cet apport 

supplémentaire, permettant ainsi aux électrons de franchir la barrière de potentiel et de 

se déplacer. En conséquence, la mobilité Ɋloc électronique associée devient une grandeur 

thermiquement activée : 

 

 αௗ௘௟ = −݇஻݁ ஼ܧ)  − �ி݇஻ܧ + ͳ) 
(II.4)  

 αௗ௘௟ = −݇஻݁ ஼ܧ)  − �ி݇஻ܧ +  (ܣ
(II.5)  
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 o‘ Δw1 ȋ>ͲȌ est lǯénergie de la barrière de potentiel à franchir pour les états situés dans les queues de bandes et Ɋ1 une constante. 

 

Dans le cas des états localisés, il nǯest plus possible de considérer une densité dǯétats Nloc(EȌ constante puisque lǯon se situe dans les queues de bandes o‘ N(E) varie 

fortement avec E. La densité dǯétats peut dans ce cas sǯécrire comme une puissance de ȋE 

- EA) pour un semi-conducteur de type n (et comme (EB - E) pour un semi-conducteur de 

type p). En revanche la mobilité Ɋloc(E) ne varie pas, ou peu, avec E, et a des valeurs 

beaucoup plus faibles que la mobilité des charges situées dans les états étendus (les 

mobilités des charges situées dans les états localisés sont très inférieures à 1 cm2/V.s, 

[66] autrement dit, quelques ordres de grandeur en dessous de leurs contreparties 

cristallines). Sur la base des considérations précédentes, on montre que la conductivité électrique sǯexprime de la manière suivante :  

 

 o‘ σ1 est une constante. 

 Pour le coefficient Seebeck, il est possible, toujours dans lǯhypothèse dǯune 
mobilité indépendante de E, dǯécrire :  

 

 

où B est une constante différente de la constante A introduite au paragraphe précédent. 

Pour les semi-conducteurs de type p, EF - EB remplace EA - EF.  On sǯaperçoit que les énergies dǯactivation thermique de σet Ƚ qui apparaissent dans (II.7) et (II.8) diffèrent dǯun facteur Δw1. Dans le cas du transport dans les états étendus, les énergies dǯactivation de σ et Ƚ, qui apparaissent dans les équations (II.3 et II.4) sont les mêmes. 

 Ɋ௟௢௖ = �ଵ ݁−Δ௪భ௞ಳߤ  
(II.6)  

 σ௟௢௖ = �ଵ ݁−ாಲ−ா�+ Δ௪భ௞ಳ�  
(II.7)  

 α௟௢௖ = −݇஻݁ ஺ܧ)  − �ி݇஻ܧ +  (ܤ
(II.8)  
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Des mesures en température de permettent donc de différencier les domaines 

de prédominance des deux modes de transport et de calculer Δw1. 

 

 États localisés au voisinage du niveau de Fermi  

 Dans le cas dǯétats localisés au voisinage de EF deux modes de transport peuvent apparaître selon la température. Si lǯénergie thermique kBT est suffisante pour vaincre la 

barrière de potentiel Δw2 qui sépare deux niveaux voisins, le transport peut se faire par 

sauts thermiquement activés, comme pour les états localisés dans les queues de bande. 

On trouve alors une conductivité électrique :  

 

 

où σ2 est inférieur à σ1 (équation II.7). Si par contre kBT << Δw2, un second mécanisme 

de saut est possible : le transport par saut à distance variable. Ce second mode de transport privilégie alors comme sites de sauts, des sites dǯénergie voisine de celle du 
site de départ mais spatialement plus éloignés (comme décrit sur la figure II-4). Ce 

mécanisme permet donc une diffusion des porteurs de charge dans des régimes dǯactivation thermique très faible. Lǯoptimisation de la distance de saut R conduisant à 

une proportionnalité avec T-1/4, on peut écrire la conductivité électrique σsdv 

correspondante comme :  

 

 

où B est la nouvelle « marche » de potentiel à franchir (B < Δw2). 

 σ௟௢௖ = �ଶ ݁− Δ௪మ௞ಳ�  
(II.9)  

 σ௦ௗ௩ = �′ଶ ݁−஻.�−భ4  
(II.10)  
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Figure II-4 : Schéma du mécanisme de transport par saut à distance variable. Les + représentent les sites 

occupés tandis que les – représentent les sites inoccupés. La barrière de potentiel B étant moins haute que 

Δw2, il existe une probabilité pour que les porteurs de charge sautent vers ce voisin éloigné, mais plus proche 

en énergie, plutôt que vers un voisin proche, mais situé à des énergies plus hautes. 

 

 Le développement de lǯexpression du pouvoir thermoélectrique Ƚsdv pour ce type 

de mécanisme est très complexe mais plusieurs travaux [76-79] font état dǯune 
dépendance de Ƚsdv en T1/2 ou T1/4 alors quǯelle est en réalité linéaire avec la pente du log de la densité dǯétat au niveau de Fermi. Finalement, lǯexpression sǯécrit :  

 

 

où B est la constante introduite pour la conductivité électrique. La contribution de Ƚsdv à 

basse température est faible et Ƚ tend vers zéro lorsque T tend vers zéro. Ainsi, le régime basse température nǯest pas intéressant dans le cadre de cette étude o‘ nous 
nous intéressons aux performances thermoélectriques des matériaux. 

 

 

 α௦ௗ௩ = ͳʹ ݇஻ଶܤଶ�ଵ/ଶ݁ ቆ݀ ݈݊ ሺܰሺܧሻሻ݀ܧ ቇா=ா� 
(II.11)  
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 Zones de transition, conduction au bord de mobilité  

 

Au regard des informations fournies précédemment, nous avons esquissé sur la 

figure II.5 le comportement de la conductivité électrique et du pouvoir thermoélectrique en fonction de la température. Chacun des deux termes sǯexprime comme la somme de 
toutes les contributions décrites précédemment, certaines étant prédominantes sur une 

gamme de températures données. On observe une variation discontinue de la 

conductivité électrique avec une nette rupture de pente de son logarithme à chacun des 

changements de régime de conduction. En revanche, le pouvoir thermoélectrique 

montre une discontinuité pour ces singularités. Il en résulte alors des zones de transition au niveau desquelles il nǯest pas possible de calculer la pente afin dǯen retirer 
les informations nécessaire à la détermination du régime. La rupture de pente dans la 

courbe de conductivité électrique est beaucoup plus nette et localisée en température. 

 

 

Figure II-5 :  Synthèse du comportement des propriétés de transport (pouvoir thermoélectrique α à droite et 

conductivité électrique σ, sous forme logarithmique à gauche) dans les matériaux désordonnés (ici de type n), 

sur toute la gamme de température [75].  

Ces différentes zones de transition ont été mises en évidence expérimentalement dans lǯarsenic amorphe dans le cas dǯune conduction au bord de mobilité [66]. La figure 

II-͸ montre la dépendance en température du pouvoir thermoélectrique Ƚ ȋo‘ S dans la 
figure) dans la zone de transition. Le modèle utilisé ne permet pas de prévoir lǯallure de 
la courbe à la transition dans la Figure II-5 mais les mesures expérimentales révèlent 

une zone de transition particulièrement large en température [66, 80].  
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Figure II-6 : Pouvoir thermoélectrique S ȋȽȌ en fonction de la température T dans lǯarsenic amorphe dǯaprès 

[66].  

Le domaine en température de la zone de transition peut sǯexpliquer par une 
dépendance du bord de mobilité avec la température (autrement dit EC pour un semi-

conducteur de type n)[81]. En effet, en considérant que le recouvrement des fonctions dǯonde localisées augmente avec les fluctuations thermiques, le bord de mobilité doit 
descendre en énergie afin de conserver la condition de localisation. En conséquence, lǯapparition de la contribution à Ƚ ȋSȌ provenant des états étendus se fait à des 
températures plus faibles que prévues. De plus, ces états étant bien plus mobiles que les états localisés, leur contribution à Ƚ ȋSȌ est plus marquée : la zone de transition observée 

est donc très large. 

 

II.2 Point de vue de la thermoélectricité : résistivité 

électrique et pouvoir thermoélectrique dans les verres 

chalcogénures  

Les verres chalcogénures, étant donné leur nature désordonnée, obéissent aux lois 

décrites précédemment. En revanche, leur description est légèrement plus complexe 

que les exemples « idéaux » décrits précédemment, notamment en ce qui concerne les 
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bandes dǯétats électroniques au sein du gap de mobilité ȋqui déterminent une partie 
essentielle des propriétés de transport électronique).  

 Dans un premier temps, il sera nécessaire dǯintroduire de nouveaux concepts afin dǯexpliquer le signe du pouvoir thermoélectrique dans ces matériaux ȋpresque toujours positifȌ ainsi que lǯorigine des états électroniques au voisinage de EF. Nous examinerons ensuite lǯétat de lǯart des verres chalcogénures en nous appesantissant sur leurs 
propriétés thermoélectriques, afin de se rendre compte des optimisations 

indispensables à une application dans ce domaine. 

 

II.2.a Influence des défauts sur le type de porteurs majoritaires : les paires de 

valence alternées (VAP) 

Dans les verres chalcogénures, deux aspects du pouvoir thermoélectrique sont 

particulièrement remarquables ȋcomme on pourra lǯapprécier dans la partie )).͵Ȍ. On y observe tout dǯabord des pouvoirs thermoélectriques particulièrement élevés (au dessus de Ͳ,ͷ mV/K à ͵ͲͲ K pour une majeure partie des composés, en sachant quǯen 
général peu de matériaux dépassent 1 mV/K à température ambiante). Par ailleurs, ils 

sont également, pour la plupart, positifs ȋsynonymes dǯun transport électronique 
majoritairement véhiculé par des trous). Ces deux caractéristiques du pouvoir 

thermoélectrique dans les verres chalcogénures trouvent leur explication dans la forme 

de leur structure de bandes électroniques, elle-même déterminée, près du niveau de 

Fermi, par la présence de défauts inhérents aux verres chalcogénures. 

 

Les verres chalcogénures sont particulièrement propices à la formation de 

défauts de coordination liés aux éléments chalcogènes (S, Se et Te). Lors de la formation 

du verre (par trempe), le réseau du système est « figé » dans un état distordu dans 

lequel toutes les coordinences des éléments du réseau ne sont pas toujours satisfaites. En lǯoccurrence, il est facile dǯobtenir des chalcogènes sous-coordonnés : des atomes liés à un seul autre atome, laissant apparaître une liaison pendante quǯon appellera défauts 
C10 (en exposant, la charge du défaut et en indice sa coordination). De la même manière, 

on définira par C20 un chalcogène coordonné de manière normale. Si on détaille les 
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niveaux électroniques de ces états (on se limitera aux électrons p en mettant de côté les 

électrons s qui ne jouent aucun rôle, ni dans la conduction ni dans les liaisons) on 

retrouve les configurations décrites dans la figure II-7. Pour les deux configurations, 

quatre électrons p sont disponibles, mais dans le cas de C10, un des deux électrons liants 

doit se retrouver sur le niveau des paires non-liantes. Cet électron non apparié possède 

donc un moment magnétique qui devrait être détectable étant donné la concentration 

théorique de liaisons pendantes après trempe (environ 1017-18 cm-3 [82]). Toutefois, des mesures de résonnance électronique de spin ȋESR, Electron Spin ResonanceȌ nǯont pas permis dǯobserver un signal aussi fort quǯattendu  [71, 82].  

 

 
Figure II-7 : Les différents états électroniques des chalcogènes selon leur degré de coordination. Chaque 

schéma représente la configuration électronique des états p de la couche électronique externe du chalcogène. 

La bande supérieure représente les états anti-liants, la bande centrale représente la bande de paires non-

liantes et la bande inférieure représente les états liants. 

La raison est en fait simple, les liaisons pendantes des verres chalcogénures ne sont pas dans un état très stable dǯun point de vue thermodynamique, du fait de la 
présence dǯélectrons non appariés dans la bande de paires non liantes ȋces électrons 
présentent une énergie de corrélation négative) [83]. Il en résulte alors une réaction exothermique entre deux liaisons pendantes, ainsi quǯune réorganisation locale du 
réseau, selon la réaction exothermique suivante :  

 

 

où C1- et C3+ sont des défauts chargés dont la configuration électronique est présentée 

sur la figure II-7. La figure II-8 montre la réorganisation du réseau relative à cette 

réaction dans un verre type : le Se amorphe. 

 

ଵ଴ܥ ʹ   → −ଵܥ    ଷ+ (II.12)ܥ +
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Figure II-8 : Schéma de formation dǯune paire de valence alternée  dans un verre de sélénium, ici les défauts 

C10, C1- et C3+ sont respectivement dénommés D0, D- et D+ [84]. 

Cette particularité des verres chalcogénures est appelée formation de paires de valence alternée ȋVAPȌ et est bien reconnue aujourdǯhui dans la communauté verrière. Notons que ce processus est favorisé, dans les chalcogènes, par la présence dǯorbitales dǯétats p, non liantes et situées au-dessus des états liants, ce qui ne se produit pas dans dǯautres systèmes. Par exemple pour des pnictogènes ȋgroupe VȌ, les seuls électrons non 
liants disponibles sont des états s de plus faible énergie et ne peuvent donc pas être 

utilisés pour ce processus [66]. 

 

 Revenons maintenant au schéma de bandes des solides amorphes. Nous avons introduit dans la partie )).ͳ.b des états au niveau de Fermi. )l sǯagit des états 

électroniques introduits par les défauts chargés C1- et C3+, qui constituent chacun une 

bande respectivement au-dessus et en dessous du niveau de Fermi, comme décrit sur la 

figure II-9. Remarquons que ces bandes de défauts sont considérées comme 

responsables du « pinning » ou ancrage de EF ȋcǯest à dire lǯimpossibilité de EF de se déplacer lorsquǯon apporte ou retire des électronsȌ [85].  Autrement dit, la présence de 

ces défauts empêcherait le dopage des verres de chalcogénure. Dans le cas de ces 

derniers, ce sont les bandes de paires non liantes qui constituent le haut de la bande de valence et le gap électronique est donc lǯénergie entre ces états et les états anti-liants. 
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Figure II-9 : Schéma de bande typique des matériaux chalcogénures amorphes : avec des bandes de défauts 

chargés près du niveau de Fermi et des queues de bandes dǯétats localisés (les parties hachurées 

représentent des états localisés). 

Intéressons-nous maintenant au signe du pouvoir thermoélectrique dans les 

verres de chalcogénures. Dans presque tous les cas connus, il est positif, traduisant un 

transport dominé par les trous et non par les électrons. Plusieurs explications peuvent être avancées pour expliquer ce signe.  Lǯune dǯentre elle fait appel aux défauts eux-

mêmes. Considérons par exemple une liaison entre un défaut (C1- ou C3+) et un autre 

élément (pour simplifier, prenons un autre chalcogène mais coordonné idéalement) qui subit une excitation thermique. Dans le cas dǯun défaut C3+, les bandes de paires non liantes ne sont plus stables et cǯest donc un des électrons de la paire non liante du 
chalcogène C20 lié au défaut qui va être plus favorablement excité vers un état anti-liant 

de C3+. )l y a donc production dǯun défaut triplement coordonné C30 ainsi que dǯun trou dans la bande de valence. Dans le cas dǯun défaut C1-, un électron dǯune paire non liante 
sera excité vers la bande de conduction.  

 
Figure II-10 : Excitations thermiques de liaisons défauts de chalcogène – chalcogène. En haut, lǯexcitation dǯun 

électron dans une liaison impliquant un défaut positivement chargé et en bas, excitation dans une liaison 

impliquant un défaut négativement chargé. 
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Les deux phénomènes sont expliqués schématiquement sur la figure II-10. Ces 

deux réactions étant réversibles, elles ne devraient pas avoir de conséquence sur le 

transport du matériau ȋpuisquǯelles se compensent en moyenneȌ. Toutefois, les stabilités 

de chacun des défauts ne sont pas équivalentes : un défaut C30 est instable et se dégrade 

rapidement en défaut C10, laissant un trou dans la bande de valence, la réaction (1) est 

donc une réaction irréversible. La réaction (2) reste parfaitement réversible et un électron produit peut alors être immédiatement réabsorbé lors dǯune réaction inverse 
[86]. On comprend ainsi pourquoi, de manière microscopique, la conduction par trous 

est favorisée par rapport à la conduction électronique dans ce type de matériaux. En 

outre, il ne faut pas non plus négliger la contribution des défauts C10, qui bien quǯinstables, existent en nombre suffisant (environ 1016 cm-3) pour apporter des trous ȋétant donné quǯils possèdent un électron non apparié dans la bande de paires non 
liantes) [83, 86]. 

 

 Si nous revenons à la structure de bandes, puisque le niveau de Fermi est ancré au milieu du gap, il ne peut pas bouger et il nǯest pas possible de favoriser un type de 

conduction par rapport à un autre comme on le fait dans un matériau cristallin. Dans ce 

cas, on pourrait peut-être interpréter ces phénomènes liés aux VAPs comme participant 

à une extension de la bande de valence (surtout au niveau de la queue de bande) vers 

des énergies plus proches du niveau de Fermi, au détriment de la bande de conduction. 

Cela aurait effectivement pour conséquence une conduction de type p. 

 

 )l nǯest pas pour autant impossible dǯobtenir des verres chalcogénures de type n, cǯest-à-dire une conduction électrique dominée par les électrons. Ces verres ne sont pas 

nombreux et ont la particularité de tous contenir du plomb ou du bismuth [87-89]. En lǯoccurrence, il sǯagit de systèmes dans lesquels le type de porteurs est déterminé par la 
concentration de Bi ou Pb : selon la concentration, on peut obtenir un verre de type p ou 

n. Il y a donc inversion du type de porteurs dans un même système vitreux [53, 90, 91].   

  

Ce phénomène trouve également une explication dans le comportement des 

défauts de coordination chargés. Dans ces verres, il apparaît que la coordination octaédrique de Pb et Bi et leurs états dǯoxydation positifs associés favorisent 
grandement la stabilité des défauts C1- par rapport aux défauts C3+ [53]. Ceci, en 
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perturbant lǯéquilibre entre les deux types de défauts, aurait pour conséquence un 
désancrage du niveau de Fermi et donc un décalage vers la bande de conduction [89]. On 

remarquera cependant que ces matériaux, contenant du Pb ou du Bi, sont plus difficiles à vitrifier que dǯautres verres et sont souvent étudiés sous forme de couches-minces (par 

des techniques de type évaporation qui permettent des vitesses de trempe supérieures à celles que lǯon peut atteindre par solidificationȌ. 
 

 Dans les matériaux cristallins, deux méthodes fiables peuvent être utilisées pour 

sonder le type de porteurs de charge : la mesure du pouvoir thermoélectrique et celle de la résistance de (all ȋen mesurant la tension transverse résultant de lǯeffet (allȌ. Dans les matériaux amorphes, cette dernière mesure nǯest pas fiable et peut donner un signal 
négatif pour un matériau de type p et inversement [92-94]. Cǯest une anomalie dont on suppose quǯelle se produit lorsque le libre parcours moyen des porteurs de charge 
approche la distance interatomique. On ne peut donc que se baser sur le coefficient 

Seebeck pour déterminer le mode de transport électronique du matériau.  

  

 Intéressons-nous maintenant aux propriétés électriques et thermoélectriques de 

quelques systèmes vitreux connus, afin de réfléchir aux améliorations et optimisations 

nécessaires à la réalisation de matériaux thermoélectriques à proprement parler. 

 

II.2.b Systèmes de verres de chalcogénures et propriétés thermoélectriques 

Il existe de nombreux systèmes vitreux chalcogénures connus, notamment 

certains, très célèbres, comme Ge-Sb-Te, pour ses applications dans les disques de 

mémoire réinscriptibles. Toutefois, beaucoup de ces systèmes ne peuvent être obtenus 

que sous forme de couches minces par des techniques d'évaporation qui permettent des 

vitesses de trempe supérieures à celles que lǯon peut atteindre par solidification. Étant donné le sujet de ce travail, il semble raisonnable de se limiter à lǯétude de verres 
synthétisables sous forme massive et donc de ne pas évoquer les propriétés des 

systèmes de type « couches minces ». 

 

Dans les systèmes massifs, les meilleurs éléments formateurs de réseau sont sans 

équivoque Ge et As [82] que lǯon retrouve associés aux chalcogènes ȋS, Se et TeȌ dans un 
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grand nombre de composés binaires et ternaires [95]. On trouve également dǯautres 
systèmes basés sur des éléments des colonnes III à V parmi lesquels Si ou bien encore 

Ga, mais dont les domaines vitreux sont relativement étroits (domaine compositionnel 

dans lequel la vitrification est possible par une méthode de trempe donnée). Il ne faut 

pas oublier que la taille du domaine vitreux dépend intrinsèquement de la vitesse de la trempe employée et quǯen conséquence, nous ne nous intéresserons ici quǯà des trempes 
dites « classiques » ȋcǯest-à-dire par trempe du matériau en fusion dans lǯeauȌ ou à dǯautres types de trempes plus rapides ȋtrempe sur roueȌ que nous décrirons dans la 
partie suivante. 

 Si on sǯintéresse aux propriétés de transport électrique de ces composés 
(résistivité électrique et pouvoir thermoélectriqueȌ dans une optique dǯaugmenter le facteur de puissance, il est intéressant de distinguer lǯinfluence de la nature du 
chalcogène en jeu (S, Se ou Te) sur ces propriétés. Effectivement, les liaisons engendrées 

par chacun de ces trois éléments ne sont pas de nature équivalente : à mesure que la période de lǯélément augmente ȋque lǯon descend dans la table périodiqueȌ, les liaisons issues dǯun chalcogène perdent un peu de leur caractère covalent au profit dǯun 
caractère plutôt métallique comme celui de Te [82]. Les différences de caractère entre 

les liaisons (plutôt directionnelle pour les liaisons covalentes et plutôt isotrope pour des liaisons métalliquesȌ sont dǯimportance, puisquǯelles influent à la fois sur la stabilité du 
verre mais également sur ses propriétés et notamment ses propriétés électriques. Les 

verres covalents ont tendance à être plus stables et résistifs que les verres plutôt 

métalliques. 

 La substitution dǯun chalcogène par un autre chalcogène dans un système type permet de donner quelques informations sur lǯévolution des propriétés relatives à un chalcogène donné. Prenons lǯexemple du système vitreux As2Ch3 (où Ch = S, Se ou Te). La 

figure II-ͳͳ montre la variation de résistivité électrique et de lǯénergie de gap Eg (pris comme le double de lǯénergie dǯactivation impliquée dans lǯéquation ȋ))-3)), pour des 

composés de ce système dans lequel on a progressivement substitué Se à S (partie 

gauche de la figure) puis Te à Se (partie droite de la figure). Le fait de substituer un élément par un autre permet dǯétudier lǯinfluence de lǯélément sur la structure 
électronique du verre. 
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Figure II-11 : Résistivité (logarithmique, à gauche) et énergie de gap électrique (à droite) dans le système 

As2Ch3 où Ch varie progressivement de S à Se puis de Se à Te [96]. 

On observe une diminution drastique de la résistivité électrique ɏ du composé 
As2S3-xSex à mesure que la teneur en sélénium x augmente, suivie par une diminution encore plus marquée lorsque lǯon substitue Te par Se dans As2Se3-xTex. On observe 

similairement une diminution du gap énergétique Eg avec les mêmes substitutions. La décroissance de ɏ nǯest cependant pas seulement due à une diminution de Eg. Des 

mesures, cette fois-ci de mobilité ȋil sǯagit ici de la mobilité de dérive* et non pas de la 
mobilité de Hall, qui nǯa pas de sens dans les verresȌ, présentées sur la figure ))-12 montrent également une tendance à lǯaugmentation de S à Se puis de Se à Te. La 
diminution de Eg, bien quǯinfluente sur la résistivité électrique nǯest donc pas seule 
responsable de la diminution de ɏ.  

 

 

Figure II-12 : Mesure de la mobilité des trous en fonction du gap énergétique pour les trois composés As2S3, 

As2Se3 et As2Te3  [82] 

 

 

 

* La mobilité de dérive est liée à la vitesse de dérive des porteurs de charge dans un matériau auquel 
on applique un champ électrique de 1V/m. Elle est définie par le rapport entre la vitesse de dérive et lǯamplitude du champ électrique appliqué 
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Ce comportement est largement confirmé dans dǯautres verres ternaires ou 
quaternaires à base de Ge ou Cu [97-99]. Pour des applications thermoélectriques, où la 

résistivité électrique est une propriété fondamentale, des verres de tellurures ou de 

séléniures seront donc bien plus avantageux que des verres de sulfures, puisque 

plusieurs ordres de grandeurs séparent les résistivités de chacun des composés [96]. 

Toutefois, on pourra faire la remarque que les verres à base de S ou de Se sont bien plus 

faciles à obtenir que les verres de Te : les domaines vitreux ȋque lǯon étudiera par la 
suite) sont bien plus larges dans le premier cas que dans le second. Les gammes 

compositionnelles sont donc plus limitées pour des verres de Te. 

  Quǯen est-il alors de lǯinfluence de ces éléments sur le pouvoir thermoélectrique ?  

Reprenons le système précédent et étudions les composés As2Se3-xTex : le coefficient 

Seebeck et la résistivité sont présentés sur la figure II-13. On y observe une diminution 

de Ƚ  la figure), concomitante avec la diminution de la résistivité électrique (ou ici lǯaugmentation de conductivité électrique σȌ. Cǯest un fait général dans ce type de matériaux, mais essayons de comprendre lǯorigine de ce phénomène. 
 

 

Figure II-13 : Pouvoir thermoélectrique (à gauche) et conductivité électrique (à droite) pour le système 

As40Se60-xTex, x variant de 0 à 60.[100] 

 Dans les matériaux cristallins, lǯévolution de la position du niveau de Fermi EF 

dans la structure de bandes influence directement les propriétés électriques. Dans notre 

cas, celui-ci est en revanche bloqué au milieu du gap électrique. En outre, les 

chalcogénures possèdent des gaps énergétiques voisins de ceux des semi-conducteurs 

classiques [82], cǯest à dire de lǯordre de ͳ eV. )l suffit dǯessayer de comprendre 
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comment évolue Ƚ en fonction des propriétés électroniques du système pour 
comprendre pourquoi celui-ci diminue avec ɏ. Sur la figure ))-14 sont montrées les évolutions de quatre grandeurs participant à Ƚ ȋà travers la formule de Kubo-

Greenwood (II-2)), en fonction de E, lǯénergie de lǯétat électronique correspondant. De 
plus, ces courbes sont représentées pour trois températures différentes, correspondant 

aux trois régimes de conduction introduits dans la partie II.1.b. On peut se rendre compte des états contribuant le plus à chaque température en regardant lǯétalement en 
énergie de la fonction -∂fȋEȌ/∂E, qui est en fait le facteur limitant dans la formule 

intégrale de Kubo-Greenwood. 

  

 

Figure II-14 : Grandeurs impliquées dans le calcul du coefficient Seebeck  en fonction de lǯénergie. N(E) 

correspond à la densité dǯétat, µȋE) correspond à la mobilité des porteurs de charge, EF correspond au niveau 

de Fermi et f(E) à la fonction de distribution de Fermi-Dirac. Lǯintégrale de ces quatre grandeurs est 

proportionnelle au calcul de Ƚ selon la formule de Kubo-Greenwood (équation (II-2)). Deux des propriétés 

ont été tracées pour trois températures différentes mettant en valeur les zones dǯintégration pour chacun des 

types de transport (-∂fȋEȌ/dE déterminant la zone dǯintégrationȌ. A basse température, cǯest la zone bleue qui 

prédomine. A température intermédiaire, on lui rajoute la zone verte puis à plus haute température, cette 

zone sǯélargit jusquǯà la zone rouge. 

A très basse température, seuls les états près du niveau de Fermi, issus des 

défauts de coordination contribuent : étant très proches de EF, leur contribution en énergie est faible et leur mobilité lǯest également. Le pouvoir thermoélectrique résultant 
est donc très faible. Aux températures intermédiaires et plus hautes, les états localisés 

des queues de bandes et les états étendus sont mis à contribution. Même si les mobilités restent faibles dans lǯun des deux cas, les deux types dǯétats sont souvent co-existants 

aux températures usuelles, car les zones de transition entre les deux régimes sont très 
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étalées en température. Les gaps énergétiques étant suffisamment larges ȋcomme on lǯa 
vu précédemment), le terme énergétique (E - EF)/ kBT apporte une contribution majeure 

à Ƚ. 
Ceci explique les coefficients Seebeck élevés souvent observés dans les verres 

chalcogénures. Mais cela explique également leur diminution dans le cas de As2Ch3, 

gouvernée par une diminution de Eg, et pourtant accompagnée dǯune augmentation de la 
mobilité des trous dans le verre. 

 

Si on revient à la recherche de verres à hauts facteurs de puissance, les systèmes vitreux à base dǯéléments provenant des seules colonnes )V à V) ne sont pas capables de 
fournir des résistivités électriques suffisamment basses ȋcǯest-à-dire inférieures à 10-2 

.m). Cependant, Mott a montré la possibilité de diminuer ces valeurs dans les verres 

chalcogénures [101] en introduisant des impuretés métalliques, qui influent alors sur la 

concentration des défauts (à travers une sur- ou sous- coordination). Contrairement à ce qui se passe dans les verres dǯéléments covalents, il est possible de désancrer EF grâce à lǯintroduction dǯéléments métalliques, et à leurs liaisons ioniques. Des substitutions ou inclusions dǯéléments métalliques ȋtels que Cu, Ag, )n, ou bien des métaux de transition 
comme Ni ou Mn) permettent alors de diminuer drastiquement la résistivité dans 

nombre de systèmes.  

 

Le mécanisme en jeu est en revanche différent de celui dǯun dopage au sens o‘ on lǯentend dans les matériaux cristallins. En effet, contrairement au dopage cristallin, o‘ quelques dixièmes ou centièmes de pourcents atomiques de lǯélément dopant peuvent 
avoir un effet notable sur les propriétés électriques, le « dopage » des systèmes vitreux 

nécessite au moins plusieurs pourcents de dopants pour quǯun réel effet puisse se faire 
ressentir sur les propriétés électriques. La règle de saturation de valence, même si elle nǯest pas une règle absolue dans les verres (tellurures en particulier) a tendance à forcer 

les éléments dans leur coordination optimale 

 

Les effets les plus sensibles (et les plus étudiés) sont rencontrés pour des métaux 

de la même colonne : Cu et Ag. Voyons les comportements observés lorsque ces 

éléments sont introduits dans des matrices vitreuses communes comme As-Se, As-Te ou 

bien encore Ge-Te. Les inclusions de métaux dans ces systèmes se déroulent en 
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plusieurs étapes, et presque toujours selon un schéma en trois étapes dépendant de la 

concentration en élément métallique :  

 

- tout dǯabord les inclusions métalliques ne sǯintègrent pas au réseau de la matrice 
vitreuse : des clusters métalliques sǯintercalent entre les structures préexistantes du 
réseau atomique vitreux mais dégradent les propriétés électriques de la matrice (en 

agissant plutôt comme centres de diffusion pour les porteurs de charge [102], ils 

augmentent  la résistivitéȌ. Cǯest notamment le cas pour Ag dans la matrice As40Te60 

[102] qui ne sǯintègre pas avant une concentration de ͳ% ou bien pour Cu dans une 

matrice As40Te60 pour lequel la limite minimale de solubilité est de 3% [103]. Cǯest 
également le cas pour Cu dans une matrice As-Se de même stœchiométrie, mais avec une 
limite plus basse située vers 1% [97], ou bien pour Mn dans le verre Te48As30Ge10Si12, où 

0,2% de dopant sont nécessaires avant une intégration au réseau amorphe [104]. 

 

 - au delà de la concentration limite, lǯélément commence à se lier avec le réseau, 
la résistivité diminue alors progressivement, mais pas de manière spectaculaire : il faut 

plusieurs pourcents afin de gagner un ordre de grandeur. On retrouve bien ce 

comportement dans le système Cux(As40Te60)100-x décrit sur les figure II-15 et 16 : la 

densité montre une rupture de pente à la limite de solubilité et la conductivité électrique diminue jusquǯà cette concentration puis augmente à nouveau de plusieurs ordres de grandeurs jusquǯà x = ʹͲ. Le phénomène relatif à la densité sǯexplique par le plus grand volume relatif occupé par lǯatome de Cu intercalé en clusters entre les structures vitreuses que lorsquǯil fait partie du réseau lui-même [105]. 

 

Figure II-15 : Évolution de la densité dans le verre Cux(As40Te60)100-x en fonction                                                               

de la concentration atomique en Cu [105]. 
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Figure II-16 : Évolution de la conductivité électrique dans le verre Cux(As40Te60)100-x                                                                               

en fonction de la concentration atomique en Cu, d'après les données de [105]. 

Le même comportement est observé pour Ag dans les systèmes As40Se60 [106, 107] ou 

GeTe4.7 [108] dans lesquels plusieurs ordres de grandeurs sont perdus en résistivité. 

 

 - dans la dernière étape, du fait de coordinations de moins en moins satisfaites 

pour les éléments métalliques (car présents en trop grand nombre ; la structure du 

verre initial ne peut plus être conservée), les verres perdent leur stabilité 

thermodynamique (sur laquelle on reviendra dans le paragraphe suivant) et deviennent 

plus difficiles à vitrifier. Cependant, leurs propriétés électriques continuent de sǯaméliorer : cǯest ce quǯon observe pour Cu-Ge-Te [95]. 

Bien que le pouvoir thermoélectrique ait été largement étudié dans les verres de chalcogénures non dopés, il existe peu dǯinformations sur lǯétude de son évolution lors dǯun dopage avec un métal comme Cu ou Ag. On pourrait penser que Ƚ diminue de manière monotone avec lǯaugmentation du dopant ȋcǯest dǯailleurs ce qui se passe dans 
les systèmes Cu-As-Te ou Cu-Ge-Te [2, 109]Ȍ. Cela semble logique puisque lǯénergie dǯactivation de la résistivité Eɏ ȋégale à lǯénergie dǯactivation de la conductivité électriqueȌ diminue. En réalité, il faut également prendre en compte lǯévolution de la 
mobilité car selon (II-7), Eɏ exprime comme Eɏ EF-EB+ Δω , où Δω  dǯactivation de la mobilité, dans le cas dǯune conduction par trous. La mobilité peut varier par lǯintermédiaire de plusieurs facteurs comme son énergie dǯactivation dans les queues de bandes, ou bien une élévation du bord de mobilité, introduisant plus dǯétats délocalisés et diminuant de facto la mobilité moyenne. Cǯest ainsi que dans certains systèmes, il est possible dǯobserver une diminution de la 
résistivité électrique (due à des phénomènes relatifs à la mobilitéȌ accompagnée dǯune 
augmentation de Ƚ (due cette fois-ci à une augmentation de EF - EB, dans le cas de trous, 
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selon la formule (II-ͺȌȌ. Cǯest le cas dans Agx(As40Se60)100-x [107]. Lǯamélioration du facteur de puissance nǯest pourtant pas énorme puisque les résistivités restent encore particulièrement élevées ȋde lǯordre de ͳͲ10 .m à 300 K). De plus, il existe certains cas 

où la règle de saturation de valence est mise en défaut.  

 

Pour certains métaux de transition (pour lesquels cette règle est déjà difficile à 

définir, puisque les orbitales électroniques d entrent en jeu de manière non négligeable) et dans certaines conditions de synthèse, la valence de lǯélément nǯest pas celle prédite : 

cela permet alors un dopage similaire à celui observé dans les matériaux cristallins. Ce 

phénomène a été observé pour Mn dans des verres Te-As-Ge-Si pour lesquels seulement 

1% de dopant permet de diminuer ɏ dǯun facteur ͳͲͲ [104]. Les impuretés Mn agiraient 

alors comme des doubles accepteurs et permettraient un décalage de EF vers des 

énergies plus basses. En revanche, même sǯil est possible dǯobserver cet effet dans des 
verres Pb20Ge19Se61 bombardés à lǯaide dǯions Ni+[110], on ne retrouve pas cet effet dopant dans dǯautres études o‘ Ni est simplement intégré à la matrice vitreuse par des 
voies de synthèse classiques [111, 112]. 

 

 

Figure II-17 : Résistivité électrique en fonction du pouvoir thermoélectrique à T = 300 K pour la plupart des 

verres semi-conducteurs de type p de la bibliographie citée jusquǯà présent. Beaucoup dǯautres études se sont 

attachées à la conductivité électrique dans dǯautres verres, mais peu ont fait part de . Le matériau 

thermoélectrique cristallin de type p le plus efficace à température ambiante est également représenté en 

noir. 
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La figure II-17 montre, en résumé, un graphique compilant une partie des 

résistivités électriques en fonction du coefficient Seebeck des verres de type p de la 

littérature citée jusque-là ; le meilleur matériau de type p à température ambiante, 

Bi0,4Sb1,6Te3 ȋZT dǯenviron ͳȌ, , est donné à titre de comparaison. 

 

Tous les matériaux présentés montrent des pouvoirs thermoélectriques très 

élevés (entre 0,5 et 2 mV/K) ainsi que des conductivités thermiques faibles (en dessous de Ͳ,͵ W/m.KȌ mais leurs résistivités électriques élevées ne permettent pas dǯobtenir 
des performances intéressantes pour des applications thermoélectriques. Le calcul de 

ZT à T = 300 K donne des valeurs inférieures à 10-3. 

 

II.3 SolutioŶs pouƌ l’optiŵisatioŶ des peƌfoƌŵaŶĐes, le dĠfi 

de la diminution de la résistivité électrique 

Une résistivité électrique trop élevée est donc lǯinconvénient principal des verres 
chalcogénures pour des applications thermoélectriques. Les deux autres propriétés 

impliquées dans la performance des matériaux thermoélectriques étant clairement 

favorables (une conductivité thermique basse et un coefficient Seebeck élevé), le seul levier dǯoptimisation accessible est donc bien la résistivité électrique (même si nous sommes conscients quǯune diminution de cette propriétés engendrera une diminution 
du pouvoir thermoélectrique). Dès lors, il existe plusieurs chemins possibles pour 

améliorer les performances des verres de chalcogénures. Voici ceux que nous avons 

retenus au cours de ce travail :  

 

- le premier, que nous décrirons dans le paragraphe suivant, est une approche 

essentiellement compositionnelle du verre, qui consiste à optimiser le facteur de 

puissance du matériau (puisque le matériau reste vitreux, il doit toujours montrer un 

transport thermique médiocre) en optimisant la composition et en y ajoutant ou substituant dǯautres éléments ȋmétaux, chalcogènesȌ. 
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- le second consiste en une approche différente, dirigée vers la fabrication dǯun matériau multiphasé, composé du verre initial et dǯune phase thermoélectrique de 
résistivité électrique plus basse. Il est en fait possible de faire croître des cristaux au sein 

du verre par des traitements thermiques (vitro-céramisation) ou bien de produire 

directement un composite à partir des deux entités séparées.  

 

II.3.a Travail sur la composition de la matrice vitreuse  

Comme on lǯa présenté dans la partie précédente, lǯajout dǯéléments métalliques 
dans la matrice vitreuse est une bonne solution pour diminuer la résistivité dǯun verre de chalcogénure. Ce fut lǯobjet dǯétude de la part de membres du projet dans lequel sǯinscrit ce travail : les systèmes Cux+yGe20-xTe80-y [1] et CuxAs45-xTe55 [2] ont ainsi été étudiés dans cette optique dǯamélioration. Ces études ont révélé que la dégradation du 
pouvoir thermoélectrique reste modérée en comparaison de la diminution de résistivité. Ceci aboutit finalement à lǯamélioration du facteur de puissance de plusieurs ordres de grandeur pour atteindre des valeurs de lǯordre de plusieurs dizaines de µW/m.K2 [2].  

 La conductivité thermique nǯest ici pas un problème puisque, comme le réseau 
reste vitreux même pour les teneurs les plus élevées en élément métallique, la 

contribution due au réseau ne varie pas sensiblement et la contribution électronique reste négligeable. Donc, puisquǯil est le seul facteur influant, comment peut-on 

augmenter encore le facteur de puissance ? Une solution consiste-t-elle à augmenter 

encore la concentration de dopant ? Et si oui, comment faire ? 

 

 La concentration du dopant est limitée par la capacité à vitrifier le composé adéquat. Comme on lǯa montré précédemment, une forte concentration en dopant déstabilise le réseau et favorise ainsi la cristallisation pendant la trempe. )l nǯest donc 
pas toujours possible dǯobtenir un verre avec une trempe classique ȋcǯest-à-dire une trempe à lǯeauȌ. La cause de ce phénomène est lǯaugmentation du degré de métallisation 
des liaisons du verre [113]. Pour contourner cet obstacle, certains auteurs ont utilisé des procédés de trempe plus efficaces afin de permettre dǯaugmenter la concentration en 
élément métallique [1, 2]. 
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 Ainsi, des procédés de trempe sur roue ȋou sur plaqueȌ permettent dǯobtenir des vitesses de trempe bien supérieures aux simples trempes à lǯeau. Les techniques de 
trempe sur roue (ou melt-spinning) consistent à projeter du matériau en fusion sur une 

roue métallique en rotation rapide (on y reviendra plus en détail dans la partie expérimentaleȌ. Alors quǯune trempe à lǯeau produit des vitesses de refroidissement de lǯordre de ͳͲͲ à ͳͲͲͲ K/s, les techniques de trempe sur roue permettent une vitesse de 
refroidissement supérieure à 106 K/s [66]. Les domaines vitreux sont ainsi 

considérablement agrandis et on a alors accès à un plus large panel de compositions, 

notamment avec des concentrations de dopant plus élevées. Le domaine vitreux (par 

trempe classique) du système Cu-As-Te est ainsi montré sur la figure II-18, accompagné 

des composés obtenus par trempe sur roue, clairement en dehors du domaine vitreux. 

 

Figure II-18 : Domaine vitreux dans le système Cu-As-Te selon la référence [114]. Les points rouges 

représentent les composés obtenus vitreux par trempe sur roue dans la référence [2]. Lǯinconvénient des méthodes de trempe sur roue  est la production dǯun matériau 
non massif (on obtient des paillettes fines ou bien des rubans – de lǯordre de ͶͲ-80Ɋm dǯépaisseurȌ. Il faut donc par la suite recourir à une autre étape de consolidation afin dǯobtenir un matériau massif dense. 
 

 Une autre solution consiste à garder la méthode de synthèse classique, mais à 

travailler sur le choix de la composition du verre. En effet, certains éléments participent plus que dǯautres à la stabilité de la matrice vitreuse. Comme on lǯa vu précédemment, cela dépend du degré de covalence et de lǯénergie des liaisons chimiques entre les 
éléments [113]. On peut envisager de substituer certains éléments (comme par exemple un chalcogène permettant une vitrification plus facile quǯun autre, substituer partiellement Se à TeȌ afin dǯétendre le domaine vitreux du composé. La matrice étant 
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alors plus facilement vitrifiable, il est possible dǯy introduire une quantité plus 
importante de dopant (on reviendra en détail sur ce procédé dans le chapitre IV). En revanche, il ne faut pas oublier que la substitution dǯun élément par un autre nǯest pas 
neutre pour les propriétés électriques du composé. Ainsi, une substitution partielle de Te par Se contribuera à détériorer le transport électrique. Mais le fait dǯy introduire plus 
de métal aura un effet opposé. Le tout est de savoir quel mécanisme devient prédominant et de faire le choix qui permettra dǯobtenir un composé optimal ayant la 
résistivité la plus faible possible. 

  

Ces opérations de substitution et de dopage par un élément métallique ne sont 

pas non plus neutres pour sa stabilité thermique qui dépend fortement de sa 

composition. Il existe deux paramètres essentiels à la caractérisation de la stabilité et 

qui doivent être étudiés en même temps que les propriétés thermoélectriques. 

 

Le premier est la température de transition vitreuse Tg, qui représente la 

température de « relaxation mécanique » du réseau. De manière générale, cǯest la 
température au-dessus de laquelle la viscosité du matériau devient inférieure à 1012 

Pa.s. Dans notre cas, elle représente surtout la limite du domaine dǯapplication en 
température de nos matériaux : elle doit être la plus élevée possible.  

 

 

Figure II-19 : Courbe dǯanalyse calorimétrique différentielle DSC typique d'un verre. On y retrouve les deux 

transitions principales avant fusion : la température de transition vitreuse (Tg) et la température du début de 

cristallisation (Tc). La différence de ces deux températures représente ΔT, le critère de stabilité thermique. 

Cette température dépend également de manière critique du chalcogène mis en 

jeu : pour des verres à base de Te, les Tg sont de lǯordre de ͳͲͲ-ʹͲͲ°C, alors quǯelles augmentent dǯenviron ͳͲͲ°C pour des composés à base de Se et augmentent encore 
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pour des composés sulfurés [95]. Cǯest donc un paramètre à prendre en compte 
parallèlement aux critères de résistivité. 

 

Le second paramètre thermique à prendre en compte est la stabilité 

thermique T. Elle est définie comme la différence entre la température de début de 

cristallisation Tc et Tg. On peut lǯobserver clairement sur la courbe dǯanalyse 
calorimétrique différentielle présentée sur la figure II-19. Il représente la stabilité du 

verre envers la cristallisation et donc, son vieillissement. Il ne dépend que de la composition du verre à travers les phases cristallines les plus susceptibles dǯy 
cristalliser (qui dépendent des conformations structurales les plus répandues dans la 

matrice vitreuseȌ. Le verre est dǯautant plus stable thermiquement que T est grand. On 

a souvent intérêt à avoir un T le plus large possible. Par exemple, sǯil nǯest pas possible dǯobtenir le verre sous forme massive ȋcomme pour des verres produits par trempe sur 
roue), une étape de densification préalable à son utilisation sera indispensable : le verre 

ne doit pas cristalliser lors de cette étape qui se réalise souvent par chauffage, sous 

pression, à des températures supérieure à Tg (afin de profiter du fluage du matériau). 

 

II.3.b Vitrocéramisation et composites 

La seconde approche est dǯune philosophie assez différente de la première. )ci, il ne sǯagit plus de travailler sur les propriétés de la matrice vitreuse seule mais de 
provoquer une cristallisation partielle du matériau afin de profiter à la fois des 

propriétés du verre et de celles de la phase cristalline, de manière à améliorer le facteur 

de performance ZT. Cette technique a déjà montré son efficacité dans des verres dǯoxydes de type SrTiO3 qui sont des matériaux récents mais bien connus [115]. Les verres de chalcogénures ne sont pas non plus en reste puisquǯil existe de nombreuses 

études et applications liées à leur vitrocéramisation (notamment dans le domaine de lǯoptique ou des mémoires à changement de phase [82]). 

 )l faut donc choisir habilement les composés vitreux initiaux afin dǯy faire croître 
une phase avantageuse du point de vue thermoélectrique (électriquement très 

conductrice et avec un coefficient Seebeck le plus élevé possible). Dans ce cas, il faut 
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éviter dǯavoir un verre trop stable envers la cristallisation. Selon le paragraphe 
précédent, on cherchera à obtenir un critère ΔT intermédiaire : ni trop petit (< 20-30 K), 

de manière à pouvoir contrôler précisément la cristallisation, ni trop grand non plus, 

sous peine de ne pas pouvoir la déclencher du tout (il existe certains verres si stables quǯils ne cristallisent pas même avant la fusion).  

 

Les composés biphasés sont susceptibles de montrer une amélioration 

considérable en comparaison des verres initiaux mais il est difficile de prédire précisément lǯévolution de leurs propriétés. Lors dǯune cristallisation, si le verre nǯest pas dans les proportions stœchiométriques de la phase cristalline ainsi formée, sa 
composition évolue au fil de la cristallisation. Afin de découpler les deux effets, il est 

alors plus judicieux de fabriquer des matériaux composites, constitués de deux phases : une amorphe et une cristalline. En outre, cela permet dǯavoir accès à une nouvelle classe de matériaux puisquǯon peut alors associer des phases amorphes avec des phases cristallines de compositions totalement différentes. Lǯétude de ces composites se révèle alors plus aisée, quelques modèles permettant dǯévaluer les propriétés résultantes du 
composite à partir de celles de deux phases initiales. 

 

 Chacune de ces deux voies a ses avantages et ses inconvénients, et produit des 

matériaux de nature totalement différente, notamment sur le plan de la microstructure.  )l est donc indispensable de les étudier toutes les deux afin dǯen retirer les avantages 
pour des applications liées à la thermoélectricité. 

 

 

III.  
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CHAPITRE III :  Méthodologie, Synthèses et 

Caractérisations 

Dans cette partie, nous décrirons dans un premier temps les étapes de synthèse réalisées pour chaque type dǯéchantillon synthétisé au cours de ce travail. Les 

caractérisations structurales et physico-chimique ȋDSC, MEB et DRXȌ feront lǯobjet du 

paragraphe suivant. Les mesures des propriétés électriques et thermiques impliquées 

dans le facteur ZT seront au cœur du dernier paragraphe. 

 

III.1  Synthèse des matériaux  

III.1.a Synthèse par trempe classique  

La fabrication dǯun verre repose sur un élément essentiel : le refroidissement rapide dǯun liquide en fusion, procédé appelé trempe. La voie classique consiste à faire 
fondre des éléments purs, préalablement pesés en quantité stœchiométrique, en 

ampoule de quartz scellée sous vide secondaire, puis de tremper cette ampoule dans de lǯeau froide ou un liquide plus froid afin de la refroidir brutalement. Cette voie possède 

plusieurs inconvénients (le diamètre du tube limite la capacité de vitrification) mais a lǯavantage de produire un lingot massif. Les synthèses par trempe classique de ce travail ont été réalisées essentiellement à lǯ)nstitut Charles Gerhardt à Montpellier. Décrivons à 
présent plus en détail la procédure qui a été mise en place. 

 

Les matériaux sont fabriqués de manière systématique à partir dǯéléments de 
haute pureté. Pour les éléments utilisés le plus régulièrement, nous avons utilisé : des billes de cuivre dǯenviron ͳ mm de diamètre ȋͻͻ.ͻͻͻͷ%, Sigma-Aldrich), des billes de tellure ȋͻͻ.ͻͻͷ%, ͷNPlusȌ, de lǯarsenic sous forme de gros morceaux cristallins de forme 

irrégulière (99.99%, Goodfellow) et des billes de sélénium (99.99%, Sigma-Aldrich). Les 

éléments (de même que les échantillons de matériau) sont conservés en boîte à gants ou 

bien dans un dessiccateur sous vide. Après réduction en poudre (sauf pour le Cu dont les 
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billes sont coupées finement à lǯaide dǯune pinceȌ, les éléments sont ensuite pesés sur 
une balance Mettler-Toledo, dans les proportions déterminées préliminairement par 

calcul (pour un total typiquement de quelques g). Les éléments les plus sensibles à lǯoxydation sont pesés directement en boîte à gants. Ils sont ensuite introduits dans les 

tubes qui serviront à la fusion du composé.  

 

Des tubes en quartz à goulot (ce qui permet de sceller plus facilement et de 

minimiser les risques de rupture du quartz) de trois diamètres internes différents sont 

ensuite utilisés: ͸, ͺ et ͳͳ mm et dǯépaisseur ͳ mm, comme montré sur la figure )))-1 (à gaucheȌ. Les tubes sont dǯabord nettoyés ͳh dans un mélange acide (F-HNO3-H2O puis 

rincés et conservés dans une étuve. Ils sont ensuite chauffés au chalumeau, sous vide, 

pour dégazer et évaporer les dépôts de la surface intérieure. Le mélange de poudre est 

ensuite introduit dans un tube qui est monté sur la rampe à vide montrée dans la figure 

III-1 (à droite). Lorsquǯun vide secondaire est établi ȋenviron ͳͲ-5 mbar), le goulot est chauffé à lǯaide dǯun chalumeau (butane/O2) et est rétréci jusquǯà scellage complet.  
 

                
Figure III-1 : A gauche, les différents tubes utilisés (de gauche à droite, le diamètre interne varie de 6 à 11 

mm). A droite, le système de rampe à vide utilisé pour le scellage des tubes. La pompe secondaire associée 

fonctionne à la manière dǯun piège froid et doit donc être régulièrement remplie dǯazote liquide. 
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Les ampoules sont ensuite placées dans un four pour subir un programme 

thermique. Dans le cas des composés Cu-As-Te ou de verres proches, le programme en 

température utilisé, qui sǯapparent au programme établi par Giridhar et al. [105], est 

resté approximativement le même et est décrit sur la figure III-2. La première étape consiste en une lente montée à ͳͲK/h jusquǯà la température de palier. Elle est 
nécessaire pour deux raisons : tout dǯabord, As ne fond pas mais se sublime à pression 
faible, entraînant une pression de vapeur pouvant faire éclater lǯampoule, et ensuite, une 
montée lente assure une meilleure homogénéité du verre (et donc une meilleure 

vitrification) grâce à une meilleure dissolution du Cu dans les autres éléments en fusion. 

Cette étape est suivie dǯun palier dǯune heure à ͺͷͲ°C durant laquelle les ampoules sont régulièrement agitées et retournées afin dǯassurer lǯhomogénéité du liquide. La 

température redescend ensuite à environ ͸ͷͲ°C, ce qui permet dǯéviter la formation de 
bulles dans le liquide au moment de la trempe.  

 
Figure III-2 : Programme thermique précédant la trempe pour des verres de type Cu-As-Te. 

 La dernière étape consiste à tremper lǯampoule dans un bac rempli dǯeau glacée 

et salée (le sel en solution permet une meilleure dissipation de la chaleur). Cette 

dernière étape est critique et nécessite dǯêtre réalisée de manière la plus reproductible 
possible. Il faut bien avoir conscience que la vitrification dépend de nombreux 

paramètres : non seulement la taille du tube (diamètre + épaisseur) mais également la 

masse de matériau à vitrifier. Il est préférable de minimiser la quantité de chaleur à évacuer. Cǯest pourquoi nous avons utilisé de faible masse de matière et un tube de 

faible diamètre afin de maximiser le rapport surface dǯéchange thermique/masse. Dans 
la pratique, pour les verres les plus difficiles à vitrifier, un tube de diamètre interne 6 

mm a été utilisé pour des masses inférieures à 3g. On obtient alors un petit lingot 
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cylindrique tel que celui de la figure III-3 à gauche. Dans le cas contraire, même si une certaine épaisseur de matériau est vitrifiée, le cœur du lingot peut présenter des 
cristallites, comme le montre la figure III-3. 

 

                                 
Figure III-3 : )mage dǯun lingot vitreux fini et coupé dans la tranche ȋà gaucheȌ et représentation schématique 

en coupe dǯun lingot trempé mais vitrifié de façon incomplète (à droite). La dernière étape de fabrication dǯun verre est un recuit consécutif à la trempe. 

En effet, à cause du refroidissement brutal lié à la trempe, le verre ainsi formé est 

fortement contraint mécaniquement. Ces contraintes sont responsables de la relative fragilité du matériau. Afin de sǯen affranchir, on recuit lǯampoule contenant le verre à la 
température de transition vitreuse moins 10°C pendant 20 min et ceci, directement 

après la trempe. 

 

III.1.b Synthèse par trempe rapide et densification   

La seconde voie de synthèse est moins directe que la première : elle se déroule en deux étapes distinctes et ne sǯavère utile que pour certains matériaux difficilement 
vitrifiables par trempe classique. Elle consiste dans un premier temps à réaliser une 

trempe rapide du matériau en le projetant en petite quantité sur une surface qui dissipe 

très rapidement la chaleur. En revanche, cette technique ne permet dǯobtenir que des 
paillettes ou des rubans inutilisables pour caractériser leurs propriétés de transport, du 

fait de leur épaisseur bien trop faible. Afin dǯobtenir un matériau massif, une étape 

supplémentaire de densification par Spark Plasma Sintering (SPS), une technique 

avancée similaire au pressage à chaud, sǯavère nécessaire. 
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III.1.b.1  Les dispositifs de trempe sur roue  

Dans ce projet, deux techniques de trempe rapide sur roue ont été à notre 

disposition : une technique « classique », simple roue et une technique plus élaborée à 

deux roues, chacune ayant ses avantages et ses inconvénients. 

 

- Trempe sur roue ou melt-spinning   

 

Le « melt-spinning » est une technique de trempe sur une roue métallique en 

rotation rapide. Un filet de matériau en fusion est envoyé sur la roue, ce qui permet dǯatteindre des vitesses de trempe de lǯordre de ͳͲ6 K/s (environ 1000 fois plus rapide quǯune trempe classiqueȌ. Elle a été développée entre ͳͻͷͺ et ͳͻ͸ͳ par Robert Pond 
[116] et a fait lǯobjet dǯune série de brevets, même si le concept actuel nǯa été dégagé par Pond et Maddin quǯen ͳͻ͸ͻ. Liebermann et Graham ont ensuite contribué à lǯamélioration du procédé [117] en projetant le matériau liquide sur lǯextérieur de la roue et non plus sur lǯintérieur. Aujourdǯhui, il est possible de fabriquer plusieurs types de matériaux commerciaux à lǯaide de cette technique : alliages métalliques, 

magnétiques [118], ou encore de nombreux types de polymères comme le polyéthylène 

ou des polymères conducteurs plus avancés [119, 120] . 

 

 

 

Figure III-4 : Dispositif de trempe sur roue présent à Nancy. Le premier dispositif utilisé est le dispositif de lǯ)nstitut Jean Lamour ȋNancyȌ, 
présenté sur les figures III-4 et III-5. Le dispositif est situé dans une enceinte spécifique 
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préalablement mise sous vide puis remplie dǯun gaz neutre ȋde lǯargon dans notre casȌ à 
une pression ajustable.  

 

Le matériau – préalablement synthétisé par trempe classique – est disposé dans 

un creuset en quartz, percé en son extrémité, puis chauffé à lǯaide dǯun four à induction. 
Une surpression de gaz, déclenchée à la main avec une valve, peut ensuite éjecter un filet de liquide en fusion sur une roue en cuivre, dǯun diamètre dǯenviron ʹͲ cm, et dont on 

peut faire varier la vitesse radiale entre 10 et 50 m/s (ce qui correspond à une vitesse de 

rotation comprise entre 1000 et 6000 rpm). Les paillettes ou le ruban sont ensuite propulsés par la rotation de la roue jusquǯau récupérateur tubulaire que lǯon aperçoit à 

gauche sur la figure III-4. Le four à induction est limité en courant et par conséquent, il 

est difficile de chauffer certains matériaux vitreux très résistifs. Pour pallier à ce problème, on choisit de recristalliser les matériaux afin quǯils conduisent mieux le courant et sǯéchauffent donc plus rapidement. Dans ce dispositif, il est possible dǯutiliser 
une quantité importante (plus de 10 g) de matériau vitreux. Il est important de bien choisir les paramètres expérimentaux afin dǯéviter lǯéjection de trop grosses gouttes de 

liquide qui conduisent à des paillettes qui ne sont pas correctement vitrifiée. Les creusets sont en quartz de diamètre intérieur ͳʹ mm et dǯépaisseur ʹ mm. Le trou de 
sortie est percé à lǯaide dǯune perceuse à ultrason et fait 0,5 ; 0,8 ou 1 mm de diamètre. Afin dǯoptimiser la trempe, on place la sortie du creuset à la même distance de la roue 
que la taille du trou elle-même. 

 

 

 

Figure III-5 : Fonctionnement du dispositif de trempe sur la roue de lǯ)nstitut Jean Lamour de  Nancy. 



 

 

 
Chapitre III : Méthodologie, synthèses et caractérisations 

 
  

84 

Dans le melt-spinning classique, il est important dǯinsister sur le fait que seule 
une face des rubans/paillettes est en contact avec la roue. Donc une des deux faces est refroidie plus vite que lǯautre. Pour des verres très proches de la limite du domaine 

vitreux, il est de ce fait possible de ne pas obtenir de paillettes complètement vitrifiées. 

Dans ce cas, nous avons recourt à la seconde méthode. 

 

- Ultra-trempe : laminage à lǯaide de deux roues  

 

 Le second dispositif, utilisé à Montpellier, est constitué de deux roues en cuivre de plus faible diamètre ȋenviron ͳͲ cmȌ que dans le premier cas et dǯun système de 
chauffage du matériau dans un creuset, comme présenté sur la figure III-6. Il est disposé 

dans une boîte à gants sous une atmosphère inerte dǯargon. En revanche, le matériau nǯest plus propulsé sur la face dǯune des roues mais entre ces deux roues, espacées de moins dǯun millimètre. Cela permet, même si les vitesses des roues sont plus faibles (on 

passe de la dizaine de m/s à quelques m/s, du fait du plus petit diamètre), de refroidir 

efficacement le liquide en le laminant. Le four à induction est ici plus adapté aux verres 

résistifs car, entre la spire et le creuset se trouve un sur-creuset en graphite qui va 

chauffer très rapidement et transmettre la chaleur au creuset en quartz. La surpression est faite manuellement en appliquant un tuyau dǯargon sur le haut du creuset. Une fois 
que le matériau est éjecté puis laminé, on le récupère en dessous des roues à lǯaide dǯun 
réceptacle en aluminium. Les paillettes finales ont une épaisseur comprise entre 45 et ͺͲ Ɋm. 

 

 

Figure III-6 : Dispositif dǯultra-trempe dǯ)CG Montpellier ȋà gaucheȌ et son fonctionnement (à droite). 
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Le principal désavantage de cette méthode est quǯil nǯest pas possible dǯobtenir 
rapidement de grandes quantités de matériau vitrifié. Il est en effet nécessaire de faire 

tomber le liquide presque goutte à goutte afin que le laminage soit propre et éviter dǯenrayer le mécanisme. )l est toutefois possible dǯobtenir quelques grammes de matériau à lǯaide de lǯultra-trempe en répétant plusieurs fois le procédé. La reproductibilité de lǯopération est assurée tant que le matériau est expulsé goutte à 

goutte et non pas par jet. 

 

III.1.b.2  La densification par Spark Plasma Sintering  

- Principe   

 A la différence du pressage à chaud o‘ lǯénergie nécessaire à la densification est apportée thermiquement par chauffage dǯune matrice ȋconvection et rayonnement), le 

procédé SPS (spark plasma sintering) permet de chauffer directement la poudre par effet Joule pour densifier un matériau. Le frittage de poudre au moyen dǯun courant électrique nǯest pas une technique récente puisque les premières études sur le sujet 
datent des années 1930 (concept initié par Taylor [121]). En revanche, le procédé SPS nǯa réellement été développé quǯà partir de ͳͻ͸Ͳ par le groupe de Inoue [122]. Lǯintérêt majeur de cette technique est son extrême rapidité. En effet, grâce à lǯaction conjointe dǯune pression uniaxale et dǯun courant électrique intense pulsé, le processus se déroule 
en quelques minutes alors que plusieurs heures sont nécessaires avec un pressage à 

chaud, pour obtenir un matériau de même densité. Dans le cas des matériaux cristallins, 

ces temps très courts permettent de conserver des microstructures très fines, ce qui 

rend cette technique incontournable pour la réalisation de composés nano-structurés 

[123-128]. Dans notre cas précis, elle sǯavère également avantageuse puisque le temps 
de chauffage relativement court permet de sǯaffranchir dǯune partie des phénomènes de 
cristallisation du verre.  

 

 Le procédé de frittage SPS est basé sur lǯensemble des phénomènes inhérents à lǯutilisation de décharges électriques, c'est-à-dire la création de plasmas autour des 

particules [129]. Selon cette théorie, le plasma créé au niveau du contact de deux 

particules conduirait à la formation de ponts améliorant ainsi les phénomènes de 
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diffusion. En effet, ces plasmas contribueraient à porter localement à hautes 

températures les zones où ils se situent provoquant la vaporisation et la fusion de la surface des grains dǯo‘ la formation des jonctions intergranulaires nécessaires au 
frittage. Ce processus est expliqué sur la figure III-͹. Dǯautres auteurs supposent 
également que ces plasmas élimineraient les impuretés de surface ce qui favoriserait la 

densification [130, 131]. Cependant, la formation des microplasmas nǯa pas encore été 

clairement démontrée et fait encore à lǯheure actuelle lǯobjet de nombreux débats.  

 

 

Figure III-7 : Création d'un plasma au niveau du contact entre deux particules d'après Tokita [132]. 

 

 Dans le cas des verres, le processus de densification se déroule un peu 

différemment. Dès que la température approche la température de transition vitreuse Tg, 

le verre peut fluer sous pression : ce processus se déroule alors dans tout le matériau. Le verre peut alors se densifier sous lǯeffet de la pression. )l est nécessaire de rappeler que 
certains verres peuvent être particulièrement résistifs. Dans ce cas, le chauffage se fait par lǯintermédiaire de lǯéchauffement de la matrice en graphite et on retrouve un 
procédé similaire à celui du pressage à chaud mais tout de même bien plus rapide. 

 

La machine utilisée à IJL est un modèle Dr Sinter 515S, commercialisé par la 

société SPS Syntex Inc. (Figure III-8). Elle délivre un courant maximum de 1500 A et une 
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force maximale de 50 kN. Les expériences peuvent être conduites sous vide primaire, secondaire ou sous atmosphère dǯargon.  
 

 

Figure III-8 : SPS Dr Sinter 515S de SPS Syntex Inc. installé à l'IJL. La densification de nos matériaux sǯopère dans des matrices en graphite ȋFigure 
III-9-(a)) selon un protocole expérimental bien établi. Ces matrices supportent une 

pression maximale de 100 MPa. Le trou de la matrice (Ø = 10,4 mm pour donner des 

lingots frittés de 10 mm de diamètreȌ est chemisé dǯun papier de graphite découpé aux dimensions exactes pour couvrir lǯintérieur, le but étant de faciliter le démoulage. Le 

piston inférieur, une rondelle de graphite, le mélange des poudres micrométriques, une 

rondelle de graphite et le piston supérieur y sont ensuite successivement introduits.  

 

Figure III-9 :  (a) Schéma des matrices, des pistons et des feuilles de graphite utilisés ainsi que leurs cotes  (b) 

photographie de la matrice installée dans la chambre de frittage. Le thermocouple est inséré dans le trou 

latéral pour contrôler la température au plus près de la poudre. 
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Lǯensemble est placé dans la chambre du SPS comme indiqué sur la figure III-9-

(b) et le thermocouple servant à la régulation de la température est positionné dans le trou latéral percé dans la matrice. Un vide primaire est ensuite fait dans lǯenceinte, suivi 
du processus de densification. Un seul type de programme en température a été utilisé 

pour la densification des poudres de verres. Il consiste en une montée en deux étapes : une partie rapide à environ ͳͲͲ K/min puis une seconde partie dǯune minute à ͷͲ K/min pour arriver jusquǯà la température de frittage. Pour déterminer cette dernière, 

plusieurs essais ont été nécessaires car une température trop basse entraîne une 

mauvaise densification des poudres (la pastille résultante se « délamine », cǯest à dire 
que des couches successives de matériau, perpendiculaires à la direction de pressage, ne 

présentent aucune cohésion) et une température trop haute risque de faire cristalliser le 

verre. Dans la pratique nous avons utilisé des températures autour de Tg + 10 ou 15°C (il 

ne faut toutefois pas oublier quǯon est alors sous pression et que Tg varie avec la pressionȌ avec des paliers relativement courts ȋͳ ou ʹǯȌ pour les verres, très sensibles à 

la cristallisation. La dernière étape du frittage est une isotherme à plus basse 

température pour faire office de « recuit » comme dans le cas de la synthèse par voie 

classique. Le programme type est résumé sur la figure III-10. 

 
Figure III-10 : Programme en température type pour le frittage d'un verre de chalcogénure. 

III.1.c Fabrication des vitrocéramiques et composites  

La fabrication de vitrocéramiques et de composites est relativement semblable au frittage dǯun verre simple. Seules les températures de palier diffèrent et lǯétape de recuit 
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est volontairement omise car dans les deux cas, la microstructure biphasée permet dǯobtenir des propriétés mécaniques améliorées, du fait dǯune meilleure cohésion du 
matériau. Le nouveau programme de température est décrit sur la figure III-11. 

 
Figure III-11 : Programme en température dans le cas d'une vitrocéramique ou d'un composite. Dans le cas des vitrocéramiques, on fera particulièrement attention à lǯutilisation 

de poudres parfaitement vitreuses : le but est de ne pas avoir de germes cristallins afin 

de ne pas perturber la cinétique de cristallisation du verre. Dans ce cas, la température 

de frittage et le temps de palier à cette température sont des paramètres 

particulièrement importants. Ce sont eux qui déterminent la fraction cristalline finale. Il 

est donc avantageux de choisir une température suffisamment haute pour déclencher la 

cristallisation mais suffisamment basse pour pouvoir contrôler la fraction cristalline avec la durée de lǯisotherme. En général, on choisit cette température plus haute que Tg dǯune valeur dépendant fortement du critère de stabilité thermique T, avec des temps de palier qui peuvent varier de Ͳǯ à ͵Ͳǯ. Par exemple, dans le cas dǯun verre Cu-As-Te 

avec un ΔT de 40°C, un palier à Tg+15°C suffit, tandis que pour un verre Si-As-Te avec un ΔT de plus de 60°C, il est nécessaire de vitrocéramiser à Tg+50°C. Dans la pratique, il est 

préférable dǯutiliser des verres avec des critères ΔT peu élevés, car dans le cas contraire, 

le verre devient très fluide avant cristallisation et coule sur les pistons en graphite du 

fait de la pression appliquée. 

 

Dans le cas des composites, une température inférieure (ou un palier plus court) 

peut convenir. Comme le verre doit fluer pour englober les cristaux, selon le processus 
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décrit sur la figure III-12, les paramètres optimaux peuvent dépendre de la fraction 

volumique. Si la fraction volumique de verre est élevée, des paramètres similaires à ceux de la densification dǯun verre seul peuvent suffire. En revanche, lorsque la fraction volumique cristalline est élevée, il est indispensable dǯallonger la durée du palier pour laisser le temps au matériau vitreux de bien enrober les cristaux de lǯautre phase. Dans 
la pratique, il est difficile de densifier un composite au dessus de la fraction 50:50 sans 

attenter à la cohésion mécanique de la pastille. 

 
Figure III-12 : Étapes de formation d'un composite (matériau vitreux-matériau cristallin) par SPS. De gauche à 

droite, la température augmente, puis au palier de température, le verre flue jusqu'à enrober les cristaux. 

 

III.2  Caractérisations structurales, physico-chimiques et 

thermiques des matériaux  

III.2.a Diffraction par les rayons X (et neutrons) 

Les échantillons et les poudres produits dans le cadre de ce travail ont tous été 

analysés par diffraction des rayons X sur poudre ȋDRXȌ. )l sǯagit dǯétudier les angles de 
diffusion en réflexion des rayons X par le nuage électronique de la structure des 

composés. Pour les matériaux vitreux, puisquǯil nǯy a pas de diffraction des rayons à 



 

 

 
Chapitre III : Méthodologie, synthèses et caractérisations 

 
  

91 

proprement parler (comme pour un matériau cristallin), on devrait donc plutôt parler 

de diffusion de rayons X.  

Grâce à cette différence de comportement, vis à vis des rayons X, entre les deux 

types de matériaux, il est possible dǯutiliser la DRX afin de vérifier lǯétat vitreux des 
composés. Dans le cas dǯun cristal, on obtient un diffractogramme caractérisé par une 

distribution de pics fins et caractéristiques de la structure cristallographique du 

composé (le premier diffractogramme de la figure III-ͳ͵Ȍ. Dans le cas dǯun matériau 
vitreux, le diffractogramme résultant présente des formes aplaties et très peu marquées, 

comme sur la figure III-ͳ͵. Et dans le cas dǯun matériau intermédiaire ȋun verre 
partiellement cristallisé par exemple), on observe des pics de taille modérée superposés 

à un diffractogramme de matériau amorphe. Ces caractéristiques constituent par conséquent un critère qui permet dǯévaluer la nature vitreuse ou cristalline du matériau 

étudié. En revanche, il ne faut pas omettre le fait que ce critère nǯest pas absolu : il ne 

permet ni de mettre en évidence de très petites quantités de phase cristalline dont les 

pics sont noyés dans le signal, ni de considérer les domaines nanométriques dont la 

largeur de pic est très grande. Ainsi, lorsque nous parlerons de matériau amorphe dans 

la suite, cela signifiera amorphe au sens de la DRX. 

 

 
Figure III-13 : Diffractogrammes X obtenus pour (de haut en bas) un matériau cristallin, un verre 

partiellement cristallisé et un verre vitreux au sens de la DRX. 

Le premier diffractomètre, utilisé à Montpellier, est un X-PERT PRO II de Philips, 

en configuration /2θ. Lǯanode de travail en cuivre génère une longueur dǯonde typique ɉKȽ1 = 1,540560 Å, équipé dǯun monochromateur et travaillant avec un tension 
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dǯaccélération de ͶͲkV pour un courant de ͵Ͳ mA. Le second diffractomètre, utilisé à 

Nancy, est un modèle D8 Advance de Philips de géométrie Bragg-Brentano en 

configuration /2θ. Lǯanode est également une céramique de cuivre. Le 

monochromateur primaire (Vario 1) est un cristal de germanium orienté (111) 

permettant de discriminer la raie K1 de la raie K2.  

 Pour lǯanalyse, lǯéchantillon peut être préparé de deux manières : soit en fixant le 

solide plan et poli sur le support échantillon avec une pâte adhésive, soit à partir de 

poudre broyée finement et dispersée de façon uniforme sur un support en silicium cristallin orienté avec quelques gouttes de cyclohexane. Lǯéchantillon plan est installé 

directement sur le porte-échantillon (à Montpellier) ou bien dans un magasin 15 positions ȋà NancyȌ puis placé automatiquement par un passeur dǯéchantillon au centre 
du cercle goniométrique, de façon univoque. Dans le second cas, il peut être animé dǯun 
mouvement de rotation perpendiculaire au plan de diffusion, afin de moyenner le signal en cas dǯinhomogénéité de répartition. La source est fixe, lǯéchantillon est animé dǯune 
rotation , tandis que le détecteur est animé dǯune rotation de ʹ.  

 

Certaines études de diffraction (particulièrement en termes de cristallisation des 

verres) ont également été réalisées sur le diffractomètre à neutrons D1B ȋà lǯ)nstitut 
Laue-Langevin de Grenoble). Dans ce cas, les neutrons sont diffusés non plus par les nuages électroniques mais par les noyaux du composé. En outre, lǯétude se fait en 
transmission des neutrons et non plus en réflexion. La puissance de la source permet alors dǯenregistrer des spectres en une minute environ et il est alors possible de faire de 

la thermo-diffraction ou diffraction en température (cf. annexe A-2 pour plus de détail). 

 

III.2.b Analyse calorimétrique différentielle à balayage (DSC) 

La calorimétrie différentielle à balayage est une technique dǯanalyse thermique 
qui mesure les différences dǯéchanges de chaleur entre un échantillon à analyser et une 

référence (souvent un creuset vide). Elle permet de déterminer les transitions de phase dǯun matériau et par conséquent est indispensable pour lǯétude des verres de 
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chalcogénures. Elle donne notamment accès aux températures caractéristiques 

suivantes :  

-  la température de transition vitreuse Tg, qui est une transition de second ordre ȋcǯest-à-dire sans chaleur latente à la transition). Elle se traduit par un décalage du 

signal dans le sens endothermique, comme montré sur la figure III-14. Comme nous lǯavons dit précédemment, cǯest une transition associée au passage de lǯétat de verre à lǯétat de liquide surfondu : cǯest la température à partir de laquelle le verre devient 
facilement déformable et gagne en fluidité jusquǯà lǯétape suivante. 

- la cristallisation (qui peut se dérouler en plusieurs étapes). La cristallisation, 

correspondant à un réarrangement de la structure atomique vers une configuration plus 

stable, est exothermique. 

- la température de fusion, qui peut également se dérouler en plusieurs étapes selon les cristallisations ayant eu lieu. Ce paramètre nǯest pas dǯun grand intérêt dans le 
cadre de ce travail. Cette transformation est, elle, endothermique. 

 

 

  
Figure III-14 : Signal obtenu pour un verre de chalcogénure, montrant les transformations caractéristiques 

(la transition vitreuse, les étapes de cristallisation et la fusion). 

 En faisant varier les vitesses de chauffe pour un même échantillon, il est également possible dǯaccéder aux énergies dǯactivation de certaines transformations.  
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Les analyses ont été réalisées à lǯaide dǯun dispositif Mettler Toledo DSC-1, sur des échantillons réduits en poudre pour une masse dǯenviron ͸ à ͻ mg, dans des 

creusets en aluminium scellés et sous atmosphère inerte. Dans la pratique, nous avons 

utilisé une vitesse de chauffe standard de 10 K/min, parmi une gamme disponible de  5, 

10, 20 et 40 K/min. 

III.2.c Microscopie électronique à balayage (MEB) 

Le principe du microscope électronique à balayage est basé sur les interactions 

électrons-matière. Un canon à électrons bombarde le matériau à observer et lǯéchantillon va ainsi émettre plusieurs types de rayonnement. Citons parmi les plus 
couramment exploités : les rayons X pour lǯanalyse chimique, les électrons rétrodiffusés 
(entre 1 et 200 nm de profondeur) pour le contraste chimique et les électrons 

secondaires (entre 1 et 10 nm de profondeur) pour la topographie de surface. 

 

L'interaction du faisceau primaire avec des atomes de l'échantillon cause aussi des 

transitions dans les couches électroniques (K, L, M) et entraîne l'émission de rayons X dont lǯénergie est caractéristique de l'élément parent. La détection et la mesure de lǯénergie permettent une analyse élémentaire des éléments en présence (EDS : spectroscopie des rayons X en dispersion dǯénergieȌ. L'EDS peut fournir une analyse 
qualitative rapide ou, en employant des échantillons standards de référence, une analyse 

quantitative de la composition élémentaire sur une profondeur de lǯordre de ͳ à 2 

microns. 

 

Les électrons rétrodiffusés (BSE pour Back-Scattered Electrons) sont des électrons 

du faisceau primaire qui sont «réfléchis» par les atomes dans le solide. Le contraste dans 

l'image produite est déterminé par le numéro atomique Z des éléments dans 

l'échantillon. L'image montrera donc la distribution des différentes phases chimiques 

présentes dans l'échantillon. Puisque ces électrons sont émis à partir dǯune poire dǯinteraction plus large que le faisceau, la résolution de l'image ne peut pas être aussi bonne que pour les électrons secondaires. A partir de lǯanalyse de ce signal, il est également possible dǯeffectuer une cartographie élémentaire qualitative dǯune partie de 
la surface. 
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Les électrons secondaires (SE) sont émis des atomes situés à la surface supérieure de lǯéchantillon et reproduisent une image aisément interprétable de la surface. Le contraste dans l'image résulte dǯune modification de la luminosité du tube cathodique en fonction de lǯangle dǯincidence des électrons, conduisant à lǯobtention dǯune image topographique de la surface. Une forte résolution de lǯimage peut être obtenue en raison 
du petit diamètre du faisceau d'électrons primaires. 

 

Nos analyses ont été très majoritairement réalisées sur un MEB équipé  dǯun canon 

à émission de champ de marque Philips (MEB-FEG XL30), muni dǯun système EDS, installé à lǯ)nstitut Jean Lamour à Nancy. Lǯobservation des matériaux massifs a été 
réalisée soit sur un petit morceau fracturé du lingot, soit sur une pièce polie avec, 

généralement, des tensions de 5 keV en SE, 20 à 25 keV en BSE et une distance de travail 

de 5.3 mm (qui est la distance de travail optimale pour le détecteur EDS de ce dispositif).  

 

III.3  Mesure des propriétés thermoélectriques des 

matériaux  

III.3.a Conductivité thermique par la méthode LASER Flash  

- Principe de mesure  

 

Pour des températures supérieures à la température ambiante, les pertes 

thermiques par radiation (qui varient en T3) deviennent dominantes, rendant les 

méthodes de type stationnaires pour déterminer la conductivité thermique inutilisables. 

Parmi les méthodes alternatives, la  méthode flash, initialement développée par Parker 

[133], constitue la méthode indirecte de mesure la plus utilisée. Cǯest une méthode 
dynamique qui permet de déterminer la diffusivité thermique a(T), dǯéchantillons 
solides, pulvérulents ou liquides. La conductivité thermique du matériau est alors 

déterminée via la relation :  

 

 ɉሺTሻ =  aሺTሻ.  ɏ ሺTሻ . CpሺTሻ (III.1)  
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où Cp(T) est la chaleur spécifique massique à pression constante et ρȋTȌ la masse 

volumique. Cette dernière est calculée suivant la relation bien connue : 

 

où m est la masse sèche du solide et V(T) son volume. 

 Le principe de la méthode flash consiste à exciter thermiquement, à lǯaide dǯun laser ou dǯune lampe flash ȋlampe au néon par exemple), la face avant d'un échantillon solide cylindrique ȋen généralȌ dǯépaisseur faible e et de rayon re. Celui-ci doit être opaque à la longueur dǯonde du laser, homogène, isotrope et de propriétés 
thermophysiques constantes. Placé initialement en conditions isothermes, lǯexcitation se fait au moyen dǯune impulsion de chaleur de densité d'énergie uniforme. La partie 
irradiée forme un disque de rayon r > re. Suite à son échauffement, l'échantillon est 

soumis à des pertes thermiques sur ses trois faces. Ces dernières sont caractérisées par 

trois coefficients d'échange (h1 sur la face avant, h2 sur la face arrière et h3 sur la face 

latérale), chacun étant supposé constant dans le temps et uniforme sur la face où il 

s'applique. 

 

Figure III-15 : Thermogramme type obtenu lors d'une mesure de diffusivité thermique. Le signal est 

proportionnel à la température de la face arrière. Le pic qui apparaît à t=0 est un artéfact électronique dû à 

l'impact laser sur le couvercle. Le signal généré par le pulse laser est présenté en insert. 

 ɏ ሺTሻ = mVሺTሻ (III.2)  
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 La détermination de la diffusivité est faite à partir de lǯévolution temporelle de la 
température de la face arrière du matériau, appelé thermogramme (Figure III-15). 

Plusieurs modèles thermiques ont été proposés pour décrire le thermogramme issu dǯune expérience flash.  
 Dans le cas idéal o‘ il nǯy a aucune perte thermique ȋcas adiabatiqueȌ et o‘ lǯimpulsion laser est instantanée ȋdistribution temporelle de DiracȌ, Parker [133] a montré que la diffusivité thermique sǯexprime par : 

 

où t1/2 représente le temps de demi-montée en température du thermogramme (temps 

nécessaire pour atteindre la moitié de la température maximale) et e lǯépaisseur de lǯéchantillon. 

 

L'influence des pertes radiatives ou convectives et de la largeur de lǯimpulsion dǯénergie sur la détermination de la diffusivité a été étudiée par plusieurs auteurs 

(Cowan [134, 135], Cape et Lehman [136], Josell et al [137], Faure [138], Jamet et al. 

[139], Clark et Taylor [140], Blumm et Opfermann [141]). Des méthodes dǯidentification 
plus élaborées, utilisant exclusivement la partie ascendante du thermogramme, ont été 

développées par Degiovanni [142](méthode des temps partiels), Maillet et al. [143], 

Balageas [144] ou encore Degiovanni et Laurent [145] (méthode des moments 

temporels partiels). Dans la liste des modèles implémentés sur le dispositif utilisé, nous 

avons retenus principalement deux modèles : le modèle de Cowan [134, 135] et le 

modèle de Cape-Lehman révisé [136, 141], tous les deux incluant une correction de la forme du pulse dǯénergie. Le premier considère un transfert thermique unidirectionnel 
et prend en compte les pertes radiatives sur les faces avant et arrière (h1 = h2 et h3 = 0). 

Le second considère un écoulement bidimensionnel et des pertes radiatives sur les trois 

faces (h1 = h2 = h3). Ces deux modèles intègrent aussi des corrections à la largeur finie et à la forme de lǯimpulsion laser. Le modèle de Cowan a été utilisé dans la majorité des cas, 

nos échantillons ayant en général des épaisseurs inférieures à 2 mm (les pertes de 

 a = Ͳ.ͳ͵9 etଵ/ଶ (III.3)  
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chaleur au niveau de la tranche restent alors négligeables). Pour des échantillons plus 

épais, le modèle de Cape-Lehmann est plus approprié. Nous nǯavons pas souhaité 
détailler ici ces modèles mais le lecteur désirant avoir une vision plus complète peut se 

référer aux articles cités.  

 

 - Protocole expérimental  

 

Les mesures présentées dans les chapitres suivants (IV et V) ont été réalisées sur 

un laser flash LFA 427 commercialisé par Netzsch (Figure III-17). Le schéma du 

dispositif de mesure est reproduit sur la figure III-17. Le pulse thermique est délivré par 

un laser solide Nd:GGG (néodyme : gallium-gadolinium-garnetȌ de longueur dǯonde ɉ = 
1064 nm et de puissance maximale 20 J/impulsion, connecté au système par une fibre optique. Lǯélévation de la température de la face arrière du composé est relevée par un 
détecteur infrarouge (InSb à filtre GeȌ refroidi à lǯazote liquide. Le porte-échantillon en 

alumine soutenant le matériau par trois ergots est introduit dans un support tubulaire 

également en alumine qui, une fois la chambre fermée, est centré dans le four.  

 Lǯensemble est conçu pour minimiser le contact porte-échantillon/matière et 

ainsi réduire les pertes thermiques par conduction, mais aussi pour assurer une 

irradiation laser uniforme et totale de la face avant de l'échantillon. Le diamètre du 

faisceau laser utilisé est, en effet, supérieur au diamètre interne du porte-échantillon. 

Pour ne pas endommager le détecteur ou perturber le signal, la partie du faisceau laser 

non absorbée par le composé et non masquée par le porte-échantillon est bloquée par 

un capot en SiC recouvrant lǯassemblage en alumine (Figure III-16). Un premier 

thermocouple, placé au niveau des éléments chauffants, permet de réguler la température du four. Un second, fixé au plus proche de lǯéchantillon, assure une mesure précise de la température du matériau. Une circulation dǯeau ȋͳ L/min) tempérée 

imposée à la base du four permet de prévenir tout risque de surchauffe. Une interface de 

contrôle dans laquelle sont entrés les paramètres laser et échantillon, permet de gérer la 

mesure selon deux modes : manuel ou automatique. Nous avons généralement travaillé 

en mode automatique en renseignant les conditions dans un programme (dimensions - 

pas de température 15 ou 25°C - rampe de chauffe 5 K/min - largeur de pulse 0,3 ms - 

durée entre chaque pulse 1 min - tension du laser 430 V). Le logiciel gère 
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automatiquement les différents paramètres relatifs à la qualité des enregistrements ȋgain, diaphragme, durée dǯacquisitionȌ et assure une bonne reproductibilité des 
mesures en répondant à de nombreux critères (écart à la température de consigne T < 

0.5 K  stabilité en T < 0,3 K/30s – stabilité de la ligne de base < 1 V/10s). Les mesures ont été conduites sous une atmosphère protectrice dǯargon ȋflux ͹ͷ ml/min) après trois 

cycles de pompage-remplissage successifs pour limiter au maximum la teneur en 

oxygène.   

 

 

Figure III-16 : Schéma du dispositif de mesure de la diffusivité thermique (LFA 427 Netzsch). 

 

Compte tenu de la précision apportée par cet appareillage, la préparation des 

échantillons doit évidemment être menée de manière rigoureuse afin de minimiser les 

incertitudes de mesure dues à lǯopérateur. Les pastilles, dǯépaisseur e, ont été découpées 

avec une scie à fil diamanté dans les lingots issus de la trempe ou du frittage (0,8 < e < 

1.2 mm et Ø ~ 10 mm ou bien des carrés 6x6 mm2).  
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III-17 : Photographie du dispositif LFA Ͷʹ͹ ȋNetzschȌ utilisé à lǯ)JL-Nancy. 

 

Parmi les différents porte-échantillons dont nous disposons, nous avons opté 

pour celui de Ø=10 mm afin dǯéviter des étapes supplémentaires dǯusinage des pièces. 

Les surfaces ont été polies avec une grande précision  mme 02,0  et les dimensions 

vérifiées au pied à coulisse en 5 points minimum. Pour limiter les effets de réflexion dus à lǯéclat métallique de nos composés, les deux faces ont été recouvertes dǯune couche de 
graphite fine et homogène (épaisseur idéale : 5-10 µmȌ à lǯaide dǯun spray. La technique 
du sablage peut aussi être utilisée si le matériau est opaque et non fragile. Dans le cas où il serait transparent à la longueur dǯonde du laser, divers types de revêtement constituent une alternative au spray graphite ȋor, platine…Ȍ mais il est impératif que la 
couche déposée adhère parfaitement au substrat et tienne en température. Lors de la 

mise sous atmosphère protectrice, il est primordial dǯinsérer doucement le gaz dans la 
chambre échantillon pour ne pas déloger la pastille de son emplacement. Il existe néanmoins un risque imprévisible quǯune légère surpression contenue dans les tuyaux déplace lǯéchantillon voire même le fasse tomber du porte-échantillon. En outre, une vérification de lǯalignement du faisceau laser mais surtout un nettoyage régulier des 
vitres de protection (CaF2 et silice) doivent être assurés. 

 Lǯestimation de la conductivité thermique nécessite, en outre, la connaissance de lǯévolution en température de la chaleur spécifique et de la masse volumique. Cette dernière a été déterminée suivant lǯéquation ȋ)))-2). Le volume a été estimé à partir des 
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dimensions géométriques de la pièce densifiée à température ambiante. Nous avons 

négligé toute dépendance en température du volume (V = constante). 

 

-Mesure de la chaleur spécifique  Cp : 

 

Les mesures de chaleur spécifique ont été réalisées sur un système commercial 

Netzsch (DSC 404 F3 Pegasus). Ce système étant à proprement parler une ATD plus quǯune DSC ȋon mesure précisément la différence de température entre les creusets échantillon et référence afin dǯen déduire le flux thermiqueȌ, la mesure de Cp requiert 

des précautions drastiques si on cherche à obtenir une mesure fiable. En effet, pour ce 

type de dispositif le calcul de Cp est permis, à condition de remplir les hypothèses de 

géométrie qui permettent de simplifier les équations pour aboutir à la chaleur 

spécifique. 

 

Une analyse requiert un minimum de trois expériences réalisées dans les mêmes 

conditions (même programme de température, même débit de gaz, mêmes creusets). On procède tout dǯabord à lǯenregistrement du signal pour des creusets vides afin de 
corriger la ligne de base des signaux DSC suivants. Cette expérience est réalisée au 

moins deux fois pour vérifier la stabilité de la ligne de base. Un standard (Al2O3 cristallin = saphirȌ puis lǯéchantillon sont ensuite mesurés. )l est important de choisir les masses de la référence de lǯéchantillon afin de respecter du mieux possible un produit mCp le plus proche possible entre les deux analyses. Cette précaution permet dǯassurer un signal équivalent entre les deux mesures et ainsi dǯassurer une meilleure fiabilité du 
calcul de Cp. Nous avons utilisé des creusets en platine contenant un sous-creuset en alumine et un débit dǯargon de ͹Ͳ ml/min.  La méthode ASTM E 1269 a été retenue pour 

extraire les valeurs de Cp. Elle nécessite la présence dǯune isotherme en début et en fin 
de mesure et assure une meilleure précision grâce à un terme de correction de dérive de 

la ligne de base. Cette dérive peut en effet intervenir dès lors que le système de mesure sǯécarte des conditions de départ ȋmesure en fin de journée, position du creusetȌ.  
 

Souvent, pour les matériaux cristallins, on se sert de la loi de Dulong-Petit pour 

évaluer grossièrement la chaleur spécifique massique à haute température, Cp, du composé. Elle sǯexprime de la manière suivante :  
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où n est le nombre dǯatome par formule chimique, Na le nombre dǯAvogadro ȋmol-1), k la 

constante de Boltzmann (J/K) et M la masse molaire (g/mol) par formule chimique. 

Cette loi ne dépend donc que de la composition du matériau. Dans le cas des verres et 

des vitrocéramiques, il est impératif de mesurer directement Cp, puisque lǯon sǯécarte 

notablement de la loi de Dulong et Petit, du fait de la relative anharmonicité du réseau 

vitreux comme le montre la figure III-8. La figure III-18 présente les chaleurs spécifiques dǯun verre et dǯune vitrocéramique de même composition : les courbes présentent un 

écart non négligeable. Ici en principe, Dulong-Petit donne Cv et non Cp. Les deux diffèrent dǯune certaine quantité dans les solides qui dépend de B (module de compression) et du 

coefficient de dilatation thermique. Cela peut (en partie seulementȌ expliquer lǯécart 
observé. On observe également la transition vitreuse aux alentours de 130°C. Les points 

en dessous de 50°C ne sont pas parfaitement fiables du fait du dispositif expérimental 

lui-même. 

 
Figure III-18 : Mesures de chaleur spécifique pour une verre (en rouge) et une vitrocéramique (en bleu). Lǯerreur de la mesure totale de la conductivité thermique est dǯenviron ͳͲ %, 

répartie entre les trois propriétés. La chaleur spécifique Cp donne une précision dǯenviron ͷ % ȋcǯest la plus élevée du fait des précautions à respecter dans le protocole de mesureȌ. Le reste de lǯincertitude est réparti entre la densité et la diffusivité 
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thermique et provient principalement de lǯerreur sur la mesure des dimensions de lǯéchantillon. 
III.3.b Résistivité et pouvoir thermoélectrique 

- Principes de mesures   

 

La meilleure méthode pour mesurer la résistivité électrique dans un matériau 

massif à faible résistivité électrique (métal ou semi-conducteur dégénéré) est une 

méthode quatre pointes colinéaires (à ne pas confondre avec la méthode quatre pointes 

de Van der Pauw). Deux sondes aux extrémités du matériau servent à faire traverser un 

courant I et deux autres sondes situées entre les deux premières permettent de mesurer 

la différence de potentiel électrique résultante ΔV. On travaille sur un cylindre à base 

rectangulaire ou circulaire sur lequel les électrodes sont placées comme présenté sur la 

figure III-ͳͻ. Cette méthode à quatre contacts permet de sǯaffranchir des résistances de 
contact. La résistivité électrique ɏ peut alors se calculer de la manière suivante à partir 

des mesures obtenues sur V et I : 

 

où S et l sont respectivement la surface de la section et la longueur du barreau. Il faut également faire attention au fait que lorsquǯun courant traverse le barreau, le matériau 

thermoélectrique développe à ces extrémités un gradient de température consécutif à lǯeffet Peltier. )l en résulte alors une tension électrique parasite développée par lǯeffet Seebeck. Pour sǯen affranchir, il est nécessaire dǯutiliser des courants faibles ou bien de 

faire une mesure à lǯaide dǯun courant alternatif. 

 ɏ = ΔVI Sl   (III.5)  
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Figure III-19 : Dispositifs théoriques de mesure de la résistivité électrique (A) et du pouvoir thermoélectrique 

(B). 

La mesure du pouvoir thermoélectrique peut être réalisée sur le même barreau. 

En appliquant une différence de température T entre les extrémités du barreau, une 

tension électrique ΔV directement mesurable est développée et il serait presque 

possible de revenir au calcul de  selon la formule explicitée en (I.1). Il ne faut toutefois 

pas oublier que les fils de mesure sont aussi soumis à un gradient thermique et que par 

conséquent, il faut prendre en compte le coefficient Seebeck des fils Ƚfil qui contribue au 

coefficient Seebeck total Ƚ. Ainsi, si la borne positive du voltmètre est connectée au côté 

chaud, on peut calculer Ƚ selon la formule suivante :  

 

Afin dǯobtenir une mesure du coefficient Seebeck la plus fiable possible à une 

température donnée, il est nécessaire de mesurer ΔV pour différents gradients de 

température (en gardant le côté froid à une température fixe) et de faire une régression 

linéaire pour obtenir un pouvoir thermoélectrique local, avec un ΔT tendant vers 0. 

 

 

 

- Dispositif expérimental  

 α = αfil − ΔV∆T 
(III.6)  
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Le pouvoir thermoélectrique ainsi que la résistivité électrique des verres et 

vitrocéramiques ont été caractérisés à lǯaide dǯun dispositif ZEM-3 (Figure III-20) de lǯ)nstitut Jean Lamour ȋNancyȌ.  
 

 

Figure III-20 : Dispositif de mesure ZEM-͵ de lǯ)nstitut Jean Lamour à Nancy. Cet équipement, développé par lǯentreprise japonaise ULVAC-RIKO, permet de 

mesurer simultanément ces deux propriétés sous atmosphère contrôlée, de la 

température ambiante jusquǯà ͳ͵͹͵ K. Le dispositif est configuré pour accueillir deux géométries dǯéchantillon différentes, soit parallélépipédique ȋͶ à ͳ͸ mm2 de section), 

soit cylindrique (2 < Ø < 4 mm). Leur longueur peut également varier de 5 à 22 mm. 

Dans la pratique, le matériau à caractériser est enserré par un système dǯétau composé, à chaque extrémité, dǯun bloc dǯalumine et dǯune électrode en platine ȋFigure )))-21). Les deux sections de lǯéchantillon doivent donc être planes et parallèles pour assurer un bon 
contact thermique. Le dispositif contient un four à lampe dont la température est 

régulée par des contrôleurs (Yamatake SDC30). Ces derniers servent également à la mesure du ΔT. 

 Une pression réduite dǯhelium est introduite dans lǯenceinte pour favoriser les 

échanges thermiques. Les mesures sont gérées par un programme informatique 

propriétaire dans lequel sont définis les paliers de température (pas de 15 ou 25 K) ainsi 

que le nombre de gradients appliqués. Typiquement, quatre gradients de température 

sont imposés entre les électrodes de platine (10, 15, 20 et 30K). Ceux-ci sont générés de 

la façon suivante : le bloc dǯalumine inférieur est chauffé par un ensemble de fils de 
Pt/Rh contenus en son centre et leur température est contrôlée par un thermocouple 
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situé au cœur même des fils. Le bloc supérieur joue le rôle de puits thermique. Les 

différences de température relevées entre les thermocouples (de type K ou R) sont de 1-

6 K pour nos échantillons (ces valeurs dépendent de la nature des contacts échantillon-

électrodes). Le coefficient Seebeck est évalué en régime stationnaire à partir du ΔT et ΔV 

relevé par les thermocouples en contact avec le barreau et une méthode à 4 contacts est 

utilisée pour déterminer la résistivité électrique. 

 

 
Figure III-21 : (a) Schéma d'un échantillon enserré dans l'étau en alumine du ZEM 3. Les thermocouples sont 

en contact avec l'une des faces du barreau par simple pression, (b) photographie de la chambre de mesure. Outre la rapidité dǯacquisition et la facilité de mise en œuvre de ce dispositif, il 
existe cependant quelques limites et des difficultés peuvent être rencontrées avec un 

échantillon possédant une résistivité supérieure à ͳ Ω.m ou un pouvoir 

thermoélectrique de lǯordre de 20 µV/K (qui est lǯordre de grandeur du pouvoir 
thermoélectrique du fil de mesure). 

Les erreurs de mesures dans ce dispositif sont dǯenviron 7 % pour le pouvoir 

thermoélectrique et de 7 % également pour la résistivité électrique dǯaprès Ulvac-Riko. Le cumul des toutes les incertitudes donne environ ʹͲ% dǯerreur pour le facteur ZT. )l 
est à noter que le Round Robin réalisé sur des matériaux tests en France par le GDR 

thermoélectricité en 2013 place nos mesures parmi les plus fidèles dans les groupes de 

recherche français. 

IV.  
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CHAPITRE IV : Étude des propriétés thermiques 

et thermoélectriques de verres de tellurures 

Ce chapitre traite de la première des deux voies dǯamélioration des performances 
thermoélectriques dans les verres de chalcogénures, à savoir lǯidentification de systèmes vitreux prometteurs. Lǯaccent portera plus précisément sur lǯétude et lǯanalyse de leurs 
propriétés structurales, thermiques et thermoélectriques. Au départ du projet dans lequel sǯinscrit cette thèse, nous avons décidé de nous attacher à caractériser et à 

comprendre en profondeur le système qui nous a semblé le plus prometteur disponible. )l sǯagit du ternaire Cu-As-Te, qui fait lǯobjet dǯune partie importante de ce chapitre. 
Après avoir exploré ce ternaire en détail, la substitution partielle de certains éléments sǯest imposée comme une méthode encourageante dans lǯoptique dǯaméliorer lǯune ou lǯautre de ses propriétés de transport. Notamment, nous avons partiellement remplacé le cuivre par dǯautres métaux tels que Ag, ou bien le tellure par un autre chalcogène, le sélénium. Nous avons également exploré dǯautres systèmes qui pouvaient présenter des propriétés intéressantes Ces systèmes, qui nǯont néanmoins pas montré de propriétés 
aussi intéressantes que le ternaire initial, seront rapidement décrits dans la dernière 

partie du chapitre. 

 

IV.1 Le système ternaire Cu-As-Te 

Les études préliminaires de Gonçalves et al. [2, 109], à la base de ce projet, ont 

suggéré que les ternaires vitreux, tels que Cu-Ge-Te et Cu-As-Te, possèdent des  

propriétés thermoélectrique attractives au voisinage de la température ambiante, 

notamment le système Cu-As-Te. Cǯest donc vers ce dernier que nous nous sommes 
naturellement dirigés pour une caractérisation plus approfondie. Le domaine vitreux de 

ce système, obtenu à partir de trempe classique (cf. chapitre III) a été largement étudié  

[95, 146, 147]. Il est présenté sur la figure IV-1 avec les lignes de composition que nous 

avons étudiées dans ce travail : 



 

 

 
Chapitre IV : ÉŵŶťŦ ťŦŴ űųŰűųŪéŵéŴ ŵũŦųŮŪŲŶŦŴ Ŧŵ ŵũŦųŮŰéŭŦŤŵųŪŲŶŦŴ ťŦ ŷŦųųŦŴ ťŦ ŵŦŭŭŶųŶųŦŴ 

 
  

108 

 
Figure IV-1 : Domaine vitreux du système ternaire Cu-As-Te d'après Borisova [95]. Les lignes de composition 

qui ont servi à l'étude du système sont indiquées. Dans un verre, la composition élémentaire est un paramètre essentiel lorsque lǯon 
cherche à modifier et optimiser certaines propriétés. Cependant, ce paramètre ne se limite pas à la simple influence des éléments chimiques, il recouvre également dǯautres 
aspects. Parmi ceux-ci, le plus influent (et le plus caractéristique aux solides amorphes) est la structure du verre. En effet, la structure dǯun verre est fixée par sa composition. On 
a vu dans le chapitre I, la subtilité de ces structures : elle ne sont pas du tout aléatoires et sont constituées par des motifs à différentes échelles ȋcomme lǯenvironnement immédiat dǯun élément ou bien celui de ses plus proches voisinsȌ. Cette morphologie du 
verre influe fortement sur certaines propriétés comme sa stabilité thermique (sa 

capacité à résister à la cristallisation) ou bien à sa capacité de vitrification. Elle joue 

également un rôle direct sur ses propriétés électriques et thermiques, mais 

probablement moindre que celui de la composition élémentaire elle-même. Après avoir 

explicité le domaine vitreux sur quelques lignes de composition, on détaillera les 

caractéristiques structurales et thermiques du verre ternaire Cu-As-Te, en fonction de la composition. Dans un second temps, on sǯintéressera plutôt aux propriétés de transport qui règnent dans ce système, en sǯappuyant sur la théorie introduite au chapitre II. 
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IV.1.a  Propriétés structurales et thermiques 

IV.1.a.1 Étude du domaine vitreux en trempe classique et par ultra-trempe 

Afin de confirmer le domaine vitreux établi par Borisova [95] en trempe 

classique, nous avons testé plusieurs compositions sur trois lignes de composition 

différentes, pour des concentrations en Te constantes de 45, 55 et 60 %. Cherchant à 

augmenter autant que possible la concentration en Cu dans le but de favoriser la conduction électrique, nous avons plus mis lǯaccent sur lǯétude de compositions riches 
en Cu que sur celles à faible teneur en Cu. Les spectres de diffraction X des compositions 

de la ligne CuxAs45-xTe55, utilisée pour la publication originale [2] sont présentés dans la 

figure IV-ʹ. )ls montrent, conformément à lǯétude de Borisova [95], une cristallisation 

partielle des matériaux au dessus de x = 25. De plus cette cristallisation apparaît comme 

violente au delà de x = 25, le signal de diffraction dû à lǯamorphe étant trop faible pour 
ressortir du fond continu. Quatre phases différentes peuvent être identifiées : les deux 

phases allotropiques du composé As2Te3 (la phaseȽ monoclinique et la phase métastable Ⱦ rhomboédriqueȌ et deux tellurures de cuivre, une phase orthorhombique 

CuTe et une phase hexagonale Cu7Te5. Lǯévolution des proportions de phases 
cristallisées traduit une évolution des environnements de conformation des éléments, 

qui sera analysée dans la partie suivante.  

 
Figure IV-2 : Diffractogrammes X sur poudres des composés de la ligne CuxAs45-xTe55 pour x variant de 15 à 35 

%. Les pics des phases cristallisées sont indexés.  
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Les mêmes études ont été réalisées pour les deux autres lignes 

compositionnelles, ainsi que pour un composé additionnel (Cu15As35Te50), complétant la 

ligne Cu15AsxTe85-x. Les résultats concernant la nature vitreuse de ces échantillons sont 

rassemblés sur la figure IV-3 et sont cohérents avec le domaine vitreux annoncé.  [95] 

 
Figure IV-3 : Compositions réalisées en trempe classique, par rapport au domaine vitreux de la référence [95]. 

 

 Dans lǯoptique dǯaugmenter la concentration dǯatomes de Cu dans la phase vitreuse, nous avons poursuivi lǯétude du domaine vitreux par ultra-trempe cette fois. 

Notre attention a été principalement portée sur les deux lignes de composition      

CuxAs45-xTe55 et CuxAs40-xTe60, qui sont les plus intéressantes en terme de propriétés 

électriques au vu de notre expérience (un système moins chargé en Te deviendrait trop 

résistif mais un système plus chargé verrait une diminution de son pouvoir 

thermoélectrique). La diffraction des rayons X a été effectuée sur des paillettes (prises 

au hasard) réduites en poudre après trempe. Les diffractogrammes sont présentées 

pour x > 25, sur les figures IV-4-A et –B. 
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Figure IV-4 : Diffractogrammes des composés produits par ultra-trempe issus des lignes de compositions 

CuxAs45-xTe55 (A) et CuxAs40-xTe60 (B), pour x = 27,5, 30, 32,5 et 35. 

Cette étude montre une nette augmentation de la teneur en Cu « intégrable » dans 

la matrice vitreuse. On passe ainsi de 25 % pour les deux lignes de composition à 30 et 

32,5% respectivement pour CuxAs45-xTe55 et CuxAs40-xTe60. A nouveau, on peut comparer les phases cristallisant dans les composés les plus chargés. Alors quǯun mélange de 
phases As2Te3 et de CuTe cristallise pour la première ligne, seule la phase CuTe apparaît 

dans la ligne la plus chargée en Te. En observant les diffractogrammes X de ces 

composés cristallisés, il semble également que la cristallisation soit moins rapide que 

dans le cas de la trempe classique seule. En ajoutant plus de Cu, une transition nette 

entre la phase vitreuse et la phase poly-cristalline nǯest pas visible, bien quǯun domaine 
de coexistence entre les deux, nettement visible pour les paillettes ultra-trempées, 

apparait. Ce phénomène est dû à une vitesse de trempe beaucoup plus rapide lors de 
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lǯultra-trempe. La chaleur est en effet évacuée beaucoup plus rapidement du fait de la très faible épaisseur des paillettes ȋquelques centaines de micronsȌ, les cristaux nǯont 
pas le temps de croître et restent de petites tailles et confinés dans la matrice vitreuse 

ainsi stabilisée.  

 

La figure IV-5 présente lǯévolution du domaine vitreux en passant de la trempe classique à lǯultra-trempe, ainsi quǯune extrapolation en pointillés sur les zones non 
testées. On constate un élargissement notable vers les grandes concentrations de Cu, ce qui permet dǯenvisager plus de flexibilité pour le contrôle des propriétés électriques. 

 
Figure IV-5 : Extension du domaine vitreux du système ternaire Cu-As-Te en ultra-trempe (dispositif de 

Montpellier). Le domaine vitreux de ce ternaire est assez large en comparaison avec dǯautres 
systèmes comme Cu-Ge-Te par exemple [52]. Cette plus grande latitude induit des 

modifications de la structure du réseau vitreux assez marquées à mesure que lǯon y 
ajoute plus de cuivre comme nous allons le voir dans le paragraphe suivant. 

IV.1.a.2 Caractéristiques structurales des verres Cu-As-Te  

La structure des verres ternaires Cu-As-Te est assez bien connue, du fait de 

nombreuses études structurales réalisées dans les années 1980 et 1990 [97, 103, 146, 

148-152]. Pour en avoir une bonne description, il est dǯabord nécessaire de comprendre 
la structure du verre binaire As-Te, dans lequel on introduit ensuite des atomes de Cu.  

 

Dans le binaire As-Te, un système covalent qui suit la règle de lǯoctet ȋbien que de manière imparfaiteȌ lǯatome dǯarsenic devrait être considéré comme un élément trivalent ȋde coordination tripleȌ et lǯatome de tellure comme un élément bivalent ȋde 
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coordination double). La réalité est plus complexe car ces éléments peuvent être sur- ou 

sous-coordinés. Cǯest notamment le cas pour le tellure dont les liaisons présentent un 
certain caractère métallique au détriment de la iono-covalence. Ce qui est remarquable est, quǯici, on nǯa que des liaisons planaires (car As est coordonné de manière trigonale). 

Ainsi, les atomes de Te et As ne peuvent que former des feuillets bidimensionnels, à partir dǯunités triangulaires centrées sur un atome de As et connectées directement à dǯautres unités triangulaire ou bien à des chaines dǯatomes deȌ. Ce verre est donc un 
amalgame de plans distordus, reliés entre eux par des liaisons de van der Waals [82]. Sa 

topologie, ou connectivité du réseau, peut-être qualifiée de  bidimensionelle (2D). En comparaison, un verre de Se pur, composé uniquement dǯatome bivalents, aurait une 
structure en chaines qui pourrait être qualifié dǯunidimensionnelle ȋͳDȌ, tandis quǯun 
autre contenant des éléments tétravalents ou plus, coordonnés de manière tétraédrique 

deviendrait structurellement tridimensionnelle (3D). Cette propriété de connectivité est 

particulièrement importante, puisque, comme nous le verrons clairement par la suite, 

elle influe sur plusieurs propriétés des matériaux vitreux, comme la température de 

transition vitreuse par exemple. 

 Lorsque lǯon ajoute du cuivre à la composition du verre ȋou bien que lǯon 
substitue As par CuȌ, la structure covalente initiale sǯen trouve affectée. La nature métallique de Cu ne permet pas lǯapplication de la règle de lǯoctet. Ce fait a été mis en 
évidence par Wasse et al. [103] : la coordination de Cu dans le réseau As-Te à tendance à 

être au moins tétraédrique. Le cuivre permet alors la réticulation du réseau 2D initial 

qui devient alors 3D. Ce changement de structure impacte bien évidemment les 

propriétés intimes de la matière et donc ses propriétés physiques. En outre, lǯintroduction dǯun élément métallique modifie également les coordinences des autres 
éléments (notamment Te) qui ont tendance à augmenter de manière significative [146]. 

Le réseau vitreux devient sur-contraint, au sens de Phillips et al. [153], cǯest-à-dire que 

la coordination moyenne des éléments constituant du verre devient largement 

supérieure à 2,4. 

 

A travers une collaboration avec le Dr P. Jóvári du Centre de recherche Wigner 

pour la physique, en Hongrie, nous avons effectué des mesures de structure (diffraction 

des neutrons et des rayons X, EXAFS, combinées à des simulations Monte-Carlo 
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inverséesȌ sur une série dǯéchantillons de la ligne CuxAs40-xTe60, afin dǯobtenir des informations sur lǯévolution du réseau vitreux dans ce système. Lǯintérêt de cette ligne 
est que le composé initial As2Te3 ȋx = ͲȌ est un verre stœchiométrique bien connu, et qui, 

idéalement, ne possède pas de liaisons homopolaires. Les échantillons mesurés ont été 

réalisés en trempe classique pour la partie contenue dans le domaine vitreux (15 < x < 

25) et en ultra-trempe à Montpellier pour la partie restante. Lǯétude a porté sur quatre 

composés : As40Te60, Cu10As30Te60 ȋéchantillon dont la structure nǯa pas été simuléeȌ, 
Cu20As20Te60 et Cu25As15Te60. Le détail des conditions expérimentales de mesures et des 

simulations est décrit en annexe A.  

 

Plusieurs simulations structurales différentes ont été réalisées, mettant en jeu 

différentes liaisons atomiques possibles. Parmi elles, dans le ternaire Cu-As-Te, la liaison 

As-Cu est celle dont lǯexistence est la moins probable ȋde manière idéale, il devrait y 
avoir des unités trigonales centrées sur As connectées à des unités tétraédriques 

centrées sur Cu). La figure IV-͸ montre deux courbes de simulation dǯEXAFS obtenues 
pour la composition Cu20As20Te60, comparées à la courbe expérimentale.  

 

 
Figure IV-6 : Courbe EXAFS  au seuil K  dǯAs obtenue sur le verre Cu20As20Te60, comparée aux simulations par 

Monte-Carlo inverse dans le cas où les liaisons As-Cu sont interdites (A) et dans le cas où elles sont autorisées 

(B). Les simulations sont en bien meilleur accord avec les données expérimentales dans le second cas. 
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Les courbes EXAFS ont été obtenues en imposant des contraintes différentes, cǯest à dire en acceptant ou non la présence de liaisons As-Cu dans le verre. Lǯaccord 
entre courbes expérimentale et simulée est bien meilleur lorsque lǯon prend en compte 
les liaisons As-Cu. Comme on peut le voir sur la figure IV-7, on retrouve ce très bon 

accord pour toutes les données acquises sur le verre Cu20As20Te60 (facteurs de structure 

obtenus pour la diffraction par les rayons X et les neutrons, ainsi que les données dǯEXAFS obtenues aux seuils K dǯAs et Cu).  

 

 

 
Figure IV-7 : Données structurales expérimentales et simulées du verre Cu20As20Te60. En (A), le facteur de 

structure S(k) obtenu par la diffraction des neutrons et en (B), celui obtenu par la diffraction des rayons X. 

Les courbes (C) et (DȌ représentent les données dǯEXAFS, respectivement au seuil K dǯAs et de Cu. 

 

Les simulations étant en bon accord avec lǯexpérience, il est possible dǯen extraire des informations sur la structure des trois verres. Tout dǯabord, le facteur de structure SȋkȌ, exprimé dans lǯespace réciproque, nous permet de remonter aux tendances de lǯordre à courte portée (première et deuxième sphères de coordinationȌ puis de lǯordre à moyenne portée ȋdistance dǯenviron ͷ - 6 Å), en fonction de la teneur en Cu. Le pré-pic 

(ou FSDP) du facteur de structure (pour k ≈ 1 Å-1) donne une information sur lǯordre à 
moyenne portée. Les positions des pics (en Å-1) donnent une indication sur la longueur 

moyenne des liaisons : plus les pics se décalent vers la gauche, plus dans lǯespace réel ȋen ÅȌ les liaisons sǯallongent et inversement. Sur la figure IV-8, on a tracé les facteurs de 

structure expérimentaux S(k) obtenus par neutrons et rayons X, en fonction de la teneur 

en Cu. 
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Figure IV-8 : Facteurs de structure des verres de la ligne CuxAs40-xTe60 obtenus par diffraction des neutrons (à 

gauche) et des rayons X (à droite), pour x =0, 10, 20 et 25. On remarque déjà lǯabsence de pré-pic sur les courbes obtenus par diffraction des 

rayons X (les sections efficaces de diffusions des atomes – noyaux ou bien couches 

électroniques  ne sont pas les mêmes pour les deux rayonnements, il en découle donc une différence nette dans le facteur de structureȌ. Lǯévolution du pré-pic observé sur les 

courbes obtenues par diffraction des neutrons est tracée sur la figure IV-9. La diminution du vecteur dǯonde du pré-pic avec lǯaugmentation de la teneur en Cu est significative dǯune perte dǯordre structural à portée moyenne. 

 
Figure IV-9 : Évolution de lǯintensité et de la position, dans lǯespace réciproque, du pré-pic dans le facteur de 

structure obtenu par diffraction de neutrons. 

 

La figure IV-10 montre ensuite lǯévolution des intensités et positions mais pour 
les deux premiers pics principaux des courbes de diffraction X et neutrons. 
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Figure IV-10 : Évolution de lǯintensité et de la position, dans lǯespace réciproque, des premier ȋAȌ et second 

(B) pics principaux dans le facteur de structure obtenu par diffraction de neutrons et de rayons X. 

 

Si les tendances ne sont pas vraiment claires pour le premier pic du facteur de structure ȋsinon un décalage de la position vers les plus bas vecteur dǯondeȌ, le second 
pic principal montre des tendances communes pour les deux types de diffraction. On 

observe un décalage du pic vers les plus bas vecteurs dǯonde. Ces données montrent une orientation claire de lǯordre structural avec lǯaugmentation de la concentration en Cu 

dans ces verres : 

 

- une nette diminution du vecteur dǯonde au maximum de chaque pic, traduisant 
un allongement moyen des liaisons atomique dans le verre, 

- à courte portée, le désordre devrait devenir moins important tandis quǯà 
moyenne portée, celui-ci serait accru par lǯintroduction de Cu. 
 

A partir des données simulées, il est possible dǯobtenir les distributions de paires 
partielles pour chacun des composés vitreux en question. Les distributions pour chaque 

liaison et chaque composé sont tracées sur la figure IV-11. 
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Figure IV-11 : Fonction de distribution de paires partielles gij(r) pour les trois composés vitreux simulés 

As40Te60, Cu20As20Te60 et Cu25As15Te60. 

Le tableau IV-1 résume les longueurs de chaque liaison atomique en jeu, obtenues 

à partir des distributions de paires partielles. Le tableau IV-2 quant à lui rassemble les 

nombres de liaisons moyennes que Cu, As et Te ont entre eux. 

 

Tableau IV-I : Longueur des liaisons atomiques (en Å) en fonction de la teneur en Cu. Lǯerreur est de plus ou 

moins 0.05 Å, du fait du faible échantillonnage des fonctions de distribution des paires. 

Concentration 

en Cu (%) 
As-As As-Cu As-Te Cu-Cu Cu-Te Te-Te 

0 2.45 / 2.58 / / 2.75 

20 2.45 2.84 2.60 2.66 2.55 2.71 

25 2.47 2.84 2.58 2.7 2.55 2.72 

 A lǯerreur expérimentale près, on peut affirmer que la longueur des liaisons atomiques nǯévolue pas significativement lorsquǯon ajoute Cu dans la matrice vitreuse. 
Le déplacement des pics des facteurs de structure totaux (figures IV-8) interprété 

0

5

10

15

2.0 3.0 4.0 5.0 6.0 7.0

AsAs
AsCu
AsTe
CuCu
CuTe
TeTe

g
ij(r

)

r (Angström)

A)

As
40

Te
60

0

5

10

15

2.0 3.0 4.0 5.0 6.0 7.0

AsAs
AsCu
AsTe
CuCu
CuTe
TeTe

g
ij(r

)

r (Angström)

B)

Cu
20

As
20

Te
60

0

5

10

15

2.0 3.0 4.0 5.0 6.0 7.0

AsAs
AsCu
AsTe
CuCu
CuTe
TeTe

g
ij(r

)

r (Angström)

C)

Cu
25

As
15

Te
60



 

 

 
Chapitre IV : ÉŵŶťŦ ťŦŴ űųŰűųŪéŵéŴ ŵũŦųŮŪŲŶŦŴ Ŧŵ ŵũŦųŮŰéŭŦŤŵųŪŲŶŦŴ ťŦ ŷŦųųŦŴ ťŦ ŵŦŭŭŶųŶųŦŴ 

 
  

119 

comme rendant compte dǯun allongement moyen des liaisons dans le verre  est principalement dû à lǯapparition puis à lǯaugmentation du nombre de liaisons impliquant Cu, en moyenne plus longues que celles nǯimpliquant que As ou Te. Les données 

obtenues sur les longueurs ne sont pas en très bon accord avec celles que rapporte 

Vasquez dans la littérature [148]. Hormis As-Te et  Cu-Te qui présentent un bon accord, 

les longueurs de liaisons sont surestimées pour As-Cu, Cu-Cu et Te-Te tandis quǯelles 

sont sous-estimées pour As-As. Les longueurs des liaisons Cu-Cu sont voisines des 

valeurs observées dans le cuivre métallique (2.70 Å) 

 

Tableau IV-II : Nombre moyen de liaisons pour chaque atome Cu, As et Te dans les compositions As40Te60 (en 

rouge), Cu20As20Te60 (en bleu) et Cu25As15Te60 (en noir), calculés à partir des données structurales. Dans la 

dernière colonne, entre parenthèse sont exprimés, pour As : le nombre de liaisons As-As + As-Te et pour Te, le 

nombre de liaisons As-Te + Te-Te. 

Élément 
Nombre moyen 
de liaisons avec 

Cu 

Nombre moyen 
de liaisons avec 

As 

Nombre moyen 
de liaisons avec 

Te 

Nombre total de 
liaisons en 
moyenne  

Cu 

/ 

1.77 

1.97 

/ 

0.73 

0.54 

/ 

2.26 

2.5 

/ 

4.76 

5.06 

As 

/ 

0.73 

0.90 

1.62 

0.97 

0.87 

1.37 

1.83 

2.09 

2.99 (2.99) 

3.53  (2.90) 

3.86 (2.96) 

Te 

/ 

0.75 

1.06 

0.90 

0.61 

0.52 

1.03 

1.41 

1.43 

1.93 (1.93) 

2.77 (2.02) 

3.01 (1.95) 

 

Un examen attentif des données de ce tableau permet de déduire deux 

phénomènes principaux :  

- la coordination moyenne de chaque élément augmente avec la concentration en 

Cu. Il en résulte un réseau plus contraint au sens topologique du terme. Le cuivre montre 

même une coordination maximale de 5 voisins. 

- si on observe la somme des liaisons As/Te pour les éléments As et Te, on 

retrouve respectivement des valeurs de 3 et 2 qui sont les coordinations moyennes dans 

le verre non dopé. Le réseau initial covalent reste donc intact du point de vue de la 

connectivité. 
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IV.1.a.3 Critères de stabilité thermique des verres ternaires Cu-As-Te 

Les propriétés thermiques (au sens de la stabilité en température) sont essentielles car elles déterminent le domaine dǯutilisation en température des composés. Nous avons donc étudié lǯévolution de ces propriétés avec la composition, et plus 
particulièrement avec la quantité de Cu intégré au réseau vitreux. Pour cela, nous avons 

retenu deux facteurs essentiels : la température de transition vitreuse Tg, qui constitue la limite supérieure dǯutilisation en température du matériau ȋau delà de laquelle la tenue mécanique du matériau nǯest plus assurée puisquǯil se déforme plastiquementȌ et 
le critère de stabilité thermique ΔT. Ce critère, défini comme la différence entre la 
température de début de cristallisation Tc et la température de transition vitreuse Tg, a 

été introduit par Hrubý [154] comme représentatif de la tendance dǯun verre à 
cristalliser. Il permet de considérer comme stables les verres dont le T dépasse 100 K. 

Intéressons-nous à lǯinfluence de Cu sur ces propriétés thermiques, pour les 
compositions vitreuses appartenant à la ligne de composition CuxAs40-xTe60. Les courbes 

de DSC de six compositions (x= 20 ; 22,5 ; 25 ; 27,5 ; 30 et 32,5) sont présentées sur la 

figure IV-12. Les trois premières ont été obtenues par mesure DSC de verres trempés à lǯeau tandis que les trois suivantes ont été obtenues par mesure DSC de verres produits 
par ultra-trempe. 

 
Figure IV-12 : Courbes DSC de verres de la ligne compositionnelle CuxAs40-xTe60 pour x variant de 20 à 32,5. 

Les mesures ont été faites à 10 K/min. Les évolutions de Tg et Tc ont été ajoutées. 
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Ces courbes montrent lǯévolution de Tg, lǯévolution de Tc (et donc de ΔTȌ et également lǯévolution de lǯapparition des phases cristallisés. Avec lǯaugmentation de la concentration en Cu, on observe deux étapes différentes dans lǯévolution de Tg : Tg augmente dǯabord puis, à partir dǯune teneur en Cu de ʹͷ %, Tg se met à diminuer. La 

variation de Tg est particulièrement faible, comme on peut le voir dans le tableau IV-III. 

Pour autant, elle est significative puisque lǯerreur expérimentale lors de mesures par DSC est dǯenviron ͳ°C. A partir des résultats obtenus dans la partie précédente sur la 

structure du ternaire, ces résultats semblent être dû à une augmentation de la 

coordination moyenne des atomes qui augmente de manière notable de 3,2 à environ 

3,6 lorsque la concentration de Cu augmente de x = 20 à x = 25. Cette augmentation traduit une plus forte réticulation du réseau, responsable dǯune plus grande rigidité 
structurale, augmentant alors la viscosité du solide. Par définition, Tg doit donc 

augmenter.  

 

Tableau IV-III : Évolution des paramètres thermiques des verres de la ligne compositionnelle CuxAs40-xTe60 

pour une vitesse de balayage de 10°C/min. 

Composition 
Température de 

transition vitreuse Tg 

(°C) 

Température de 
cristallisation Tc 

(°C) 
T = Tc-Tg (°C) 

As40Te60 [105] 113.5 / / 

Cu20As20Te60 122.5 157 34.5 

Cu22.5As17.5Te60 123.5 160 36.5 

Cu25As15Te60 125.0 170 45.0 

Cu27.5As12.5Te60 124.5 167 42.5 

Cu30As10Te60 123.5 164 40.5 

Cu32.5As7.5Te60 121.0 137 16.0 

 

En revanche, il ne faut pas occulter le rôle des énergies de liaison E(AB) des 

différents éléments A et B entre eux. A partir des énergies de liaisons homopolaires 

E(AA) et E(BB) et de la formule de Pauling [155], E(AB) est donnée par :  

 

ሻܤܣሺܧ  = .ሻܣܣሺܧ√ ሻሻܤܤሺܧ + ͵Ͳ. ሺ߯஺ − ߯஻ሻଶ ݈݇ܿܽ/݈݉݋ (IV.1)  
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o‘ χi est lǯélectronégativité de lǯélément i ȋi = A o‘ BȌ. Nous avons calculé les différentes 

énergies de liaison dans le ternaire Cu-As-Te. Elles  sont reportées dans le tableau IV-IV.  

 

Tableau IV-IV : Énergies de liaison du ternaire Cu-As-Te, calculées à lǯaide de la formule de Pauling. 

Énergies de liaison 
(kcal/mol) 

-Cu -As -Te 

Cu- 116.8 127.5 128.3 

As-  134.2 136.4 

Te-   138.2 

 

On observe que les énergies de liaison impliquant le cuivre (Cu-Cu, Cu-As et Cu-

Te), sont significativement plus basses que les énergies des liaisons As-As, As-Te et Te-Te. On pourrait donc supposer que lǯévolution de Tg se passe en deux étapes :  

- jusquǯà ʹͷ% de Cu, lǯintroduction de liaisons de plus faible énergie au dépend 
des autres est surpassée par lǯaugmentation de la coordination moyenne et le réseau 
devient donc plus rigide, ce qui se traduit par une légère augmentation de Tg. 

- au-delà de ʹͷ% de Cu, la coordination moyenne commence à stagner et lǯeffet 
du remplacement des liaisons covalentes (As-As, As-Te et Te-Te) par des liaisons de plus 

faible énergie impliquant le cuivre devient prépondérant sur la rigidité du réseau 

vitreux. Il en découle une diminution progressive de Tg. 

 Lǯévolution du critère T est bien plus sensible que celle de Tg, comme on lǯobserve dans le tableau )V-1. Elle est principalement due à la variation de Tc. Au vu des 

courbes DSC, on se rend compte que les verres recristallisent en plusieurs étapes (2 ou 3 

étapes, notons que le dernier pic de cristallisation nǯapparaît pas sur le graphique dont la partie haute température nǯest pas présentée sur la figure )V-12). Les phases cristallisant dans ces verres évoluent selon la composition et ont été identifiées à lǯaide 
de diffractogrammes X réalisés sur certaines compositions après que des recuits aient 

été effectués à des températures supérieures aux pics de cristallisation. Les phases qui 

précipitent sont indiquées sur la figure IV-13. 
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Figure IV-13 : Identification des pics de cristallisation sur les courbes DSC                                                                              

de la ligne de composition CuxAs40-xTe60. 

La phase cristalline apparaissant pour toutes les compositions reste la phase CuTe, dont lǯapparition se décale nettement vers de plus basses températures pour les 
verres les plus riches en Cu (au-delà de x = 25). Toutefois, la variation de Tc semble 

plutôt due aux apparitions et disparitions successives des pics de cristallisation dǯautres phases, quǯau décalage des pics eux-mêmes. Jusquǯà x = ʹͷ, on peut observer la présence de pics de cristallisation associés aux phases allotropiques Ƚ et Ⱦ de As2Te3, et plus précisément à lǯapparition de la phase , qui transite ensuite vers la phase Ƚ. On 
reviendra plus en détail sur ces deux phases et leurs propriétés dans le chapitre V. Ces 

phases, qui commencent à cristalliser aux alentours de 160°C, se décalent petit à petit 

(elles sont toujours présentes mais à des températures plus élevées) au profit de CuTe 

quand la teneur en Cu augmente, augmentant ainsi T de plusieurs degrés jusquǯà x = 
25. Ensuite, le pic de cristallisation de la phase CuTe se décale vers les basses températures jusquǯà x = ͵ʹ,ͷ. La concentration de Cu augmentant sensiblement, les 

liaisons Cu-Te deviennent prépondérantes. Cela mène à des configurations où la 

barrière énergétique de réorganisation du réseau de manière ordonnée diminue de plus 

en plus, favorisant la cristallisation à de plus basses températures. ΔT diminue donc dǯautant plus. En outre, à x = ͵ʹ,ͷ, un autre pic, attribuable à une phase de type Cu2-xTe, 
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mais difficilement identifiable (plusieurs phases Cu-Te possèdent un pic principal à la 

même position angulaire), apparaît à environ 140°C, provoquant une forte dégradation 

de T, jusquǯà des valeurs en dessous de ʹͲ °C. 
 

Sur certaines compositions, des mesures de diffraction des neutrons en température ont été réalisées à lǯ)nstitut Laue Langevin de Grenoble ȋvoir la légende de 

la figure IV-14). Ces données permettent une analyse fine de lǯévolution de la stabilité 
thermique entre les différentes compositions. Si on compare les deux compositions de la 

ligne CuxAs40-xTe60 pour x = 20 et 24, on constate visuellement une meilleure stabilité 

thermique du verre le plus chargé en Cu. La cristallisation se déroule en deux étapes : lǯapparition dǯune phase ȋici Ⱦ-As2Te3, dont le pic principal est nettement visible à 47°) qui croit dans la matrice vitreuse, suivie dǯune cristallisation bien plus rapide quelques 
degrés plus tard. Pour le verre de composition x = 24, les deux étapes de cristallisation 

se produisent quelques degrés plus haut que pour le verre de teneur en Cu x = 20. 

 

 
Figure IV-14 : Figures de diffraction des neutrons en température (en ordonnée) sur les deux compositions  

Cu20As20Te60 (à gauche) et Cu24As16Te60 ȋà droiteȌ. Les mesures ont été réalisées à lǯ)nstitut Laue-Langevin de 

Grenoble, sur lǯinstrument DͳB, avec une vitesse de chauffe de Ͳ.ͳ°C/min. Un spectre a été acquis toutes les 

minutes. Les couleurs « plus chaudes » représentent une intensité plus forte. Le second verre présente une 

meilleure stabilité thermique dǯenviron ͷ°C. 

 

 Cette ligne de composition, dont nous étudierons les propriétés 

thermoélectriques en détail par la suite, contient des verres de stabilité thermique 

relativement limitée. La température de transition vitreuse située autour de 120°C et un 

paramètre de stabilité thermique ΔT ne dépassant pas ͷͲ°C suggèrent une utilisation du matériau limitée au maximum à ͳͲͲ°C. Pour autant, on constate que lǯintégration de Cu 
dans les verres du binaire As-Te peut également être bénéfique vis-à-vis de la stabilité 
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thermique du matériau (en plus de renforcer les propriétés électriques), puisque lǯoptimum de Tg et de ΔT est atteint pour x = ʹͷ. 
 

IV.1.b  Propriétés de transport électronique et propriétés thermoélectriques  

Nous avons sondé les propriétés de transport électrique des verres du ternaire 

Cu-As-Te, en nous focalisant principalement sur lǯeffet du cuivre à haute concentration. 
Dans ce travail, les deux lignes de composition CuxAs40-xTe60 et CuxAs55-xTe45 ont été 

explorées, afin de comparer les résultats avec les conclusions obtenues dans le travail 

préliminaire [2] sur la ligne CuxAs45Te55. Nous avons également étudié une ligne correspondant à des compositions de teneur en Cu fixée à ͳͷ%, afin dǯobserver lǯinfluence du ratio As/Te sur les propriétés électriques et thermiques. Pour chaque composition, les trois propriétés thermoélectriques ȋɏ résistivité électrique, Ƚ pouvoir thermoélectrique et ɉ conductivité thermiqueȌ ont été mesurées et comparées le long de 
la ligne compositionnelle. 

IV.1.b.1 Influence de Cu sur les propriétés de transport électrique 

La résistivité ɏ, le pouvoir thermoélectrique Ƚ et le facteur de puissance Ƚ2/ɏ de 
la série CuxAs40-xTe60 (15 < x < 30) sont présentés sur les figures IV-15, respectivement 

A, B et C. On observe les mêmes tendances que celles dégagées par A.Goncalves et al. [2] 

pour la ligne CuxAs45-xTe55 : une diminution drastique de la résistivité électrique avec lǯaugmentation de la teneur en Cu pour une température donnée, concomitante avec une 

nette dégradation du pouvoir thermoélectrique.  

 Avec lǯaugmentation de la concentration en Cu jusquǯà ʹͷ% ȋcǯest-à-dire pour les échantillons à lǯintérieur du domaine vitreux et donc produits par trempe classique), on observe une diminution de ɏ de plusieurs ordres de grandeur, sans toutefois atteindre 
les valeurs des matériaux thermoélectriques les plus performants (<< 10-3 .m). Lǯévolution en température des propriétés électriques est typique de semi-conducteurs 

faiblement dopés. Le pouvoir thermoélectrique montre une diminution nette mais pas aussi marquée que ɏ, résultant en une amélioration notable du facteur de puissance, qui 
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passe de 10-5 W/m.K2 à 300 K, à plus de 4.10-5 W/m.K2 à 375 K (100°C). Ces valeurs sont 

particulièrement élevées pour des matériaux vitreux. 

 

 
Figure IV-15 : Propriétés de transport électrique (résistivité électrique (A), coefficient Seebeck (B) et facteur 

de puissance (C) pour les verres de la ligne de composition CuxAs40-xTe60, pour x  = 15, 20, 22.5, 25 et 30. 

Pour le verre contenant 30% de Cu (échantillon préparé par melt-spinning, puis 

densifié par SPS), les diminutions de Ƚ et de Ƚ sont bien plus marquées, mais Ƚ perd sa 
décroissance en T. On peut envisager deux explications à ces observations : 

- la « métallisation » progressive du réseau covalent avec lǯintégration de Cu 
pourrait créer une contribution non négligeable des électrons (en réduisant la taille du 

gap électronique), qui résulterait (en tenant compte des mobilités électroniques, différentes pour chaque porteurȌ en une diminution drastique à la fois de ɏ et de Ƚ, 
- bien quǯissu de melt-spinning, il nǯest pas inenvisageable que le verre soit partiellement cristallisé ȋmalgré lǯabsence de pics de cristallisation en DRXȌ et que la contribution de la seconde phase soit responsable de ces effets. Cǯest une explication probable, puisque lǯon observera des conséquences similaires dans la vitro-céramisation 

de composés Cu30As10Te60-ySey, dans le chapitre V. 
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Hormis ce dernier échantillon, les tendances se poursuivent pour 15 < x < 25. Les 

courbes log(T)-log(ɏȌ et ͳ/T-Ƚ ȋnon présentées iciȌ permettent de calculer les énergies dǯactivation de ɏ et Ƚ. Elles permettent, selon les formules ȋ)).͹Ȍ et ȋ)).ͺȌ du chapitre )), 
valables pour les modes de conduction par états localisés dans les queues de bandes, de 

remonter à EF-EB et w1=Ehop, lǯénergie dǯactivation de la mobilité par saut. Ces énergies dǯactivation ont été calculées pour les composés précédents et sont tracées en fonction 
de la teneur en Cu sur la figure IV-16. 

 

 
Figure IV-16 : Énergies d'activation Ea ρ et Ea Ƚ pour la résistivité électrique et le pouvoir thermoélectrique des 

verres de la ligne CuxAs40-xTe60. La zone grisée représente la différence des deux énergies, censée représenter 

lǯénergie dǯactivation de la mobilité par saut dans les états localisés, Ehop, introduite au chapitre II.1.b. On peut 

ici considérer une erreur dǯenviron ±Ͳ.Ͳͳ eV. 

Selon le chapitre II, Ea,ɏ ȋlǯénergie dǯactivation de la résistivité électriqueȌ vaut EF-

EB+w1 et Ea,Ƚ énergie dǯactivation relative au pouvoir thermoélectriqueȌ vaut EF-

EB. Les ordres de grandeur de EF-EB (< 0.3 eV) traduisent une largeur de gap similaire 

aux autres matériaux thermoélectriques semi-conducteurs conventionnels, et donc une 

concentration de porteurs qui devrait être du même ordre de grandeur ȋmême si lǯon 
doit tenir compte du piégeage et de la localisation qui jouent un rôle important). On retrouve bien le fait que cǯest la mobilité électronique qui handicape la résistivité dans 
ces matériaux. La diminution concomitante des deux énergies dǯactivation Ea,ɏ et Ea,Ƚ 

démontre un effet principalement dû à la diminution de EF-EB. Un resserrement du gap électronique nǯest pas impossible mais, plus vraisemblablement, on observe ici les effets 
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du dopage par Cu à travers un ajustement de EF vers de plus basses énergies. Des 

mesures de XPS (X-Ray Photon Spectroscopy) ont également été réalisées sur les deux 

composés vitreux Cu20As20Te60 et Cu25As15Te60. Les résultats obtenus pour la densité dǯétats dans la bande de valence sont présentés sur la figure IV-17.  

 
Figure IV-17 : Résultats de sondage de la bande de valence par XPS pour les compositions Cu20As20Te60 et 

Cu25As15Te60. Lǯénergie à ͲeV représente le niveau de Fermi EF. Même si la différence entre les deux courbes de densité dǯétats ne semble pas très significative, il ne faut pas oublier lǯordre de grandeur de la variation des énergies dǮactivation obtenue précédemment ȋͲ.Ͳͷ-Ͳ.Ͳ͹ eVȌ. Avec un peu plus dǯattention, nous retrouvons bien un décalage du niveau de Fermi vers de plus basses énergies, dǯenviron 
0.05 à 0.1 eV, ce qui semble en bon accord avec la valeur obtenue numériquement grâce 

aux variations en température de ɏ et de Ƚ. 
 

Les propriétés thermoélectriques de trois composés de la ligne CuxAs55-xTe45 ont 

également été sondées et sont présentées sur la figure IV-18.  La série a été réalisée 

entièrement par SPS (trempe classique puis réduction en poudre et densification par 

SPS, comme décrit au chapitre III) et ne montre aucun signe de cristallisation. On y 

retrouve les mêmes tendances que dans le cas précédent, autrement dit : une augmentation de la concentration de Cu provoque une diminution simultanée de ɏ et de 
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Ƚ, menant à une augmentation importante du facteur de puissance. Sur cette ligne 

toutefois, les valeurs de résistivité et de coefficient Seebeck sont plus élevées que sur la première ligne, se traduisant par des facteurs de puissance plus faibles dǯun ordre de 

grandeur environ. La concentration en Te plus faible est la principale responsable de 

cette diminution, qui sera analysée en partie IV.1.b.3. 

 

 

 
Figure IV-18 : Propriétés de transport électrique (résistivité électrique (A), coefficient Seebeck (B) et facteur 

de puissance (C)) sur la ligne de composition CuxAs55-xTe45, pour x  = 10 ;  15 et 20. Lǯanalyse des énergies dǯactivation de ɏ et de Ƚ ȋfigure )V-19) suggère les mêmes 

conclusions que dans le premier cas. Toutefois, pour 10% de Cu (concentration en 

dehors du domaine vitreux pour CuxAs40-xTe60), on note une énergie de sauts activés 

thermiquement deux fois inférieure à celle des autres concentrations. 
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Figure IV-19 : Énergies d'activation de la résistivité et du pouvoir thermoélectrique pour les verres de la ligne 

CuxAs55-xTe45. La zone grisée représente la différence des deux énergies, censée représenter lǯénergie 

dǯactivation de la mobilité par saut dans les états localisés introduite au chapitre II.1.b. 

Comme dans le cas précédent, on peut légitimement supposer que le niveau de Fermi descend vers de plus basses énergies sous lǯeffet du Cu. Toutefois, il nǯest pas possible dǯexclure que la largeur du gap électronique pourrait diminuer, produisant des 

effets similaires. Seules des mesures de gap optiques permettraient de confirmer ou dǯinfirmer cette hypothèse comme nous lǯavons déjà dit. 
 Dǯautre part, une faible énergie dǯactivation de la mobilité Ehop suggère une faible localisation spatiale des porteurs de charge tandis quǯune valeur élevée suggèrerait une 

localisation forte. Au vu des tendances observées (qui nécessiteraient probablement une 

plus large extension des concentrations en Cu, hors du domaine vitreux), il est difficile de juger de lǯeffet du cuivre sur la localisation des porteurs de charges. 
 

Les tendances observées pour la structure fournissent néanmoins quelques indices. Le cuivre sǯintègre dans un premier temps au réseau sans perturber fortement les environnements de coordination, mais son apport dǯétats d plus localisés 

spatialement augmente la localisation moyenne des porteurs de charge. Puis, en 

permettant une multiplication des chemins de percolation des porteurs via une 

augmentation de la coordination moyenne des éléments, on devrait logiquement aboutir à une légère retombée de lǯénergie dǯactivation de la mobilité ȋelle nǯest pas observée ici, 
du fait des concentrations encore trop basse de Cu). 
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Lǯeffet du cuivre sur les propriétés de transport électrique des verres Cu-As-Te 

est particulièrement significatif. La conductivité thermique de ces matériaux vitreux, en revanche, ne devrait pas évoluer de manière significative, car la présence dǯune 
structure vitreuse annihile la propagation des ondes thermiques au sein du matériau, 

comme nous allons le voir dans la suite.  

 

IV.1.b.2 Influence de Cu sur la conductivité thermique et facteur ZT 

Afin dǯaccéder à la conductivité thermique ɉ, la masse volumique, la chaleur 
spécifique massique et la diffusivité thermique ont été mesurées selon le protocole 

décrit dans le chapitre III. Les résultats obtenus séparément pour chacune des 

propriétés des verres de la ligne CuxAs40-xTe60 sont reportés sur la figure IV-20.  

 

 

 
Figure IV-20: Masse volumique (A) et chaleur spécifique mesurées, accompagnée de la prédiction faite par 

une simple loi de mélange (B) pour des composés de la ligne de composition CuxAs40-xTe60. Lǯévolution de la 

diffusivité thermique en température pour chacun des échantillons mesurés est représentée en (C). 
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La mesure de densité montre une nette augmentation lors de lǯajout de Cu, 
comme observé dans la littérature [105, 146]. Lǯatome de Cu associé à des liaisons 
atomiques plus longues, dilate le réseau atomique donnant lieu à une élévation de 

densité. La chaleur spécifique massique Cp nǯa pas été mesurée sur tous les échantillons 
par manque de matière mais les valeurs mesurées montrent un bon accord avec une loi 

de mélange des Cp des éléments simples selon la relation :  

o‘ χi représente la concentration de lǯélement i et Cpi sa chaleur spécifique. 

 

Les diffusivités thermiques diminuent lorsque la température augmente mais ne montrent pas dǯévolution sensible en composition, en dehors de lǯéchantillon le plus 
chargé en cuivre. On explique cette variation par la contribution électronique à la 

conductivité thermique, due à la faible résistivité électrique de ce dernier composé. Les 

conductivités thermiques de ces échantillons sont tracées sur la figure IV.14-A, où les 

différentes contributions à  ɉ ȋélectronique ɉe et due au réseau ɉr) ont été calculées, à lǯaide de la loi de Wiedemann-Franz : 

 

où L représente le facteur de Lorenz (nous avons supposé que L = 2.44.10-8 W.Ω/K2), T la température, et ɏ la résistivité électrique. Elles sont présentées sur la figure IV.21-B. 

 

 
Figure IV-21 : Conductivité thermique des composés vitreux du systèmes CuxAs40-xTe60 (A) et séparation des 

contributions électronique (trait plein) et de réseau (trait pointillé) (B). 

௣ ௧௢௧ܥ  = ∑߯௜. ௣ ௜௜ܥ  (IV.2)  

௘ߣ  = .ܮ ߩ�  
(IV.3)  
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Ces résultats montrent une faible évolution de la conductivité thermique, due principalement à lǯaugmentation de la densité et de la diffusivité thermique pour lǯéchantillon x = ͵Ͳ. Ce dernier échantillon est également le seul à montrer une 
contribution électronique à ɉ non négligeable, du fait de sa basse résistivité électrique. 
 

Le même travail a été réalisé pour les composés vitreux de la ligne CuxAs55-xTe45 

et les résultats sont présentés sur la figure IV-22. On y retrouve les mêmes évolutions de chacune des propriétés avec lǯaugmentation de la teneur en Cu. On retiendra donc que, 

contrairement au transport électronique, le transport thermique est très peu affecté par 

la substitution de As par Cu. Les valeurs de conductivité thermique restent confinées entre Ͳ,ʹ et Ͳ,͵ W/m.K, comme on peut lǯattendre pour des matériaux vitreux. 
 

 
Figure IV-22 : Propriétés thermiques des composés vitreux du système CuxAs55-xTe45. La masse volumique (A), 

la chaleur spécifique (B) et la diffusivité thermique (C) sont d'abord présentées, avant la réunion des trois 

propriétés : la conductivité thermique (D). Les contributions électronique et de réseau ne sont pas 

présentées, Du fait des très hautes résistivités de ces composés, seule la contribution due au réseau joue ici 

un rôle. 

Maintenant que toutes les propriétés requises sont connues, il est possible de 

calculer le facteur de mérite ZT pour les verres des deux lignes de composition étudiées. 

Les résultats sont tracés en fonction de la température sur la figure IV-23. 
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Figure IV-23 : Évolution en température du facteur de mérite ZT pour les deux lignes de composition       

CuxAs40-xTe60 (à gauche) et CuxAs55-xTe45 (à droite). 

Pour les verres des deux lignes de composition étudiées, on retrouve une tendance à lǯaugmentation de ZT avec lǯaugmentation de la teneur en Cu. Ceci nǯest 
cependant pas vrai pour le verre contenant 30% en Cu pour lequel le ZT diminue, 

conséquence de la forte détérioration du coefficient Seebeck. En fait, on retrouve 

exactement les mêmes tendances que celles relevées pour les facteurs de puissance. La variation de conductivité thermique étant très limitée dǯun échantillon à lǯautre ȋcǯest 
plus lǯétat vitreux qui définit les propriétés que la composition elle-même) ce sont les 

propriétés de transport électrique qui déterminent la performance thermoélectrique 

dans ce type de matériaux. Les valeurs de ZT, quant à elles, restent plutôt basses, 

inférieures à 0,1, même à 375 K. Pour les composés les moins chargés en Cu, elles sont 

mêmes inférieures à 10- 2. On peut de toute façon conclure que lǯintégration de Cu au 
réseau est bénéfique. Enfin, il est possible que la faible valeur obtenue à 30% de Cu soit 

due à la présence de nano-cristallites, invisibles par diffraction des rayons X, mais en 

quantité suffisante pour détériorer les propriétés du verre. 

IV.1.b.3 Propriétés thermoélectriques et influence du ratio As/Te sur la ligne 

Cu15AsxTe85-x  Le cuivre nǯest pas le seul élément influant sur les propriétés thermoélectriques. Comme nous lǯavons introduit au chapitre )), la nature du système binaire servant de 
base est déterminante pour ces propriétés. Par exemple, a priori, la nature plus 

métallique de Te devrait favoriser la conduction électrique. Afin de mettre en évidence 

ce comportement, nous avons travaillé sur une ligne de composition à teneur en Cu fixée 
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à 15%, en faisant varier le ratio As/Te. Seules les propriétés de transport électrique ont 

été mesurées, du fait du relatif manque dǯinfluence de la composition sur les propriétés 
thermiques, et sont présentées sur la figure IV-18. 

 

 

 
Figure IV-24 : Propriétés thermoélectriques de composés vitreux de la ligne Cu15AsxTe85-x. Les données 

(résistivité électrique en A, coefficient Seebeck en B et facteur de puissance en C) sont présentées pour x=40, 

30 et 25.  

Comme attendu, on observe une nette diminution de la résistivité électrique avec lǯaugmentation de la teneur en Te, au détriment de celle en As. Cette diminution devient 

plus négligeable au fur-et-à-mesure de la diminution de la concentration en arsenic. On 

peut facilement le comprendre en termes structuraux : lorsque la quantité dǯatomes de 
As se trouve suffisamment faible pour que le réseau Cu-Te « percole », une diminution subséquente de la teneur en As nǯaura ensuite plus dǯeffet notable puisque les porteurs de charges seront déjà libres de naviguer dans un réseau dǯéléments plus métalliques. 
De la même manière que ce qui a été observé en IV.1.b.1, le pouvoir thermoélectrique du 
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verre est affecté. Toutefois, on constate que sa dégradation est relativement faible, 

suffisamment faible pour que la diminution de résistivité soit prédominante dans le 

calcul du facteur de puissance. Les meilleurs facteurs de puissance sont obtenus pour les teneurs en Te les plus élevées. Quǯen est-il cette fois-ci, des énergies dǯactivation de ɏ et de Ƚ ? 

 
Figure IV-25 : Énergies dǯactivation de la résistivité électrique Ea, ρ et du coefficient Seebeck Ea,Ƚ en fonction de 

la concentration en As, pour les verres de la ligne Cu15AsxTe85-x. Lǯerreur est ici similaire au cas précédent et 

est de lǯordre de ±Ͳ.ͲͳeV. Lǯévolution des énergies dǯactivation pour ɏ et Ƚ, présentées sur la figure )V-19, montrent une tendance à la diminution de Δw1 ȋcǯest-à-dire une meilleure mobilité des 

états localisés) lorsque la teneur en As diminue au profit de celle en Te. Cela corrobore bien la diminution de résistivité et la stagnation de Ƚ observées, puisquǯune meilleure 
mobilité profite aux deux propriétés, aboutissant à un meilleur facteur de puissance. 

Finalement, une concentration élevée de Te est bénéfique aux propriétés 

thermoélectriques des verres du système ternaire Cu-As-Te. On pourrait alors envisager de travailler sur des composés encore plus dépourvus dǯarsenic et plus chargés en 
tellure. Il ne faut toutefois pas oublier que la conséquence sur la capacité de vitrification et sur la stabilité thermique de ces composés nǯest pas négligeable. En outre, la 
substitution de As par Cu serait compromise pour des teneurs élevées. 

 

 Le système ternaire Cu-As-Te montre donc quelques limites du fait dǯun domaine 
vitreux étroit et de performances assez faibles. Les deux paragraphes suivants 

présenteront les travaux que nous avons réalisés pour chercher à améliorer les 
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performances de ce système par des substitutions de Te par un autre chalcogène puis de 

Cu par un autre élément métallique. 

IV.2 Substitutions de Te par Se dans le système Cu-As-Te 

Outre des performances peu élevées, le système Cu-As-Te possède une stabilité 

thermique toute relative (ΔT ≈ ͶͲ°C, Tg <130°C), ce qui en fait un matériau thermoélectrique dont les températures dǯexercice sont doublement limitées. Dǯune part 
la Tg basse ne permet pas dǯutiliser le verre au delà dǯenviron ͳͳͲ°C, mais en plus, sa 
faible stabilité thermique augure une cristallisation partielle, au fur-et-à-mesure des 

cycles thermiques, à la température de travail maximale. Il faut donc être capable dǯaugmenter Tg ou ΔT, sans dégrader ses propriétés thermoélectriques. 

 

La substitution de Te par Se peut être une solution à ce problème. Comme le 

montre clairement le tableau IV-V, les énergies de liaison (Se-X) où X = Cu, As, Te ou Se sont bien plus élevées que celles ne lǯimpliquant pas. Si on considère une substitution de 
Te par Se, même en prenant en compte la coordination supérieure du Te (>2) un verre de séléniure est donc plus stable thermiquement quǯun verre de tellurure. Cǯest un fait 
reconnu dans le domaine des verres de chalcogénures [82] mais également pour nos 

composés [97]. De la même manière, la substitution de Te par S pourrait aboutir à un verre encore plus stable. Toutefois, dans ce cas, lǯimpact serait probablement trop 

important sur les propriétés électriques si essentielles.  

 

Tableau IV-V : Énergies de liaison du système Cu-As-Te-Se, calculées selon la formule de Pauling (cf. Eq. IV.I), 

comme précédemment [155]. Les liaisons impliquant Se sont clairement plus énergétiques (donc plus 

stables) que les liaisons des autres éléments entre eux. 

Énergies de 
liaison 

(kcal/mol) 

-Cu -As -Te -Se 

Cu- 116.8 127.5 128.3 159.4 

As-  134.2 136.4 161.3 

Te-   138.2 165.6 

Se-    184.2 
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Un effet corollaire de la substitution de Te par Se est que la vitrification devient 

plus aisée (sur la base des critères évoqués précédemment) : le domaine vitreux est plus 

grand dans le diagramme Cu-As-Se que dans le diagramme Cu-As-Te. Cela engendre une 

conséquence bénéfique pour notre travail : il est possible de substituer encore plus de Cu à As, afin de diminuer dǯautant plus la résistivité électrique, et compenser lǯeffet de Se 
sur ces propriétés. Le système choisi pour cette étude dérive de la ligne de composition 

CuxAs40-xTe60 présentée dans la partie précédente. )l sǯagit du système CuxAs40-xTe60-ySey, dans lequel nous considérerons x ≥ ʹͷ  par pas de ʹ,ͷ et y = Ͳ, ͵, ͸ ou ͻ.  
 

IV.2.a  Évolution de la stabilité thermique et domaine vitreux 

La figure IV-26 présente trois types de données : la température de transition 

vitreuse Tg, le critère de stabilité thermique ΔT pour chaque composé obtenu vitreux, et  
le domaine vitreux.  

 

Figure IV-26 : Schéma récapitulatif des propriétés de stabilité thermique dans le système CuxAs40-xTe60-ySey. 

En gras, les différentes températures de transition vitreuse et en italique les critères de stabilité thermique 

ΔT. La substitution de Te par Se se montre clairement bénéfique pour la stabilité thermique des composés 

vitreux. 
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Sans Se, le maximum atteignable de concentration de Cu dans le verre était de x = ʹͷ en trempe classique. )ci, il augmente dǯenviron ʹ,ͷ pour chaque  y = ͵ de Se substitués 
à Te. Ainsi, pour obtenir une concentration x = 27,5 ; 30,0 ou 32,5  de Cu, il est nécessaire dǯintroduire respectivement y = ͵, ͸ et ͻ. 
  

En observant maintenant les températures de transition vitreuse, on retrouve ȋcomme pour le cas du ternaire seulȌ une tendance difficile à interpréter en raison dǯune 
variation de Tg relativement faible. Il semblerait tout de même que des augmentations à 

la fois de x et y soient responsables dǯune légère augmentation de Tg. Elles seraient 

imputables, respectivement, à une meilleure réticulation du réseau pour une 

augmentation de la teneur en Cu, et à un réseau plus fortement lié pour la teneur en Se. 

 Lǯeffet de lǯajout de Se sur la stabilité thermique ΔT est bien plus significatif : 
quelle que soit la ligne de composition considérée sur la figure IV-26, une augmentation de y entraîne une augmentation de ΔT, tandis quǯune augmentation de x entraîne une diminution de ΔT. Pour les compositions au bord du domaine vitreux, on peut évoquer la 

présence possible de nano-cristallites, invisibles par diffraction des rayons X, pouvant 

agir comme germes de cristallisation. La figure IV-ʹ͹ montre lǯévolution des courbes 
DSC obtenues pour les verres de la ligne de composition CuxAs40-xTe51Se9.  

 

 
Figure IV-27 : Comparaison des diagrammes de DSC obtenues pour des compositions vitreuses ayant un taux 

fixe de Se (y =9), et un taux variable de Cu. On retrouve une tendance similaire à celle obtenue pour la ligne de 

composition CuxAs40-xTe60, avec également la cristallisation plus précoce dǯune autre phase pour le composé 

dont la teneur en Cu est x =32,5. 



 

 

 
Chapitre IV : ÉŵŶťŦ ťŦŴ űųŰűųŪéŵéŴ ŵũŦųŮŪŲŶŦŴ Ŧŵ ŵũŦųŮŰéŭŦŤŵųŪŲŶŦŴ ťŦ ŷŦųųŦŴ ťŦ ŵŦŭŭŶųŶųŦŴ 

 
  

140 

On trouve dans la courbe DSC du composé x = 32,5; la présence dǯun faible pic de cristallisation à ͳ͹Ͳ°C qui nǯexiste pas pour les compositions moins riches en Cu. 
Rappelons que nous avions également identifié un pic additionnel dans la courbe DSC du 

verre Cu32.5As7.5Te60, attribué à la cristallisation dǯune phase Cu2-xSe (figure IV-27). Le pic est ici très peu intense, ce qui pourrait être considéré comme lǯindication indirecte dǯune nanocristallisation préexistante. 
 Si lǯon compare maintenant les figures de diffraction des neutrons en 
température pour les composés Cu24As16Te60 et Cu25As15Te51Se9, de la même manière quǯen )V.ͳ.a.͵, on observe à nouveau une très forte différence. Le composé contenant ͻ% de Se se montre bien plus stable envers la cristallisation avec un gain dǯenviron ʹͲ°C sur 
le début de la cristallisation.  

 

 

 

Figure IV-28 : Figure de diffraction des neutrons en température (en ordonnée) sur les compositions  

Cu24As16Te60 (à gauche) et Cu25As15Te51Se9 ȋà droiteȌ. Les mesures ont été réalisées à lǯ)nstitut Laue-Langevin 

de Grenoble, sur lǯinstrument DͳB, avec une vitesse de chauffe de Ͳ,ͳ°C/min. Un spectre a été acquis toutes les 

minutes. Les couleurs « plus chaudes » représentent une intensité plus forte. Le verre contenant du Se montre 

une meilleure robustesse par rapport à la cristallisation. Comme montré sur la figure IV-27, on peut observer 

une stabilité augmentée dǯenviron ʹͲ°C. 

La cristallisation est en revanche toujours aussi abrupte, ne laissant pas de période de croissance cristalline conséquente. Si cǯest As2Te3 qui cristallise en premier 

dans le système Cu24As15Te60, cǯest ensuite la rickardite Cu7Te5 qui cristallise 

préférentiellement dans le cas de Cu25As15Te51Se9. Le tableau IV-VI met en lumière les 

données structurales obtenues pour ce dernier composé, en perspective avec celles du 

composé parent sans Se, Cu24As16Te60. 
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Tableau IV-VI : Nombre moyen de liaisons de chaque élément dans le verre Cu25As15Te51Se9. Données de 

simulations RMC obtenu en ajustant des courbes dǯEXAFS, de diffraction de rayons X et des neutrons, dont les 

conditions sont décrites en annexe A. Les données entre parenthèses sont les nombres moyens de liaisons 

obtenus pour le verre Cu25As15Te60. 

Élément 
Nombre moyen 
de liaisons avec 

Cu 

Nombre moyen 
de liaisons avec 

As 

Nombre moyen 
de liaisons avec 

Te 

Nombre moyen 
de liaisons avec 

Se 

Nombre total 
de liaisons 

en moyenne 
Cu 1.21 (1.97) 0.32 (0.54) 1.99 (2.55) 0.81 (/) 4.33 (5.06) 

As 0.53 (0.90) 0.78 (0.87) 1.84 (2.09) 0.32 (/) 3.47 (3.86) 

Te 0.98 (1.06) 0.54 (0.52) 1.10 (1.43) 0.25 (/) 2.87 (3.01) 

Se 2.25 (/) 0.53 (/) 1.40 (/) / (/) 4.18 (/)  

 

On constate que les coordinations moyennes de Cu, As et Te diminuent au profit 

de celle de Se, qui dépasse, en moyenne, 4. Il est également frappant dǯobserver un si grand nombre de liaisons entre Se et Cu, cǯest à dire plus de ʹ ȋen bleu dans le tableauȌ, 
laissant présager la cristallisation de Cu2Se dans ce composé. Pour ce composé précis (y = ͻȌ, il nǯest donc pas exclu de considérer que la structure du verre est notablement altérée par la présence de Se en grande quantité. Lǯhypothèse dǯune séparation de phase 
peut également être envisagée : cela entraînerait un biais dans la simulation et 

expliquerait la coordination totale obtenue pour Se (4.18) qui paraît trop élevée. Notons que lǯétude des propriétés thermoélectriques donnera des indices dǯaltération pour ce 

seul composé, tandis que les autres présenteront les tendances attendues. 

 

IV.2.b  Propriétés de transport électronique et thermoélectrique 

Il est acquis que lǯaugmentation de la concentration en Cu dans un verre 
chalcogénure permet une nette diminution de sa résistivité électrique. Les résultats présentés lors de lǯétude des verres Cu-As-Te au chapitre )V.ͳ lǯont démontré. Dǯun autre 
côté, il est bien connu que les verres de séléniures sont plus résistifs que les verres de tellurures. Lǯintroduction de Se dans le système ternaire Cu-As-Te permettant également dǯy ajouter plus de Cu, nous essayerons de savoir sǯil est possible dǯobtenir un verre Cu-

As-Te-Se, ayant des performances thermoélectriques plus intéressantes que celle du 

composé Cu25As15Te60, et éventuellement plus stable thermiquement. Pour commencer, 

comparons les propriétés électriques et thermoélectriques de ces composés à 
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température ambiante. Nous étudierons ensuite les évolutions en température de plusieurs verres de certaines lignes de compositions ȋafin dǯen dégager les tendances 
sur le transport électronique, comme précédemment).  

 

 La résistivité électrique ɏ, le pouvoir thermoélectrique Ƚ et le facteur de puissance Ƚ2/ɏ des verres du système CuxAs40-xTe60-ySey sont présentés sur la figure IV-

29. Les données manquent pour certains composés, qui nǯont pas pu être mesurés ȋceux 
au bord du domaine vitreux) du fait de leur résistance mécanique assez médiocre. 

 
Figure IV-29 : Comparaison des propriétés thermoélectriques (A- résistivité électrique ρ, B- pouvoir 

thermoélectrique Ƚ, C- facteur de puissance Ƚ2/ρȌ des composés vitreux du système CuxAs40-xTe60-ySey. La 

concentration en Cu, x, est représentée en abscisse et y varie selon les différentes courbes. Les points montrés 

sont tous extrapolés à 300 K à partir des données existantes.  

La résistivité électrique à 300K, montre de manière très nette une diminution de 

presque un ordre de grandeur avec une augmentation de la concentration en Cu de 5%. Lǯeffet est en revanche inverse lorsquǯon ajoute Se et pour x = ʹͷ, le remplacement de Te 
par Se à hauteur de 9% multiplie par cinq les valeurs de ɏ. Lǯétude du pouvoir thermoélectrique à ͵ͲͲK montre, comme on peut sǯy attendre, la même tendance avec une diminution lors dǯun ajout de Cu et une augmentation lors dǯun ajout de Se. 
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Lǯéchantillon Cu25As15Te51Se9 ne respecte pas cette tendance avec un pouvoir thermoélectrique inférieur à celui prévu. Une explication possible relèverait dǯune modification structurale, comme mis en avant précédemment. Lǯanalyse de lǯévolution du facteur de puissance des composés de cette série, montre que lǯeffet de Cu est 

finalement plus fort que celui de Se : le facteur de puissance est maximum pour les 

composés comportant de fortes concentrations de Cu et de Se. La valeur maximale obtenue à ͵ͲͲ K  est de ʹʹ ɊW/m.K2 pour Cu30As10Te54Se6, ce qui reste honorable du point de vue des verres mais encore bien trop faible au regard de lǯétat de lǯart des 
matériaux thermoélectriques. 

 

 

 
Figure IV-30 : Propriétés de transport (A- résistivité électrique ρ, B- pouvoir thermoélectrique Ƚ, C- facteur de 

puissance Ƚ2/ρȌ en température des composés de la ligne de composition Cu25As15Te60-ySey. En D, les énergies 

dǯactivation de la résistivité ȋEa,ρ) et du pouvoir thermoélectrique (Ea,ȽȌ permettent dǯaboutir à lǯénergie de 

sauts Ehop. La série dǯéchantillons produits nous permet dǯétudier séparément les effets de 
Se et Cu sur la structure de bandes autour du niveau de Fermi, en utilisant les lois de 

transport établies au chapitre II avec, respectivement, la ligne Cu25As15Te60-ySey et les 
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deux lignes CuxAs40-xTe54Se6 et CuxAs40-xTe51Se9. Les propriétés de transport en 

température de la première ligne de composition sont présentées sur la figure IV-30. On 

retrouve les mêmes tendances en température selon la concentration de Se que 

précédemment à température ambiante. 

 Lǯétude des énergies dǯactivation permet de remonter à lǯénergie dǯactivation de 
la mobilité par saut. On observe deux phénomènes :  

- jusquǯà y = ͵, lǯénergie dǯactivation de ɏ ne varie pas beaucoup mais est accompagnée dǯune augmentation de lǯénergie dǯactivation du pouvoir 
thermoélectrique, qui représente ici EF-EB. Il semblerait donc que le niveau de Fermi 

remonte. On pourrait attribuer cet effet à la tendance de Se à créer plus de paires de 

valence alternées que Te : le niveau de Fermi aurait dans de cas tendance à se ré-

attacher au milieu du gap du fait des états dus aux paires de valence alternée. 

- par la suite, EF-EB diminue faiblement tandis que lǯénergie dǯactivation de la 
mobilité de transport par sauts augmente significativement. On peut interpréter 

qualitativement cette observation de la manière suivante : le gap de mobilité (EC-EV) ne 

varie pas tandis que le gap optique (EA-EB) se referme. EF se retrouve alors bloqué au 

milieu de ce gap. Il en résulte ainsi des queues de bande plus larges en énergie et donc des états plus fortement localisés. Cela expliquerait à la fois lǯaugmentation de Ehop et la 

diminution de EF-EB, qui est corroborée par lǯanalyse de la bande de valence par photo-

spectroscopie X (figure IV-31). 

 
Figure IV-31 : Bande de valence obtenue par XPS sur les compositions Cu25As15Te60 et Cu24As16Te51Se9. 
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Le sélénium aurait donc tendance à replacer EF au milieu du gap, tout en 

augmentant la taille des queues de bandes, comme expliqué sur la figure IV-32. 

 

 
Figure IV-32 : Évolution proposée du schéma de bande au niveau de Fermi du composé Cu25As15Te60-ySey, avec 

lǯaugmentation de y. Une faible quantité de Se fait remonter EF, alors quǯune plus grande concentration 

entraîne un élargissement des queues de bandes. 

 Examinons maintenant lǯeffet de Cu pour des concentrations supérieures à 25 % 

dans les composés à concentration en Se fixée à y = 6 et 9 et voyons si on observe le 

même effet que dans des composés à teneur en Cu inférieure à 25% et ne contenant pas 

de Se (dans la partie IV.1.b.1). La première figure IV-33 montre les propriétés de 

transport des verres de la ligne à y fixé à 6 pour x = 25,0 ; 27,5 et 30,0. 
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Figure IV-33 : Dépendance en température des propriétés de transport (A- résistivité électrique ρ, B- pouvoir 

thermoélectrique Ƚ, C- facteur de puissance Ƚ2/ρȌ des composés de la ligne CuxAs40-xTe54Se6. En D, les énergies 

dǯactivation de la résistivité électrique ȋEa,ρ) et du pouvoir thermoélectrique (Ea,ȽȌ permettent dǯaboutir à 

lǯénergie de sauts ȋEhop). 

 

Les données collectées pour la ligne CuxAs40-xTe54Se6, montrent les mêmes 

tendances que celles observées pour le système CuxAs40-xTe60 : une nette diminution de ɏ avec lǯaugmentation de la teneur en Cu, accompagnée dǯune diminution modérée de Ƚ, qui aboutit à un facteur de puissance exalté. )ci, Ƚ2/ɏ monte jusquǯà ͸Ͳ ɊW/mK2 à 370K, une valeur trois fois plus élevée quǯà température ambiante et parmi les plus élevées 
rapportées pour des verres préparés par trempe classique. La figure IV-33-D montre les énergies dǯactivation de ɏ et Ƚ, confirmant une diminution de EF-EB, cǯest-à-dire un 

décalage du niveau de Fermi EF vers les plus basses énergies, selon nos hypothèses. Il est accompagné dǯune diminution de lǯénergie dǯactivation de ɏ, aboutissant à une énergie dǯactivation des sauts sans évolution significative. Dans ce cas, les hypothèses avancées 
en IV.1.b.1 semblent encore convenir.  
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La ligne CuxAs40-xTe51Se9 montre les mêmes tendances dǯévolution en 
température pour les trois propriétés ɏ, Ƚ et Ƚ2/ɏ, si lǯon met de côté la composition 
Cu25As15Te51Se9  qui présente des anomalies. Les énergies dǯactivation obtenues pour 
cette ligne et la précédente sont comparées dans la figure IV-34. 

 

  
Figure IV-34 : Comparaison des énergies dǯactivation des différentes propriétés de transport des verres des 

deux lignes CuxAs40-xTe54Se6 (à gauche) et CuxAs40-xTe51Se9 (à droite). Dans le second cas, on observe une 

énergie dǯactivation pour le coefficient Seebeck, légèrement plus hautes que dans le premier. Ces énergies 

suivent globalement la même tendance avec lǯaugmentation de la concentration en Cu. 

 

 En ne considérant que les propriétés de transport électrique, cǯest la composition 
Cu30As10Te54Se6 qui se révèle être la plus intéressante du point de vue thermoélectrique. Cǯest également elle qui devrait montrer le meilleur ZT, puisque lǯon sǯattend à observer 
une conductivité thermique qui varie peu selon les échantillons. 

 

IV.2.c  Propriétés thermiques et facteur de mérite 

Les trois propriétés nécessaires au calcul de la conductivité thermique ɉ ȋcǯest-à-dire la masse volumique ɏ ou la densité d, la chaleur spécifique massique Cp et la 

diffusivité thermique a) ont été mesurées en fonction de la température. Les résultats 

obtenus à 300K pour ces trois propriétés sur des pastilles ayant une tenue mécanique 

correcte, sont représentées en fonction des teneurs en Cu et Se, sur la figure IV-35.  
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Figure IV-35 : Diffusivité thermique (A), densité (B), chaleur spécifique massique (C) et conductivité 

thermique (D) à 300K pour les composés du système CuxAs40-xTe60-ySey. 

Sur ces graphiques, les tendances sont plutôt difficiles à extraire car les variations de chacune des propriétés ne sont pas très importantes par rapport à lǯerreur de mesure qui est dǯenviron ͳͲ% sur la conductivité thermique ɉ finalement calculée. Globalement ɉ a une légère tendance à augmenter avec lǯajout de Cu. Les deux échantillons 
Cu25As15Te51Se9 et Cu32.5As7.5Te51Se9 montrent des écarts à la tendance de la chaleur 

spécifique, révélant peut-être, pour le premier une modification structurale ȋtelle quǯune séparation de phaseȌ et pour le second, une cristallisation partielle responsable dǯun 
abaissement de Cp (comme on le verra dans le chapitre suivant). A température 

ambiante, les conductivités thermiques obtenues varient entre 0,24 et 0,28 W/m.K, ce 

qui est relativement peu, considérant les différences de composition chimique. On peut donc toujours sǯattendre à ce phénomène pour les verres de chalcogénures dont la 
contribution électronique à ɉ est toujours négligeable. La figure suivante montre également les variations en température de ɉ pour la ligne CuxAs40-xTe54Se6. La faible 
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décroissance observée est typique et sǯapplique également aux autres verres considérés 

dans cette étude. 

 

 
Figure IV-36 : Variations en température de la conductivité thermique λ pour la ligne de composition     

CuxAs40-xTe54Se6. Ces variations sont typiquement décroissantes, ce que lǯon retrouve pour tous les verres  de 

chalcogénures de cette étude. 

Toutes les propriétés impliquées en thermoélectricité étant maintenant 

accessibles, il est possible de calculer le facteur de mérite adimensionnel ZT, en fonction 

des concentrations en Cu et Se (figure IV-37-A), ainsi quǯen fonction de la température 

(figure IV-37-B, où seule la ligne de composition contenant le meilleur échantillon cǯest-

à-dire CuxAs40-xTe54Se6,  est tracée).  

 

  
Figure IV-37 : Facteurs de mérite ZT des composés du système CuxAs40-xTe60-ySey. A gauche, les facteurs de 

mérite obtenus à 300 K pour tous les composés mesurés. A droite, le facteur de mérite ZT des verres de la 

ligne compositionnelle CuxAs40-xTe54Se6, qui contient, pour x = 30, le meilleur échantillon de la série, qui 

atteint un ZT maximal dǯenviron Ͳ,Ͳ9 à 373K. 
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 Lǯexamen des facteurs de mérite ZT obtenus montre bien que cǯest surtout le 
facteur de puissance qui détermine les propriétés thermoélectriques : on retrouve de 

manière presque exacte les tendances obtenues au IV.2.b, à savoir, un effet bénéfique du 

cuivre, contrebalancé par celui du sélénium. Cela met en exergue, une fois de plus, la 

prédominance de Cu sur Se au niveau des propriétés thermoélectriques. Le ZT 

maximum obtenu atteint environ 0,Ͳʹ à ͵ͲͲK tandis quǯil se rapproche de Ͳ,1 à 375K. Cependant, ces performances sont encore loin dǯatteindre le standard en la matière : les 

composés à base de Bi2Te3, qui atteignent des valeurs de 1 à température ambiante.  

 

Pour compléter, il manque les mesures de la composition Cu32.5As7.5Te51Se9 qui, 

selon les tendances obtenues ici (plus de Cu et de Se augmentent le facteur de 

puissance), devrait être encore plus intéressante pour la thermoélectricité. Cette 

composition, ainsi que la composition Cu27.5As12.5Te57Se3 se sont montrées 

mécaniquement médiocres à cause de recuits trop difficiles à réaliser. On constate que 

ce sont les compositions les plus instables thermiquement (et les plus proches du bord 

du domaine vitreux) qui sont les plus intéressantes sur le plan thermoélectrique. Cǯest donc une nouvelle forme de compromis que lǯon doit ajouter à la liste ȋdéjà longue !!) des compromis nécessaires à la réalisation dǯun matériau thermoélectrique ȋcelle des 
propriétés impliquées dans le ZT par exempleȌ, tout du moins si lǯon souhaite obtenir 
des verres thermoélectriques. 

 

IV.3 Substitutions du cuivre dans le système Cu-As-Te et 

autre systèmes vitreux étudiés 

Cette dernière partie rassemble une autre partie du travail, effectué en ayant pour 

base le ternaire Cu-As-Te. Après avoir testé la substitution de Te par un autre 

chalcogène Se, il semblait naturel de poursuivre en substituant le Cu par un autre métal. Nous présenterons ici aussi lǯétude, souvent brève, dǯautres systèmes dérivés de Cu-As-

Te, parfois en prévision de leur utilisation pour la vitrocéramisation ou bien pour leur 

utilisation dans des composites thermoélectriques. 
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IV.3.a SuďstitutioŶs de Cu paƌ Ag et d’autƌe ŵĠtauǆ 

Si on cherche à substituer le Cu par un autre métal afin dǯajuster les propriétés 
thermoélectriques des verres, le candidat le plus logique est Ag, un élément situé une période en dessous de Cu et qui a déjà fait lǯobjet de nombreuses études en tant que 
dopant dans les verres de chalcogénures, notamment dans les binaires As-Te et As-Se 

[102, 103, 106, 107]. Dans ces études, lǯutilisation dǯAg ne montre pas de propriétés 
électriques et de stabilité thermique plus intéressantes que celles obtenues avec Cu mais son effet sur lǯaugmentation du pouvoir thermoélectrique [107], différent de celui 

provoqué par Cu, pourrait se révéler avantageux. Le composé vitreux initial choisi pour la substitution est le même que celui choisi dans le cas de lǯétude de lǯinfluence de la 
substitution par Se : Cu25As15Te60, le meilleur verre thermoélectrique ternaire obtenu par trempe classique. Cǯest donc le système Cu25-zAgzAs15Te60, (z = 5, 10) que nous avons étudié. La conductivité thermique nǯétant pas un facteur prédominant puisque variant peu selon les compositions, lǯaccent a été mis sur lǯétude des propriétés de transport 

électronique. Toutefois, intéressons-nous dǯabord à lǯévolution de la température de 
transition vitreuse Tg et du critère de stabilité thermique ΔT en fonction de la teneur en 
Ag. Les résultats sont reportés sur la figure IV-38 :  

 

 
Figure IV-38 : Évolution des propriétés de stabilité thermique des verres de la ligne Cu25-zAgzAs15Te60. Tg  et Tc 

représentent respectivement la température de transition vitreuse et le début du premier pic de 

cristallisation et ΔT = Tc-Tg. 

La substitution de Cu par Ag entraîne une notable dégradation des propriétés 

thermique : même si ΔT ne varie pas significativement, la forte diminution de Tg montre 
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que ce type de substitution réduit encore le déjà étroit domaine dǯutilisation des verres 
du ternaire Cu-As-Te. 

 

La résistivité électrique et le pouvoir thermoélectrique ont quand même été mesurés jusquǯà la limite de ͳͲͲ°C, permettant dǯabord le calcul du facteur de puissance et des énergies dǯactivation et lǯinterprétation de lǯeffet de Ag sur la structure de bande 
électronique du système.  Les résultats des mesures sont présentés sur la figure IV-39.  

 

 

 
Figure IV-39 : Propriétés de transport (A- résistivité électrique ρ, B- pouvoir thermoélectrique Ƚ, C- facteur de 

puissance Ƚ2/ρȌ en fonction de la température des composés de la ligne de composition Cu25-zAgzAs15Te60. En 

D, les énergies dǯactivation de la résistivité électrique et du pouvoir thermoélectriques permettent de calculer 

lǯénergie dǯactivation de sauts Ehop. Lǯévolution des propriétés thermoélectriques nǯest pas monotone pour Ͳ < z < ͳͲ. En effet, une hausse de résistivité ȋet de pouvoir thermoélectriqueȌ est dǯabord observée 
pour le verre ayant une teneur en Ag de z = 5. Ces quantités diminuent ensuite pour un 

ajout supplémentaire en Ag, sans toutefois descendre en-dessous des valeurs obtenues pour lǯéchantillon ne contenant pas dǯargent. )l en résulte des facteurs de puissance 
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inférieurs à ceux observés pour lǯéchantillon ne contenant pas Ag. La figure )V-39-D est également intéressante puisquǯon observe une augmentation concomitante des deux énergies dǯactivation, accompagnée dǯune forte diminution de lǯénergie associée à la 
mobilité des sauts Ehop. Contrairement à Se, Ag nǯa pas de raison de décaler EF vers le 

milieu du gap électronique (du point de vue des paires de valence alternée tout du 

moins). On pourrait donc supposer que, le gap de mobilité se réduisant légèrement, le 

gap optique augmente, diminuant ainsi la taille des queues de bandes (ce qui est 

cohérent avec une diminution continue de Ehop), comme décrit sur la figure IV-40. Ceci expliquerait à la fois lǯaugmentation  puis la diminution de ɏ et Ƚ en fonction de la teneur 
en Ag. Il est difficile toutefois dǯidentifier précisément la source structurale de ces phénomènes, étant donné quǯil est fort peu probable que lǯatome dǯargent, de plus petite 
taille, respecte la conformation structurale prise par Cu dans ces verres. Ajouté à ceci, Ag 

est souvent associé à un transport ionique dans les verres de chalcogénures [156, 157], 

il est donc probable que cet effet rentre aussi en compte.  

 

 
Figure IV-40 : Évolution supposée de la structure de bandes lors de la substitution de Cu par Ag dans le verre 

Cu25As15Te60. Au vu des résultats obtenus, la combinaison de Cu et Ag nǯest, a priori, pas meilleure  quǯun dopage au Cu seul pour améliorer les propriétés thermoélectriques des 
verres As-Te. Dǯautres éléments comme Ni ou Pb, ont également été testés dans cette 
même optique. Toutefois, pour ces substitutions (même pour des concentration en Ni ou Pb de lǯordre de ʹ%Ȍ, aucun composé vitreux nǯa pu être obtenu : ces éléments 

déstabilisent trop fortement la matrice vitreuse avec pour conséquence une rapide 

cristallisation lors de la trempe. Pour notre objectif, le cuivre semble donc être le seul 
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élément vraiment approprié : il est le meilleur compromis qui permet de diminuer la 

résistivité électrique tout en maintenant une stabilité thermique convenable.  

 

IV.3.b  Autres systèmes vitreux étudiés,  dérivés du ternaire Cu-As-Te 

Dans lǯoptique dǯélargir le cadre de cette étude et de rechercher de nouveaux systèmes susceptibles dǯêtre de bons candidats pour la thermoélectricité, quelques 
compositions nouvelles ou tirées de la littérature ont brièvement été étudiées. Cu-As-Te 

étant le système ayant montré les meilleurs résultats, il a semblé plus prometteur de 

travailler sur des dérivés de ce système et non pas sur des composés entièrement nouveaux. Lǯutilisation de Te nǯétant bien sûr pas remise en question, en comparaison 
des autres chalcogènes, cǯest surtout sur lǯélément non chalcogène que nous avons 
réfléchi, le but étant de construire un système qui permettrait un ajout important de Cu 

par la suite.  

 La substitution de As par Sb a dǯabord été envisagée. Lǯidée était de miser sur le 
caractère métallique plus élevé de Sb pour abaisser la résistivité électrique. Des essais 

ont été réalisés sur le système Cu15As30-xSbxTe55. Les résultats de diffraction des rayons 

X montrent malheureusement une cristallisation presque totale même pour les 

échantillons les moins chargés (x = 1). Une trempe plus rapide (ultra-trempe) montre à 

nouveau une cristallisation non négligeable pour tous les échantillons (figure IV-41), 

rendant ces composés inexploitables en tant que verres. 

 

 
Figure IV-41 : Diffractogrammes de verres Cu15As30-xSbxTe55, produits par ultra-trempe. Ce sont les phases 

As2Te3 et Sb2Te3 qui cristallisent préférentiellement dans ces composés. 
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Des systèmes basés sur Si ont également été testés. Les deux principaux, qui seront également dǯintérêt au chapitre V, sont les systèmes Cu-Si-Te et Si-As-Te (étudiés 

respectivement sur les lignes CuxSi10Te90-x et CuxSi12.5Te87.5-x et pour des composés tels 

que Si10As15Te75 ou bien Si9As36Te55, étudiés en amont par Tohge et al. [158]). Les verres 

de ces deux systèmes sont relativement résistifs. De plus, le domaine vitreux étroit du 

système Cu-Si-Te rend difficile un ajustement fin des propriétés par modification de la 

composition, comme observé sur la figure IV-42.  

 

 
Figure IV-42 : Domaine vitreux du système ternaire Cu-Si-Te. 

Par ailleurs inclure une quantité raisonnable de Cu dans le ternaire Si-As-Te sǯest 
avéré relativement difficile. Le système Cu-As-Te reste donc le système le plus 

intéressant pour les propriétés thermoélectriques.  

 

Des tentatives afin de synthétiser un verre de tellurure de type n ont également été 

réalisées (comme vu dans le chapitre II, il existe des verres de séléniures de type n, mais 

ils sont trop résistifs). Nous avons tenté de synthétiser leurs homologues tellurures 

comme par exemple les verres Pb-As-Te mais ils sont également  particulièrement 

difficiles à vitrifier, même à faibles taux de Pb (comme pour Pb5As35Te60). 

 

IV.4 Conclusion  

Dans ce chapitre, les propriétés de transport électrique et thermique ainsi que la 

stabilité thermique de composés vitreux de tellurures ont été étudiées, en mettant lǯaccent sur le système Cu-As-Te. Les verres de ce système présentent les propriétés 

thermoélectriques les plus intéressantes mesurées parmi les verres jusquǯà aujourdǯhui, 
même si elles sont encore modestes en comparaison des standards sur la même gamme 

de température (facteur de mérite ZT 10 à 100 fois inférieur à température ambiante). 
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Lǯinfluence de la teneur en Cu sur chacune des propriétés étudiées a été mise en 

évidence. Elle permet une amélioration significative du facteur de mérite adimensionnel 

ZT des verres contenant du Cu à travers une diminution de la résistivité électrique de 

quelques ordres de grandeur.  

 Parallèlement, différentes substitutions ont été testées dans le but dǯaméliorer les 
propriétés thermoélectriques et la stabilité thermique du système. Parmi celles-ci, lǯajout dǯune faible quantité de Se, en remplacement de Te, sǯest montré particulièrement utile. Les verres étant alors plus aisés à vitrifier, il est possible dǯaugmenter notablement 
leur teneur en Cu. Il en résulte alors une amélioration simultanée des propriétés 

thermoélectriques (avec un ZT maximal voisin de 0,1 à T = 375 K) et des propriétés de 

stabilité thermique (passant dǯenviron ͶͲ à ͸ͲK). Les autres substitutions, notamment celle de Cu par dǯautres métaux ou le remplacement de As, ne se sont pas révélées 
efficaces pour améliorer les propriétés thermoélectriques.  

 Contrairement aux propriétés électriques, la conductivité thermique ɉ varie très 
peu avec la composition du verre. Le caractère désordonné de la structure du matériau est à lǯorigine de cette faible conductivité thermique systématique ȋla contribution 

électronique, quant à elle,  est presque toujours négligeable). Dès lors seuls deux paramètres thermoélectriques sont à ajuster dans les verres: ɏ et Ƚ ȋmême si cela sǯavère très complexeȌ.  
 

En conclusion, on peut souligner que la notion de compromis et dǯoptimisation de 
propriétés contradictoires (comme une faible résistivité électrique combinée à une 

basse conductivité thermique dans le cas des matériaux cristallisés) change de nature pour cette classe de matériaux. )l sǯagit de trouver un compromis entre faible résistivité 

électrique et stabilité thermique élevée. En effet, les composés les plus intéressants, du 

point du vue thermoélectrique, se trouvent tous très proches des limites des domaines 

vitreux de leurs systèmes, ce qui se traduit par une stabilité thermique peu convaincante ȋon obtient des ΔT de lǯordre de ͶͲ K, là o‘, pour un verre stable on attend un ΔT de lǯordre de ͳͲͲ KȌ.  En particulier, pour les échantillons à très haute teneur en Cu réalisés 
par ultra-trempe puis densifié par SPS, il est très difficile de sǯaffranchir dǯune 
cristallisation, même très légère. Les conséquences de cette faible cristallisation sur les 
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propriétés électriques et particulièrement sur Ƚ ne sont pas négligeables du tout, empêchant ces compositions dǯatteindre des facteurs de puissance à la hauteur de nos attentes. Toutefois, et nous le verrons dans le chapitre suivant, il est possible dǯexploiter 
la cristallisation à notre avantage, à condition de sélectionner de façon judicieuse les 

composés. 

 

V.  
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CHAPITRE V : Matériaux biphasés à base de 

verres de tellurures : vitrocéramiques et 

composites 

Les propriétés de transport électrique et thermique des verres de chalcogénures, bien quǯinhabituelles par rapport aux matériaux cristallins se sont montrées être 
intéressantes et avantageuses sous certains aspects (conductivité thermique, coefficient Seebeck, facilité de mise en forme…Ȍ. )l faut cependant bien avouer que leurs propriétés 
thermoélectriques près de la température ambiante sont encore loin de celles des 

standards en vigueur, au ZT proche de 1. Le dopage (la modification compositionnelle) de ces verres est donc une stratégie, somme toute, limitée, du fait dǯun domaine vitreux 
trop étroit du système Cu-As-Te, associé à une stabilité thermique relativement 

moyenne. Ce dernier inconvénient peut en revanche être tourné à notre avantage.  

 

 En effet, cǯest la résistivité électrique bien trop élevée qui est lǯobstacle majeur à lǯutilisation de ces verres pour la thermoélectricité. La cristallisation partielle dǯun verre 
(rendue aisée du fait du faible critère ΔTȌ peut alors palier à cette difficulté. )l est, dès lors, possible de tirer avantage à la fois de la faible résistivité électrique dǯune phase cristalline et de la faible conductivité thermique dǯune phase vitreuse. Cette méthode de 

fabrication pouvant amener quelques difficultés (comme le contrôle de la fraction 

cristalline ou de la microstructure), on peut également envisager de fabriquer un 

matériau composite de fraction cristalline volumique bien définie. Chacune des deux 

méthodes présente des avantages, comme des inconvénients, et elles feront chacune lǯobjet dǯune partie dans ce chapitre.  Les vitrocéramiques dans le système Cu-As-Te feront lǯobjet dǯune partie, centrée sur la vitro-céramisation dǯun composé particulier : 

Cu15As30Te55. En parallèle, lǯutilisation et la mise en place dǯun modèle de transport 
thermoélectrique (basé sur la théorie des milieux effectifs = TME) ainsi que sa mise à lǯépreuve constitueront une seconde partie. 
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V.1 Effets de la vitro-céramisation sur les propriétés 

thermoélectriques de verres du système Cu-As-Te et de 

ses dérivés 

V.1.a Étude approfondie de la vitro-céramisation du composé Cu15As30Te55  

Pour une étude de vitrocéramisation, deux caractéristiques du verre sont pré-

requises : une fabrication aisée et reproductible ne produisant pas de nano-cristallites 

dans la matrice vitreuse (qui pourraient agir comme des germes cristallins et ainsi 

fausser le processus de cristallisation, en court-circuitant lǯétape de nucléationȌ ainsi quǯun stabilité thermique pas trop élevée. Ce dernier critère provient dǯune considération purement technique liée à lǯutilisation du procédé SPS pour la réalisation 
des vitrocéramiques : si le verre ne cristallise pas assez tôt, il faut monter bien au-dessus 

de Tg, là où la viscosité du matériau diminue rapidement avec la température, le verre peut alors sǯéchapper de la matrice SPS qui nǯest pas scellée hermétiquement et coule 
sur les pistons du fait de la pression appliquée. Pour cette étude, nous avons donc choisi 

le composé Cu15As30Te55 qui répond bien aux critères ci-dessus, avec une stabilité thermique ΔT dǯenviron ͵Ͳ K. 
V.1.a.1 Cristallisation de la phase As2Te3 dans le composé vitreux Cu15As30Te55 

Avant de débuter une série de vitrocéramiques, il convient de caractériser 

clairement le phénomène de cristallisation dans le composé en question. Les mesures calorimétriques ȋDSCȌ permettent dǯobtenir des informations sur le comportement de la 
cristallisation en température. Sur la figure V-1-A, sont tracées les courbes DSC du verre 

Cu15As30Te55, pour différentes vitesses de chauffe ɋ ȋͷ, ͳͲ, ʹͲ et ͶͲ K/minȌ. On y observe  
les deux températures caractéristiques : Tg et Tc1 (la température du début du premier pic de cristallisationȌ, ainsi que leurs augmentations respectives en fonction de ɋ ȋde 
393 à 408 K pour Tg et de 423 à 441 K pour Tc1Ȍ. On retrouve un paramètre ΔT = Tc1-Tg dǯenviron ͵Ͳ K, traduisant une instabilité relative envers la cristallisation. Trois pics de 
cristallisation sont présents, dont certains sont mal résolus aux vitesses les plus élevées, 

et le sont bien mieux pour ɋ = ͷ ou ͳͲ K/min.  
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Une méthode introduite par Ozawa [159] permet dǯévaluer lǯénergie de 
cristallisation du verre Ec, en utilisant la variation de Tc1 selon ɋ, de la manière suivante : 

 

o‘ R est la constante des gaz parfaits. lnȋɋȌ en fonction de ͳ000/ Tc1 est tracé sur la 

figure V-1-B. 

 

 
Figure V-1 : Évolution du signal DSC selon la vitesse de chauffe du composé vitreux Cu15As30Te55 (A) et graphe 

dǯOzawa pour le calcul de lǯénergie de cristallisation de ce même matériau. 

Le calcul de Ec donne finalement une énergie de cristallisation de 189 kJ/mol pour le premier pic, ce qui est relativement peu et correspond à lǯénergie de cristallisation dǯune composition vitreuse susceptible de cristalliser très rapidement.  

 

 Par ailleurs, lǯidentification des phases cristallines en jeu est indispensable. Outre 
les classiques diffractogrammes par rayons X obtenus sur chaque échantillon produit (et qui seront présentés par la suiteȌ, ce composé ȋà lǯinstar des certaines compositions du 

chapitre IV) a été étudié par diffraction des neutrons en température. Il présente de 

grandes similarités dans les premières étapes de cristallisation, avec le verre 

Cu20As20Te60, dont le spectre de diffraction neutronique est également présenté sur la 

figure V-2. 
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Figure V-2 : Graphes 3D de thermodiffraction des neutrons, enregistrés tous les 1K à 0.1K/min entre 10 et 

120°, pour les composés Cu15As30Te55 et Cu20As20Te60, respectivement à gauche et à droite. Sur les deux 

graphes il est possible dǯobserver une zone de transition très étroite vers ͶͲ͵ K à gauche et vers ͶͲ͹ K à 

droite. Pour les deux composés, il est possible dǯobserver dǯabord la très légère 
cristallisation de la phase Ⱦ-As2Te3, suivie dǯune transition rapide quelques degrés plus tard vers la phase allotrope Ƚ-As2Te3. Ces phases correspondent aux deux premiers pics de cristallisation mis en évidence dans  lǯétude de DSC. La figure V-3 montre un 

élargissement de la zone de transition dans le cas du composé Cu20As20Te60 (plus nette 

que celle de Cu15As30Te55) : la distinction entre les deux phases est alors très claire. 

  

 
Figure V-3 : Élargissement sur les données de thermodiffraction neutronique autour de la transition ȾȽ se 

situant vers 407 K. Les différentes réflexions de deux phases sont distinguées par un rond blanc pour la phase 

Ⱦ et un carré noir pour la phase Ƚ. 

Ces deux phases très proches sur le plan structural : la phase Ⱦ est de structure rhomboédrique et de groupe dǯespace R-3m (à rapprocher des célèbres phases 

thermoélectriques Sb2Te3 et Bi2Te3Ȍ, tandis que la phase Ƚ est une version déformée de 

(A) (B) 
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cette structure, aboutissant à une maille monoclinique de groupe dǯespace C2/m. Ces 

deux structures sont des structures en feuillets, mais la différence réside dans la 

planarité des feuillets : Ⱦ présente des feuillets parfaitement plans tandis que Ƚ 
correspond à une version où les atomes de Te et As ont des positions atomiques écartées 

du plan initial, alternativement au-dessus puis en dessous [160] (voir plus de détails en 

annexe B). Un autre aspect de cette différence  se trouve dans leurs domaines de 

stabilité respectifs : dans les conditions normales de température et de pression, la phase Ⱦ est métastable ȋelle nǯest stable que sous pression [161]Ȍ tandis que la phase Ƚ est stable. Cela explique la rapide disparition de Ⱦ au profit de Ƚ, dans le verre vers ͶͲ͹ K. Comment expliquer lǯapparition de cette phase métastable dans le verre ? Étant stable 

sous pression, il est raisonnable de justifier sa formation par la présence de contraintes inhérentes à lǯétat vitreux qui dirigeraient la cristallisation dǯabord vers la phase Ⱦ, qui transiterait ensuite naturellement vers la phase Ƚ.  
 

V.1.a.2 Étude et caractérisation microstructurale des vitrocéramiques 

Cu15As30Te55 produites par SPS 

Afin de procéder à une série de vitrocéramisation du verre Cu15As30Te55 par SPS, 

nous avons choisi les paramètres SPS (pression température et temps de palier) en 

fonction de la qualité mécanique des échantillons produits ainsi que de la diversité de 

fractions cristallines productibles. Les échantillons ont donc été densifiés à 423K sous 

80 MPa. Tous les échantillons pulvérulents ont été consolidés dans ces conditions.  La 

température de frittage est importante car elle doit être supérieure à la température de 

transition vitreuse tout en restant légèrement en avant du premier pic de cristallisation. 

Cependant, sous pression, toutes ces températures caractéristiques varient fortement : 

ces paramètres ont donc été obtenus de manière empirique. Six temps de palier 

différents ont été réalisés : 2, 3, 5, 10, 15 et 30, pour obtenir des pastilles de diamètre 10 mm et dǯépaisseur environ ͳ,5mm. Ces dimensions ne permettent pas de mesurer lǯanisotropie et donc la conductivité thermique sera mesurée dans la direction parallèle 

au pressage tandis que les autres propriétés seront mesurées dans la direction 

perpendiculaire au pressage. Des mesures de diffraction sur poudre par les rayons X ont 
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été effectués sur les six échantillons. Les diffractogrammes obtenus sont tracés sur la 

figure V-4.  

 

  
Figure V-4 : Diffractogrammes des vitrocéramiques SPS de Cu15As30Te55 obtenues par SPS, pour des temps de 

palier variant de 2 à 30' à une température de 423K sous une pression de 80 MPa. A droite, un zoom entre 10 

et 45°, montrant les différentes phases co-existantes, selon les temps de palier. Même si Ⱦ-As2Te3 reste 

toujours la phase majoritaire, la présence de la phase Ƚ nǯest pas négligeable.  

Ces résultats montrent une cristallisation très rapide du verre, avec des pics de diffraction déjà bien définis dès ʹǯ. Du point de vue du SPS, on peut facilement expliquer la cristallisation très rapide. Normalement, cǯest la matrice en graphite qui chauffe le 
matériau car la poudre de verre est trop résistive. Au fur et à mesure de la cristallisation, le matériau cristallise petit à petit jusquǯà ce que la phase cristalline percole. Ensuite, le courant électrique envoyé par le SPS peut traverser lǯéchantillon, échauffant alors le 

réseau de phase cristalline ainsi crée. Il en résulte une montée locale de température des 

cristaux et en une phase de croissance accélérée. 

 Lǯévolution des diffractogrammes selon les temps de palier montre la prédominance de la phase Ⱦ, avec une apparition moins nette mais néanmoins non négligeable de la phase Ƚ. La phase Ⱦ étant assez très peu stable dans le verre, si on se réfère à lǯétude de diffraction neutronique, il est tout à fait remarquable dǯavoir pu la 
stabiliser dans une vitrocéramique à pression ambiante. La pression appliquée lors du frittage, bien quǯétant significativement inférieure à la pression nécessaire à la synthèse 
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de la phase Ⱦ ȋentre ͸ et ͺ GPa selon Scheidemantel [162]), est vraisemblablement 

responsable de ce phénomène. Observons ensuite lǯévolution de la microstructure des vitrocéramiques selon le temps de palier appliqué en SPS, à lǯaide de clichés MEB ȋmicroscope électronique à 
balayage) pris en mode BSE (électrons retro-diffusés). Les deux phases ayant la même 

composition, il est impossible de les différencier par cette technique. Mais on peut envisager, grâce aux diffractogrammes ȋce qui sera confirmé lors de lǯétude des 
propriétés électriques) que la phase Ⱦ est présente en majorité. Les clichés MEB pris pour les vitrocéramiques obtenues avec des temps de paliers de ʹǯ, ͷǯ, ͳͲǯ et ʹͲǯ sont 
présentés dans la figure V-5. 

 
Figure V-5 : Images de microscopie électronique à balayage, obtenues en mode électrons rétrodiffusés (BSE) 

sur les vitrocéramiques Cu15As30Te55 ȋͶʹ͵ K, ͺͲ MPaȌ, pour des temps de palier variant de ʹǯ à ʹͲǯ. Les images 

ʹǯ et ʹͲǯ, et ͷǯ et ͳͲǯ ayant été prises avec des microscopes différents, leur taille a été ajustée afin de 

correspondre à des échelles identiques à celle présente sur lǯimage ͳͲǯ. Outre la nette tendance à lǯaugmentation de la fraction cristalline avec lǯaugmentation du temps de palier, on peut également étudier lǯévolution de la 

microstructure dendritique en fonction de ce paramètre. On pourra remarquer que la formation de dendrites est, selon la théorie classique de la nucléation, typique dǯune 
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cristallisation non congruente et rapide [163](chap I), ce qui est en accord avec le cas étudié ici. La nucléation sǯeffectue dǯabord, vraisemblablement, aux surfaces de contact 
entre les différents grains vitreux déformés sous la pression au-dessus de Tg. En effet, la 

figure V-5 montre des domaines vitreux séparés par des domaines dendritiques, laissant penser que la cristallisation se produit progressivement depuis lǯextérieur du grain vers lǯintérieur, avec des dendrites de taille de plus en plus importante, passant de dendrites 
de taille micrométrique à des dendrites de lǯordre de la dizaine de microns. Les 
dendrites de grande taille remplissent ensuite le domaine vitreux restant (ce qui constitue la principale évolution entre les vitrocéramiques ͷǯ et ͳͲǯȌ. Au-delà, lǯévolution 
de la microstructure nǯest plus significative. La caractérisation de la microstructure en 
volume, par tomographie X par exemple, pourrait être encore plus pertinente mais le 

contraste de phase étant très faible (le contraste des images MEB présentées ici a été fortement retravaillé pour plus de clartéȌ, lǯexpérience est très difficile à réaliser sans faire appel aux grands instruments. En outre, lǯanalyse EDS des deux différentes phases confirme bien leurs compositions respectives. La cartographie EDS dǯune zone biphasée 

est également présentée en figure V-͸, démontrant clairement lǯabsence de Cu et lǯenrichissement en Te dans les dendrites cristallines. 
 

 
Figure V-6 : Analyse compositionnelle qualitative de la surface d'une vitrocéramique Cu15As30Te55 (423 K 20' 

ͺͲ MPaȌ par cartographie EDS. Lǯimage centrale est une image en contraste de composition ȋBSEȌ tandis que 

les trois images du bas sont, respectivement, la cartographie de Cu ȋen rougeȌ, dǯAs ȋen vertȌ et de Te (en 

bleu). Les variations de Cu et Te sont nettement plus marquées que celle de As. Qualitativement on retrouve 

bien la cristallisation dǯune phase enrichie en Te et As et très appauvrie en Cu, de type As2Te3. 
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En revenant, à la figure V-4, il est possible de remarquer (même dans lǯéchantillon le plus cristalliséȌ que les pics correspondant à Ⱦ-As2Te sont anormalement 

larges. Cela peut être du à la taille des cristallites ou bien à la déformation provoquée 

par la contrainte invoquée précédemment. Afin de déterminer la cause réelle de ce phénomène, le diffractogramme dǯune vitrocéramique Cu15As30Te55  obtenue par SPS 

(433K, palier de 2' sous 5Ͳ MPa, provenant dǯune autre série de vitrocéramiques 
Cu15As30Te55) a été enregistré dans des conditions permettant une meilleure résolution. 

La largeur intégrale de des pics de diffraction a été évaluée. La relation de Williamson-

Hall [164] permet de séparer les contributions dues à la taille des cristaux ȾD dǯun côté et à la déformation Ⱦe de lǯautre. Elle donne comme expression de Ⱦtot, la largeur 

intégrale due aux deux contributions :  

 

o‘ ɉ est la longueur dǯonde de lǯonde incidente ȋici Cu KȽȌ, ε la déformation maximale, K 
la constante de Scherrer (prise égale à ≈ͳȌ et Dv la taille caractéristique des micro-cristallites. )l est alors possible dǯobtenir Dv à lǯaide de lǯordonnée à lǯorigine et ε grâce à la pente de la courbe. Lǯaffinement Rietveld et la courbe de Williamson-Hall sont 

présentés sur la figure suivante : 

 

 
Figure V-7 : A gauche, affinement Rietveld ȋréalisé à lǯaide du logiciel FullprofȌ du diffractogramme haute 

résolution  dǯune vitrocéramique Cu15As30Te55 produite par SPS sous 50 MPa, 160°C, ʹǯ. Les cercles vides 

représentent les données expérimentales tandis que la ligne pleine donne le motif calculé. Lǯaffinement prend 

pour ligne de base le fond continu du au verre et donc ne prend en compte que les pics bien définis. A droite, 

la courbe de Williamson-Hall de la largeur intégrale, en fonction de la longueur du vecteur de diffusion. La 

ligne pleine représente la meilleure approximation linéaire pour les données expérimentales (carrés noirs). 

௧௢௧ߚ  cos ߠ ߣ   = ௘ߚ  cos ߠ ߣ   + ஽ߚ cos ߠ ߣ   = Ͷ� sin ߣߠ + ௩ܦܭ  
(V.2)  
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Cette courbe nous donne une taille moyenne de cristallites Dv =73nm, autrement 

dit bien plus faible que celle observée sur les images MEB : la présence de 

nanocristallites au sein de la partie vitreuse, ou bien entre les dendrites doit donc être fortement envisagée. Dǯautre part, la valeur de ε obtenue, environ ͵Ͳ%, paraît fort surprenante, mais tend à justifier la stabilisation de la phase Ⱦ-As2Te3 du fait de fortes 

contraintes.  

V.1.a.3 Propriétés thermoélectriques des vitrocéramiques SPS du système 

Cu15As30Te55  

Intéressons-nous maintenant à lǯinfluence de la vitrocéramisation sur les 
propriétés thermoélectriques impliquées dans le facteur ZT. La résistivité électrique en 

fonction de la température est tracée pour chacun des échantillons dans la figure V-8. 

 
Figure V-8 : Résistivité électrique ρ des vitrocéramiques SPS de Cu15As30Te55 en fonction de la température et 

du temps de palier. Le graphe de droite est un zoom du graphe de gauche pour les vitrocéramiques les moins 

résistives. La résistivité électrique est mesurée perpendiculairement à la direction de pressage. Comme attendu, la cristallisation dǯune phase au sein de la matrice vitreuse 
impacte fortement la résistivité électrique : elle chute de plusieurs ordres de grandeurs dès ʹǯ de palier puis semble stagner autour de ʹͲ ɊΩ.m à ͵ͲͲK pour les échantillons 

suivants. Un examen plus attentif du graphe, agrandi pour ces dernières vitrocéramiques, montre un minimum à ͳͲǯ de palier, suivi dǯune remontée pour ͳͷǯ et ͵Ͳǯ de palier. )l est possible que cet effet soit provoqué par un effet microstructural mais, plus vraisemblablement, cǯest ici lǯinfluence de la phase Ƚ qui joue un rôle, car elle 
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pourrait être plus résistive (voir figure v-14 et annexe B). Les vitrocéramiques perdent 

ici le comportement semi-conducteur du verre pour adopter un comportement 

légèrement métallique.  

 )ci la diminution de ɏ a deux sources majeures :  

- la cristallisation des phases As2Te3 elle-même, qui crée des chemins de percolation 

permettant directement un transport électronique plus aisé. 

- lǯautre raison est moins évidente : il sǯagit de la variation en composition de la matrice 
vitreuse. La cristallisation nǯétant pas congruente ȋle verre et le cristal ainsi formé sont de composition différentesȌ, le verre perd As et Te, mais localement, sǯenrichit en Cu, lui-même responsable dǯune diminution de la résistivité électrique dans les verres, comme on lǯa vu au chapitre précédent.  
 

Le pouvoir thermoélectrique (présenté sur la figure V-9) montre exactement la même tendance que ɏ, avec un grand écart entre le verre initial et les vitrocéramiques. Une nouvelle fois, Ƚ stagne à ͸Ͳ ɊV/K puis remonte lentement au-dessus dǯun temps de palier de ͳͲǯ. 

 
Figure V-9 : Pouvoir thermoélectrique Ƚ des vitrocéramiques SPS de Cu15As30Te55 en fonction de la 

température et du temps de palier. Le graphe de droite est un zoom du graphe de gauche pour les 

vitrocéramiques de pouvoir thermoélectrique moindre. Le coefficient Seebeck est mesuré 

perpendiculairement à la direction de pressage. 
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Grâce à une collaboration avec le DLR (Deuschtes Zentrum für Luft- und Raums-

Fahrt), il a été possible de réaliser une cartographie du coefficient Seebeck à 300K sur la tranche dǯun échantillon. Les résultats sont présentés sur la figure V-10. 

 

 

Figure V-10 : Résultats de cartographie du coefficient Seebeck Ƚ dǯune vitrocéramique dǯune vitrocéramique 

Cu15As30Te55 produite par SPS sous ͷͲ MPa, ͳ͸Ͳ°C, ʹǯ. En haut, la cartographie elle-même, effectuée sur toute 

la tranche de lǯéchantillon. La figure du dessous représente la distribution des coefficients Seebeck à la 

surface de lǯéchantillon. Le principe de la mesure est dǮéchauffer localement lǯéchantillon puis de mesurer 

ensuite la tension résultante, à travers son épaisseur et de balayer ainsi la surface. La résolution surfacique 

est finalement de lǯordre de la dizaine de microns. Ces mesures ont été réalisées en collaboration avec le 

centre aéronautique et spatial allemand, dans lǯéquipe dǯE.Müller. 

 

La cartographie fait état de principalement deux zones. Une première zone (en 

bleu) montre un  faible coefficient Seebeck qui correspond aux enchevêtrements de 

dendrites, enveloppées dans une matrice vitreuse, dont la composition est différente de 

la composition initiale du verre. Les autres zones correspondent à de larges amas de 

coefficient Seebeck plus élevé: il sǯagit des zone vitreuses que lǯon a pu observer sur les 
clichés MEB. Leur taille importante montre une cristallisation plutôt inhomogène.  

 

Si on regarde la distribution du coefficient Seebeck (figure V-10, en bas) on 

retrouve bien deux pics représentant les deux types de zones, associés aux valeurs moyennes ͸Ͳ et ʹʹͲ ɊV/K. La première valeur confirme bien les valeurs macrosopiques mesurées sur les échantillons et montre dǯailleurs que ce sont ces zones qui jouent un 
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rôle prédominant dans le transport et non pas les zones vitreuses. La valeur associée à la 

zone vitreuse est plus inattendue : elle est quatre fois plus basse que celle du verre seul ȋenviron ͺͲͲ ɊV/KȌ. Ce résultat nous amène à envisager une variation de composition 
dans ces zones. Vu leur taille, il est difficile dǯenvisager une diffusion dǯatomes depuis ces zones  jusque dans les zones cristallisées. En revanche, si lǯon considère que des nano-

cristallites ont précipité au sein même de cette zone vitreuse, on peut expliquer la taille 

des nano-cristallites mesurée à partir de mesures de diffraction X grâce au graphe de 

Williamson-Hall (environ 70 nm) .  

 Le facteur de puissance Ƚ2/ɏ de chacune des vitrocéramiques est présenté sur la 
figure V-11. Comme pour le chapitre précédent, lǯinfluence de la diminution de ɏ est prépondérante et provoque ainsi une augmentation radicale de Ƚ2/ɏ. Le maximum est 
atteint pour un temps de palier de ͳͲǯ, avec des valeurs situées entre ʹͲͲ et ͵ͲͲ W/mK2, 

ce qui est plus de 10 fois plus élevé que dans le cas des verres de chalcogénures seuls et est loin dǯêtre ridicule dans le domaine de la thermoélectricité.  
 

 
Figure V-11 : Facteur de puissance Ƚ2/ρ des vitrocéramiques SPS de Cu15As30Te55 en fonction de la 

température et du temps de palier, obtenu en combinant les deux mesures précédentes, en fonction de la 

température. 

La figure V-ͳʹ montrent lǯévolution de la densité en fonction du temps de palier ȋAȌ ainsi que la conductivité thermique ɉ ȋBȌ, avec la dissociation de ses deux 
contributions : la partie électronique ɉe ȋévaluée à lǯaide de la loi de Wiedemann-Franz) et la partie due au réseau ɉr déduite de ɉ et ɉe. 
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Lǯévolution de la densité est atypique pour une vitrocéramique : elle augmente fortement avec le temps de palier puis finit par diminuer légèrement au bout dǯun temps de palier assez long ȋ>ʹͲminȌ. La cristallisation des deux phases Ⱦ et Ƚ-As2Te3 en est la 

cause, du fait dǯune légère différence de masses volumiques ȋrespectivement ͸,ʹͻ et 
6,21 g/cm3 [161]Ȍ. Logiquement, la densité sǯaccroit vers la limite asymptotique de ͸.ʹͻ 
g/cm3  ȋpuisque Ⱦ cristallise en premierȌ puis diminue lorsquǯune partie des cristaux se transforme en phase Ƚ. Finalement on obtient une valeur en dessous de 6,21 g/cm3, car 

il reste toujours du verre de masse volumique inférieure ou égale à 5,9 g/cm3. 

  

 

 
Figure V-12 : En ȋAȌ, lǯévolution de la densité des vitrocéramiques en fonction du temps de palier SPS. Les 

graphes ȋBȌ, ȋCȌ et ȋDȌ, montrent respectivement, la conductivité thermique λ, la contribution électronique λe 

(évaluée grâce à la loi de Wiedemann-FranzȌ et la contribution du réseau λr à la conductivité thermique totale 

λ. La conductivité thermique est mesurée parallèlement à la direction de pressage. Lǯanalyse de la conductivité thermique montre une tendance presque exactement 

inverse à celle de la résistivité électrique : ɉ augmente jusque ͳͲǯ de temps de palier puis 
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décroit ensuite lentement. Lǯétude de la conductivité thermique de réseau ɉr montre en revanche une croissance monotone presque jusquǯau dernier temps de palier, confirmant bien une cristallisation se prolongeant, même après le maximum de ɉ obtenu pour un temps de palier de ͳͲǯ. Les valeurs, quant à elles, restent tout de même 
raisonnables, ne dépassant pas 1 W/m.K. (on a toutefois multiplié la conductivité 

thermique par un facteur quatre). La synthèse de toutes ces propriétés, que constitue le 

facteur de mérite ZT, est tracée sur la figure V-13. 

 

 
Figure V-13 : Calcul final du facteur de mérite ZT des vitrocéramiques SPS de Cu15As30Te55 en fonction de la 

température et du temps de palier. Le facteur ZT montre une croissance ininterrompue jusquǯà un temps de palier dǯenviron ͳͲǯ, puis une stagnation pour les échantillons ayant subi un traitement 

thermique plus long. Les ZT maximums obtenus à 300 et 370 K sont respectivement dǯenviron Ͳ,Ͳ͹ et Ͳ,ͳʹ, montrant une amélioration dǯun facteur cinquante par rapport au ZT du verre initial et de plus dǯun facteur trois relativement aux ZT des meilleurs verres 

du chapitre précédent. Ces valeurs sont en revanche, toujours trop éloignées des 

standards en la matière. 

 Afin de compléter les informations obtenues jusquǯici et de mieux interpréter les 
phénomènes observés, nous avons entrepris de synthétiser les deux phases Ƚ- et Ⱦ-

As2Te3. Le protocole de synthèse ȋainsi quǯune courte étude de dopage par Sn de ces 
phases qui semblent assez prometteuses autour de la température ambiante) est décrit en annexe B. Les figures suivantes montrent les trois propriétés ɏ, Ƚ et ɉ de ces phases, 
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en température, pour une composition stoechiométriques. Ayant été densifiées par SPS ȋpour ȽȌ et par pressage à froid ȋpour ȾȌ, les données sont présentées à la fois dans les 
directions parallèle et perpendiculaire à la direction de pressage. 

 
Figure V-14 : Propriétés thermoélectriques des phases Ƚ et Ⱦ As2Te3 ((A) résistivité électrique, (B) pouvoir 

thermoélectrique, et (C) conductivité thermique). 

Ces deux phases montrent des propriétés électriques inattendues vis-à-vis de 

celles obtenues dans les vitrocéramiques. La résistivité fait sens : la résistivité de la phase Ⱦ semblent légèrement inférieure à celles obtenues au plus bas dans les vitrocéramiques, tandis que celle de Ƚ, plus grande, confirmerait la remontée de ɏ lors de plus grands temps de palier ȋcǯest à dire, lorsque Ƚ apparaîtȌ. On retrouve les mêmes explications sǯagissant de la conductivité thermique ɉ.  
 

 En revanche, les coefficients de Seebeck ne semblent pas du tout en accord avec 

ceux obtenus pour les vitrocéramiques ȋmême sǯils sont bien positifsȌ. Pour la phase Ⱦ, la valeur de Ƚ à ͵ͲͲK, environ ͳʹͲ ɊV/K, est trop élevée pour justifier une diminution dans les vitrocéramiques jusquǯà ͸Ͳ ɊV/K. Pour la phase Ƚ, cǯest encore pire, puisquǯà plus 
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haute température, le coefficient Seebeck Ƚ sǯapproche de Ͳ ɊV/K ȋla phase étant selon 
toute vraisemblance un semi-conducteur compensé) et devrait ainsi contribuer à une forte diminution de Ƚ pour les vitrocéramiques dans cette gamme de température, ce qui nǯest pas observé. 
 

 Lǯexplication la plus raisonnable concerne la cristallisation dans la matrice vitreuse. )l nǯest pas garanti que les cristallites ȋȽ ou ȾȌ, qui précipitent  dans la matrice vitreuse, soient de compositions stœchiométriques, contrairement aux matériaux dont 

on vient de présenter les propriétés. Connaissant la forte évolution des propriétés électriques pour une petit écart à la stœchiométrie dans Bi2Te3 [165] (changement de 

type de porteurs de charge, variation importante de ɏ et de ȽȌ, qui est un système très 
semblable à ceux-ci, il devient clair que, dans ces vitrocéramiques, les cristaux produits ne sont pas de composition stœchiométrique. En outre, la supposément large gamme dǯexistence de ces composés autour de la composition As2Te3 (comme dans Bi2Te3, il est 

probable que As2-xTe3+x soit stable pour -0,5< x <0,5), associée à la logique de la théorie 

de  la nucléation [163]ȋchap ʹȌ, laisserait même penser quǯil peut exister un gradient de 

composition au sein des cristallites elles-mêmes. 

V.1.a.4 ÉvaluatioŶ de l’aŶisotƌopie des vitƌocĠƌaŵiƋues daŶs le cas d’uŶ 

échantillon 

Jusquǯà maintenant, nous avons combiné des propriétés mesurées dans deux 
directions différentes pour obtenir le facteur ZT, alors que les phases cristallines en jeu 

sont clairement anisotropiques (ce sont des phases « en couches »). Afin de clarifier lǯanisotropie dans ces vitrocéramiques, un échantillon de taille plus conséquente ȋplus de ͹ mm dǯépaisseurȌ a été fabriqué par SPS, dans les conditions suivantes : 80 MPa, et un palier de ͳͲǯ à Ͷʹ͵ K. Dans un échantillon aussi épais, il est peu probable que la cristallisation se produise de manière identique au cas dǯun échantillon dǯépaisseur plus 
faible (car cǯest la matrice SPS qui sǯéchauffe dans notre cas).  

 

La figure V-15 montre dǯabord quelques clichés MEB du réseau de phase 
cristalline, pris dans les deux directions et montrant une anisotropie assez légère. 
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Figure V-15 : Clichés MEB sur les tranches de deux échantillons issus de la même pastille, coupés dans les 

dans les directions parallèle (à gauche) et perpendiculaire (à droite) à la direction de pressage. La direction 

de pressage est indiquée en bas de chacun des clichés. Lǯanisotropie semble légère mais existante, au vu 

essentiellement de lǯimage de gauche. Les résultats relatifs à Ƚ, ɏ Ƚ2/ɏ et ɉ sont présentés sur la figure V-16. 

 

 
Figure V-16 : Résistivité électrique ρ et pouvoir thermoélectrique Ƚ dans les directions parallèle et 

perpendiculaire en fonction de la température (A). Facteur de puissance Ƚ2/ρ et conductivité thermique λ 

dans les directions parallèle et perpendiculaire en fonction de la température (B). Sur le deuxième graphe, 

ont été rajouté les données concernant lǯéchantillon mesuré dans la partie précédente (perpendiculaire pour 

les propriétés électriques et parallèle pour les propriétés thermiques). 

Même si le coefficient Seebeck ne montre pas de variation significative, la résistivité varie dǯenviron ͷͲ% en faveur de la direction perpendiculaire (ce qui est 

commun pour des phases anisotropes en couche comme Bi2Te3Ȍ. Lǯexamen du facteur de puissance montre la direction perpendiculaire favorisée par rapport à lǯautre, même sǯil 
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reste bien en dessous de celui obtenu dans lǯéchantillon de ͳ mm dǯépaisseur 

(vraisemblablement plus cristallisé). La conductivité thermique est pour le moins 

inattendue : cǯest la direction perpendiculaire qui montre le plus bas ɉ. il est très difficile dǯinterpréter cette observation car cela peut-être une conséquence simplement microstructurale mais aussi un signe dǯune orientation préférentielle des cristaux. 
Finalement, le calcul du facteur de mérite ZT dans les deux directions mais aussi celui 

assemblé de la même manière erronée que précédemment (facteur de 

puissance/perpendiculaire et conductivité thermique/parallèle) est tracé en fonction de 

la température sur la figure V-17. La direction perpendiculaire est la plus intéressante des deux dans ce cas. Mais ce qui est le plus frappant ici, cǯest que le ZT perpendiculaire est sensiblement plus haut ȋdǯenviron ʹͷ%Ȍ que le ZT « combiné » à la manière de la partie précédente. On peut donc affirmer que même si lǯanisotropie est présente dans ce 
type de vitrocéramiques, les calculs précédents ne surestiment pas le facteur de mérite 

ZT. 

 

 
Figure V-17 : Facteur de mérite ZT obtenu pour les vitrocéramiques SPS  ȋͺͲ MPa, Ͷʹ͵ K, ͳͲǯȌ dǯabord dans le 

cas dǯune pastille fine ȋͳ.ͷmmȌ, puis dans les directions  parallèle et perpendiculaire dǯune pastille épaisse ȋ͹ 

mm). Le calcul des données pour la pastille épaisse en combinant abusivement les directions est également 

présenté. 
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V.1.a.5  Amélioration du facteur ZT par augmentation de la granulométrie de la 

poudre 

Dans les études précédentes, le broyage du verre a été réalisé à la main, toujours 

de la même manière, sans tamisage afin de conserver une poudre poly-disperse. Lǯidée est ici dǯaugmenter la granulométrie de la poudre par un broyage mécanique adéquat en 
visant une meilleure percolation de la phase cristalline dans le but de diminuer dǯautant 
plus la résistivité électrique. Le verre Cu15As30Te55 a donc été broyé en jarre dǯacier inox à ͷͲͲ rpm, pendant ʹͲǯ et avec un ratio massique billes/poudre de ͳͲ. La poudre à la sortie du broyage nǯest pas dévitrifiée de manière visible (par DRX) et est homogène avec de grains de taille << ͳ Ɋm. La vitrocéramisation, réalisée par SPS à ͷͲ MPa est stoppée à la température de ͵͹͵ K, du fait dǯun déplacement des pistons déjà très 
important, synonyme de densification rapide et donc de cristallisation. La figure V-18 

montre deux caractérisations de la pastille ainsi obtenue : un diffractogramme réalisé 

sur la surface de la pastille ainsi quǯune image MEB, prise en électrons rétrodiffusés. 
 

 
Figure V-18 : Diffractogramme pris en surface de la vitrocéramique fabriquée à partir de poudre broyée 

mécaniquement (à gauche) et image MEB BSE du même échantillon (à droite). Hormis le pic parasite 

correspondant au graphite ȋCȌ dû aux résidus de surface, seule la phase Ⱦ-As2Te3 est identifiable. Dans lǯimage 

de droite, les motifs à observer sont trop petits et ne donnent pas un contraste satisfaisant. Lǯanalyse par microscopie électronique en BSE ne montre pas la microstructure 

cristal/verre : les motifs sont trop petits et le contraste de phase trop faible. En 

revanche, le diffractogramme X donne des informations intéressantes : seule la phase Ⱦ-

As2Te3 est présente. Cet effet tire sa cause de la granulométrie de la poudre. Les grains 

étant beaucoup plus fins, la surface spécifique de la poudre est considérablement plus 
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grande. La nucléation étant principalement surfacique, il est possible de cristalliser de 

manière beaucoup plus homogène mais surtout, à une température beaucoup plus basse 

(la granulométrie influence la température de cristallisation [163](chap8)). Ainsi à température plus basse, seule la phase Ⱦ peut apparaître, trop loin de la température de 
transition ȾȽ située autour de ͶͲ͹ K à pression ambiante ȋvoir V.ͳa.ͳȌ. 

Observons ensuite lǯévolution des propriétés en température de nouvelle 

vitrocéramique sur la figure V-19. Si le pouvoir thermoélectrique nǯévolue pas de 
manière sensible par rapport aux échantillons précédents, la résistivité présente une 

différence notable avec des valeurs presque une fois et demi à deux fois inférieures à 

celles des échantillons les plus cristallisés de la série précédente. Cette baisse peut être 

imputée à deux facteurs : la meilleure connectivité du réseau de phase cristalline dans le matériau ȋdu fait de grains plus petitsȌ et lǯabsence de phase Ƚ-As2Te3 (plus résistive que Ⱦ-As2Te3). 

 

 
Figure V-19 : Propriétés thermoélectriques de la vitrocéramique réalisée à partir de poudre broyée 

mécaniquement. La résistivité ρ et le pouvoir thermoélectrique Ƚ sont présentés en ȋAȌ, la conductivité 

thermique et ses deux contributions (déduites à partir de la loi de Wiedermann-Franz) en (B) et le ZT, 



 

 

 
Chapitre V : MŢŵéųŪŢŶx ţŪűũŢŴéŴ à ţŢŴŦ ťŦ ŷŦųųŦŴ ťŦ ŵŦŭŭŶųŶųŦŴ : ŷŪŵųŰŤéųŢŮŪŲŶŦŴ Ŧŵ ŤŰŮűŰŴŪŵŦŴ 

 
  

179 

comparé au meilleur ZT obtenu pour une vitrocéramique à base de poudre non broyée mécaniquement en 

(C). 

La conductivité thermique, à travers une contribution électronique exaltée, mais 

également une contribution de réseau plus élevée,  dépasse finalement 1 W/m.K. 

Néanmoins, le facteur de mérite ZT se trouve amélioré dǯenviron ͵Ͳ%, approchant Ͳ,ͳ à 
300K et dépassant 0,15 à 370 K.  

Est-il possible dǯaugmenter encore davantage les performances 
thermoélectriques des vitrocéramiques de ce système ? Après une approche 

microstructurale concluante, une approche fondée sur la composition du verre initial 

peut-elle encore les améliorer ? 

V.1.b VitƌoĐĠƌaŵisatioŶ daŶs d’autƌes ĐoŵposĠs du sǇstğŵe Cu-As-(Te/Se) 

Pour jouer sur la composition du verre dans lǯoptique dǯobtenir une 
vitrocéramique thermoélectrique intéressante, deux alternatives ont été envisagées. Dǯune part, en restant sur la même ligne de composition que Cu15As30Te55 ȋcǯest à dire la 
ligne CuxAs45-xTe55), la résistivité électrique du verre peut être diminuée en augmentant 

la teneur en Cu, ce qui, en théorie, devrait se révéler bénéfique au matériau final. Dǯautre part, à lǯaide de poudres produites par trempe sur roue ȋmelt-spinning), nous avons 

sondé la vitrocéramisation dans le système Cu30As10Te60-ySey (issu des études du 

chapitre IV). Nous avons visé, pour les hautes teneurs en Se, la cristallisation de phases 

de type Cu2Se, un matériau thermoélectrique, potentiellement intéressant [166] mais 

prône à une forte mobilité ionique du Cu. Les cristaux étant enrobés dans une matrice 

vitreuse, cet obstacle pourrait être fortement contenu. 

 

V.1.b.1 Vitrocéramisation de composés CuxAs45-xTe55, avec x>15 

Sur la ligne CuxAs45-xTe55, outre la composition x = 15,0, deux compositions 

supplémentaires ont été étudiées, x = 17,5 et 20,0. Du fait de lǯaugmentation de la 
température de transition vitreuse Tg (et par conséquent de la température de 

cristallisation) de quelques degrés, ces deux vitrocéramiques ont été frittées à la 

température de 428 K (au lieu de 423 K pour x = 15%), mais dans les mêmes conditions 

de pression (80 MPa) et pour le même temps de palier (10 min). Les diffractogrammes 
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obtenus sur poudre après vitrocéramisation sont présentés et comparés à celui obtenu 

pour x = 15%, sur la figure V-20.  

 
Figure V-20 : Diffractogramme RX sur poudres de trois vitrocéramiques SPS de la ligne CuxAs45-xTe55 (pour x 

=15 ; 17,5 et 20%).  Les phases identifiées sont communes pour x = 15 et 17,5 %, mais la phase cubique AsTe 

et la phase tétragonale Cu2.72Te2 (rickardite) apparaissent pour x = 20%. 

Pour chaque nouvelle composition, une évolution dans la dévitrification est à 

noter : 

- pour x = 17,ͷ%, les phases en jeu nǯévoluent pas : seules Ⱦ-As2Te3 et Ƚ-As2Te3 

sont présentes. En revanche, un examen plus attentif des deux pics autour de 40° (qui 

sont les seuls pics bien distincts entre les deux phases) montre un changement dans 

leurs intensités relativse. Ce changement peut avoir plusieurs causes mais la 

température de frittage supérieure de 5K pour x = 17,5%, laisse à penser que la transition de phase ȾȽ est plus prononcée : il y aurait plus de phase Ƚ que de phase Ⱦ. 
- pour x = 20%, deux nouvelles phases apparaissent nettement : AsTe et Cu2.72Te2. 

Ainsi, la modification de la composition, si elle est trop importante, en modifiant les 

environnements locaux des éléments, peut changer de manière significative les phases 

cristallisant dans le matériau vitreux. Cu2.72Te2 possède probablement un caractère 

métallique semblable aux autres phases du binaire CuTe [167, 168](même si aucune information nǯa été trouvée à ce sujetȌ, ce qui devrait participer à la réduction de la 
résistivité électrique. 
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La figure V-21, à lǯaide de clichés MEB, dépeint lǯévolution de la microstructure en 
fonction de la composition. 

 

 
Figure V-21 : Clichés MEB de la microstructure des vitrocéramiques  SPS ȋͺͲ MPa, ͳͲǯ ͳͷͷ°CȌ Cu17.5As27.5Te55 

(à gauche) et Cu20As25Te55 (à droite) pour deux grossissements différents. Lǯobservation de ces clichés ne montre pas dǯévolution significative dans lǯévolution de la microstructure à lǯordre de la centaine de microns : lǯanisotropie est toujours légèrement marquée et il est aisé de comprendre que lǯon a toujours affaire à 
une nucléation, puis croissance, des phases cristallines en surface des grains vitreux et 

non pas en volume. En revanche, la forme des micro-cristallites ainsi obtenues montre 

une tendance claire : les dendrites formées, ȋtrès fines pour x = ͳͷ%Ȍ, sǯépaississent progressivement, jusquǯà avoir une forme très peu orientée pour x = 20%. Il peut donc 

en résulter, théoriquement, une modification de la percolation des cristaux dans le 

matériau. 

 Intéressons-nous maintenant aux propriétés thermoélectriques qui devraient 

sensiblement varier avec x. Elles sont tracées, en fonction de la température, pour x =   

15; 17,5 et 20%, sur la figure V-22. 
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Figure V-22 : Propriétés thermoélectriques, en fonction de la température, des trois vitrocéramiques SPS de 

la ligne CuxAs45-xTe55, pour x=15, 17.5 et 20%. En (A), la résistivité électrique ρ et le coefficient Seebeck Ƚ. En 

ȋBȌ, les conductivités thermiques λ. En ȋCȌ le facteur de mérite ZT. Comme attendu, cǯest pour x = ʹͲ% que ɏ et Ƚ sont les plus bas, du fait de la 
présence de la phase Cu2.72Te2. En revanche, cette résistivité inférieure à ͳͲ ɊΩ.m amène une augmentation importante de la conductivité thermique, jusquǯà plus de ͳ.ͷ W/m.K, 
il en résulte une nette diminution de ZT par rapport à x = 15%.  Du côté de la 

vitrocéramique Cu17 .5As27.5Te55, lǯévolution des propriétés est plus inattendue : ɏ est trois fois plus élevée que pour x = ͳͷ%, avec un coefficient Seebeck Ƚ seulement légèrement supérieur. )l est très probable que la fraction plus importante de phase Ƚ soit la principale responsable de ces modifications. Dǯautre part,  la conductivité thermique 
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marque une diminution de lǯordre de ͵Ͳ %, principalement due à lǯaugmentation de ɏ. Finalement pour x = ͳ͹,ͷ%, le facteur de mérite nǯest pas exalté non plus.  
 

Dans ces deux cas, il est difficile de dire si les fractions cristallines et la 

microstructure sont assez semblables à celui de x = 15% pour savoir si la comparaison 

entre ces trois vitrocéramiques est parfaitement cohérente. En revanche, du fait de la prédominance de la phase Ƚ-As2Te3 sur la phase Ⱦ-As2Te3 dans le premier cas et la 

présence de Cu2.72Te2 dans le second laisse fortement penser que lǯoptimisation des ces deux compositions nǯest pas susceptible de donner de meilleurs résultats que 
Cu15As30Te55. 

 

V.1.b.2 Quelques vitrocéramiques sur la ligne Cu30As10Te60-ySey  

Ne présentant lors de leur recristallisation que des phases des binaires Cu-

(Te/Se), les verres de la ligne Cu30As10Te60-ySey ont également éveillé notre intérêt : 

riche en Cu, leur résistivité est déjà intrinsèquement plus basse que celle du verre 

Cu15As30Te55, et les phases Cu-ȋTe/SeȌ promettent un abaissement dǯautant plus prononcé que leur caractère est métallique. En revanche, nous allons voir quǯune phase cristalline trop métallique nǯest pas forcément aussi avantageuse que prévu et que, 
contrairement à ce qui a déjà été observé jusquǯà maintenant, dans un verre de type p, 

un cristal de type n peut également se former, avec un effet particulièrement délétère 

sur les propriétés thermoélectriques. Dans cette partie, les vitrocéramiques des deux 

compositions Cu30As10Te57Se3 et Cu30As10Te51Se9 permettront dǯillustrer ces deux 
phénomènes. 

 

Pour la première composition, trois échantillons ont été densifiés/vitrocéramisés 

par SPS : dǯabord de manière à obtenir un verre ȋdensifié à Tg = ͶͲͺ K, ͷǯȌ et deux 
vitrocéramiques de cristallinités différentes (densifiés à 418 K pendant respectivement ͷǯ et ʹͲǯȌ.  Sur la figure V-23, sont présentées les diffractogrammes respectifs des trois échantillons ainsi quǯune image MEB du dernier montrant un répartition des zones 
cristallisées, similaire à ce qui a pu être observé dans précédemment ce chapitre. Les 

phases cristallines sont ici exclusivement des phases du binaire Cu-Te : Cu2.72Te2, CuTe ainsi quǯune phase qui nǯa pas pu être identifiée sans équivoque, mais qui ressemble à 
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une phase de type Cu2-xTe et qui montre les pics les plus fins du diffractogramme. Cette 

dernière phase pourrait être une phase métastable, peu connue, à la manière de Ⱦ-

As2Te3. 

  
Figure V-23 : Diffractogramme RX du verre (échantillon du bas) et de deux vitrocéramiques Cu30As10Te57Se3. 

Deux phases du binaire Cu-Te sont aisément identifiables tandis que la dernière, aux pics nettement plus fins 

nǯa pas été identifiée. A droite, lǯimage MEB correspondant à lǯéchantillon le plus cristallisé, montre une 

cristallisation de surface, comme précédemment (ici la phase cristalline est la plus foncée car plus riche en 

Cu). )ci cǯest la phase Cu2.72Te2 qui cristallise en premier. Les propriétés électriques ɏ et Ƚ sont tracées sur la figure V-24 en fonction de la température. 

 

 
Figure V-24 : Résistivité électrique (A), pouvoir thermoélectrique (B) et facteur de puissance (C) pour les 

verres et vitrocéramiques du système Cu30As10Te57Se3. 



 

 

 
Chapitre V : MŢŵéųŪŢŶx ţŪűũŢŴéŴ à ţŢŴŦ ťŦ ŷŦųųŦŴ ťŦ ŵŦŭŭŶųŶųŦŴ : ŷŪŵųŰŤéųŢŮŪŲŶŦŴ Ŧŵ ŤŰŮűŰŴŪŵŦŴ 

 
  

185 

Lǯévolution de la résistivité suit le schéma prévu : la diminution est drastique dès 

la cristallisation de Cu2.72Te2 puis se poursuit avec lǯapparition des deux autres phases, dont CuTe, extrêmement peu résistive ȋɏ proche de celle de Cu [168]). La suite est 

fondamentalement différente des observations habituelles : la diminution de Ƚ nǯest pas 
seulement drastique, elle montre également une transition de type de porteurs de charge. Cǯest la cristallisation de Cu2.72Te2 qui expique cette transition : cette phase est 

probablement de type n. Par la suite, on observe une légère remontée de Ƚ, indiquant 
que les phases cristallisées ont probablement des propriétés semi-conductrices de type 

p. Lǯexamen des facteurs de puissance démontre finalement que la cristallisation dǯune 
phase de type n est particulièrement destructrice, puisque pour les deux vitrocéramiques on trouve Ƚ2/ɏ inférieur à la valeur du verre initial. )l est alors inutile 
de calculer les facteurs de mérite finaux, dont on sait maintenant quǯils ne seront pas 
augmentés pour le moins du monde. 

 

Faisons maintenant le même examen pour quelques vitrocéramiques de 

composition Cu30As10Te51Se9.  La figure V-25 montre les diffractogrammes du verre 

initial (en rouge) et deux vitrocéramiques obtenues pour des temps de palier différents ȋͲǯ et ͳͲǯmin à Tg + 10K). 

 
Figure V-25 : Diffractogramme RX du verre (échantillon du bas) et de deux vitrocéramiques Cu30As10Te51Se9. 

Deux phases du binaire Cu-Te sont aisément identifiables tandis que les autres pics nǯont pas pu être 

identifiés. A droite, lǯimage MEB correspondant à lǯéchantillon le plus cristallisé, montre une cristallisation de 

surface, mais avec deux phases dont une plus claire et lǯautre plus foncée que le verre initial.  En électrons 

rétrodiffusés, cela montre quǯune des phases est constituée dǯéléments plus légers ȋou bien plus riche en Cu 

par rapport à Te, tandis que lǯautre est plus riche en TeȌ. 

On retrouve ici une cristallisation débutant par Cu2.72Te2, suivie de lǯapparition de 
CuTe et de phases non identifiables (les deux phases correspondant le mieux seraient 
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Cu2Te et Cu3Se2, avec des paramètres de maille présentant une variation importante et 

donc une maille très contrainte). La microstructure, bien que similaire (domaines 

vitreux de 10 à 100 Ɋm entourés de phase cristallineȌ, montre plus clairement lǯapparition de plusieurs phases. Les propriétés électriques, tracées sur la figure V-26 

évoluent ici de manière attendue en terme de tendance mais pas en terme de valeurs. 

 

 
Figure V-26 : Résistivité électrique (A), pouvoir thermoélectrique (B) et facteur de puissance (C) pour les 

verres et vitrocéramiques du système Cu30As10Te51Se9. La résistivité ɏ montre également une tendance drastique à la décroissance dès le début de la dévitrification, comme on peut lǯobserver sur la figure V-26-A. Cette fois-ci aucune transition de type nǯest observée pour le coefficient Seebeck, mais les valeurs finales chutent jusquǯà bien moins de ͷͲ ɊV/K. Le facteur de puissance Ƚ2/ɏ, même si il présente une évolution positive pour la première vitrocéramique, nǯatteint pas les valeurs canoniques, dépassant largement ͳͲͲ ɊW/m.K2, observées dans Cu15As30Te55. Lǯéchantillon le plus cristallisé montre à nouveau une dégradation de Ƚ2/ɏ, ɏ ne compensant pas la diminution de Ƚ. Finalement, en prenant en compte lǯaugmentation 
de la conductivité thermique pour ces vitrocéramiques, ZT ne sera pas non plus 

amélioré. 

 

Ces deux exemples illustrent un fait pas nécessairement évident au vu de lǯétude 
sur la composition Cu15As30Te55 : la dévitrification dans les verres de chalcogénures nǯest pas toujours synonyme dǯamélioration de propriétés thermoélectriques.  
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V.1.b.3  Quelles propriétés pour quelle vitrocéramique ? Conclusion sur la 

vitrocéramisation dans les systèmes vitreux thermoélectriques à base de 

chalcogénures 

Les parties précédentes ont montré deux types dǯévolution des propriétés des 
verres chalcogénures lors de leur vitrocéramisation : un type bénéfique aux propriétés 

thermoélectriques et un autre type beaucoup moins intéressant. Jusquǯà maintenant, il 
était clair que la meilleure stratégie pour développer la performance thermoélectrique 

des verres de chalcogénures était la diminution de la résistivité électrique. Cette 

diminution est acquise par vitrocéramisation, les phases cristallines étant 

systématiquement de meilleurs conducteurs électriques et la conductivité thermique nǯaugmentant pas de manière pénalisante. Toutefois, les derniers systèmes ont 
également dépeint le rôle indispensable dǯun coefficient Seebeck suffisamment élevé pour la phase cristallisée. Ainsi la cristallisation dǯune phase, si elle est trop métallique, contrairement à lǯidée avancée dès le chapitre )), ne permet pas dǯamélioration 
significative du facteur de mérite ZT.  

 Afin de préciser lǯévolution des propriétés en fonction de la cristallinité, la mise en place dǯun système modélisant les propriétés de transport électrique et thermique serait 
nécessaire. Pourtant, les vitrocéramiques sont des systèmes extrêmement 

complexes puisque,  à cause de la cristallisation non congruente, la composition du verre 

varie spatialement. Ajouté à cela, la microstructure peut être particulièrement 

alambiquée et par conséquent, particulièrement ardue à modéliser. Seul un système plus 

simple peut bénéficier de cette modélisation : les composites sont des candidats idéaux 

pour ce rôle. Dans ces matériaux, la fraction cristalline volumique et les propriétés de 

chacune des phases sont aisément contrôlables. En outre, la faible viscosité des verres 

au-dessus de Tg permet une fabrication du composite sans difficulté particulière. La partie suivante sera donc focalisée, dǯabord, sur le modèle choisi pour prédire les propriétés de composites thermoélectriques, puis sur la mise à lǯépreuve du modèle à 

travers deux exemples. 
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V.2  Modèle prédictif des propriétés thermoélectriques dans 

les matériaux composites  

Les composites rassemblant des matériaux de nature différente et pour une variété dǯapplication, la modélisation de leurs propriétés physiques ou fonctionnelles est 

un sujet en vogue depuis déjà plusieurs années. En particulier, le calcul des propriétés électriques et thermiques dans les composites reste un problème qui nǯest pas trivial. La théorie des milieux effectifs ȋTMEȌ est lǯune des théories utilisée pour tenter dǯapporter 
des solutions. Introduite par Bruggeman en 1935 [169], afin de calculer les constantes 

diélectriques de matériaux inhomogènes, elle a été ensuite utilisée avec succès par 

Landauer dès 1952 pour prédire la conductivité électrique de mélanges métalliques 

inhomogènes [170] (citée plus de 1200 fois !Ȍ. Aujourdǯhui, une autre version, introduite 
par Odelevskii [171] est également appliquée à la conductivité thermique [172]. Afin de 

prédire le facteur adimensionnel ZT, seule la modélisation du pouvoir thermoélectrique, Ƚ, manquait encore.  
 

Récemment, J.Sonntag parvint à appliquer la TME à ce coefficient de transport avec succès, dǯabord dans des composites métalliques [173, 174], puis ensuite directement à 

des mélanges semi-conducteurs/métal [175, 176]. Dǯautres modèles prédictifs pour Ƚ, on également été développés directement depuis les équations de transport dǯOnsager 
[177] mais seulement pour des géométries très particulières. Appliquées à un système 

reproduisant ces conditions microstructurales [178], ce dernier montre lǯimpossibilité dǯaugmenter le facteur ZT dans des composites constitués de deux matériaux. Nous allons montrer que la TME appliquée à ɏ, Ƚ et ɉ prédit le contraire, sous couvert de 
certaines hypothèses micro-structurales que nous rappellerons. Nous testerons ensuite 

ce modèle, sur des composites tests inspirés des parties précédentes, afin de mettre en 

avant les corrections nécessaires à son exploitation. 
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V.2.a Bases théoriques du modèle développé selon la théorie des milieux 

effectifs et applications à la thermoélectricité 

Nous ne détaillerons pas précisément la dérivation des équations que nous 

utiliserons ici : la littérature précédemment citée pourra servir de base à celui ou celle 

qui voudrait développer ses connaissances de la TME. Cette dérivation se base 

principalement sur une approximation qui considère que chaque grain dǯune des phases 
baigne dans un milieu effectif constitué de toutes les phases, arrangées de manière 

aléatoire, et caractérisé par des coefficients de transport macroscopiques, les propriétés 

effectives. La continuité des flux et des champs entre un grain et le milieu effectif permet alors dǯaccéder, pour une propriété χ, à la relation : 

o‘ χe et χi représentent la propriété χ associée respectivement au milieu effectif et à la phase i, φi la fraction cristalline volumique de la phase i et n la dimensionnalité du 

système (qui sera 3 dans notre cas). Cette formule considère ici un modèle de sphères 

dures (donc de grains isotropes) mais peut-être adaptée afin de prendre en compte lǯanisotropie et lǯarrangement aléatoire des grains dǯune phase ou dǯune autre [179]. Il 

est remarquable que cette équation seule prédise un seuil de percolation (à 33% dans le cas dǯun composite isolant-métal). Ce seuil est connu pour être surestimé dans le cas des 

sphères dures. La théorie de la percolation, dérivant dǯautres aspects, donne la limite 
correcte dans ce cas  ȋ≈ ͳ͸% Ȍ [180]. 

 Nos systèmes ne respectant pas nécessairement lǯapproximation des sphères dures, nous nǯutiliserons pas dǯéquations plus développées pour placer finement le seuil de percolation pour le moment. Dǯaprès [170] et [171], il est possible dǯappliquer directement cette formule à la conductivité électrique σ = ͳ/ɏ et à la conductivité thermique ɉ, donnant pour une phase vitreuse et une phase cristalline :  

 

 

 

 ∑߮௜ ߯௜ − ߯௘߯௜ + ሺ݊ − ͳሻ߯௘௜ = Ͳ (V.3)  

 ߮௖ �௖ − �௘�௖ + ʹ�௘ + ሺͳ − ߮௖ሻ �௩ − �௘�௩ + ʹ�௘ = Ͳ (V.4)  

et ߮௖ ௖ߣ − ௖ߣ௘ߣ + ௘ߣʹ + ሺͳ − ߮௖ሻ ௩ߣ − ௩ߣ௘ߣ + ௘ߣʹ = Ͳ (V.5)  
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o‘ φc est la fraction cristalline volumique, σc, σv ,σe respectivement les conductivités électriques de la phase cristalline, de la phase vitreuse et du milieu effectif, ɉc, ɉv, ɉe, 

respectivement les conductivités thermiques de la phase cristalline, de la phase vitreuse 

et du milieu effectif. Pour le pouvoir thermoélectrique, Sonntag [176] utilise ingénieusement le flux dǯentropie pour dériver sa relation  dans laquelle le paramètre effectif nǯest plus Ƚ seul mais devient ɉ/Ƚ. On obtient alors la formule :  

 

 A partir de ces trois formules et des paramètres ɏ, Ƚ et ɉ de chacune des deux 
phases impliquées, il est possible de remonter au facteur de mérite ZT et de le tracer en 

fonction de la fraction cristalline. Dans notre cas, avec une phase cristalline, enrobée dans une phase vitreuse, le calcul nǯest pas nécessaire pour savoir que le ZT du 
composite sera meilleur que celui de la phase vitreuse seule. Lǯintérêt est de savoir si lǯassociation des deux phases peut aboutir à un facteur de mérite résultant supérieur à chacun des deux ZT. Cette équation, à travers les trois équations de la TME pour Ƚ, ɏ et ɉ 
dépend de six paramètres : les trois propriétés de chacune des deux phases.  

 En réalité, on peut choisir de réduire chaque quotient par χc o‘ χv (on choisit de diviser par χc qui devient alors la valeur de référence), et on obtient une équation dont le 

seul paramètre relatif aux phases seules devient le rapport des propriétés des deux 

phases :  

o‘ χer = χe/χc ȋcǯest la propriété effective réduiteȌ, χv/c=χv/χc, (le rapport des deux propriétésȌ et φc est la fraction volumique de phase cristalline. On se place en fait dans 

un calcul relatif à la phase cristalline. En réalisant cette opération pour les trois propriétés, il ne reste plus que trois inconnues ȋles ratios ɏv/c, Ƚv/c et ɉv/c) desquelles dépend la possibilité dǯaméliorer le ZT de la phase cristalline ZTc. Les calculs pour toutes 

les propriétés en fonction de la fraction cristalline ont ensuite été programmés sur le 

 ߮௖ ௖ߙ௖ߣ − ௖ߙ௖ߣ௘ߙ௘ߣ + ʹ ௘ߙ௘ߣ + ሺͳ − ߮௖ሻ ௩ߙ௩ߣ − ௩ߙ௩ߣ௘ߙ௘ߣ + ʹ ௘ߙ௘ߣ = Ͳ (V.6)  

 ߮௖ ͳ − ߯௘௥ͳ + ʹ߯௘௥ + ሺͳ − ߮௖ሻ ߯௩/௖ − ߯௘௥߯௩/௖ + ʹ߯௘௥ = Ͳ (V.7)  
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logiciel Matlab. La figure V-27 montre lǯévolution du facteur de mérite ZT dǯun composite imaginaire, en faisant varier les deux rapports ɉv/ɉc et Ƚv/Ƚc, de manière à 

observer un maximum de ZT qui nǯest pas à une fraction cristalline de ͳͲͲ%. 
 

 
Figure V-27: Évolution du ZT calculé en fonction des rapports λv/λc et Ƚv/Ƚc, pour un composite imaginaire. 

 

Un premier aperçu de ces résultats établit plusieurs constantes : en dessous du 

seuil de percolation de la phase cristalline (33%),  soit au dessus de 67% de phase vitreuse, le facteur ZT, très faible nǯévolue pas ou très peu. Cǯest après la percolation de la phase cristalline quǯune augmentation importante se produit, avec la présence dǯun maximum ou non, dépendant des ratios ɉv/ɉc et Ƚv/Ƚc. Lǯaugmentation de Ƚv/Ƚc déclenche une importante augmentation du maximum, tandis que la diminution de ɉv/ɉc 

décale le pic de ZT vers des fractions cristallines plus importantes, et vers des valeurs légèrement plus hautes. Lǯévolution selon le ratio ɏv/ɏc nǯest pas tracée, et pour cause : 

elle est imperceptible !! Selon le modèle, la résistivité de la phase vitreuse nǯa pas dǯinfluence. 
Dans ce cadre précis, on peut le comprendre qualitativement, car le pic de ZT se 

place au dessus du seuil de percolation, là où les propriétés électriques ne sont régies 

que par la phase la moins résistive.  
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Figure V-28 : Évolution de lǯaugmentation de ZT ȋen %, en bleuȌ et de la position du maximum en fraction 

cristalline ȋen %, en rougeȌ selon les trois ratios Ƚv/Ƚc, λν/λc et ρv/ρc. Le coefficient Seebeck étant le 

paramètre ayant le plus dǯinfluence, les variations des autres ratios sont tracées pour deux ratios de 

coefficients de Seebeck différents (5 et 10). Les ratios ont été tracés en fonction des valeurs cohérentes pour 

une phase vitreuse et une phase cristalline. Ainsi, même si une augmentation sensible est visible pour ρv/ρc < 

3000, il ne faut pas oublier que les ratios de pouvoir thermoélectriques sont à 5 ou 10 en faveur du verre, 

donnant au verre des propriétés meilleures que celle du cristal (voir la courbe rouge en pointillé).  

Dans la figure V-28, nous avons étudié lǯévolution du pic de ZT en intensité ȋcǯest-

à-dire le pourcentage dǯaugmentation par rapport à ZTc), en bleu sur chacune des figures 
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et sa position en terme de fraction cristalline (qui ne peut descendre en dessous de 

33%) en rouge. 

Les premières courbes donnent lǯévolution selon les pouvoirs thermoélectriques : jusquǯà Ƚv/Ƚc ≈ ʹ, aucune amélioration nǯest visible, mais devient de plus en plus 
importante à mesure que ce ratio augmente. Le maximum de ZT se déplace également 

vers des fractions cristallines plus basses, asymptotiquement vers 40 %. Les ratios de conductivité thermique montrent, quant à eux, la nécessité dǯobtenir un ratio ɉv/ɉc, le plus bas possible, non pas pour le maximum de ZT qui nǯévolue pas beaucoup mais pour 
la position de ce maximum qui tend vers 33% avec la diminution du ratio. Pour les résistivités électriques, le ratio ne montre pas de caractère strictement requis. Cǯest la 
force du modèle : seules les propriétés au-dessus du seuil de percolation sont 

déterminantes. On pourra faire la remarque quǯil est particulièrement surprenant dǯobtenir un ZT qui nǯest pas encadré numériquement par les ZT des deux phases. En effet, la TME est basée sur ce fait précis quǯon obtient des propriétés effectives 
« moyennes » des deux phases. Mais ici, cǯest toujours vérifié par chacune des trois propriétés impliquées. Seulement ce ne sont pas ɏ, ɉ et Ƚ à qui on applique la TME mais ɏ, ɉ et ɉ/Ƚ : il en découle alors une évolution différente de Ƚ par rapport aux deux autres 
propriétés, donnant alors naissance à un maximum.  

 

 En observant ces résultats, la combinaison verre chalocogénure/phase cristalline 

thermoélectrique se révèle correspondre parfaitement aux critères pré-requis : le 

contraste de coefficient Seebeck peut être grand (il existe des verres de chalcogénures pour lesquels  Ƚ >ͳmV/K à ͵ͲͲKȌ et de plus la conductivité thermique de ces verres est 
inférieure à 0,3 W/m.K, donnant finalement un bon accord avec les besoins du modèle 

(puisque les valeurs de résistivité ne sont pas importantes). 

 

V.2.b Mise à l’Ġpƌeuve du ŵodğle thĠoƌiƋue paƌ la ƌĠalisatioŶ de Đoŵposites 

verre de chalcogénure/phase cristalline thermoélectrique 

Afin de tester la validité du modèle introduit dans la partie précédente, il nous a 

fallu choisir des matériaux tests. La première phase cristalline, devant être plutôt performante à température ambiante, le choix dǯune phase Bi0,4Sb1,6Te3 de type p sǯest 
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imposé naturellement. Ce matériau, produit dans notre équipe et densifié par SPS, 

possède les propriétés suivantes dans la direction perpendiculaire à la direction de 

pressage à ͵ͲͲK : ɏ = ͹,͵ Ω.m, Ƚ = ͳ͸Ͷ ɊV.K et ɉ = ͳ,Ͷ W/m.K. Notons que dans la 
direction parallèle au pressage, la plupart de ces propriétés différent en raison du 

caractère anisotrope de la structure cristalline. Ainsi, les mêmes propriétés valent 

respectivement : ɏ = ͳͲ Ω.m, Ƚ = ͳ͸Ͷ ɊV.K et ɉ = 1,1 W/m.K, dans cette dernière direction. Clairement, les verres que nous avons étudiés jusquǯà maintenant ne sont pas 
adéquats pour deux raisons principales :  

- les ratios essentiels (relatifs au pouvoir thermoélectrique et à la conductivité 

thermique) sont trop faibles pour les verres Cu-As-Te, si on veut obtenir un bon 

contraste entre le ZT de la phase cristalline et le ZT maximale du composite, 

- le ternaire Bi0,4Sb1,6Te3  possède une structure cristalline similaire à la phase Ⱦ-

As2Te3. Les composites, que nous densifions par SPS à des températures de lǯordre de ͳͶͲ°C, voient alors la croissance de la phase Ⱦ-As2Te3 directement sur la phase BiSbTe, 

ne permettant alors pas la fabrication dǯun composite simplement biphasé. 
 La recherche dǯun verre de chalcogénure adéquat pour ce travail nous a dirigé 

vers le système Si-As-Te. En particulier, nous avons retenu la composition Si10As15Te75 . 

Ce matériau présente une température de transition vitreuse, Tg =383 K et une 

température de cristallisation, Tc =448 K comme le montre  la figure V-29.  

 

 
Figure V-29 : Analyse calorimétrique DSC du verre Si10As15Te75.  Les températures de transition vitreuse et de 

cristallisation sont respectivement de 380 et 453 K. Dǯaprès [158, 181], les propriétés électriques de Si10As15Te75 à 300K  sont les suivantes : ɏ =  ͵͵ͻ Ω.m et Ƚ =ͳ.Ͷ mV/K. Nous avons mesuré la conductivité thermique, ɉ, de cette 
composition séparément, qui vaut  ɉ = Ͳ,ͳ͹ W/m.K à lǯambiante. 
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Le modèle présenté auparavant ne prenant pas en compte la qualité des 

interfaces entre les deux phases, nous avons choisi dǯadjoindre un second composite à 
Bi0,4Sb1,6Te3 : Si10As15Te75. )l sǯagit du composite Ⱦ-As1.985Te3Sn0.015 : Si10As15Te75, dont la phase cristalline est issue dǯune étude de dopage de la phase Ⱦ-As2Te3  par Sn et 

présentée en annexe B. Dans ce dernier composite, la phase cristalline, à base dǯéléments 
du verre, est supposée montrer de meilleures interfaces que dans le cas de Bi0,4Sb1,6Te3.  

V.2.b.1 Les composites Bi0,4Sb1,6Te3 : Si10As15Te75 

Nous avons réalisé une série de composites Bi0,4Sb1,6Te3 : Si10As15Te75 par SPS, 

pour neuf fractions cristallines différentes : 10, 15, 20, 25, 30, 35, 40, 45 et 50 % de 

phase Bi0.4Sb1.6Te3. Ces échantillons ont été densifiés par SPS, après mélange des 

poudres (mélange réalisé par broyage manuel), à ͳ͵ͷ°C pendant ͷǯ pour chacune des fractions cristallines φc. Le frittage nǯétant alors pas optimal pour chacun des φc, la 

densité relative de ces composites varie, avec des optimaux à basse fraction cristalline, 

comme tracé sur la figure V-30. 

 

 
Figure V-30 : Évolution de la densité et de la densité relative des échantillons en fonction de la fraction 

cristalline volumique pour les composites Bi0,4Sb1,6Te3 : Si10As15Te75. 
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Figure V-31 : Évolution de la répartition des deux phases, vue par tomographie X, sur quelques tranches selon 

lǯaxe perpendiculaire à la direction de pressage. Les fractions cristallines correspondant à chaque image sont 

inscrites en dessous dans lǯordre cristal-verre. Les taches observées sur quelques images proviennent 

dǯartefacts de reconstruction numérique du signal. Visuellement, lǯaugmentation de phase cristalline ȋphase 

plus claire) est évidente, mais le contraste entre les deux phases est peu marqué. Une largeur de tranche 

représente environ 1 mm. 

La densification étant dépendante de la déformation visqueuse du verre, il est logique que la densité relative diminue avec lǯaugmentation de φc. Sur cette série de 

composites, quelques fractions cristallines ont été sondées par tomographie X 

(initialement afin de mettre des bornes au seuil de percolation effectif de la phase cristallineȌ, révélant la microstructure et la répartition des phases à lǯéchelle de la 
centaine de microns. La figure V-31 présente quelques tranches des données obtenues, 

pour les fractions cristallines sondées. Ce type dǯanalyse restant globalement 
« macroscopique », plusieurs échantillons ont également été analysés par MEB. La figure 

V-32 présente ainsi quelques clichés à différentes échelles pour φc = 40%.  
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Figure V-32 : Images MEB du composite Bi0,4Sb1.6Te3-Si10As15Te75, pour φc = 40%, à différentes échelles. 

La répartition de la phase cristalline est beaucoup plus clairement définie que 

dans le cas de la tomographie. La structure observée est multi-échelle, montrant des agglomérats de phase cristalline de taille pouvant aller jusquǯà ͳͲͲ Ɋm dans la direction 
perpendiculaire au pressage : la microstructure est alors assez clairement orientée. Un 

examen minutieux des images à plus fort grossissement montre également des grains de taille micrométrique, participant vraisemblablement à la percolation. Lǯévaluation de la 
percolation par tomographie X ne pourra donc pas prendre en compte ces grains. On 

observe, en outre, une texturation pour certains grains cristallins (comme visible sur lǯimage en bas à droite de la figure V-32). Cette texturation peut provenir de deux effets : 

les grains peuvent être agglomérés sous la pression du SPS par le verre environnant, 

mais cela peut également provenir du matériau Bi0,4Sb1,6Te3  initial, fritté initialement par SPS avant dǯêtre réduit en poudre pour les besoins de cette étude. 
Vraisemblablement, les deux effets jouent un rôle ici. 
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Les quatre graphiques de la figure V-33 comparent les propriétés 

thermoélectriques mesurées expérimentalement avec les propriétés prédites par le 

modèle basé sur la TME pour 300 et 375 K et pour les directions parallèle et 

perpendiculaire à la direction de pressage de la phase initiale Bi0,4Sb1,6Te3. 

 

 

 
Figure V-33 : Comparaison des propriétés prédites par le modèle et des valeurs expérimentales réellement 

mesurées. En (A), la résistivité électrique, en (B), le pouvoir thermoélectrique, en (C), la conductivité 

thermique et en (D), le facteur de mérite ZT. Ces propriétés sont explicitées pour deux températures  (300 et 

375K) ainsi que pour les deux directions relatives aux propriétés de la phase cristalline native. Les courbes 

en trait plein représentent la direction perpendiculaire tandis que les courbes en trait pointillé, la direction 

parallèle. 

La comparaison des prédictions avec les données expérimentales montre 

clairement une forte incohérence entre les deux. Lǯexamen des propriétés électriques ɏ et Ƚ suggère un seuil de percolation notablement plus bas que les ͵͵% prédits par la 
TME (sans toutefois indiquer précisément si chacune des propriétés possèderait le 

même seuil de percolation – au sens mathématique du terme). La conductivité 

thermique, de son côté, montre une sous-estimation intéressante qui peut, au delà du 

problème de la percolation, signifier que la microstructure ou les interfaces possèdent 

un rôle important, ignoré du modèle basé sur la TME. Finalement, de manière évidente, 
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le ZT ainsi prédit ne montre aucun maximum sur la gamme sondée et suggère une montée lente jusquǯà  ZT = ZTc pour φc = 100%. 

 

Ce problème du seuil de percolation, déjà évoqué précédemment, peut être contourné à lǯaide de modèles généralisés de la TME, faisant la synthèse de cette théorie 
et de la théorie de la percolation elle-même [179, 180] [182]. Selon ces approches [179, 

182], une propriété de transport ou mécanique χ dǯun composite cristal-verre par 

exemple, peut-être évaluée, de manière générale, selon la formule suivante : 

 o‘ φc représente la fraction cristalline χc, χv et χe représentent respectivement les 

propriétés du cristal, du verre et la propriété effective, A un coefficient dépendant du 

seuil de percolation et t un coefficient dépendant de lǯanisotropie des grains. Le 
coefficient A est égal à  (1- φp)/ φp  o‘ φp  est le seuil de percolation réel. Ce seuil de 

percolation φp peut être grossièrement évalué de manière expérimentale (par exemple 

par tomographie X, on peut lui mettre des bornes numériques). Le facteur t quant à lui dépend à la fois de lǯanisotropie des grains et de leur orientation : il ne peut donc pas 

être calculé a priori. Par conséquent, ces deux facteurs devront être ajustés aux données 

expérimentales. A priori, ces deux paramètres déterminants ne dépendent par 

fortement de la température [182]. Disposant des données entre 300 et 375K, il devrait alors être possible dǯutiliser deux températures différentes afin dǯaccorder ces deux 
paramètres ensemble. 

 Afin dǯobtenir des résultats cohérents, les paramètres t et φp doivent 

naturellement converger pour les trois propriétés. Dans notre cas, nous avons choisi dǯaccorder préférentiellement la résistivité ɏ ȋpuisque le travail de Mc Lachlan [179, 

182] est expérimentalement vérifié sur cette propriété) puis de procéder à une vérification sur ɉ et ensuite sur Ƚ. )l faut toutefois noter que si lǯutilisation de la TME 
généralisée est parfaitement légitime pour la conductivité thermique, son utilisation pour ɉ/Ƚ ne lǯest peut-être pas tout autant. La figure V-34 montre les courbe optimisées pour ɏ à ͵ͲͲ et ͵͹ͷ K ainsi que les courbes obtenues pour ɉ avec les mêmes paramètres t et φp.  

 ߮௖ ߯௖ଵ/௧ − ߯௘ଵ/௧߯௖ଵ/௧ + .ܣ ߯௘ଵ/௧ + ሺͳ − ߮௖ሻ ߯௩ଵ/௧ − ߯௘ଵ/௧߯௩ଵ/௧ + .ܣ ߯௘ଵ/௧ = Ͳ (V.8)  
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Figure V-34 : Modélisation de la résistivité électrique ρ ȋAȌ et de la conductivité thermique λ ȋBȌ à partir de la 

TME généralisée pour t =ʹ et φp = 0.16 (en trait plein), au coté des données expérimentales (marqueurs 

circulaires) pour 300 et 375K. Pour la conductivité thermique, le trait plein représente la prédiction dans le 

cas de la conductivité thermique de Bi0,4Sb1.6Te3  calculée à partir de la résistivité obtenue par le fitting de ρ. 

Le trait pointillé représente un meilleur accord mais avec une conductivité thermique de réseau plus basse.  Pour  le seuil de percolation φp, nous avons choisi dǯutiliser la valeur de ͳ/͸ ≈ 
16% prédite par la théorie de la percolation (et non infirmée par lǯétude de tomographie X qui semble montrer que φp est au maximum égal à 20%, si lǯon prend en compte lǯabsence de prise en compte des motifs de taille inférieure à quelques microns) et dǯajuster t. Les reconstructions 3D pour les composites de fractions cristallines 10, 20 et 

30% sont représentées sur la figure V-35. 

 



 

 

 
Chapitre V : MŢŵéųŪŢŶx ţŪűũŢŴéŴ à ţŢŴŦ ťŦ ŷŦųųŦŴ ťŦ ŵŦŭŭŶųŶųŦŴ : ŷŪŵųŰŤéųŢŮŪŲŶŦŴ Ŧŵ ŤŰŮűŰŴŪŵŦŴ 

 
  

201 

         
Figure V-35 : Reconstructions spatiales de la distribution de la phase cristalline dans la matrice vitreuse 

(transparente), obtenue à partir des données de tomographie X, pour les fractions 10, 20 et 30%,  

respectivement de gauche à droite. Même si il est moins évident de juger sur une image que sur une 

animation, la fraction cristalline la plus basse ne présente pas visuellement de signes de percolation, tandis 

que cela semble acquis pour celle de 30%. Il est difficile de juger pour la fraction cristalline centrale du fait de 

lǯabsence des motifs de taille micronique, trop petits pour la résolution de lǯappareil. Les représentations ont 

été réalisées pour des volumes dǯenviron Ͷ x Ͳ,ͷ x Ͳ,ͷ mm. 

 

 Cependant, lǯaccord plutôt mauvais sur la résistivité électrique nous a enjoint à 
considérer une variation légère dans la résistivité de la phase cristalline. En posant ɏBiSbTe à ʹͷ ɊΩ.m ȋsans considérer les directions parallèles ou perpendiculairesȌ et t à 2 ȋsynonyme dǯune anisotropie assez marquéeȌ, lǯaccord obtenu est très satisfaisant. Cette 
augmentation de la résistivité pourrait être justifiée par un dopage de la phase cristalline par lǯun des éléments de la matrice vitreuse ȋmême si le rôle des interfaces est encore à déterminerȌ. Nous avons déjà rencontré ce phénomène avec lǯélément Cu dans le cas dǯun composite de même phase cristalline et de phase vitreuse CuAsTe. Un 
gradient de propriété peut aussi exister dans les grains de BiSbTe, qui ne sont 

probablement pas homogènes.  Lǯutilisation de t = ʹ et φp = 1/6 permet de simuler une courbe pour la conductivité thermique également. Parallèlement, on nǯaura pas oublié 
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de diminuer ɉ du fait de lǯévolution de la résistivité électrique, à travers la contribution électronique. La diminution de ɉ doit être alors dǯenviron Ͳ,ͷ W/m.K, mais les courbes 
ainsi modélisées (en trait plein sur la figure) montrent encore une surestimation visible. )l faut encore descendre la conductivité thermique dǯau moins Ͳ,ʹ W/m.K avant dǯobtenir un bon accord avec les données expérimentales. Deux justifications pourraient 
être apportées à cette diminution : lǯabaissement de la conductivité thermique liée au réseau à cause du dopage de BiSbTe ou bien la densité dǯinterfaces présente dans le 

composite. En effet, la TME, aussi bien que sa version généralisée ne prennent pas en compte les interfaces et il y a fort à parier que leur rôle nǯest pas anodin pour la diffusion 
des phonons et des porteurs de charge, du fait de la microstructure observée (particules de tailles ͳ à ͳͲͲ ɊmȌ. 

 

La figure V-36 compare la courbe de pouvoir thermoélectrique prédite par la TME avec la meilleure optimisation des paramètres φp et t de la généralisation. Même si lǯaccord est meilleur pour t = ͳ et φp = 0,05, la prédiction est encore loin des propriétés 

mesurées. De plus, on ne retrouve pas les paramètres utilisés pour les deux autres 

propriétés, ce qui met un doute sérieux quant à la validité de ces équations dans le cas 

du coefficient Seebeck. Il y fort à parier que la grande différence entre les deux 

coefficients Seebeck fait sortir le modèle des approximations de dérivation. En outre, lǯeffet de filtrage électronique du aux barrières de potentiel entre les grains peut 
également jouer un rôle non négligeable. Finalement, ce système type de composite ne 

permet pas de confirmer la validité du modèle de la TME pour la prédiction de ZT, mais, parallèlement, ne met pas un point final à lǯamélioration possible de ZT dans les 
composites. 
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Figure V-36 : Modélisation du coefficient Seebeck  par la TME (en trait plein) et par la TME 

généralisée ȋen trait pointilléȌ pour la meilleure optimisation ȋà t=ͳ et φp= 0.05). Il est clair que cette 

dernière optimisation montre un accord encore douteux avec les données expérimentales 

(marqueurs circulaires). 

Cette étude, basée sur une seule paire verre/cristal doit être complétée par lǯutilisation dǯune autre phase cristalline, afin dǯen retirer des indices, quant à lǯimportance des paramètres dǯajustement de la TME généralisée ainsi que du rôle des 

interfaces. Nous avons donc poursuivi, en conservant la même phase vitreuse, avec son association à une phase dopée Ⱦ-As1.985Sn0.015Te3 qui présente des propriétés plutôt 

similaires à celles de Bi0,4Sb1,6Te3, mais une composition assez différente qui, du point de 

vue élémentaire, devrait engendrer des interfaces de meilleure qualité. 

V.2.b.2  Les composites β-As1.985Sn0.015Te3 : Si10As15Te75  La phase Ⱦ-As1.985Sn0.015Te3, de même pouvoir thermoélectrique que la phase 

Bi0,4Sb1,6Te3 ȋcǯest-à-dire environ 160 ɊV/KȌ, présente une conductivité thermique 
sensiblement réduite (en moyenne 0,6 W/m.K), impactant sur la résistivité électrique selon la même tendance ȋenviron ͶͲ ɊΩ.mȌ. La fabrication par SPS a été réalisée dans les 
mêmes conditions que pour les composites précédents mais pour un nombre de 

fractions cristallines réduit : ͳͲ, ʹͲ, ͵Ͳ, ͶͲ et ͷͲ%. Lǯévolution en densité est également 
similaire, avec des tendances pour la densité relative dépendant de la fraction cristalline. 

Les propriétés de conductions électrique et thermique mesurées ainsi que plusieurs 
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simulations basées à la fois sur la TME et sur sa version généralisée sont tracées dans la 

figure V-37. 

 
Figure V-37 : Comparaison des propriétés prédites par le modèle de la TME généralisée et des valeurs 

expérimentales réellement mesurées. En (A), la résistivité électrique et en (B), la conductivité thermique. Les 

courbes bleues représentent  les accords obtenus pour la TME simple (en trait plein dans la direction 

perpendiculaire et en trait pointillée la direction parallèleȌ.  La courbe verte claire pour t =ʹ et φp=16%, et la 

courbe vert foncé, optimale, pour t=ʹ,ͷ et φp=10%. Lǯaccord obtenu sur la résistivité électrique ɏ est, à nouveau, satisfaisant, mais 
pour des paramètres différents de ceux obtenus précédemment : φp = 10% et t = 2,5 ; 

suggérant un seuil de percolation plus bas et une anisotropie plus forte. Cette fois-ci le 

seuil de percolation est considérablement plus difficile à délimiter du fait du contraste 

de phase extrêmement faible pour ces deux phases, empêchant ainsi une analyse par tomographie X et une mauvaise qualité dǯimages MEB en BSE. Le seuil de percolation plus bas, pourrait provenir de la granulométrie de la poudre. Dǯautre part, le facteur dǯanisotropie, parallèlement à lǯorientation des grains qui nǯest pas supposée changer, pourrait provenir simplement dǯune anisotropie légèrement plus forte de la phase elle-
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même. Cette fois-ci, nul besoin de modifier les propriétés de la phase cristalline afin dǯobtenir un accord très satisfaisant à la fois pour ɏ et ɉ. En outre, en portant attention 
aux courbes modèles de la TME généralisée (en vert clair et foncé) pour la conductivité 

thermique, on constate que la différence, pour deux paramètres différents, est minimale. 

On retrouve ici que pour des propriétés peu éloignées (inférieur à un ordre de grandeurȌ la TME généralisée peut être approximée par le modèle simple. Cǯest dǯailleurs pour cette raison que lǯaccord avec les mesures du pouvoir thermoélectrique 

ne conviennent pas : dans ce cas, pour des Ƚ peu différents, le modèle de la TME est une bonne approximation mais le cas général nǯest pas correctement décrit pas la version 
généralisée et demande un développement plus profond. La figure V-38 illustre à nouveau le manque dǯaccord entre lǯexpérience et les calculs. 

 

 
Figure V-38 : Comparaison entre les propriétés mesurées (marqueurs rouges) et les prédiction de la TME (en 

bleu, perp/trait plein, par/trait pointillé) et de la TME généralisée pour t =ʹ et φp=16%, en vert claire et, pour 

t =ʹ,ͷ et φp=ͳͲ% en vert foncé. Le meilleur accord, bien quǯencore médiocre, est à nouveau obtenu pour t = 1 

et φp=5% et est tracé en rouge. 

V.2.b.3  CoŶclusioŶs suƌ l’iŶtĠƌġt de la TME et de ses dĠƌivĠs eŶ 

thermoélectricité  

Finalement, même si les propriétés de conductions électrique et thermique sont 

aisément modélisables, aussi compliquée la microstructure soit-elle, le coefficient Seebeck reste lǯobstacle majeur à la prédiction directe du facteur de mérite ZT dans les 
matériaux composites thermoélectriques. Bien sur, lǯapplicabilité du travail de Sonntag 
[176] nǯest pas mise en doute pour une microstructure idéale et des propriétés assez 
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peu éloignées pour les deux phases. Mais dans le cas de matériaux biphasés verre/cristal à la microstructure complexe, il nǯest pas encore possible dǯobtenir un modèle prédictif robuste. Toutefois, le développement dǯun modèle prédictif basé sur la TME de ZT ne 

semble pas complètement hors de portée, le point le plus important étant probablement 

la prise en compte du rôle des interfaces. 
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CONCLUSION 

A lǯorigine de ce projet, ce sont les résultats préliminaires obtenus pour quelques 
composés vitreux du système ternaire Cu-As-Te, sǯappuyant sur le facteur de puissance, 
qui nous ont paru encourageants [2]. Une telle classe de matériaux dont la conductivité 

thermique est naturellement très basse, comme requis en thermoélectricité, méritait une étude plus approfondie. Cǯest dans cette optique que sǯest inscrit le projet VTG ȋpour 
Verres ThermoGénérateurs), dans le cadre duquel cette thèse a été réalisée, son but étant dǯapprofondir deux voies dǯamélioration des verres de chalcogénures du point de vue thermoélectrique. Cǯest ainsi que lǯétude a été divisée en deux parties majeures : dǯun côté, lǯétude des propriétés des verres en fonction de leur composition et de lǯautre, 
leur vitrocéramisation. 

 

Ce travail a montré que dans les verres de chalcogénures, seule la résistivité 

électrique semble être un réel désavantage du point de vue de la thermoélectricité. La 

meilleure stratégie pour abaisser les valeurs de résistivité consiste à incorporer des éléments métalliques comme le cuivre. Avec lǯintroduction de Cu, la conductivité thermique nǯévolue pas et le coefficient Seebeck nǯest que légèrement détérioré menant 
à des facteurs de mérite ZT améliorés. Toutefois, comme classiquement mis en avant en 

thermoélectricité, des compromis doivent être faits pour optimiser les propriétés du 

matériau (dans les matériaux cristallisés traditionnels, un gain sur la résistivité 

électrique se traduit par une détérioration de la conductivité thermique ou du pouvoir 

thermoélectrique). Ici le dopage par un élément métallique dont la conséquence favorable est lǯabaissement de résistivité électrique détériore fortement la stabilité du 
matériau vis-à-vis de la cristallisation. La substitution partielle de Te par Se permet dǯaméliorer légèrement ce paramètre sans trop impacter les propriétés 
thermoélectriques. Finalement, les meilleurs ZT obtenus pour le système étudié Cu-As-

Te sont compris entre 0,01 et 0,1, avec un maximum à 0,08 à 375K, pour le composé 

vitreux Cu30As10Te54Se6. Contrairement aux affirmations des études préliminaires (qui sǯappuyait seulement sur le facteur de puissance, la conductivité thermique nǯayant 
jamais été mesurée), les ZT obtenus pour les verres restent décevants car inférieurs à 

0,1 et ne peuvent prétendre concurrencer les matériaux thermoélectriques actuels. 
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 La vitrocéramisation dans les verres de chalcogénures a, en revanche, montré des 

résultats plus encourageants, avec des facteurs ZT supérieurs à 0,1 pour des 

vitrocéramiques du composé Cu15As30Te55 (proche de 0,2 à 375K). En outre, plusieurs étapes dǯoptimisation restent à réaliser, notamment des étapes dǯoptimisation de la microstructure, laissant penser quǯil est possible dǯaméliorer encore légèrement ces 
propriétés. Ce travail sur la microstructure devra également être accompagné dǯune 
étude sur une modification fine de la composition, dans le but de cristalliser 

préférentiellement certains phases, tout en optimisant les propriétés de la phase 

vitreuse. En effet, les propriétés de la  phase cristallisée sont essentielles pour optimiser 

les propriétés de la vitrocéramique finale. Il est même possible de faire croître des phases métastables et peu connues, comme la phase Ⱦ-As2Te3, qui pourraient sǯavérer 
être intéressantes pour la thermoélectricité en tant que telles.  

 

 Lǯinfluence directe des propriétés de chacune des phases sur les propriétés 
matériau biphasé (verre/cristal) est toutefois difficile à appréhender. Même si des 

modèles satisfaisants ont pu être mis en place pour prédire la résistivité électrique et la 

conductivité thermique de composites, en fonction de la fraction cristalline, une 

modélisation fidèle du pouvoir thermoélectrique nous échappe encore. Un modèle 

complet, prenant en compte à la fois chacune des propriétés et la microstructure, permettrait alors de prédire le facteur ZT de nǯimporte quel matériau biphasé, et servirait de guide à lǯélaboration de matériaux aux performances thermoélectriques 
accrues (même pour des mélanges de matériaux connus). Mais franchir cette étape 

demande encore des efforts théoriques importants. 

 

 Le travail réalisé ici, même sǯil nǯapporte pas de réelles avancées au monde de la thermoélectricité en termes de performances, contribue à lǯapprofondissement de la 
compréhension des propriétés électriques et thermiques dans les systèmes désordonnés 

qui sont souvent peu étudiés. Actuellement, la nécessité de diminuer la conductivité 

thermique des matériaux thermoélectriques dirige le domaine vers des matériaux aux 

structures de plus en  plus désordonnées. Les conclusions obtenues ici pourront être 

utilisées pour mieux appréhender les conséquences impliquées par le désordre structural sur les propriétés thermoélectriques dans lǯavenir du domaine, et peut-être, 
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pour proposer de nouvelles stratégies pour le développement de matériaux 

thermoélectriques. Les composites thermoélectriques représentent également une 

nouvelle voie de développement, même si celle-ci nǯa pas pu être complètement aboutie dans ce travail. Finalement, en dehors de lǯapport de connaissances fondamentales sur 

les verres et vitrocéramiques de chalcogénures, ce travail de thèse a également permis de mettre en avant de nouvelles voies dǯamélioration des matériaux thermoélectriques, 
qui, peut-être, auront un impact notable dans le futur. 
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ANNEXE A : Grands instruments et dispositifs de 

mesure additionnels 

A.1 Détermination de la structure des verres Cu-As-Te : 

grands instruments et simulation 

Les mesures de diffraction des neutrons ont été réalisées par Brigitte Beneu et 

Claudia Pantalei au diffractomètre sur poudres 7C2 du LLB à Saclay en France. Les 

échantillons sous forme de poudre (masse totale de quelques g) ont été placés dans des 

portes-échantillons cylindriques en vanadium ȋͲ,ͳ mm dǯépaisseur, 6 mm de diamètre). Les données ont été collectées pour une longueur dǯonde incidente de Ͳ,72Å puis 

corrigées pour tenir compte de la ligne de base et de la sensibilité du détecteur. 

 

 Les expériences de diffraction des rayons X ont été réalisées sur lǯinstrument 

BW5  de la ligne de haute énergie de lǯancien (asylab ȋ(ambourg – Allemagne, fermé en ʹͲͳʹȌ. Une radiation monochromatique dǯénergie ͳͲͲ keV a été utilisée. Les 

échantillons ont été placés dans des capillaires en quartz de 2 mm de diamètre et 2 mm dǯépaisseur. Les intensités de diffusion ont été mesurées à lǯaide dǯun détecteur au germanium à lǯétat solide et les données brutes ont été corrigées pour tenir compte de la ligne de base, des effets de polarisation et de lǯeffet Compton. 
 

Les modèles structuraux ont été obtenus en accordant les cinq types de données enregistrées ȋdiffraction des rayons X et des neutrons, et mesures dǯEXAFS aux seuils K 
de Cu, As et Te) simultanément avec la technique de simulation Monte Carlo inversée. 

Les boîtes de simulation Monte Carlo (volume imaginaire de matériau dans lequel on 

réalise les étapes de simulation) contenaient 20000 atomes. Les valeurs des distances 

interatomiques minimales ont été imposées à 2,3 ; 2,65 ; 2,4 ; 2,35 ; 2,3 et 2,5 Å pour les 

liaisons As-As, As-Cu, As-Te, Cu-Cu, Cu-Te et Te-Te, respectivement. Les déplacements 

aléatoires violant ces distances minima ont été immédiatement rejetées. La déplacement 

aléatoire maximum permis a été de 0,15 Å selon chacune des coordonnées. 



 

 

 
Annexes 

 
  

220 

A.2 Thermodiffraction par les neutrons dans le système Cu-

As-Te 

Les meures de diffraction des neutrons en température ont été menées à lǯ)nstitut 
Laue-Langevin (ILL, Grenoble - FranceȌ, sur lǯinstrument de diffraction DͳB, à lǯaide dǯun 
rayonnement de longueur dǯonde ʹ,ͷʹ Å. Environ 10 g dǯéchantillons sous forme de poudre ȋdont les résultats sont présentés pour trois dǯentre eux dans les chapitres )V et 
V) ont été placés dans des contenants cylindriques non scellés (diamètre 8 mm et épaisseur Ͳ,ʹ mmȌ. A lǯaide dǯun four )LL standard (four vertical avec introduction par le 

haut), les diffractogrammes ont été collectés de manière continue pour les échantillons 

soumis à une rampe de température de 5K/min (correspondant à un diffractogramme 

enregistré toutes les 2 minutes), de la température ambiante jusquǯà ͵͸͵ K puis à une 

rampe plus faible de 0,1 K/min de 363 à 473 K (correspondant à un diffractogramme 

enregistré toutes les minutes). Après extinction du four, des diffractogrammes ont été 

enregistrés toutes les 5 minutes jusquǯau retour à la température ambiante . 

 

A.3 Diffusion inélastique des neutrons pour des composés 

du système Cu-As-Te 

Afin dǯobtenir des informations sur le comportement des phonons dans les verres 
de chalcogénure du système Cu-As-Te, nous avons également réalisé des mesures de diffusion inélastique des neutrons sur deux instruments de lǯ)LL : IN4 pour les mesures à 

basse température et IN6 pour les mesures entre 50 et 300 K. Quatre échantillons 

(CuxAs40-xTe60 pour x = 0, 10, 20 et 24) ont été mesurés, dans des creusets en vanadium 

contenant environ 10 g, avec un rayonnement incident de 4,1 Å. Les spectres de densité dǯétats phononiques ont été enregistrés à Ͷ, ͷͲ, ͳͲͲ et ͵ͲͲ K. Certains dǯentre eux sont 
présentés et succinctement analysés sur la figure A-1.  



 

 

 
Annexes 

 
  

221 

  
Figure A-0-1 : Densité dǯénergie vibrationnelle des verres CuxAs40-xTe60 pour x = 0, 10, 20 et 24, pour deux 

températures : 300 et 100 K. On observe deux pics principaux autour de 19 et 25 meV. Les intensités 

augmentent avec la concentration de Cu et semblent se décaler légèrement vers la gauche. 

Ce travail reste cependant incomplet : des simulations, utilisant également les 

données de structure des verres sont actuellement en cours et permettront dǯobtenir 
des informations plus précises sur le transport thermique dans ces composés vitreux. 

 

A.4 Dispositif de ŵesuƌe d’effet Hall  

En parallèle des mesures thermoélectriques « classiques », décrites dans le chapitre ))), des mesures dǯeffet (all sur des phases As2Te3 dopées ont également été réalisées à lǯaide du PPMS ȋcf. annexe BȌ. Ce système, travaillant entre 2 – 400 K, permet 

la mesure des propriétés thermoélectriques  dont la résistivité électrique ɏ et des 

propriétés galvanomagnétiques dont la constante de Hall RH. Cette dernière permet de 

remonter à la concentration de porteurs de charge n ou p (selon le type de porteurs de 

charge : négatif ou positif) selon la formule (A.1). Cette formule, valide dans le cas de 

matériaux métalliques ou de semi-conducteurs fortement générées ordonnés, est en 

revanche non valide dans le cas des matériaux vitreux. En outre, en combinant ɏ et n selon la formule ȋA.ʹȌ, il est également possible dǯobtenir la mobilité de (all des porteurs de charge ɊH. 
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où e est la charge élémentaire. 

Un second dispositif développé en interne permet de sonder la constante de Hall 

ainsi que la résistivité électrique entre 300 et 800 K. La résistivité électrique est 

mesurée à lǯaide de la méthode Van der Pauw [1] qui est une méthode de mesure quatre contacts. Les contacts sont placés aux extrémités dǯun échantillon, idéalement carré, dǯaire S et de faible épaisseur d. Selon Van der Pauw, [1] la résistivité électrique ɏ est 
calculée selon la formule :  

 

où RA et RB sont des résistances caractéristiques, décrites dans la figure A-2. Le facteur 

de forme f est une fonction qui ne dépend que du rapport x = RA/RB. Cette dernière satisfait à lǯéquation :  

 

La résistivité électrique est donc obtenue par la mesure des deux résistances RA et RB, 

comme présenté dans la figure A-2. 

 

 
Figure A-0-2 : Schéma de montage pour la mesure de la résistivité électrique par la méthode van der Pauw. 

La mesure de constante de Hall est effectuée en appliquant un champ magnétique 

B perpendiculairement à lǯéchantillon dǯépaisseur d parcouru par un courant I entre 

deux contacts diagonaux (par exemple, entre les contacts 1 et 3), puis en mesurant la 

�ߤ  = ͳ݁. ݊. ߩ .ͳ݁ ݑ݋  .݌  ߩ
                                       (A.2) 

 

ߩ  = .ߨ ݀ln ሺʹሻ . ܴ஺ + ܴ஻ʹ  . ݂                                          (A.3) 

 

 � − ͳ� + ͳ = ݂ln ሺʹሻ . ʹℎ ቌ݁lnሺଶሻ௙ݏ݋ܿܿݎܽ ቍ 

                                        (A.4) 
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tension VH obtenue dans lǯautre diagonale ȋentre les contacts ʹ et Ͷ dans ce casȌ. RH vaut 

alors : 

 

Le dispositif utilisé a été mis au point par lǯéquipe de Nancy et permet de mesurer 
ces propriétés entre 300 et 800 K sur des échantillons dǯépaisseur ≈ ͳ mm et de section 
comprise entre 4x4 et 6x6 mm2. La canne de mesure est placée dans lǯentrefer dǯun aimant pour les mesures dǯeffet (all.  

 

Ce dispositif est décrit précisément dans la figure A-3. Un régulateur de 

température (Lakeshore), une source de courant (Keithley), un nanovoltmètre ȋKeithleyȌ ainsi quǯun scanner ȋKeithleyȌ complètent les équipements. Nous avons 

contribué à la mise à jour du dispositif expérimental du point de vue logiciel et physique lors de la jouvence de lǯaimant et de sa source dǯalimentation électrique. Le logiciel, 
programmé en langage Testpoint, a également été amélioré afin de : 

 

- calculer plus finement le facteur de forme f à lǯaide dǯun algorithme par 

récurrence développé par Chan [2] ; 

-   prendre en compte les effets de magnétorésistance et affiner le calcul de RH ; 

- améliorer lǯergonomie globale en permettant la gestion et lǯaffichage des 
différents paramètres. 

 ܴ� = ��. ݀�. ܤ  
(A.5) 
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Figure A-0-3 : Dispositif de mesure d'effet Hall. A gauche, le dispositif lui-même et à droite, la canne de 

mesure (en vue large et zoomée). Pour le chauffage et son contrôle, une cartouche chauffante et une sonde de 

température sont logées dans le bloc de cuivre. 
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ANNEXE B : Propriétés thermoélectriques des 

phases thermoélectriques allotropes α- et β-

As2Te3 et étude du dopage par Sn 

B.1 Structuƌe ĐƌistallogƌaphiƋue des phases β- et α-As2Te3   

Intéressons-nous tout dǯabord à la phase Ⱦ qui, même si elle est métastable à température et pression ambiantes, est une phase isostructurale à dǯautre phases 

thermoélectriques bien connues : Bi2Te3 et Sb2Te3. Ce composé cristallise dans une structure à symétrie rhomboédrique de groupe dǯespace R-3m et de paramètres de 

maille a = 4,058 Å et c = 29,59 Å, en notation hexagonale, selon Toscani et al. [3]. La 

maille élémentaire rhomboédrique est notablement plus petite et ne comprend que 5 

atomes. 

 

      

 

Figure B-0-1 : Structure cristallographie de la maille hexagonale ȋà gaucheȌ Ⱦ-As2Te3 et de quatre mailles 

assemblées (à droite). Les atomes dǯAs sont représentés en rouge et les atomes de Te en bleu. 

Comme pour les composés Bi2Te3 et Sb2Te3, il existe trois sites cristallins : un pour 

As (équivalent à ceux de Bi ou Sb) et deux sites différents pour Te. Les atomes dǯAs, tout 
comme les atomes de Te sur les deux sites, sont ici coordonnés de manière octaédrique. 
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Cette structure est représentée sur la figure B-1 selon une représentation hexagonale 

(multiplicité de trois) et un assemblage de plusieurs mailles hexagonale, mettant en 

évidence la structure en couche de ce composé. 

 La structure du composé Ƚ-As2Te3 est très proche de celle du composé Ⱦ. Ƚ-As2Te3 cristallise dans une structure monoclinique de groupe dǯespace Cʹ/m, avec une maille 
élémentaire comprenant 20 atomes, de paramètres de maille a = 14,339, b = 4,006, c = 

9,873 et un angle Ⱦ = ͻͷ°. Cette fois-ci, deux types de sites cristallins sont non 

équivalents pour As et trois le sont pour Te. Alors que Te est systématiquement 

triplement coordonné, As peut ici posséder un environnement tétraédrique ou bien 

octaédrique, selon le site en question. Cette structure est représentée sur la figure B-2 

pour une maille élémentaire et un assemblage de plusieurs mailles, mettant en avant la 

structure en couche de ce composé. Les atomes de Te ne forment plus des feuillets 

parfaitement plans, comme observé pour la phase Ⱦ, mais se positionnent 
alternativement au-dessus puis en dessous de la position moyenne de la couche. En outre, alors que dans la phase Ⱦ, on observe des successions de feuillets –As1-Te2-Te2-

As1-Te1-, ici la succession change et devient –As2-Te1-2-As1-As1-Te1-2-As2-Te3-.  

 

       

 

Figure B-0-2 : Structure cristallographie dǯune maille élémentaire ȋà gaucheȌ et de seize mailles assemblées ȋà 

droite). De la même manière que pour la phase Ⱦ, les atomes dǯarsenic  ȋfigure B-1) sont représentés en rouge 

et les atomes de Te en bleu. 
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Les densités des deux phases sont également légèrement différentes, avec une densité 

de 6,29 g/cm3 pour la phase Ⱦ et une densité légèrement inférieure de 6,21 g/cm3 pour 

la phase alpha. 

 

A.2  Synthèse des deux phases et dopage par Sn 

La phase métastable Ⱦ-A2Te3 a été préparée à partir dǯun mélange de copeaux des  
éléments arsenic et tellure en proportion stoechiométrique. Ce mélange a été placé dans 

une ampoule en silice (diamètre interne 6 mm, externe 8 mm) sous vide secondaire (< 

5.10-7 barȌ et porté à fusion à ͸ͷͲ°C pendant deux heures puis trempé dans de lǯeau 
salée à température ambiante. Les lingots obtenus ont ensuite été broyés 

mécaniquement. Puis, des pastilles de ͳͲ mm de diamètre et ͺ mm dǯépaisseur dǯune 
densité relative supérieure à 95%, ont été préparées par pressage uniaxial à froid sur 4 g 

de poudre de β-As2Te3  sous une pression de 800 MPa (6T). La densité finale vaut 

environ 6,04 g/cm3. 

La phase As2Te3 a, quant à elle, été obtenue en recuisant la phase β-As2Te3 

pendant 72h à 345°C. Après réduction en poudre, des pastilles ont été préparées par 

frittage « SPS » sur 4 g de poudre à 345°C pendant 2 min sous 50 MPa pour la phase non dopée. Les phases dopées à lǯétain ont été densifiées à ͵ͲͲ°C pendant ʹ min sous ͷͲ 
MPa. La densité relative finale approche les 99%. 

 

Pour les deux phases, plusieurs taux de dopage dǯétain ont été réalisés : 

- dans Ƚ-As2-xSnxTe3, quatre échantillons ont été synthétisés pour x = 0 ; 0,025 ; 0,05 et 

0,075. 

- dans Ⱦ-As2-xSnxTe3, six échantillons ont été synthétisés pour x = 0 ; 0,015 ; 0,025 ; 

0,035 ; Ͳ,Ͳͷ et Ͳ,Ͳ͹ͷ. Pour la phase Ⱦ-As2Te3, nous avons cherché à obtenir une optimisation plus fine du dopage, du fait dǯétudes préliminaires plus encourageantes en 
terme de facteur ZT. 
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A.3 Mesure des propriétés thermoélectriques 

Chaque échantillon, Ƚ- Ⱦ-As2-xSnxTe3 a été mesuré dans les deux directions : 

parallèle et perpendiculaire à la direction de pressage. Les trois propriétés impliquées dans le facteur de mérite ȋcǯest-à-dire la résistivité électrique, le coefficient Seebeck et la 

conductivité thermique), ainsi que le coefficient de Hall (permettant de suivre lǯévolution de la concentration de porteurs de charge et de leur mobilité avec x) ont été mesurées entre ͵ͲͲ et Ͷʹͷ K. Nous nǯapprofondirons pas lǯanalyse des propriétés de 
transport de ces composés, qui ne sont pas le sujet principal de cette thèse. De plus, les compositions exactes nǯont pas encore été identifiées et les mesures réalisées ȋDRX, MössbauerȌ ne nous ont pas encore permis dǯaffirmer avec certitude sur quel site se place lǯatome de Sn. Des mesures à basse température ȋͷ – 330 K) ont également été 

réalisées mais ne seront pas présentées ici. 

 

A.3.a Propriétés thermoélectriques de la phase Ƚ-As2-xSnxTe3   

La résistivité électrique, le pouvoir thermoélectrique et la conductivité thermique, ainsi que le facteur ZT des composés de la phase Ƚ-As2-xSnxTe3 sont 

présentés sur les figures B-3 et B-4. Le composé non dopé, x = 0, montre un caractère 

semi-conducteur (décroissance en T) et une résistivité électrique élevée (> ͳ mΩ.mȌ. Le 
pouvoir thermoélectrique positif suggère que les porteurs majoritaires sont les trous. De 

plus, la forte diminution observée avec la température indique que les porteurs minoritaires sont déjà à lǯœuvre à des températures proches de la température 
ambiante. On peut estimer la largeur du gap Eg à lǯaide de la formule Eg = 2ea maxTmax

où Ƚmax est le pouvoir thermoélectrique maximal sur la gamme température, atteint à  Tmax 

et e est la charge élémentaire [ref]. Pour la phase non dopée et en supposant une 

température maximale de 300 K, le gap vaut environ 66 meV. Le dopage par Sn permet dǯabaisser la résistivité électrique dǯun ordre de grandeur, tout en augmentant dǯun 
facteur trois le pouvoir thermoélectrique jusquǯà des valeurs proches de ͵ͲͲ ɊV/K.  
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Figure B-0-3 : Résistivité électrique ȋAȌ et pouvoir thermoélectrique ȋBȌ des composés de la phase Ƚ-As2-

xSnxTe3 (pour x = 0 ; 0,025 ; 0,05 et 0,075). Les conductivités thermiques sont basses ȋ< ͳ W/m.K à ͵ͲͲ K diminuant jusquǯà 
0,5 W/m.K à 425 K pour x = 0.075) ce qui conduit à des facteurs ZT qui atteignent 0,15 à 

300 K et 0,3 à 425K. Le meilleur dopage est obtenu pour x = 0,025 (grâce à sa plus basse 

résistivité électrique), même si une optimisation plus avancée semble encore possible. Lǯanisotropie est ici de lǯordre de ʹͲ % pour la résistivité électrique et la conductivité 

thermique entre les valeurs mesurées dans les directions parallèle et perpendiculaire. 

 

 

 

Figure B-0-4 : Conductivité thermique ȋCȌ et facteur de mérite ZT ȋDȌ des composés de la phase Ƚ-As2-xSnxTe3 

(pour x = 0 ; 0,025 ; 0,05 et 0,075). 
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La figure B-5 montre la dépendance en température de la concentration de 

porteurs p et la mobilité de Hall μH obtenus à partir des mesures dǯeffet (all. La mobilité 
calculée pour le composé non dopé est la plus faible de la série. Pour les autres dopages, il nǯy a pas dǯévolution nette de p, en termes dǯordre de grandeur, mais seulement en terme de pente. Cǯest le composé qui possède le ZT le plus élevé qui présente la mobilité 
la plus élevée.  

  
Figure B-0-5 : Concentration de porteurs de charge (A) et mobilité des trous (B) pour les composés de la 

phase Ƚ-As2-xSnxTe3 (pour x = 0 ; 0,025 ; 0,05 et 0,075). Voyons maintenant les différences fondamentales de propriétés entre les phases Ƚ et Ⱦ. 
A.3.b Propriétés thermoélectriques de la phase Ⱦ-As2Te3 

La résistivité électrique et le pouvoir thermoélectrique des composés de la phase Ⱦ-As2-xSnxTe3 sont présentés sur la figure B-6. La résistivité électrique montre des valeurs comprises entre ʹͲ et ͳʹͲ ɊΩ.m, bien plus basses que celles observées dans la phase Ƚ. ɏ augmente de manière monotone jusque x = 0,05 puis décroît pour la dernière composition ȋx = Ͳ,Ͳ͹ͷȌ. Lǯanisotropie est également bien plus importante, allant jusquǯà environ ͷͲ% pour le composé x = Ͳ,Ͳͷ. Au regard de la pente de ɏ en température, on 
peut affirmer que le composé de comportement métallique à x = 0 atteint un 

comportement semi-conducteur au dessus de x = 0,015. On lève probablement en partie 

la dégénérescence du semi-conducteur initial. Lǯévolution du pouvoir thermoélectrique 
montre la même tendance, avec une augmentation, jusque x = 0,025 cette fois-ci, suivie dǯune diminution. Lǯaugmentation de Ƚ de presque un facteur deux entre le composé non 
dopé et x = 0,025 pourrait suggérer un caractère résonnant pour le dopage de Sn dans 
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As2Te3, corroboré par la présence de ce comportement pour Sn dans le composé 

isomorphe Bi2Te3, mis en évidence par Jaworski et al [4]. 

 

 
Figure B-0-6 : Résistivité électrique (A) et pouvoir thermoélectrique (B), des composés de la phase                          

Ⱦ-As2-xSnxTe3 (pour x = 0 ; 0,015 ; 0,025 ; 0,035 ; 0,05 et 0,075). 

La figure B-7 présente ensuite les dépendances en température de la conductivité thermique et du facteur ZT des composés Ⱦ-As2-xSnxTe3 pour x = 0 ; 0,01 ; 0,015 ; 0,025 ; 

0,035 ; Ͳ,Ͳͷ et Ͳ,Ͳ͹ͷ. Lǯexamen de la conductivité thermique révèle deux éléments 
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essentiels : une forte anisotropie (environ 40%) pour tous les échantillons et des valeurs particulièrement basses ȋmoins de Ͳ,ͷ W/m.K pour le composé x = Ͳ,ͲʹͷȌ. Lǯanalyse 
(non présentée iciȌ des contributions électronique ɉe et de réseau ɉr montre seulement une légère augmentation de ɉr avec lǯaugmentation de x ȋde Ͳ,ʹ͸ W/m.K pour x = Ͳ à Ͳ,Ͷ W/m.K pour x = Ͳ,Ͳ͹ͷ dans la direction parallèleȌ. La forte de diminution de ɉtot est donc 

principalement due à la diminution de la résistivité électrique. La conductivité 

thermique suit une évolution semblable aux propriétés électriques, avec une diminution jusque x = Ͳ,Ͳʹͷ suivie dǯune augmentation pour des dopages plus importants. 

 

 
Figure B-0-7 : Conductivité thermique ȋAȌ et facteur de mérite ZT ȋBȌ des composés de la phase Ⱦ-As2-xSnxTe3 

(pour x = 0 ; 0,015 ; 0,025 ; 0,035 ; 0,05 et 0,075). 
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Le facteur de mérite montre également une évolution comparable aux propriétés séparées, croissant jusquǯà Ͳ,47 à 300 K pour x = 0,015 puis diminuant ensuite de 

manière importante jusque 0,08 à 300 K pour x = 0,075. La valeur maximale est obtenue 

à 425 K pour x = 0,015 et vaut 0,64, un ZT relativement intéressant pour un composé 

dans cette gamme de température. A titre de comparaison, les composés solution solides 

(Bi/Sb)2Te3 affichent des ZT de lǯordre de ͳ sur la même gamme de température. Même 

si les propriétés montrent une forte anisotropie, celle-ci nǯa quǯune faible influence sur le 
facteur ZT hormis pour les compositions extrêmes. On remarquera que si la direction parallèle est la plus favorable jusque x = Ͳ,Ͳʹͷ, cǯest ensuite la direction perpendiculaire 
qui possède les facteurs ZT les plus élevés. 

Les concentrations de porteurs de charge ainsi que les mobilités de Hall des 

porteurs sont représentées sur la figure B-8. Une diminution de p jusquǯà x = Ͳ,Ͳʹͷ est observée suivie dǯune forte augmentation pour des dopages plus importants. La mobilité 

des porteurs est en revanche quasiment monotone, avec une forte décroissance, de x = 0 

jusque x = 0,075. 

  
Figure B-0-8 : Concentration de porteurs de charge (A) et mobilité des trous (B) dans les composés de la 

phase Ⱦ-As2-xSnxTe3 (pour x = 0 ; 0,015 ; 0,025 ; 0,035 ; 0,05 et 0,075). 
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Résumé (version française) : 
 Les matériaux thermoélectriques sont des matériaux capables de convertir lǯénergie thermique en énergie électrique en exploitant lǯeffet Seebeck et vice-versa, en exploitant lǯeffet Peltier.  Grâce à ces deux effets, il est possible de récupérer lǯénergie perdue sous forme de chaleur dans la plupart des activités humaines ȋindustrie, automobile,…Ȍ ou bien de produire du froid de manière efficace et silencieuse. Pour 

une efficacité optimale, il faut se tourner vers des matériaux qui possèdent simultanément une faible résistivité électrique, ȋɏȌ, une faible conductivité thermique ȋɉȌ et un fort pouvoir thermoélectrique ȋou coefficient Seebeck  ȽȌ. En dǯautre termes, on peut monter que le facteur a optimiser est le facteur de mérite ZT = Ƚ2.T/ɏ.ɉ ȋune valeur de ZT de ͳ est considérée comme élevéeȌ. Les verres de chalcogénures, grâce à leurs structures désordonnées, présentent naturellement un ɉ bas mais sont trop résistifs  (à lǯopposé des matériaux thermoélectriques classiques dont on cherche à diminuer la conductivité 
thermique).  Dans ce travail, deux stratégies ont été mises en places afin dǯabaisser la résistivité électrique et dǯaugmenter ainsi les performances thermoélectriques des verres de chalcogénures. En nous focalisant sur les verres de tellurures, nous avons dǯabord cherché à modifier leur composition et ajouter des 
éléments métalliques tels que Cu. La substitution de Te par Se dans le système Cu-As-Te a également permis dǯaugmenter la stabilité en température. Finalement pour des matériaux vitreux, un ZT maximum de lǯordre de Ͳ,ͳ a été obtenu à ͵͹ͷK, pour le composé Cu30As10Te54Se6. 

La seconde solution consiste en une vitrocéramisation de ces verres : en profitant du mélange de 
matériau vitreux et de matériau cristallin, il est possible de tirer parti des propriétés de chacun ȋrespectivement une conductivité thermique basse et un résistivité électrique basseȌ et dǯaugmenter le 
facteur ZT. En optimisant les vitrocéramiques de la composition Cu15As30Te55, nous avons pu obtenir un ZT proche de Ͳ,ʹ à ͵͹ͷK. Lǯévolution des propriétés en fonction de la fraction cristalline et de la microstructure nǯest toutefois pas facile à prédire, ce qui nous a également mené à la mise en place dǯun 
modèle de transport dans les composites biphasés, donnant quelques indications sur les directions à 
suivre pour finalement améliorer ces matériaux davantage. 

 
 
 
Abstract (English version) : 
 

 Thermoelectrics are materials capable of converting thermal energy into electrical energy 
through Seebeck effect, and vice-versa through Peltier effect. By using these two phenomena, it becomes possible to salvage heat loss from most human activities ȋindustries, cars,…Ȍ or on the other side, to 
efficiently and silently produce cold. To obtain an efficient material, it is necessary to look for materials 
that simultaneously possess a low electrical resistivity, a low thermal conductivity and a high thermoelectric power Ƚ ȋor Seebeck coefficientȌ. )n other words, it is possible to show that we need to optimize the figure of merit ZT = Ƚ2.T/ɏ.ɉ ȋa ZT as high as ͳ can be considered as efficientȌ. Chalcogenide 
glasses, due to favorably disordered structures, exhibit a naturally low thermal conductivity, but have a 
too high electrical resistivity (oppositely to classical thermoelectrics of which we seek to lower the 
thermal conductivity). 
 In this work, two strategies were set up into lowering electrical resistivity and then further 
enhance the thermoelectric performance of chalcogenide glasses. Focusing on telluride glasses, we firstly 
tried to modify their composition and add metallic elements such as copper. Substituting Te par Se in the 
ternary system Cu-As-Te allowed increasing their thermal stability. For vitreous materials, we finally 
obtained a maximal ZT around 0.1 at 375K, for the compound Cu30As10Te54Se6. 
 The second solution consists in partially crystallizing these glasses: by taking advantage of the 
favorable properties of each phase (the low thermal conductivity of the glassy phase and the low electrical 
resistivity of the crystalline phase), the figure of merit can be raised. By optimizing glass-ceramics of 
composition Cu15As30Te55, a ZT close to 0.2 at 375K has been obtained. However, predicting how the 
thermoelectric properties evolve with crystalline fraction or microstructure is complex. That led us to set 
up a transport model for two-phases composites, giving finally some insights to further improve these 
materials. 
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