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Préambule

De par leur efficacité énergétique et leurs hauts rendements, les piles à combustible sont
des dispositifs électrochimiques très prometteurs qui ont déjà amorcé leur pénétration de
plusieurs marchés, allant du transport et du résidentiel à la production décentralisée d’éner-
gie à l’échelle du MW. Les piles à combustible à haute température sont en particulier
intéressantes pour la production stationnaire d’énergie et la cogénération d’électricité et de
chaleur. Elles sont représentées par deux grandes familles qui se différencient par la nature
de l’électrolyte, celle à oxyde solide (SOFC, Solid Oxide Fuel Cell) et celle à carbonates
fondus (MCFC, Molten Carbonate Fuel Cell). Leurs rendements électriques peuvent être
supérieurs à 50% (plus de 85% en cogénération) et leurs durées de vie au-delà de 45000 h.
Les puissances atteintes vont de quelques kW à 60 MW (MCFC).

Malgré l’intérêt et la maturité actuelle de ces technologies, la dégradation ou le vieillis-
sement à haute température des matériaux impliqués dans leur fabrication freine un déve-
loppement à grande échelle. Dans le cas des MCFC, dont la température de fonctionnement
est de 650 ◦C (en bonne adéquation avec les procédés de reformage du gaz naturel, très
utilisé comme combustible), il s’agit essentiellement de limiter la corrosion des matériaux
dans les carbonates fondus. L’optimisation des MCFC n’est pas le but de ce travail. En
revanche, pour les SOFC, dont la température de fonctionnement est classiquement supé-
rieure à 850 ◦C, l’abaissement de la température est un enjeu primordial qui entraîne un
choix innovant de nouveaux matériaux et de structuration des interfaces.

Le rôle des couches minces pour diminuer la température des piles à combustible à
oxyde solide tout en conservant des cinétiques réactionnelles élevées aux électrodes est un
axe abondamment étudié dans la littérature. L’élaboration de nouvelles architectures na-
nostructurées, notamment aux interfaces, peut permettre d’incrémenter les propriétés de
matériaux déjà existants. En particulier, il a déjà été montré que des couches minces nano-
métriques peuvent exalter l’oxydation de l’hydrogène à l’anode des SOFC, voire permettre
d’envisager l’oxydation directe du méthane. La structuration de telles couches sous forme
orientée, voire épitaxiée, peuvent amplifier ce phénomène et constitue un domaine de re-
cherche innovant. Une technique de choix pour élaborer de telles couches minces, textu-
rées, conformes et homogènes, est le dépôt par couches atomiques, ALD (Atomic Layer
Deposition).

Par ailleurs, une des nouvelles voies pour abaisser la température des SOFC sans en
altérer l’efficacité est d’utiliser des composites oxyde/carbonates fondus en tant qu’électro-
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lytes, alliant ainsi une excellente conductivité ionique induite par la présence des carbonates
avec la modularité et les hautes densités de puissance des SOFC. Ce système hybride très
prometteur peut être envisagé comme une amélioration des MCFC ou des SOFC. Nous nous
pencherons essentiellement sur ce dernier cas. De plus, l’inclusion de couches minces par
ALD dans ce dispositif hybride constituerait un aspect très original.

Par conséquent, le présent travail s’articulera autour des deux axes mentionnés afin
d’améliorer les performances des systèmes SOFC. Le premier s’intéresse à l’élaboration
par ALD de couches minces texturées d’oxyde de cérium dopé à l’yttrium (connu pour ses
bonnes propriétés électrocatalytiques à l’anode) et leur caractérisation électrochimique afin
de mettre en évidence l’influence de leur microstructure sur la réactivité sous atmosphère
réductrice d’hydrogène. Le deuxième axe du présent travail concerne l’étude d’électrolytes
composites oxyde-carbonates et, plus particulièrement, l’évolution de leur comportement
électrique sous différentes conditions expérimentales se rapprochant du fonctionnement des
SOFC. Cette étude comporte quatre chapitres.

Le chapitre I est consacré à l’état de l’art des matériaux utilisés dans les piles à com-
bustible. À la suite d’un bref descriptif des systèmes fonctionnant à haute température, de
leurs principaux avantages et de leurs limitations, nous nous focaliserons sur les deux voies
principales d’abaissement de la température de fonctionnement de ces systèmes : d’une part,
par l’intégration de couches minces orientées ; et, d’autre part, par l’utilisation d’électrolytes
composites oxyde–carbonates. Ce chapitre se terminera par une présentation des objectifs
du travail, ainsi que de la stratégie d’investigation adoptée.

Le chapitre II décrit les techniques et méthodes de synthèse et de caractérisation des
matériaux étudiés au cours de ce travail. Une attention particulière sera donnée à la tech-
nique d’élaboration des couches minces par ALD et leur caractérisation morphologique et
structurale. Différentes configurations électrochimiques utilisées lors de la caractérisation
des matériaux par spectroscopie d’impédance électrochimique seront également présentées.
Enfin, une description sera donnée de l’installation permettant la réalisation de tests élec-
trochimiques en mode cellule complète.

La partie expérimentale est regroupée dans les chapitres III et IV.
Le chapitre III s’articule autour de la réactivité des couches minces à base d’oxyde de

cérium sous atmosphère réductrice d’hydrogène. Il inclut trois parties concernant l’élabo-
ration de couches minces par ALD, leur caractérisation structurale et leurs performances
électrochimiques.

Dans le dernier chapitre IV, nous mettrons en évidence le comportement chimique et
électrique/électrochimique d’électrolytes composites oxyde–carbonates fondus sous des at-
mosphères variées (oxydantes, réductrices, humidifiées ou non) en nous focalisant sur la cé-
rine dopée au samarium (SDC) et l’eutectique ternaire de carbonates alcalins (LiNaK)2CO3.
Les mécanismes de transport ionique au sein de ce type de matériaux ainsi que la réactivité
entre les deux phases seront analysés. Nous mettrons enfin l’accent sur l’intégration et l’in-
fluence de couches minces dans ce type de système.

La dernière partie sera une conclusion générale suivie de perspectives.
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I.1 Piles à combustible fonctionnant à haute température

Une pile à combustible est un dispositif électrochimique permettant la conversion di-
recte de l’énergie stockée dans les liaisons chimiques du combustible en énergie élec-
trique. Cette conversion électrochimique se traduit par une réaction d’oxydo-réduction qui
se déroule à l’anode (oxydation du combustible) et à la cathode (réduction du comburant).
L’anode et la cathode contiennent des catalyseurs permettant d’accélérer les réactions et
sont des structures poreuses. Ces deux compartiments du dispositif sont distincts et sépa-
rés par un électrolyte imperméable aux gaz et aux électrons (cf. I.1). À travers l’électrolyte
dense, le transport ionique est assuré par des ions, tandis que les électrons libérés lors de
la décharge à l’anode sont véhiculés vers la cathode par un circuit extérieur. L’électrolyte
empêche également le mélange du combustible et du comburant et la réaction directe entre
eux. Contrairement aux batteries, pour lesquelles l’énergie pouvant être délivrée est limitée
par la quantité de réactifs stockés dans leur volume, une pile à combustible débite le courant
en continu tant qu’elle est alimentée des deux côtés par le combustible et le comburant.

Il existe plusieurs types de piles à combustible, qui peuvent être classés suivant plusieurs
critères, parmi lesquels la température de fonctionnement et la nature chimique, ou encore
l’état physique des électrolytes employés [1–3]. Les piles à combustible fonctionnant à
haute température sont représentées par trois types : à céramique à conduction protonique
(PCFC, Protonic Ceramic Fuel Cell), à carbonates fondus (MCFC, Molten Carbonate Fuel
Cell) et à oxyde solide (SOFC). Leur principe de fonctionnement est présenté sur la figure
I.1.

FIG. I.1. — Principe de fonctionnement des piles à combustible à haute température : MCFC, SOFC
et PCFC [4].

Etant donné les objectifs de cette thèse, nous allons nous focaliser uniquement sur les
piles SOFC et MCFC. Faisons néanmoins remarquer que les PCFC, dont le concept est
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relativement nouveau, suscitent un intérêt croissant. Leur fonctionnement est semblable à
celui des SOFC; en revanche, ces piles emploient un électrolyte céramique à conduction
protonique et fonctionnent entre 500 et 600 ◦C. Les matériaux d’électrolyte des PCFC les
plus étudiés possèdent une structure pérovskite (ABO3, où A = Ba2+, Sr2+ ; B = Ce4+ ou
Zr4+) [5–7]. La substitution du cation dans le site B par un cation trivalent, tel que Y3+,
Gd3+, In3+ ou Sc3+, permet de faciliter la diffusion du proton H+ à travers ces structures
électrolytiques [3].

Soulignons d’ores et déjà que le fonctionnement à plus basse température permet de
réduire les coûts d’exploitation, ainsi que ceux des composants de la pile (notamment des
matériaux d’interconnection), et de protéger le dispositif contre le vieillissement prématuré.
Cette technologie très prometteuse est pourtant loin d’être mûre en termes d’efficacité éner-
gétique (les densités de puissance maximales délivrées par ces dispositifs sont faibles, de
l’ordre de 400 mW/cm2 à 600 ◦C [5]) et de gestion de l’eau. Récemment, Dailly et coll. [7]
ont obtenu des densités de puissance entre 370 et 530 mW/cm2 à 600-700 ◦C, pour un dis-
positif basé sur l’électrolyte de BaCe0.8Zr0.1Y0.1O3 –δ et une cathode Sm0.5Sr0.5CoO3 –δ.

I.1.1 Efficacité d’une pile à combustible

Comme tout générateur électrochimique, une pile à combustible se caractérise par une
densité de courant en fonction de la tension à ses bornes (courbe de polarisation). Elle est
fonction de nombreux paramètres (type de pile à combustible, débit de combustible, etc.).
Une courbe typique tension–densité de courant est présentée sur la figure I.2.

FIG. I.2. — Courbe tension–densité de courant typique pour les piles à combustible [8].

Tout d’abord, la tension réelle aux bornes d’une pile (∆E f .e.m.) diffère de sa valeur ther-
modynamique standard ∆E0 pour toute réaction d’oxydo-réduction par l’équation (I.1.2) :

Ox+ne− Red (I.1.1)
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∆E0 =
−∆G0

nF
(I.1.2)

où ∆G0 représente la variation de l’énergie de Gibbs de la réaction, n le nombre d’électrons
échangés dans les deux réactions aux électrodes et F la constante de Faraday (96485 C/mol).

La tension aux bornes d’une pile dépend de la température de fonctionnement et de
l’activité des espèces mises en jeu, et peut être définie par l’équation de Nernst (I.1.3) :

∆E f .e.m. = ∆E0− RT
nF

ln

i

∏
i=1

aνi
Red

j

∏
j=1

aν j
Ox

(I.1.3)

où ∆E0 représente la différence de potentiel à l’équilibre, a est l’activité des espèces oxydées
(Ox) ou réduites (Red) lors de la réaction, R la constante molaire des gaz parfaits, T la
température thermodynamique en K.

La tension réelle aux bornes (∆Ee f f ) lors du fonctionnement de la pile diminue par rap-
port à la tension théorique ∆E f .e.m. suite à la manifestation des phénomènes de polarisation
aux électrodes et à la chute ohmique :

∆Ee f f = ∆E f .e.m.−ηact −ηres−ηconc (I.1.4)

L’équation (I.1.4) nous met en évidence trois formes de polarisation :
– ηact : polarisation d’activation due au transfert de charges à l’interface électrode–

électrolyte. Généralement, elle est plus importante à la cathode car la cinétique de ré-
duction de l’oxygène est plus lente que celle de la réduction de l’oxydation à l’anode.
Cette polarisation est due à l’énergie d’activation des réactions aux électrodes, et peut
être diminuée en utilisant des catalyseurs plus actifs.

– ηres : polarisation de résistance qui est la résultante de la résistance électrique des dif-
férents éléments de la pile et notamment de l’électrolyte. En général, les pertes dues
à la polarisation de résistance peuvent être diminuées soit en réduisant l’épaisseur de
l’électrolyte, soit en augmentant la conductivité ionique de l’électrolyte (nature de
matériau, augmentation de température).

– ηconc : polarisations de concentration dues au gradient de concentration aux élec-
trodes. En effet, les électrodes sont le siège de réactions électrochimiques mettant en
jeu des réactifs (et aussi des produits des réactions) qui sont consommés (ou produits)
progressivement. Ce ralentissement du transport d’espèces se traduit par une diminu-
tion des performances de la pile : diminution de la tension fournie et ralentissement
des cinétiques des réactions.

Ces différents phénomènes abaissent la tension lorsque la densité de courant augmente
(comme le montre la figure I.2) et impliquent une utilisation de la pile à combustible hors
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des zones limites (très fortes ou très faibles densités de courant). En général, le point optimal
est choisi dans la zone linéaire et les performances sont données pour un potentiel de 0,7V.

Comme nous avons pu le voir, une courbe de polarisation est propre à un système donné.
Afin de pouvoir comparer différentes piles à combustible en termes d’efficacité énergétique,
on utilise usuellement une valeur de puissance spécifique délivrée. La puissance d’une pile
déduite de la courbe de polarisation est ramenée à la surface des électrodes (Ps [ W/cm2]),
au volume (Pv [ W/cm3]) ou encore à la masse du dispositif (Pm [ W/kg]).

I.1.2 Piles à combustible à oxyde solide (SOFC)

Les principaux composants de la pile à combustible à oxyde solide (SOFC) seront revus
dans le détail dans la section I.1.4. Notons d’ores et déjà que l’électrolyte dans ce type de
pile est un conducteur par ions oxyde O2 – à l’état solide. La température de fonctionnement
des ces piles varie à l’heure actuelle entre 700 ◦C et 1000 ◦C. Les réactions aux électrodes
sont les suivantes :

Anode (−) : 2H2 +2O2− 2H2O+4e−

Cathode (+) : O2 +4e− 2O2−

Les systèmes SOFC sont modulables, pouvant atteindre des densités de courant élevées
(supérieures à 1 A/cm2), et sont peu sensibles aux impuretés présentes dans le carburant
[9, 10]. Ces piles présentent une importante efficacité énergétique globale (jusqu’à 85%) et
la chaleur produite lors de la réaction peut être utilisée pour une cogénération très efficace.

Aux températures de fonctionnement atteintes, l’utilisation des catalyseurs en métaux
précieux (Au, Pt, Rh, Re, Pd) n’est pas nécessaire et ce sont essentiellement des oxydes
des métaux de transition (Ni, Cu, Fe ou Co) qui sont développés. Les hautes températures
de fonctionnement permettent également utiliser d’autres combustibles que l’hydrogène,
tels que le monoxyde de carbone (CO) ou le méthane (CH4), dans ce cas après reformage
interne [11]. Les autres avantages de ce type de piles sont la stabilité de l’électrolyte et
l’absence de fuites, ainsi que leur rendement électrique élevé (supérieur à 50%).

Néanmoins, évoquons ici certains inconvénients des SOFC qui, comme leurs avantages,
sont liés à leur haute température de fonctionnement. Premièrement, la résistance chimique
et mécanique des matériaux est affectée, ce qui mène à la détérioration prématurée des dis-
positifs. En outre, les anodes sont sujettes à l’empoisonnement par des composés sulfurés,
qui inhibent les sites actifs du catalyseur. Enfin, le cycle de démarrage–arrêt est très long
pour ces systèmes. L’évacuation de la chaleur peut aussi poser certaines difficultés.

Les SOFC sont destinées dans leur majorité à des application stationnaires, mais des
avancées considérables dans la recherche de nouveaux matériaux, ainsi que de leurs nou-
velles architectures (couches minces poreuses et denses) ont permis d’envisager la miniatu-
risation de ces dispositifs à haute température, et la filière des micro–SOFC est en expan-
sion.
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I.1.3 Piles à combustible à carbonates fondus (MCFC)

Puisque l’un des deux axes du présent travail concerne les matériaux d’électrolytes
composites oxyde–carbonate qui conjuguent les propriétés des matériaux d’électrolyte des
SOFC et MCFC, nous allons présenter brièvement ce dernier type de système par analogie
avec les SOFC.

Dans ce type de piles à combustible, les espèes électroactives assurant la conductivité
dans l’électrolyte sont les ions carbonate (CO3

2 – ). L’électrolyte est constitué d’un mélange
principalement eutectique de carbonates alcalins (typiquement (LiK)2CO3 ou (LiNa)2CO3)
retenu dans une matrice poreuse d’aluminate de lithium (LiAlO2) sous forme de plaques de
0,5 à 1,0 mm d’épaisseur. Une bonne conductivité ionique des carbonates est atteinte à des
températures de 600 à 700 ◦C, au-delà de la température de fusion des carbonates (3%).

Les réactions aux électrodes d’une MCFC sont les suivantes :

Anode (−) : 2H2 +2CO3
2− 2CO2 +2H2O+4e−

Cathode (+) : O2 +2CO2 +4e− 2CO3
2−

Le matériau d’anode employé dans ces piles est un alliage de Ni avec du Cr ou du Al. Pour
la cathode, l’oxyde de nickel lithié in situ (Li – NiO) poreux est classiquement utilisé.

Parmi les avantages qu’offrent les MCFC, nous pouvons d’abord citer la possibilité
d’utiliser le monoxyde de carbone en tant que combustible, ainsi que la possibilité de re-
formage des hydrocarbures (méthane, propane, etc.). Cependant, les températures relative-
ment élevées de fonctionnement ainsi que l’aspect corrosif de l’électrolyte entraînent des
réactions indésirables, comme la dissolution du Ni de la cathode dans l’électrolyte et la dif-
fusion des ions Ni+ vers l’anode pouvant entraîner leur réduction par l’hydrogène, ce qui
peut provoquer un court-circuit. La stabilité mécanique est également affectée à ces tem-
pératures, et peut provoquer des déformations de la structure et induire ainsi une perte de
rendement. Notons en dernier lieu les faibles valeurs de densité de courant générées par ce
type de dispositifs (<200 mA/cm2).

Malgré le fait que les densités de courant de ces dispositifs soient relativement faibles,
elles peuvent tout de même atteindre des rendements électriques de l’ordre de 50 %, voire
présenter une efficacité énergétique de 80% pour des systèmes utilisant la cogénération
[12–14].

I.1.4 Principaux composants des piles à combustible à oxyde solide (SOFC)

I.1.4.1 Anode

L’anode étant le siège de la réaction d’oxydation de combustible au sein de la pile, son
matériau doit avant tout répondre à un cahier des charges exigeant en termes de conducti-
vité électronique (σe ≥ 102 S/cm) et ionique afin de délocaliser la réaction au volume de
l’électrode, ainsi qu’en termes d’activité catalytique et de sélectivité. Le matériau d’anode
doit être aussi chimiquement et thermomécaniquement stable et compatible avec les autres
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composants (électrolyte et interconnecteurs). Enfin, il doit posséder une structure poreuse
bien développée afin, d’une part, de permettre une bonne diffusion des gaz et, d’autre part,
d’accroître le nombre de zones de contact triple (TPB, Triple Phase Boundary) sur les-
quelles la réaction a lieu (cf. I.3). Ces zones de contact triple (indiquées par des traits noirs
sur la figure) sont en fait des sites actifs à l’intersection des trois phases : gaz, catalyseur
métallique et oxyde (électrolyte ou matrice céramique de l’électrode).

FIG. I.3. — Représentation schématique de la structure de l’anode des SOFC à base de cermet Ni-
YSZ d’après [15]. Les zones de contact triple sont indiquées par les traits noirs.

Le matériau d’état de l’art pour l’anode des SOFC est le cermet (Cer pour le ren-
fort céramique et Met pour la matrice métallique) Ni-YSZ (Yttria-stabilised Zirconia).
Le Ni comme catalyseur d’anode a été amplement utilisé surtout aux premiers stades de
développement des SOFC en raison, d’une part, de son activité catalytique élevée vis-
à-vis de l’oxydation de l’hydrogène et, d’autre part, de sa stabilité accrue dans les mi-
lieux réducteurs, et, plus particulièrement, sous atmosphère d’hydrogène humidifié [16].
Néanmoins, le nickel présente un coefficient d’expansion thermique supérieur à celui de
YSZ (αNi = 13,4 · 10−6 K−1 [17]) et se caractérise par une tendance néfaste de grossis-
sement des grains à températures élevées. L’association du Ni à une phase oxyde YSZ
permet d’abord d’atténuer la coalescence des grains de Ni et d’ajuster le coefficient d’ex-
pansion thermique du matériau d’anode en rapprochant sa valeur de celle de l’électrolyte
(αNi−Y SZ = 11,6 · 10−6 K−1 à 30 %vol. de Ni [18]). En outre, le fait de mélanger ces deux
phases introduit au sein du cermet une conduction ionique et assure une meilleure adhésion
à l’interface avec l’électrolyte. Enfin, grâce à cette coexistence de conductivités électro-
nique et ionique, le nombre des TPB augmente et la réaction d’oxydation du combustible
se trouve délocalisée dans le volume de l’anode et est ainsi intensifiée [19]. Cependant, un
inconvénient majeur du cermet Ni–YSZ est lié aux cycles réduction–oxydation (Ni — NiO)
au cours des cycles thermiques démarrage–arrêt. Cela fragilise mécaniquement le cermet
à cause d’une différence significative entre les paramètres de maille entre le métal et son
oxyde. Ce processus s’intensifie par ailleurs lors des cycles démarrage–arrêt des systèmes
SOFC, mais peut être aussi accéléré par le dépôt de carbone ou par l’empoisonnement par
les composés sulfurés dans le cas d’emploi du méthane comme combustible [20, 21].
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Le Ni est aussi un excellent catalyseur pour le procédé de reformage interne du mé-
thane, ce qui lui confère un avantage supplémentaire (IR-SOFC, IR pour Internal Refor-
ming) [22]. Pour réduire le dépôt de carbone sur le catalyseur en Ni durant ce procédé,
le rapport vapeur–carbone peut être augmenté, mais cela se fait au détriment de l’effica-
cité électrique de la pile. Une alternative consiste à utiliser des cermets Co–YSZ. Le Co
étant aussi stable sous atmosphère réductrice et ayant une tolérance plus élevée envers les
composés sulfurés, il réduit la formation de coke, mais son coût plus élevé empêche cette
utilisation. Le cuivre possède des caractéristiques semblables à celles du Co et des cermets
Cu–YSZ ou Cu–CeO2 sont également étudiés dans la littérature [17,23]. Une autre possibi-
lité pour réduire le dépôt de carbone consiste à ajouter du Fe afin de former un alliage avec
du Ni [24].

Enfin, les pérovskites constituent une autre famille des matériaux d’anode de plus en
plus étudiée, surtout dans le contexte de l’abaissement de la température de leur fonction-
nement (cf. infra). Nous nous limiterons à la fin de cette section à donner les compositions
qui se sont montrées les plus performantes. Ainsi, La0,75Sr0,25Cr0,5Mn0,5O3 (LSCM) a été
beaucoup étudié en vue de son application en tant qu’anode des SOFC [1, 25] ; en outre,
les compositions Sr1,6K0,4FeMoO6 [26], Sr2MgMoO6 –δ [27] et Sr(Ti0,3Fe0,7)O3 [28] ont
donné de très bonnes performances en termes de résistance de polarisation et, par consé-
quent, d’efficacité énergétique.

I.1.4.2 Cathodes

De même que l’anode, la cathode destinée à l’application pour des SOFC doit présen-
ter une conductivité élevée (σe ≥ 102 S/cm). De plus, elle doit être stable sous atmosphère
oxydante, compatible chimiquement et thermomécaniquement avec le matériau d’électro-
lyte et les interconnecteurs (coefficient d’expansion thermique proche de ces deux derniers).
L’activité catalytique vis-à-vis de la réaction de réduction de l’oxygène (ORR) est égale-
ment requise pour les matériaux de cathode. Enfin, la cathode doit présenter une structure
poreuse permettant une bonne diffusion des gaz vers l’interface avec l’électrolyte et vice
versa [1, 17, 29].

Le manganite de lanthane dopé au strontium (La1 – xSrxMnO3 –δ (LSM)) est un des pre-
miers matériaux utilisés pour la cathode des SOFC. Sa structure cristalline est celle des
pérovskites et possède une conductivité intrinsèque de type p, laquelle peut être amélio-
rée en substituant le La3+ par un cation aliovalent comme Sr2+. Dans le cas général, un
taux de dopage x = 0,2− 0,4 assure une bonne conductivité de ce composé, sa stabilité
chimique et une bonne compatibilité thermomécanique avec le matériau d’électrolyte YSZ
(αLSM = 11,3 ·10−6 K−1 contre αY SZ = 10,3 ·10−6 K−1 dans la plage de températures 500–
1000 ◦C) [1,29,30]. Néanmoins, LSM et YSZ peuvent réagir entre eux à haute température,
donnant lieu à la formation d’une phase isolante La2Zr2O7 et causant l’augmentation de la
résistance ohmique de l’interface cathode–électrolyte [31–33].

Le principal désavantage du LSM est sa très faible conductivité ionique (σi = 10−6 S/cm
à 800 ◦C [17]), qui est responsable de pertes de polarisation cathodique élevées lors de la
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réduction de l’oxygène [1]. L’utilisation de cathodes composites où YSZ ou un autre ma-
tériau d’électrolyte sont ajoutés à LSM permet de diminuer ces pertes dues à la résistance
de polarisation [34, 35]. À cause de cette faible conductivité ionique, ce matériau n’est pas
un bon candidat pour l’application à des SOFC fonctionnant à températures intermédiaires
(IT–SOFC), entre 600 et 800 ◦C, voire à plus basses températures (LT–SOFC).

En revanche, les pérovskites de type Ruddlesden-Popper ((AO)(ABO3 –δ)m, où A= La,
Nd, Pr ; B=Cu, Ni, Co) sont des conducteurs mixtes et de meilleurs candidats, déjà utilisés
dans les installations actuelles SOFC [1, 6, 36]. Par ailleurs, les nickelates présentent un
certain degré d’instabilité dans les conditions des SOFC, aux alentours de 1000 ◦C. Ainsi,
une décomposition de Pr2NiO4 a été montrée lors du fonctionnement de la pile [37, 38].
Cette même décomposition est dépendante du matériau d’électrolyte utilisé, comme l’ont
montré Philippeau et coll. [39].

Une autre possibilité consiste à utiliser des conducteurs électroniques et ioniques de la
famille des cobaltites de lanthane dopés au strontium et au fer : LaxSr1 – xCoyFe1 – yO3 –δ
(LSCF). Ils se caractérisent par une conductivité plus élevée et par une bonne cinétique
de réduction de l’oxygène [17]. Enfin, l’activité catalytique des cathodes peut être amélio-
rée par substitution du lanthane par le baryum, tel que Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3 (BSCF). Ce
composé se caractérise par une résistance de polarisation très faible et permet d’obtenir des
densités de puissance élevées [40, 41].

I.1.4.3 Électrolytes

L’électrolyte dans les SOFC joue un double rôle : il est responsable du transport des por-
teurs de charge (O2 – ) entre la cathode et l’anode et assure une bonne étanchéité entre ces
deux compartiments, en empêchant les deux atmosphères de se mélanger. Par conséquent,
le matériau d’électrolyte doit posséder une conductivité ionique élevée (σi ≥ 10−1 S/cm à
la température de fonctionnement) et un nombre de transport ionique proche de l’unité : la
conductivité électronique doit être la plus basse possible afin d’éviter la fuite de courant à
travers l’électrolyte, ce qui mènerait à une diminution du potentiel et diminuerait l’effica-
cité électrique du dispositif. Puisque l’électrolyte est en contact avec les deux électrodes, il
doit être chimiquement stable dans les deux atmosphères : oxydante (cathode) et réductrice
(anode). Son domaine d’ionicité doit être étendu (10−20 <p(O2)< 0,21 atm.). Pour la même
raison, il doit être chimiquement et thermomécaniquement compatible avec les matériaux
d’électrodes. Enfin, sa structure doit être dense pour assurer des performances électrochi-
miques maximales [1, 17].

Comme nous l’avons déjà évoqué, le matériau d’état de l’art d’électrolyte est l’oxyde
de zirconium (ZrO2) stabilisé dans sa structure cubique de fluorine par l’oxyde d’yttrium
(Y2O3) YSZ (Yttria-stabilized Zirconia). Ce dopage stabilise la structure de YSZ, amé-
liore ses propriétés thermomécaniques et détermine sa conductivité ionique par la présence
de lacunes d’oxygène formées par substitution des cations Zr4+ par les Y3+. Entre 8 et
40 %mol. de Y2O3 sont nécessaires afin de stabiliser la structure cubique de la zircone,
mais la conductivité ionique maximale est atteinte pour YSZ à des taux de Y2O3 entre 8 et
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11 %mol. ; au-delà de ces valeurs, la conductivité diminue rapidement, ce qui est dû à l’aug-
mentation de la concentration des lacunes d’oxygène et à leur association. YSZ présente
une conductivité ionique supérieure à 10−1 S/cm à 1000 ◦C; elle décroît par ailleurs assez
rapidement avec la température [42, 43], avec une énergie d’activation de l’ordre de 1 eV.

Un des poins faibles de YSZ est sa réactivité élevée avec le matériau de cathode à
haute température. Comme nous l’avons déjà évoqué, il peut se former une phase isolante
La2Zr2O7 à l’interface YSZ–LSM. YSZ réagit de la même manière, mais dans une moindre
mesure, avec LSCF [43]. Malgré ces aspects négatifs (température élevée afin d’obtenir
une conductivité acceptable et réactivité avec d’autres composants de la pile), il est encore
difficile de trouver une alternative à YSZ compte tenu de sa stabilité chimique et mécanique
à haute température et de son large domaine d’ionicité.

Dans la section dédiée, nous allons donner un aperçu des travaux sur les matériaux
d’électrolyte orientés vers de nouvelles générations des SOFC, destinées à fonctionner à
des températures basses ou intermédiaires (cf. section I.3, p. 12).

I.1.4.4 Interconnecteurs et joints

Les matériaux d’interconnection permettent la mise en série des cellules unitaires pour
former leur empilement. Ils remplissent un double rôle, en assurant une conduction élec-
trique entre chaque unité et en servant de distributeurs de gaz sur les surfaces anodique et
cathodique de chaque cellule unitaire.

Les exigences principales pour les matériaux d’interconnexion sont leur résistance spé-
cifique (ASR, Area Specific Resistance), qui doit être inférieure à 0,1 Ω · cm2, leur stabilité
thermique, leur stabilité chimique sous atmosphères réductrice et oxydante, leur excellente
imperméabilité au gaz, un coefficient d’expansion thermique proche de celui des électrodes
et, enfin, leur usinage facile et à un coût modéré [44, 45].

Le matériau initialement employé pour les plaques bipolaires est le chromite de lanthane
(LaCrO3) en raison de l’excellente stabilité de sa structure, ainsi que de sa bonne conduc-
tivité au-delà de 800 ◦C (' 1 S/cm à 1000 ◦C [45]). LaCrO3 est un conducteur de type p
sous atmosphère oxydante et demeure stable même à des pressions partielles de l’oxygène
très basses : par ex. à p(O2)= 10−16 Pa à 1000 ◦C [46]. Il présente également une très bonne
compatibilité avec les autres constituants de la pile.

Cependant, ce matériau céramique peut causer l’empoisonnement du catalyseur par du
chrome qui s’évapore à haute température sous la forme de CrO3 dans l’atmosphère oxy-
dante [47]. Le CrO3 s’adsorbe sur la surface des zones de contact triple (TPB), en la rendant
inactive. Une des solutions pour minimiser la migration et l’évaporation du chrome consiste
en la protection des plaques bipolaires par une couche mince d’oxydes conducteurs (par ex.,
des spinelles contenant du chrome CoCrO4 [48] ou non : (MnCo)3O4, MnCo2O4 [49, 50]),
sans pour autant augmenter les pertes ohmiques.

Il est important de noter que les matériaux céramiques sont fragiles et que leur usinage
est très coûteux. Ainsi, leur remplacement par des alliages métalliques requiert là encore
d’abaisser la température de fonctionnement des SOFC, qui doit être inférieure dans ce
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cas à 700 ◦C. Actuellement, suite à l’abaissement des températures de fonctionnement des
SOFC, les matériaux les plus courants sont les aciers inoxydables, que nous ne discuterons
pas dans cette introduction.

Les matériaux utilisés pour le scellage des empilements de piles doivent avant tout as-
surer une bonne étanchéité entre les éléments intérieurs et extérieurs des dispositifs assem-
blés en piles. Ils doivent être chimiquement neutres par rapport aux composants des SOFC
ainsi qu’aux atmosphères gazeuses, et résistants au cyclage à haute température. On dis-
tingue deux groupes : les joints par compression et les joints rigides. Les premiers sont
métalliques [51, 52] ou à base de mica [53–55]. Les seconds regroupent des céramiques
vitreuses [56, 57].

I.2 Problématique de l’abaissement de la température de fonc-
tionnement des SOFC

Comme nous avons pu le traiter dans les sections précédentes, le fonctionnement des
piles à combustible à haute température pose un certain nombre d’inconvénients. Ceux-ci
limitent dans une certaine mesure le développement de cette technologie sur les plans indus-
triel et applicatif, empêchant ainsi une commercialisation plus intensive, que l’on observe,
par exemple, pour la famille de piles à membrane échangeuse de protons fonctionnant à
basse température (PEMFC, Proton-Exchange Membrane Fuel Cell). Ainsi, des efforts si-
gnificatifs sont déployés par la communauté scientifique afin de permettre le fonctionnement
de ces dispositifs à des température intermédiaires 600–800 ◦C (IT-SOFC, IT pour Interme-
diate Temperature), voire plus basses 400–600 ◦C (LT-SOFC, LT pour Low Temperature).
Récemment, plusieurs revues ont donné un aperçu général des nouveaux matériaux et des
concepts concernant les SOFC [58–65].

Le fonctionnement des SOFC à plus basse température (inférieure à 800 ◦C) présenterait
les avantages suivants :

– l’utilisation de matériaux d’interconnection et d’isolants moins coûteux pour les em-
pilements des cellules unitaires ;

– l’extension de la conception des systèmes SOFC à reformage interne ;
– la réduction du temps de démarrage et d’arrêt des systèmes ;
– l’atténuation des contraintes liées à la stabilité thermomécanique et chimique des

matériaux employés ;
– l’augmentation de la durée de vie des dispositifs ;
– l’expansion de leur domaine d’application sur le plan du développement des applica-

tions portables.
Tous ces aspects devraient contribuer à la réduction des coûts de fabrication et d’opéra-

tion de ce type de piles à combustible et à une plus ample commercialisation. Néanmoins,
l’abaissement de la température de fonctionnement des SOFC diminue leurs performances
électrochimiques. Cette diminution provoque une décroissance rapide de la conductivité io-
nique de l’électrolyte et des électrodes en augmentant les pertes ohmiques dans la cellule.
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En outre, compte tenu de la nature thermique de l’activation des catalyseurs d’électrodes,
la diminution de température influence négativement les performances électrocatalytiques.
Cette perte en activité se reflète dans l’augmentation des surtensions d’activation aux élec-
trodes, et dans la diminution de la densité de courant délivrée par le dispositif à une tension
donnée qui en résulte.

Afin de palier ce problème, plusieurs stratégies sont possibles : la diminution de l’épais-
seur de l’électrolyte, l’utilisation de nouveaux matériaux plus conducteurs et l’optimisation
des architectures aux interfaces [66].

L’abaissement de la température de fonctionnement des SOFC peut aussi ouvrir de nou-
velles voies pour l’optimisation des performances des électrodes. Par exemple, pour les
anodes, l’efficacité du cermet Ni–YSZ peut être accrue en recourant à des procédés d’éla-
boration alternatifs [67–70], permettant une meilleure dispersion de la phase métallique au
sein du matériau, en augmentant la densité des TPB [70].

I.3 Matériaux d’électrolyte pour les IT–SOFC

Les matériaux d’oxyde conducteurs ioniques par ion oxyde sont majoritairement repré-
sentés par deux groupes qui se distinguent par leur composition chimique, ainsi que par
leur structure cristallographique. Par exemple, ces matériaux se distinguent par des struc-
tures de type fluorine (ZrO2 stabilisé, CeO2 dopé et δ– Bi2O3), de type pérovskite (LaGaO3
dopé, phases browmillerites) et des phases associées (phase d’Aurivillius BIMEVOX). On
peut également distinguer une phase dérivée de la fluorine : les pyrochlores (Gd2Zr2O7,
Gd2Ti2O7)).

Le mécanisme de conduction au sein de ces céramiques repose sur la migration des ions
oxyde à travers leur structure, qui dépend du type de défauts présents (lacunes d’oxygène,
défaut intrinsèque ou extrinsèque). La figure I.4 [71] présente sous forme de diagrammes
d’Arrhenius la conductivité des matériaux les plus répandus. Dans cette section, nous allons
donner un aperçu des deux grandes familles de matériaux d’électrolyte afin de mieux définir
la stratégie d’abaissement de la température de fonctionnement des SOFC.

I.3.1 Électrolytes de structure de type fluorine

Une structure cristalline de type fluorine est relativement ouverte et se caractérise par un
niveau élevé de désordre atomique dans le cas où il est induit par le dopage, la réduction ou
l’oxydation. Les oxyde binaires CeO2, Pr6O12, ThO2, ou PuO2 possède une telle structure
à leur état pur dans les conditions normales. En revanche, les oxydes ZrO2 et HfO2 peuvent
être stabilisés dans cette structure fluorine via une substitution aux cations aliovalents (Y3+,
Sc3+ou les terres rares) [72, 73]). En plus de la stabilisation, un tel dopage conduit à la
création de lacunes d’oxygène au sein de la structure qui sont responsables de la conduction
ionique. La figure I.5 (b) schématise le processus de dopage et de création des lacunes
d’oxygène au sein de la structure de fluorine (dans le cas de l’oxyde de cérium).
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FIG. I.4. — Comparaison de la conductivité entre les différents composés conducteurs d’ions oxyde.
D’après [71].

FIG. I.5. — Structure cristallographique de type fluorine d’oxyde de cérium CeO2 (a) et représenta-
tion schématique de création d’une lacune d’oxygène lors de la substitution (b) [74].

Certains des oxydes de type fluorine, tels que δ– Bi2O3, CeO2, ZrO2, ThO2, HfO2,
sont connus pour être d’excellents conducteurs d’ions oxyde et peuvent potentiellement
être employés en tant qu’électrolytes pour des SOFC. Néanmoins, le ThO2 est un matériau
radioactif. Quant au HfO2, ses propriétés chimiques sont proches de celles de ZrO2, mais
il est relativement coûteux. Ainsi, parmi tous les oxydes de type fluorine, ZrO2 et CeO2,
restent les plus avantageux sur le plan applicatif.
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I.3.1.1 ZrO2 dopé

Comme nous l’avons déjà évoqué dans la sous-section I.1.4.3 (cf. p. 9), la conductivité
de la zircone stabilisée à l’yttrium (YSZ) décroît si la température baisse. Cette caractéris-
tique de YSZ compromet son usage en tant qu’électrolyte pour des IT(LT)–SOFC. Pour-
tant, il existe des stratégies récemment développées afin de palier cette limitation. Une des
voies se base sur le fait que la résistance de l’électrolyte est proportionnelle à son épais-
seur [75, 76] : elle consiste donc en l’amincissement de l’électrolyte pour diminuer sa ré-
sistance à une température donnée. En revanche, cette méthode influence négativement les
propriétés mécaniques et nécessite d’augmenter l’épaisseur de l’une des électrodes qui sert
alors de support [77]. Une seconde stratégie consiste à développer de nouveaux matériaux,
comme par exemple le dopage de ZrO2.

Comme le montre la figure I.4 (cf. YSZ), un gain très conséquent en conductivité peut
être obtenu avec le même matériau d’électrolyte, en réduisant son épaisseur. Ici, les auteurs
[78] rapportent la conductivité d’une couche de 1 nm de YSZ. Il est évident qu’une telle
structure fine ne correspond pas à une application pratique dans les dispositifs SOFC réels.
En revanche, Gestel et coll. ont obtenu une couche de 1µm de YSZ dense sur l’électrode
poreuse NiO–YSZ par dip-coating à partir de solutions contenant des sols nano-dispersés
de particules de YSZ [79, 80]. Ces auteurs rapportent que la diminution de l’épaisseur de
l’électrolyte de 7–10µm à 1µm permet un gain en densité de courant de la cellule complète
de 70% [81].

En ce qui concerne la stratégie de dopage, nous pouvons trouver dans la littérature des
travaux visant le remplacement de Y2O3 par Sc2O3 en vue d’augmenter les performances
des piles fonctionnant à basse température. En effet, la conductivité ionique de ScSZ est su-
périeure à celle de YSZ, permettant de fonctionner autour de 600 ◦C. Ce fait est attribué à la
proximité des rayons ioniques de Sc2+ et de Zr4+. Néanmoins, les performances en termes
de densité de puissance obtenue avec un tel électrolyte à des températures intermédiaires
restent mitigées : 0,4–0,5 W/cm2 à 650 ◦C [82, 83]. Il est également à souligner que l’utili-
sation de ScSZ dans les SOFC à grande échelle connaît des limitations en raison du coût de
ce composé, ainsi que des problèmes de vieillissement [84, 85].

I.3.1.2 CeO2 dopé

L’oxyde de cérium (ou la cérine) CeO2 cristallise dans le système cristallin cubique,
de groupe d’espace Fm3m (225) (nombre de coordination Z = 4 unités formulaires par
maille conventionnelle). Sa maille de type fluorine (cubique à faces centrées) étant assez
ouverte (cf. fig.I.5 (a)), la conductivité par des oxydes est pourtant assez limitée [86]. Afin
d’accroître la conductivité, il est commun d’introduire les cations aliovalents en substituant
des cations Ce4+, augmentant ainsi la concentration des défauts (lacunes d’oxygène) selon
la réaction (I.3.1) :

Me2O3
CeO2 2Me

′
Ce +3OX

O +V••O (I.3.1)
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avec Me, le cation trivalent ; Me’
Ce, le cation trivalent substituant celui de Ce4+ ; V••O , la

lacune d’oxygène ; et OX
O, l’oxygène dans sa position régulière dans la maille de cérine.

Les valeurs de conductivité les plus importantes peuvent être atteintes dans le cas où le
rayon ionique du cation trivalent du dopant est proche de celui de Ce4+. Les ions de Gd3+

et de Sm3+ remplissent ces conditions, et en effet, les conductivités les plus élevées ont été
obtenues pour GDC et SDC avec une concentration en dopant de 10–20 %mol. (pour leurs
formes d’oxydes Gd2O3 et Sm2O3) [87].

GDC et SDC présentent des conductivités ioniques supérieures à celle de YSZ et sont
ainsi de bons candidats pour l’application SOFC opérant à 500–600 ◦C [77, 88, 89]. Ces
oxydes se caractérisent également par une bonne compatibilité chimique et thermoméca-
nique avec des matériaux de cathode, comme LSM ou LSCF, contrairement à YSZ (cf. su-
pra) [17].

Cependant, un désavantage majeur de la cérine pure est sa réductibilité à basses pres-
sions partielles d’oxygène et, plus particulièrement, sous atmosphère réductrice (par ex.,
H2). Ce processus conduit à la réduction partielle de Ce4+ en Ce3+, introduisant une conduc-
tivité électronique, ce qui est négatif pour un électrolyte (fuite de courant importante, voire
court-circutage dans le cas extrême) [43, 59]. Il faut dire que le dopage par Sm3+, Gd3+ ou
Y3+ limite la vitesse de la réduction de la cérine, mais ne la protège pas à long terme dans
les conditions d’utilisation des dispositifs réels. Cependant, à des températures inférieures
à 650 ◦C, la réductibilité du Ce4+ devient négligeable.

I.3.2 Électrolytes de structure de type pérovskite

La structure pérovskite (cf. fig.I.6) a pour formule générale ABO3 –δ [90] ; elle est cu-
bique compacte, le cation du site B étant situé dans les sites octaédriques.

FIG. I.6. — Structure cristalline des pérovskites ABO3 –δ [62].

Ces matériaux constituent une bonne alternative à l’oxyde de zirconium stabilisé (YSZ)
et présentent une conductivité ionique beaucoup plus importante que d’autres conducteurs
ioniques [90].
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I.3.2.1 LaGaO3 substitué

Ishihara et coll. [91] ont suggéré en 1994 que les matériaux de la famille LaGaO3 sont
très prometteurs en tant que matériaux d’électrolyte. Le gallate de lanthane substitué à la fois
au Mg2+ et au Sr2+, de formule générale La1 – xSrxGa1 – yMgyO3 –δ (LSGM), est un composé
largement étudié en vue de remplacer l’électrolyte conventionnel des SOFC. Il présente
une conductivité ionique élevée, même à température intermédiaire (550–800 ◦C), qui est
supérieure à celle de YSZ (0,08 S/cm à 700 ◦C) (cf. I.7) [92–94].

FIG. I.7. — Conductivité ionique totale mesurée sous air de certains gallates de lanthane substitués
par différents dopants. [42, 92–94].

En outre, il a été rapporté dans la littérature que la substitution de Ga3+ par Co3+ mène à
l’augmentation de la conductivité ionique. Cependant, elle provoque une légère augmenta-
tion de la conductivité électronique au sein du matériau et, afin de la maintenir à bas niveau,
la quantité de Co3+ ne doit pas dépasser 3–7 %at. [95–97].

Ces matériaux, n’incluant pas dans leur structure de cations facilement réductibles,
contrairement à la cérine (CeO2), sont stables sous atmosphères réductrice et oxydante, et
leur conductivité est supérieure à celle, par exemple, du GDC [42]. Les freins au dévelop-
pement d’un tel électrolyte sont le coût élevé du gallium, ainsi que ses stabilités mécanique
et chimique, cette dernière étant due à la volatilité à faibles pressions partielles d’oxygène,
ainsi qu’à la réactivité avec les matériaux d’électrodes [17, 43].

I.3.2.2 Phase de type brownmillerite

La structure des brownmillerites (Ba2In2O5) correspond à celle de double pérovskite
(A2B2O5), au sein de laquelle les atomes d’indium sont organisés alternativement en couches
de tétraèdres InO4 et d’octaèdres InO6 [98]. Cette structure est intrinsèquement lacunaire
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en oxygène et la concentration des lacunes est quatre fois supérieure à celle des pérovs-
kites [99]. Il est également établi que le composé Ba2In2O5 peut aussi manifester une
conduction protonique [100–102]. En effet, lors de son exposition à une atmosphère hu-
midifiée, une transformation de phase réversible se manifeste autour de 300 ◦C et une phase
hydratée Ba2In2O4(OH)2 se forme [103, 104]. La conduction protonique a été déterminée
comme inférieure à 10−5 S/cm à 400 ◦C .

Une des limitations majeures de Ba2In2O5 est la transformation de phase autour de
930 ◦C qui affecte négativement ses propriétés en termes de conductivité, de tenue mé-
canique, ainsi que de stabilité. En effet, cette transition de phase est accompagnée d’une
désorganisation des lacunes d’oxygène et d’un changement de symétrie [105]. Néanmoins,
la conductivité ionique de Ba2In2O5 au-delà de 930 ◦C est supérieure à celle de YSZ, mais
à des températures inférieures à celles de la transition de phase ; cette valeur décroît rapide-
ment (1–1,5 de magnitude). C’est pour cette raison que différentes stratégies de dopage ont
été envisagées afin de stabiliser la structure cubique à des températures plus basses.

Ainsi, la stabilisation de la structure cubique peut être effectuée par l’introduction de
cations de valence supérieure, tels que Zr4+, Ce4+, Sn4+ ou Hf4+ [106]. Il a été montré
que la substitution de sites de In3+ par des cations isovalents de rayon plus petit (Sc3+)
abaisse la température de transition de phase, tandis que le dopage avec des cations de rayon
plus important (Y3+ ou La3+) provoque une hausse de cette température [107]. Toutefois,
la conductivité de différentes brownmillerites substituées reste compatible avec celle de
l’électrolyte conventionnel YSZ [42].

Un autre problème que pose ce matériau est la variation non linéaire du coefficient de
dilatation thermique avec la température [108, 109], ce qui entraîne des limitations d’utili-
sation avec les autres composants des SOFC, surtout lors de cyclages thermiques.

I.3.3 LAMOX (La2Mo2O9)

Le composé dit LAMOX (La2Mo2O9) et ses dérivés ont été évoqués pour la première
fois dans la littérature par Lacorre et coll. [110] comme étant des composés prometteurs
pour des électrolytes SOFC. Leur conductivité ionique est compatible avec celle de YSZ;
elle est de≈ 6 ·10−2 S/cm à 800 ◦C. Une des propriétés intrinsèques de ces matériaux est la
transition de phase (de monoclinique α vers la cubique β) autour de 580 ◦C, accompagnée
d’une hausse de conductivité significative, autour de deux ordres de magnitude. La substi-
tution partielle du La par Nd, Y ou Gd permet de stabiliser la phase cubique et ainsi d’éviter
une transition vers la phase monoclinique, moins conductrice [111].

Une autre limitation des LAMOX réside dans l’instabilité du cation Mo6+ sous faible
pression partielle d’oxygène et l’introduction d’une conductivité électronique [112, 113].
Une des solutions consiste en la substitution partielle du molybdène par un cation moins ré-
ductible, tel que le tungstène, qui permet également de maintenir une conductivité ionique
du même ordre (supérieure à celle de YSZ). Ainsi, une solution solide La2Mo2 – xWxO9 avec
x = 1,5 a montré une conductivité de 0,05 S/cm à 750 ◦C [114]. Néanmoins, un nombre
de transfert ionique de 0,95 à 700 ◦C a été obtenu sous atmosphère humidifiée contenant
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5 %vol. de H2, ce qui signifie un niveau non négligeable de conductivité électronique in-
duite dans ces conditions. Les auteurs rapportent cependant une stabilité raisonnable de ce
composé à 600 ◦C [114].

I.3.4 Apatites

Les apatites possèdent une structure atypique par rapport à d’autres conducteurs d’ions
oxyde et le transport de O2 – au sein de leur structure ne s’effectue pas par un mécanisme
lacunaire proprement dit. La formule générale de ces composés est A10 – x(MO4)6O2±δ, où
A est un cation de terre rare et M est représenté par Si ou Ge. Les composés les plus étudiés
contiennent du Si et du La. Leur structure cristallographique est représentée par des tétra-
èdres MO4 isolés qui sont arrangés de façon à former des canaux distincts d’anions et de La
suivant l’axe c, comme le montre la figure I.8 issue des travaux de Guillot et coll. [115].

FIG. I.8. — Arrangement des défauts de structure et mécanisme de conduction possible suivant l’axe
c au sein de l’apatite La9,52(SiO4)6O2,28. D’après Guillot et coll. [115].

La conductivité des apatites reste pourtant modeste à haute température, malgré une
énergie d’activation relativement faible. Plus encore, ces valeurs pour une composition don-
née peuvent varier. Cela est dû à des différences dans les procédés d’élaboration, à un recuit
non complet (la température de synthèse dépasse 1500 ◦C), ainsi qu’à une anisotropie intrin-
sèque de transport d’ions au sein de leur structure. Ainsi, pour une composition La10Si6O27,
la conductivité varie de 8,4 ·10−5 à 4,3 ·10−3 S/cm à 500 ◦C [42].

I.3.5 Électrolytes composites

De manière générale, un matériau composite est constitué d’au moins deux phases,
présentant des propriétés différentes et complémentaires. Il possède généralement des pro-
priétés électrochimiques améliorées en termes de conductivité, de nombre de transfert de
charge, etc. [116–118].

Le fait que la conductivité des matériaux composites soit accrue est connu depuis le
début du XXe siècle et a été évoqué dans les travaux de Jander [119]. Cependant, un grand
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intérêt pour ces matériaux a été suscité par les travaux de Liang en 1973 [120], dans les-
quels ce dernier indique une hausse de la conductivité de LiI d’un facteur 50 dans le cas de
l’incorporation d’oxyde d’aluminium dans sa matrice. Dès lors, les composites conducteurs
ioniques ont fait l’objet d’un nombre considérable d’investigations, dont la liste exhaustive
a été dressée par Agrawal et Gupta [117].

Dans le cas des matériaux composites potentiellement utilisables comme électrolytes
dans les piles à combustible à température élevée (>300 ◦C), différents travaux ont été me-
nés, qui associent une phase oxyde solide et une phase à base de sels fondus. Différents
mélanges de sels ont été étudiés : il s’avère dans ces conditions que ces matériaux res-
semblent dans un premier temps aux électrolytes utilisés dans les piles à combustible à
carbonates fondus (MCFC, Molten Carbonate Fuel Cell), dans lesquels un eutectique de
carbonates (LiNa)2CO3 ou (LiK)2CO3 est confiné dans une matrice poreuse d’aluminate
de lithium (LiAlO2), oxyde solide isolant tant sur le plan ionique qu’électronique. Ainsi,
la phase oxyde non conductrice assure la tenue mécanique du composite, alors que le mé-
lange de carbonate, au-delà de sa température de fusion, assure la conductivité des espèces
électroactives, c’est-à-dire les ions carbonates qui entrent en jeu dans les réactions aux élec-
trodes (cf. section I.1.3, p. 6).

Concernant la phase oxyde, différents matériaux ont été envisagés. Nous pouvons men-
tionner les matériaux à base d’oxyde de zirconium, dopé à l’oxyde d’yttrium, qui consti-
tuent les matériaux de l’état de l’art des piles à combustible à oxyde solide (SOFC, So-
lid Oxide Fuel Cell), mais également TiO2, qui présente une conductivité de type semi-
conducteur [121–127]. Il n’en demeure pas moins que les matériaux à base d’oxyde de cé-
rium constituent l’un des principaux objets des études actuelles parce qu’ils sont des consti-
tuants prometteurs des matériaux d’électrolytes composites. Ils n’ont pas pu être considérés
comme électrolyte dans les SOFC à cause de leur réductibilité sous atmosphère riche en
hydrogène, malgré une conductivité ionique plus élevée que celle des matériaux à base
d’oxyde de zirconium. Néanmoins, quand le composite est associé à des carbonates fondus,
sa conductivité est très élevée (0,1 S/cm) à des températures de l’ordre de 600 ◦C. Ce niveau
de conductivité n’est atteint dans les SOFC à base de zircone qu’au-delà de 800 ◦C, ce qui
constituerait un gain non négligeable quant à la réduction des pertes par chute ohmique pour
des dispositifs fonctionnant à plus basse température. Dans la suite de ce chapitre, nous al-
lons nous focaliser sur les études portant sur les matériaux composites à base de carbonates
et d’oxyde solide, et nous leur consacrerons une section à part entière.

Comme nous pouvons le constater à l’issue de la présente section, les bénéfices en
termes de réduction de la résistance (et, par conséquent, de pertes ohmiques) des disposi-
tifs SOFC peuvent être maintenus même à des températures de fonctionnement plus basses,
en remplaçant le matériau d’électrolyte conventionnel (YSZ) par d’autres conducteurs io-
niques. La section suivante traitera d’un deuxième aspect important de la stratégie de la
réduction de la température d’opération, qui est l’intégration de couches minces d’oxyde
dans les dispositifs SOFC.
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I.4 Couches minces pour des applications dans des piles à com-
bustible

I.4.1 Rôles des couches minces

L’utilisation de couches minces dans des SOFC se situe dans le cadre de l’intégration de
nouvelles architectures afin d’abaisser la température de leur fonctionnement. Employées au
sein de ces dispositifs électrochimiques, elles peuvent jouer différents rôles [128], qui sont
explicités par la figure I.9 :

– électrolytes de faible épaisseur, et de plus faible résistance ;
– matériaux d’électrodes pour les micro-SOFC;
– couches-barrières de diffusion ou électronique à l’interface électrode–électrolyte ;
– couches protectrices des interconnections ;
– couches liantes entre les électrodes et les interconnecteurs ;
– catalyseurs aux interfaces électrode–électrolyte.

FIG. I.9. — Les différentes fonctions des couches minces employées dans les dispositifs SOFC
[128].

Les couches minces destinées à être appliquées dans des piles à combustible doivent
surtout être conformes au substrat ; en revanche, elles peuvent être aussi bien denses que
poreuses. Leurs propriétés particulières sont dictées par la fonction qu’elles assurent au
sein des dispositifs et dépendent donc de la nature de la conduction (conducteurs ioniques,
électroniques ou mixtes), de leur composition chimique, ainsi que de la nature et du taux de
dopage.

Quant aux techniques d’élaboration des couches minces, elles se distinguent par trois
grands groupes : les techniques de dépôt à partir de la phase vapeur, celles à partir de la
phase liquide (procédé sol-gel, dépôt en bain chimique (CBD, Chemical Bath Deposition),
électrodépôt) et celles à partir de la phase solide (par exemple, tape casting ou screen prin-
ting). Le premier groupe se subdivise selon que sont utilisés des procédés sous pression
atmosphérique ou sous vide. Le premier sous-groupe comprend des techniques telles que
le dépôt chimique en phase vapeur (CVD, Chemical Vapor Deposition), et le deuxième
(sous vide) des techniques telles que le dépôt physique en phase vapeur (PVD, Physical
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Vapor Deposition) ou le dépôt par couches atomiques (ALD, Atomic Layer Deposition), ce
dernier dérivant du CVD [64].

Parmi les exemples cités, la technique ALD permet d’obtenir des couches ultraminces
très homogènes, denses et conformes au substrat ; et ceci, avec un contrôle aisé de leur
microstructure et de la composition chimique (un dopage, simple ou à gradient, est aisé à
réaliser) [4,129,130]. Les couches minces à base d’oxyde de cérium ont été élaborées dans
le cadre du présent travail par cette technique.

I.4.2 Électrolytes en couches minces

Comme nous l’avons déjà évoqué, les pertes de nature ohmique dans les piles à com-
bustible peuvent être diminuées soit en utilisant un matériau d’électrolyte qui présente une
meilleure conductivité ionique, soit en diminuant l’épaisseur de celui-ci. Cette dernière stra-
tégie a été adoptée par de nombreux groupes de recherche [75, 131–134]. Ainsi, Shim et
coll. ont démontré qu’une pile à combustible utilisant une couche mince de YSZ de 4 nm
d’épaisseur peut générer une densité de puissance de 270 mW/cm2 à 350 ◦C [135], tandis
que Kerman et coll. ont obtenu une valeur de 1037 mW/cm2 à 500 ◦C à partir d’une pile à
combustible elle aussi basée sur un YSZ de 100 nm d’épaisseur [136].

Une autre approche visant à minimiser les pertes ohmiques dues à l’électrolyte consiste
à utiliser des matériaux dont les conductivités ioniques sont plus élevées. L’oxyde de cérium
dopé au gadolinium (GDC) est considéré comme un matériau prometteur en raison de sa
conductivité ionique élevée à des températures intermédiaires [137,138]. Cependant, même
dopée, la cérine a tendance à se réduire à basses pressions partielles d’oxygène, ce qui limite
son utilisation en tant qu’électrolyte de pile à combustible, car une conductivité électronique
devient non négligeable lorsque le matériau est réduit.

Afin de prévenir la réduction partielle du CeO2 dopé ou la décomposition de certains
matériaux d’électrolytes (par ex., δ– Bi2O3) à de basses pressions partielles d’oxygène, un
concept de double couche a été développé [139]. Dans le cadre de cette stratégie, des hété-
rostructures comportant des couches successives de matériau bon conducteur et de matériau
moins conducteur (mais isolants électriques) jouant un rôle de barrière électronique (comme
YSZ) ont été mises en œuvre [140].

À titre d’exemple, une structure double-couche de SDC et de ESB (Er0,2Bi0,8O3 –δ) a
montré une conductivité supérieure à celle d’une monocouche SDC à 500–800 ◦C [141].
Dans la même logique, un système de multi-couches a un effet positif sur l’abaissement de
l’énergie d’activation de conduction de l’électrolyte. La figure I.10 illustre cet effet au sein
d’une telle structure, constituée de plusieurs couches successives de ZrO2–GDC déposées
sur le substrat de Al2O3 [142]. Il existe également des systèmes tri-couches incluant dans
une séquence trois oxydes différents, que nous nous contentons ici de mentionner, étant
donné que les revues récentes résument la quasi-totalité des systèmes hétérogènes dévelop-
pés à ce jour [62, 74].

Il est important de noter ici que des électrolytes en couches minces dont l’épaisseur
est inférieure à 5–10µm ne peuvent pas jouer le rôle de support mécanique d’une cellule
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(a) (b)

FIG. I.10. — Micrographie MET d’une vue transversale de huit couches altérnées de ZrO2–GDC dé-
posées sur le substrat de Al2O3 (a) ; diagramme d’Arrhenius de 2–a, 4–b, 8–c, 10–d et 16–e couches
successives de ZrO2–GDC, montrant leur conductivité ionique sous air (b) [142].

unitaire [143] : ce rôle doit donc être confié à une des électrodes, souvent à l’anode qui
se caractérise par une cinétique d’oxydation de combustible plus favorable que celle de la
cathode. À cet effet, mentionnons ici les « micro–SOFC » (µ–SOFC) destinées aux appli-
cations portables ou de court cycle de fonctionnement. À titre d’exemple, une µ–SOFC
utilisant un support mécanique nanoporeux (du côté de l’anode), avec un électrolyte YSZ
de 900 nm d’épaisseur élaboré par ALD, ainsi qu’une cathode et une anode de Pt poreuses
de 80 nm d’épaisseur, peut atteindre 160 mW/cm2 en densité de puissance à 500 ◦C sous
0,7 V [144]. Bien que les µ–SOFC fonctionnent généralement au-dessous de 600 ◦C, elles
ne seront pas considérées dans le cadre du présent travail. Le lecteur est en revanche invité
à se reporter à certains travaux représentatifs dans ce domaine [145, 145–149].

I.4.3 Couches minces interfaciales

Afin de protéger la couche de l’électrolyte à base d’oxyde de cérium CeO2 d’une éven-
tuelle réduction dans les dispositifs piles à combustible (cf. supra), des études portant sur les
couches-barrières électroniques sont rapportées dans la littérature [150–152]. Ainsi, Brahim
et coll. [150] ont démonté l’effet positif sur l’accroissement de la conductivité ionique des
couches de YSZ (de 0,3 à 5µm) déposées par pulvérisation sur le GDC. Liu et coll [153]
ont démontré l’effet de blocage des électrons d’une couche de YSZ de 3µm d’épaisseur
dans une pile à combustible à film mince avec un électrolyte bi-couches GDC/YSZ. Cepen-
dant, si l’épaisseur de l’électrolyte est réduite à quelques microns, un autre problème peut
se poser : l’oxygène du compartiment cathodique peut pénétrer à travers la couche mince
électrolyte, comme le montrent certains travaux utilisant le GDC [137, 154]. Pour cette rai-
son, le dépôt d’une couche protectrice peut s’avérer essentiel pour les piles à combustible
utilisant des électrolytes de faible épaisseur. Myung et coll. [155] ont démontré qu’une pile
à combustible comportant une couche de YSZ de 100 nm d’épaisseur déposée par PLD
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sur une couche d’électrolyte en GDC de 1,4µm d’épaisseur empêchait la réduction de ce
dernier dans des conditions de faibles pressions partielles en oxygène.

L’oxyde de cérium CeO2, ainsi que ses composés dopés à l’yttrium (YDC), au gadoli-
nium (GDC) ou au samarium (SDC), peuvent également être employés pour des couches
catalytiques déposées à l’interface électrode–électrolyte.

Les premiers à avoir déposé une couche de YDC à l’interface entre l’électrode et l’élec-
trolyte étaient Barnett et Tsai [156, 157]. Ils rapportent qu’une couche dense de YDC de
500 nm d’épaisseur déposée par pulvérisation cathodique a permis de diminuer les sur-
tensions anodiques grâce à la diminution de la résistance interfaciale anode–électrolyte,
en comparaison avec celle obtenue avec une demi-cellule sans couche. Cependant, ils ne
fournissent pas d’explication exacte à ce phénomène, attribuant le fait constaté soit à l’aug-
mentation de la vitesse de transfert de charge à l’interface compte tenu de la nature de
conduction mixte du YDC dans les conditions réductrices, soit à une simple augmentation
de la cinétique de réaction d’oxydo-réduction à cette interface modifiée.

De nombreux travaux dans la littérature sont aussi dédiés à l’étude des phénomènes
interfaciaux cathode–électrolyte lorsque des couches minces à base de cérine (GDC, YDC)
y sont déposées.

Relativement récents sont les travaux du groupe de F. B. Printz sur les couches interfa-
ciales d’YDC déposées par PLD ou par ALD sur l’interface entre la cathode et l’électrolyte
des SOFC [158–161]. Ils ont montré une hausse de 2 à 3,7 fois en densité de puissance d’une
pile avec la couche interfaciale par rapport à une cellule de référence avec des interfaces non
modifiées. Cette augmentation en performances a été attribuée à une concentration plus éle-
vée de Y3+ dans la couche, ce qui favoriserait la cinétique d’incorporation des ions oxyde
dans le volume d’électrolyte. Les meilleures performances (1,04 W/cm2 à 500 ◦C) ont été
rapportées pour une cellule comprenant une couche de YDC de 70 nm d’épaisseur (élabo-
rée par ALD) et des électrodes poreuses en Pt [158, 161]. Au sein du même groupe, Kim
et coll. [160] ont étudié l’influence de l’épaisseur d’une couche épitaxiée de YDC déposée
sur le substrat en YSZ par PLD. Ils ont constaté que la contribution des couches dans la
résistance ohmique de l’ensemble était négligeable ; en revanche, la valeur de la résistance
interfaciale de l’électrode a été atteinte lorsque la couche est devenue entièrement couvrante
(autour de 50 nm). En outre, en recourant à des calculs théoriques, les mêmes auteurs ont
trouvé que l’énergie d’activation du processus d’incorporation des ions oxyde est plus faible
dans le cas de YDC que dans celui de YSZ : respectivement, 0,07 eV contre 0,38 eV [160].
Le même groupe est arrivé à la conclusion d’une cinétique de transfert de charge accrue à
l’interface modifiée avec une couche mince en oxyde de cérium dopé au gadolinium (GDC)
dans les même conditions expérimentales, et ont rapporté une augmentation de la densité
de puissance de 45% pour une pile comportant une couche interfaciale [76].

Nous pouvons également trouver dans la littérature d’autres travaux portant sur la fonc-
tionnalisation des interfaces des SOFC par des couches minces constituées de GDC [151,
162–167]. Wu et coll. [163] ont élaboré une couche de structure hiérarchisée, constituée
d’une sous-couche dense de GDC (coté électrolyte YSZ) et d’une deuxième sous-couche
poreuse (côté cathode LSCF) du même matériau. L’effet de celle-ci a été comparé à celui
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d’une couche interfaciale parfaitement dense dans la configuration conventionnelle de la
cellule SOFC (l’anode est le cermet Ni–YSZ, l’électrolyte YSZ et la cathode en LSCF). La
couche dense de GDC a permis, par rapport à une cellule de référence ne comportant pas
de couche, d’augmenter la densité de puissance à 700 ◦C de 9 · 10−3 à 1,33 W/cm2. Plus
encore, les auteurs ont constaté une augmentation de la densité de puissance délivrée par
une cellule avec une couche de structure hiérarchisée par rapport celle d’une structure dense
de 7,5%, 31,8% et 50,0% à des températures respectives de 700 ◦C, 650 ◦C et 600 ◦C. Un
tel effet a été corroboré par les résultats provenant de la spectroscopie d’impédance électro-
chimique couplée à l’analyse de la distribution des temps de relaxation (DRT, Distribution
of Relaxation Times). Ces résultats ont démontré que la résistance globale de la cellule et
celle de la polarisation cathodique ont été abaissées respectivement de 32% et 38,4% grâce
à l’intégration de la couche hiérarchisée de GDC [163], ce qui signifie que le contact inter-
facial couche–cathode est amélioré, favorisant ainsi la cinétique de la réaction de réduction
de l’oxygène.

Une approche intéressante pour l’élaboration des couche minces de structure dense et
mésoporeuse de GDC a été développée dans les travaux de Hierso et coll. [162, 168] :
elle consiste en la formation de ce type de structures à partir des précurseurs de nitrate de
cérium et de gadolinium par sol-gel. Dans le cas de la structure mésoporeuse, la structure de
la couche est formée par les nanoparticules d’oxyde de 20 nm de diamètre. Il est intéressant
de noter que, malgré la non-compacité de la structure, on rapporte une conductivité ionique
de cette couche 102 fois supérieure à celle d’une couche dense (les valeurs étant relevées
à 520 ◦C sous air), ce qui veut dire que le transport des ions oxyde (O2 – ) n’est pas ralenti
malgré la présence de nombreux joints de grains [162]. Les auteurs ont également constaté
une augmentation de la densité de puissance délivrée par une cellule (anode en Ni–YSZ)
comportant une couche poreuse de GDC : 0,24–0,27 W/cm2, contre 0,14 W/cm2 pour une
cellule de référence. La valeur de la résistance surfacique spécifique (ASR, Area Specific
Resistance) a également été abaissée dans le cas de l’interface fonctionnalisée de 1,56 à
1 Ω · cm2. Ce fait a été attribué à l’abaissement de la résistance au transfert ionique au sein
de la structure mésoporeuse de GDC, qui a pour conséquence l’augmentation de la cinétique
de transfert de O2 – dans les zones de contacte triple (TPB) GDC–LSCF–gaz [162].

Récemment, dans les travaux de Kim et coll. [164] et de Pan et coll. [167] sur l’inté-
gration des couches interfaciales en GDC du côté cathodique, nous retrouvons les mêmes
constats concernant les propriétés électrochimiques des interfaces cathode–électrolyte amé-
liorées en cas d’emploi des couches. Par ailleurs, les auteurs mettent également en lumière
le rôle protecteur de ces couches contre l’interdiffusion cationique à ladite interface. En
effet, Pan et coll. [167] a démontré que l’utilisation d’une couche dense de GDC protège
l’interface contre la formation d’une phase isolante SrZrO3 et, par conséquent, contre une
éventuelle délamination. Les vitesses de dégradation des interfaces ont été évaluées comme
étant fonction du changement des résistances de polarisation mesurées par spectroscopie
d’impédance. Ces tests de vieillissement ont été effectués dans le mode de fonctionnement
électrolyseur.

L’importance de la structure des couches interfaciales du côté électrolyte (poreuses ou
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denses et uniformes) a aussi été soulignée dans les travaux de Shimura et coll. [169] avec un
système symétrique comportant un électrolyte YSZ avec des électrodes composites LSCF–
SDC. La couche mince de SDC (cérine dopée au samarium) a été déposée du côté catho-
dique, comme représenté sur la figure I.11.

FIG. I.11. — Illustration schématique de l’effet d’uniformité d’une couche interfaciale en SDC.
Couche dense uniforme (a) et couche poreuse (b). D’après Shimura et coll. [169].

Les auteurs ont ainsi démontré l’importance de la compacité et de l’homogénéité des
couches interfaciales sur les performances globales des dispositifs. Par ailleurs, un test de
vieillissement a été entrepris pour le même système avec la couche dense et uniforme de
SDC. La stabilité du système a été jugée par rapport à la valeur des surtensions à deux
électrodes, qui n’a pas augmenté pendant 5500 h à 900 ◦C sous atmosphère d’oxygène pur
[170].

Plus encore, Bae et coll. [171] ont comparé des couches minces de SDC de différentes
épaisseurs et de différentes microstructures quant à leur influence sur les performances des
SOFC. À cet effet, des couches de SDC ont été déposées du côté cathodique sur les sub-
strats d’électrolyte (YSZ) monocristallin et polycristallin. Des cellules unitaires ont été en-
suite fabriquées avec du Pt poreux comme électrodes. La cellule avec une couche épitaxiée
(substrat YSZ monocristallin) a montré une densité de puissance deux fois supérieure à
celle avec une couche polycristalline. Les auteurs ont expliqué ce fait par une cinétique
d’échange ionique à l’interface accrue dans le cas d’une structure bien orientée, ce qui a
conduit à la diminution des pertes de polarisation. L’effet de la taille de joints de grains de
la couche catalytique sur les performances électriques a aussi été étudié [171]. Les auteurs
rapportent les performances maximales obtenues avec la couche constituée des grains les
plus fins (45 nm dans leur cas), et ont observé qu’avec l’augmentation de la taille de grains,
les performances diminuent. Cela les a amenés à conclure qu’une densité de joints de grains
plus élevée conduit à une résistance d’interface cathodique plus faible, étant donné que la
concentration en lacunes d’oxygène est supérieure aux joints de grains. Par conséquent, les
grains nanométriques améliorent la cinétique d’échange en surface en facilitant la réaction
de réduction de l’oxygène (ORR, Oxygen Reduction Reaction).

Comme nous avons pu le voir, les microstructures interfaciales jouent un rôle important
en ce qui concerne les propriétés électrochimiques des interfaces, ainsi que les propriétés
globales des piles. À cet effet, nous discuterons brièvement dans la sous-section suivante une
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des approches permettant l’étude de différentes propriétés des couches minces en dehors du
dispositif complet. Cette approche nécessite l’élaboration de couches avec des microstruc-
tures contrôlées et des compositions chimiques précises que nous appelons ici les couches
modèles.

I.4.4 Couches minces modèles

Lorsqu’un matériau donné est employé pour une couche mince destinée à être placée à
l’une des interfaces au sein du dispositif SOFC afin d’améliorer ses performances (comme
nous l’avons vu précédemment), il est indispensable de pouvoir dissocier ses propriétés
intrinsèques dues à sa nature de celles imposées par sa microstructure, ainsi que de celles
engendrées par la présence d’autres phases ou d’interfaces supplémentaires. Par conséquent,
il est nécessaire que les échantillons élaborés présentent une microstructure et une compo-
sitions chimique rigoureusement contrôlées. Ainsi, des couches orientées (ou épitaxiées 1)
constituent un atout idéal pour des investigations fondamentales sur des propriétés telles
que, par exemple, celles du transport ionique. Ainsi, au sein d’un matériau anisotropique,
ces propriétés peuvent être évaluées suivant différentes directions. En outre, les effets de
compression ou de dilatation de la maille cristalline d’un matériau et leurs conséquences
sur la conductivité peuvent être mises en évidence à travers les relations de sa couche avec
différents substrats.

Plusieurs aspects relatifs aux techniques d’élaboration des couches modèles, aux exi-
gences concernant les substrats, aux diverses techniques de caractérisation électrochimique
et à leurs limitations, ainsi qu’à la panoplie des matériaux constituant les SOFC et à leurs ca-
ractérisations sont regroupés dans une revue de Santiso et Burriel [173]. Nous nous limitons
dans cette sous-section à évoquer certains résultats récents, qui appliquent cette approche
de couches modèles aux matériaux à base de cérine (YDC [160,174–176], GDC [177–182]
ou SDC [183]), ainsi qu’au matériau d’électrolyte conventionnel YSZ [184, 185].

Concernant le YSZ en couche mince, sa conductivité a été mesurée par Navickas et coll.
[184] dans une configuration asymétrique perpendiculairement à la surface de la couche.
Elle a été déposée par PLD sur un substrat de Si contenant une couche native de son oxyde
SiO2 sur sa surface. Les auteurs ont pu distinguer les contributions de la résistance liées à la
couche bloquante de SiO2 et de YSZ. La conductivité rapportée est comparable à celle du
même matériau polycristallin mesurée sous air. Cependant, Mills et coll. [185] ont rapporté
récemment une augmentation de la conductivité d’environ un ordre de magnitude pour des
couches minces de YSZ d’épaisseur de 5–20 nm, qui ont été déposées sur le substrat de
MgO également par PLD. Les auteurs rapportent que la conductivité de ces couches minces
est proche de celle d’un monocristal de YSZ, tandis que les couches plus épaisses (900 nm)
présentent une conductivité ionique comparable à celle du matériau polycristallin.

1. Le terme épitaxie signifie que les atomes de la maille cristallographique de la couche occupent natu-
rellement les positions de ceux du substrat. Cela veut dire que, lors de sa croissance, les atomes de la couche
s’alignent parfaitement avec ceux du substrat [172].
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L’influence de la microstructure sur la conductivité ionique des couches minces de YDC
a été étudiée par Tian et coll. [174]. Pour ce faire, YDC a été déposé sur différents substrats
afin de pouvoir imposer une croissance cristallographique préférentielle et ainsi obtenir des
couches texturées de différentes distributions en taille de grains. Il est intéressant de noter
que ces auteurs n’ont détecté aucune différence en conductivité ionique (mesurée sous air)
entre les couches texturées de YDC et celles dont la microstructure était de nature poly-
cristalline. Tian et coll. concluent également que la contribution de la résistance interfaciale
suivant les joints de grains était négligeable. Une étude exhaustive sur la conductivité des
couches minces orientées (texturées) et polycristallines de GDC (déposées par PLD) en
fonction de leur épaisseur (entre 25 et 400 nm par PLD), de la température et de la pression
partielle d’oxygène a été menée par Göbel et coll. [178] en recourant à la spectroscopie
d’impédance. Ces auteurs ont trouvé que le dopage de l’oxyde de cérium par du gadolinium
(10 %mol.) abaisse l’énergie d’activation de conduction des couches minces de 1,4–1,6 eV
pour le CeO2 pur à 0,7 eV pour le GDC (sous air). Il a également été démontré qu’une
couche de cérine pure présente une forte contribution de conductivité électronique à de
faibles pressions partielles d’oxygène, tandis que celle de GDC manifeste une conduction
purement ionique sous les mêmes conditions. La contribution de la résistance de joints de
grains dans la conductivité est non négligeable pour un échantillon de GDC polycristallin,
contrairement à celui texturé où l’effet des joints de grains n’a pas été détecté. Cependant,
une contribution électronique en conductivité totale pour les couches minces de GDC a
été rapportée par Kim et coll. [180] sous faible pression partielle d’oxygène. Ces couches
ont été obtenues par la pulvérisation cathodique. Notons également qu’un autre groupe a
également comparé les couches minces de GDC texturées et polycristallines [179]. L’ana-
lyse par spectroscopie d’impédance a relevé que la couche présentant les grains les plus
fins ont une meilleure conductivité ionique et améliore ainsi les performances des piles à
combustible. Ce fait est dû selon les auteurs à une cinétique d’échange ionique à l’inter-
face accrue. Terminons cette sous-section portant sur les couches minces modèles en citant
une étude de Sanna et coll. [183] sur des couches polycristallines et épitaxiées d’oxyde
de cérium dopé au samarium (SDC, 20 %mol. en Sm2O3) déposées par PLD sur les sur-
faces de MgO et de SrTiO3 respectivement. Il a été montré qu’une couche de SDC orientée
(500 nm) présente une conduction ionique prédominante d’environ 7 ·10−2 S/cm à 700 ◦C
et à p(O2)= 10−15 atm. Par ailleurs, l’architecture se caractérisant par un fort degré de tex-
turation (couche épitaxiée) a montré une stabilité très importante lors du cyclage thermique
dans les conditions d’altération des atmosphères oxydante et réductrice durant plusieurs
semaines.

En effet, comme on peut le voir sur la figure I.12 (d, c) après ce test de vieillissement,
la couche non orientée de GDC (substrat MgO) avec la structure colonnaire se délamine du
substrat et présente une coalescence des grains après quelques journées de test, tandis que
la couche orientée (substrat SrTiO3/MgO) a gardé sa parfaite adhérence sans changement
visible de sa mictostructure, comme nous le montre la figure I.13.

En résumé, nous pouvons constater que la fonctionnalisation des interfaces électrode–
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FIG. I.12. — Micrographies MEB de la coupe transversale et de vue en surface (a, b) d’une couche
SDC déposée sur le substrat de MgO par PLD après le recuit postérieur d’une heure à 800 ◦C. Les
mêmes vues après quelques jours de cyclage thermique (400–775 ◦C) sous atmosphères oxydante et
réductrice (H2) (c, d). D’après Sanna et coll. [183].

FIG. I.13. — Micrographie MEB de la coupe transversale d’une couche épitaxiée de GDC déposée
sur le substrat SrTiO3(100)/MgO recuite à 800 ◦C pendant une heure après plusieurs semaines de
cyclage thermique (400–775 ◦C) sous atmosphères oxydante et réductrice (H2). D’après Sanna et
coll. [183].

électrolyte par des couches minces d’oxyde s’avère propice à l’amélioration des perfor-
mances des piles à combustible à oxyde solide (SOFC). Selon les travaux cités, l’améliora-
tion de ces performances globales est due à plusieurs facteurs. D’abord, les couches doivent
être denses et parfaitement adhérentes (conformes) du côté de l’électrolyte, afin de garantir
une jonction parfaite ; et, selon certaines études, posséder une sous-structure poreuse du côté
de l’électrode. Ensuite, quant à l’interface couche–électrolyte, il est préférable que celle-ci
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présente une rugosité importante afin d’augmenter la surface d’échange ionique. Enfin, l’ef-
fet catalytique des couches est attribué à la fois à leur composition et à leur microstructure.
Les matériaux à base d’oxyde de cérium (YDC, GDC, SDC) présentent eux-mêmes de
bonnes propriétés catalytiques, qui peuvent être encore améliorées par l’ajustement de la
microstructure des couches. Ainsi, la concentration en lacunes d’oxygène peut être aug-
mentée au sein des structures fines par l’augmentation de la teneur en joints de grains (taille
de grains plus petite). Cela favorise la cinétique d’insertion des ions à l’interface, condui-
sant ainsi à la diminution de la résistance de celle-ci et, par conséquent, à la diminution des
surtensions de polarisation dues au transfert de charge.

I.5 Électrolytes composites oxyde–carbonate

Dans les années qui ont suivi les premiers travaux sur les électrolytes composites pour
les piles à combustible [186], nous trouvons plusieurs communications portant sur de tels
systèmes variés, essentiellement basés sur l’oxyde de cérium et associant différents sels.
Ainsi, la cérine dopée à l’yttrium (YDC), au samarium (SDC) ou au gadolinium (GDC)
peut être mélangée aux chlorures [187–192], hydroxides [193], carbonates [194] ou encore
aux sulfates [195, 196].

Même si l’oxyde de cérium dopé au samarium (SDC) ou au gadolinium (GDC) sont
employés dans la majorité des travaux sur de tels électrolytes, de plus en plus nombreuses
sont les études dans lesquelles ces dopants (Sm3+ et Gd3+) sont remplacés par d’autres
lanthanides telles que Nd3+ [197], Er3+, Yb3+ [198], La3+ [199], voire par des cations des
métaux alcalino-terreux Ca2+ [200] et Sr2+ [199]. Le co-dopage de l’oxyde de cérium en
vue d’améliorer la conductivité ionique de la phase oxyde des électrolytes composites est
aussi de plus en plus répandu. Jaiswal et coll. [201, 202] ont utilisé les paires suivantes
de co-dopants : La3+–Sr2+, Mg2+–Sr2+ et Ca2+–Sr2+ ; Ahmed et coll. [203] ont co-dopé la
cérine samariée avec du La3+ ou du Ba2+ ; Asghar et coll. [204] ont employé du Ca2+ et
également du Sm3+. Le calcium en tant que co-dopant de la cérine a été aussi récemment
employé avec du Dy3+ par Tanwar et coll. [205].

Cependant, parmi ces différents systèmes d’électrolytes composites, ceux qui contiennent
les carbonates se sont révélés les plus prometteurs en termes de performance électrique
et, par conséquent, d’amélioration des performances des piles à combustible fonctionnant
à des températures intermédiaires (400–600 ◦C) [193]. La figure I.14 résume sous forme
schématique l’impact des différents sels dans des composites à base d’oxyde de cérium, et
compare leur conductivité à celles des deux oxydes les plus prometteurs dans le domaine
des SOFC, soit YSZ et GDC. Nous pouvons constater une augmentation importante de la
conductivité ionique, de l’ordre de 10 à 103 de 400 à 700 ◦C dans le cas des composites par
rapport à des électrolytes solides représentés par YSZ ou GDC. Une conductivité de l’ordre
de 0,1–1,0 S/cm est atteinte à 400–600 ◦C dans le cas des composites, alors qu’elle est de
10−2 S/cm pour GDC et de 10−3 S/cm pour YSZ, à 600 ◦C.

Ainsi, comme nous l’avons déjà évoqué dans l’introduction de ce chapitre, les électro-
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FIG. I.14. — Conductivité des composites à base de cérine contenant des sels variés (CSCs — Ceria-
salt Ceramic Composites) comparée à celle des électrolytes conventionnels des SOFC, tels que YSZ
et GDC [193].

lytes composites combinent les propriétés de ceux utilisés dans les SOFC (phase oxyde) et
de ceux employés dans les MCFC (phase carbonate), réunissant ainsi les avantages de ces
deux technologies et formant un nouveau matériaux hybride. En effet, les carbonates fondus
(leurs mélanges eutectiques) sont de bons conducteurs à plus basses températures que les
électrolytes oxydes. En revanche, ces derniers peuvent remplacer la matrice non conduc-
trice d’aluminate de lithium classiquement utilisée avec les carbonates dans les MCFC, en
jouant ainsi le rôle de matrice active et contribuant à la conductivité totale d’un tel système
hybride.

Pour en revenir à la phase carbonate — deuxième constituant des électrolytes compo-
sites —, Li2CO3, Na2CO3 et K2CO3 sont le plus souvent employés séparément ou dans
leurs mélanges eutectiques variés. Les mélanges eutectiques présentent un avantage par
rapport aux sels isolés en termes de température de fusion, ce qui permet leur utilisa-
tion dans les MCFC à des températures beaucoup plus basses, entre 600 et 650 ◦C. Ta-
nase et coll. [206] ont par ailleurs montré que la conductivité des carbonates à l’état li-
quide est fortement dépendante de la nature du cation de métal alcalin et varie dans l’ordre
suivant : σ(Li2CO3) > σ(Na2CO3) > σ(K2CO3). Par conséquent, le mélange eutectique
(LiNa)2CO3 est meilleur conducteur que (LiK)2CO3, et la conductivité de ce dernier est
accrue si la teneur en Li+ augmente. Par ailleurs, l’énergie d’activation de conduction du
mélange Li2CO3–K2CO3 en proportion 80–20 %mol. est plus basse que celle de l’autre
mélange eutectique du même sel (62–38 %mol.) : 0,16 eV contre 0,26 eV respectivement, à
900 ◦C. Il est bon de souligner que l’eutectique (LiNa)2CO3 est moins corrosif vis-à-vis des
électrodes [207].

Parmi les eutectiques de carbonates alcalins, un mélange ternaire (LiNaK)2CO3 se ca-
ractérise par une température de fusion de 397 ◦C, la plus basse de tous les autres mélanges
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(cf. fig. I.15 et tableau I.1).

FIG. I.15. — Diagramme de phase du système Li2CO3 – Na2CO3 – K2CO3. Les données calculées
sont en traits pleins [208] ; les données expérimentales sont en pointillés [209].

TABLEAU I.1. — Compositions et températures de fusion de certains mélanges eutectiques de car-
bonates alcalins.

Système
Composition, %mol. Température

de fusion, ◦C
Réf.

Li2CO3 K2CO3 Na2CO3

Li2CO3 – Na2CO3 52 — 48 501 [210]
Li2CO3 – K2CO3 42,7 57,3 — 498 [211]
Li2CO3 – K2CO3 62 38 — 488 [211]

Li2CO3 – Na2CO3 – K2CO3 43,5 25 31,5 397 [209]

L’énergie d’activation associée au mécanisme de conduction de cet eutectique s’élève
également à 0,26 eV au-delà de 490 ◦C [212] comme pour le (LiK)2CO3. Ce mélange ter-
naire a récemment attiré l’attention des chercheurs en vue de son application pour les élec-
trolytes composites contenant de la cérine dopée au gadolinium ou au samarium comme
phase oxyde. Il a été employé avec la matrice de LiAlO2 par Amar et coll. [213] dans
une cellule électrochimique pour synthétiser de l’ammoniac. Puis, une étude systématique
où le composite avec l’eutectique ternaire GDC–(LiNaK)2CO3 a été comparé aux autres
compositions eutectiques (avec la même phase oxyde) en teneur de 25 %mass. a été me-
née par Khan et coll. [214]. Il a été montré qu’à 600 ◦C, la conductivité ionique totale,
déterminée sous air, varie en fonction de la composition du matériau comme suit : GDC–
(LiNaK)2CO3 > GDC–(LiNa)2CO3 > GDC–(NaK)2CO3 > GDC–Li2CO3 > GDC–(LiK)2CO3 >
GDC–Na2CO3 > GDC–K2CO3. L’électrolyte contenant l’eutectique ternaire (LiNaK)2CO3
présente alors une meilleure conductivité : 0,29 S/cm à 600 ◦C. Les auteurs ont lié ce fait à
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la température de fusion, ainsi qu’à la composition optimisée du composite. Ils rapportent
également que les performances déterminées en mode pile à 600 ◦C sont supérieures dans
le cas de GDC–(LiNaK)2CO3 en tant qu’électrolyte (224 mW/cm2) que dans le cas de l’eu-
tectique binaire (LiNa)2CO3 (180 mW/cm2).

Quant à la détermination des phases constituant les électrolytes composites, ainsi que de
leurs structures, la technique qui reste communément employée est la diffraction des rayons
X. Il en ressort que la phase oxyde au sein des composites conserve sa structure cristalline
inchangée. Quant à la phase carbonate, elle est souvent considérée comme amorphe à l’issue
de la synthèse, qui est suivie par un traitement thermique au-delà du point de fusion des
carbonates avant son refroidissement [59,215]. Néanmoins, les contributions provenant des
carbonates partiellement recristallisés peuvent être aussi observées sur les diffractogrammes
des rayons X [124, 126, 199, 216], en recourant également à la méthode de Rietveld [217].
Les analyses par microscopie électronique à balayage (MEB) [121, 124, 216, 218] ou en
transmission à haute résolution (METHR) [219,220] le confirment, montrant la distribution
homogène des deux phases, ainsi que la structure fine de type « noyau-enveloppe » (core-
shell) dans laquelle les grains de la phase oxyde sont recouverts par la phase carbonate,
comme cela est illustré sur la figure I.16.

FIG. I.16. — Micrographie TEM (a) et TEMHR (b) du composite SDC–Na2CO3 (ratio massique
4 :1), issu de la synthèse [219].

Selon Wang et coll. [219], l’interface oxyde–carbonate se caractérise par davantage de
défauts cristallins introduits dans la maille de la cérine dopée (SDC) par les cations de la
phase carbonate qui, elle, reste amorphe. Notons que pour cette étude [219], les particules de
cérine dopée au samarium sont de l’ordre de 100 nm, tandis que dans la plupart des études,
elles sont micrométriques.

Des études sur les composites oxyde–carbonate par spectroscopie vibrationnelle —
infra-rouge (IR) ou Raman — confirment l’absence d’interaction chimique entre les deux
phases constituant le matériau [59, 126].

Pour la plupart des composites oxyde–carbonate étudiés dans la littérature, la fraction
granulométrique de la cérine dopée utilisée est de l’ordre submicronique, voire est inférieur
à 100 nm. En réduisant la taille des particules de la phase oxyde, sa surface de contact
avec la phase carbonate augmente, améliorant ainsi les propriétés de surface d’oxyde et
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entaînant la hausse de la conductivité ionique [221]. Par ailleurs, les impuretés peuvent
ségréger aux interfaces oxyde–carbonate, en amenant une composante supplémentaire à la
résistance totale de l’électrolyte [42, 222]. La concentration des défauts surfaciques étant
ainsi augmentée, elle peut influencer la conductivité du composite [42].

La méthode d’élaboration, ainsi que les conditions de traitement thermique influencent
de manière significative les propriétés électriques des électrolytes composites, en affectant
la totalité du réseau de joints de grains de la phase oxyde [223,224]. En effet, les nanostruc-
tures sont sujettes à une agglomération plus importante que les structure micrométriques
à une température donnée, ce qui peut entraîner l’instabilité et la baisse des performances
des composites à long terme. À ce propos, il a été constaté que la phase carbonate peut
augmenter la stabilité de ces nanostructures d’oxyde [123,225–227]. Cependant, une atten-
tion particulière doit être portée à la nature des ions contenus dans des électrodes associées
(cf. section I.5.3), qui peuvent causer la détérioration du matériau d’électrolyte à cette in-
terface, comme, par exemple, la dissolution des ions de nickel constituant la cathode dans
les MCFC [228].

I.5.1 Propriétés et performances électrochimiques

La figure I.17 montre une allure générale du diagramme d’Arrhenius pour un électro-
lyte composite oxyde–carbonate, reliant le logarithme de sa conductivité à l’inverse de la
température. L’allure en forme de courbe sigmoïde du diagramme d’Arrhenius est typique

FIG. I.17. — Diagramme d’Arrhenius typique d’un électrolyte composite, reliant sa conductivité à
la température [229].

pour les électrolytes de ce type : une augmentation abrupte de la conductivité est en effet
généralement observée au voisinage de la température de fusion de la phase carbonate. Ce
comportement a été mis en évidence pour la première fois par Schober dans le cas d’une
phase conductrice par les protons [230]. Avant et après la température de fusion des car-
bonates, le comportement demeure linéaire et correspond aux phénomènes de conduction
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thermiquement activés. Entre ces deux régions linéaires, une augmentation brusque de la
conductivité totale se manifeste (souvent appelée par défaut « effet composite »), donnant
au diagramme d’Arrhenius cette forme particulière. Quant aux énergies d’activation des
phénomènes de conduction, leurs valeurs se trouvent être plus élevées par rapport à celles
des oxydes isolés dans la région des basses températures, indiquant ainsi un blocage partiel
de la mobilité des ions oxyde par la phase carbonate solidifiée [216]. À haute température,
ces valeurs sont très proches (quoique légèrement inférieures) à celles de la phase carbonate
seule : cela peut être expliqué par une inhibition de la conductivité de la phase carbonate
causée par la présence de la phase oxyde.

Faisons remarquer ici que la discontinuité en conductivité de ces composites apparaît
généralement 25–50 ◦C avant le point de fusion de la phase carbonate [215]. Un tel com-
portement est interprété dans la littérature comme une transition de phase superionique
déterminée par des interfaces, où la concentration des défauts est supérieure comparée à
celle dans le volume des phases. Cette transition peut donc être activée à une température
inférieure à celle de fusion des carbonates [229, 230]. Maier [231] a élaboré la théorie de
la formation d’une zone de charge d’espace (space charge layer), aussi appelée « zone de
déplétion », à l’interface oxyde–carbonate, selon laquelle la température de fusion des car-
bonates peut être abaissée au voisinage de cette interface. La mobilité des défauts dans ces
régions devient plus importante, provoquant ainsi l’augmentation de la conductivité [59].

Aussi, la conductivité des systèmes composites dépend fortement de la coexistence des
deux phases et de leur interaction. Le point de transition de phase superionique est consi-
déré comme dépendant de la composition du matériau, et en particulier de sa teneur en
carbonates, ainsi que des conditions environnantes, telles que la vitesse d’augmentation de
la température et l’atmosphère de travail [207, 232].

Les performances des électrolytes composites peuvent être évaluées de deux façons :
soit en fonction de leur conductivité ionique totale sous une atmosphère et une tempéra-
ture données (généralement, sous air) ; soit en termes de densité de courant (ou de puis-
sance électrique spécifique) délivrée par une cellule unitaire comprenant l’électrolyte en
question. En ce qui concerne les valeurs de la conductivité des électrolytes de différents
composites oxyde-carbonate, des tables très exhaustives peuvent être consultées dans les
revues de Patakangas et coll. [233] et de Singh et coll. [63]. Cependant, les performances
des piles électrochimiques basées sur ce type d’électrolytes varient en fonction de plusieurs
facteurs : de la méthode de synthèse d’électrolyte, de la température de son recuit, des élec-
trodes associées, de la composition des gaz aux électrodes, de la géométrie de la cellule
et du montage expérimental employé. La multiplicité de ces facteurs empêche une systé-
matisation claire et pertinente des performances en termes de densité de puissance délivrée
par les cellules complètes. Ainsi, dans la suite de ce manuscrit, nous allons distinguer les
différentes compositions en fonction de la phase carbonate ; les autres paramètres seront
précisés à chaque fois, s’ils ne sont pas mentionnés dans la source. La sous-section I.5.3
traitera spécialement des différentes compositions d’électrodes associées à des électrolytes
oxyde-carbonate (cf. p. 38).

Les électrolytes composites oxyde-carbonate sont essentiellement représentés dans la

34



Chapitre I. État de l’art

littérature par des mélanges d’oxyde de cérium dopé avec différents eutectiques de car-
bonates alcalins (binaires ou ternaires). Les composites contenant un seul sel carbonate
sont également présents en composition SDC–Na2CO3. Les performances des piles les em-
ployant varient et dépendent, comme nous l’avons déjà précisé, de plusieurs facteurs, parmi
lesquels la méthode d’élaboration et les matériaux d’électrodes associées sont les plus in-
fluents. Une densité de puissance de 287 mW/cm2 à 550 ◦C a été obtenue pour une pile avec
SDC–Na2CO3 par Njoki et coll. [234] ; Zhang et coll. ont recemment obtenu avec la même
composition, mais préparée par la méthode de Pechini, 282 mW/cm2 à 600 ◦C [235]. De
meilleures performances sont rapportées dans les travaux de Li et coll. [236] (421 mW/cm2

à 550 ◦C) ; ainsi que dans ceux de Abbas et coll. [237] (729 mW/cm2 à 550 ◦C). Néan-
moins, la densité de puissance la plus élevée pour la même composition de l’électrolyte a
été obtenue par le groupe de B. Zhu [219, 220] : 1000 mW/cm2 à 450 ◦C.

Récemment, des composites TMP–carbonates (TMP, Tetravalent Pyrosulphate de for-
mule générale M1 – xJxP2O7) ont été développés pour être conjugués aux carbonates alcalins
et former un électrolyte composite destiné à l’application dans des IT-SOFC. La phase py-
rosulphate est constituée d’un cation métallique tétravalent (souvent Sn4+, Ti4+, Zr4+ ou
Ce4+) et d’un cation de dopant aliovalent (Y3+ ou In3+). Ainsi, Singh et coll. ont développé
de tels composites : Zr0,92Y0,08P2O7–Li2CO3 et Sn0,9In0,1P2O7–Li2CO3. Le dernier montre
une conductivité ionique totale de 0,055 S/cm à 630 ◦C mesurée sous air [63].

Les mélanges eutectiques binaires employés comme phase carbonate dans les compo-
sites font également l’objet de plusieurs travaux. Li et coll. ont utilisé la poudre nanomé-
trique de SDC mélangée à l’eutectique (LiNa)2CO3, en obtenant une densité de puissance
électrique de 140 mW/cm2 à 650 ◦C [238]. D’autres groupes ont obtenu des performances
nettement supérieures avec le même matériau : 500 mW/cm2 à 550 ◦C [215,225,239–241],
900 mW/cm2 à 600 ◦C [242], 738 mW/cm2 à 700 ◦C [243] ou 1,15 W/cm2 à 500 ◦C [220].
Il a été aussi démontré que l’augmentation de la teneur massique en eutectique carbonate,
de même qu’un ajout en excès de Li2CO3 par rapport à Na2CO3 [240] améliorent les per-
formances, qui peuvent atteindre 1,085 mW/cm2 à 600 ◦C [239]. Y. Li et coll. [244] ont ob-
tenu des performances plus élevées pour le composite SDC–(LiNa)2CO3 : 1200 mW/cm2

à 600 ◦C en présence de CO2 sous l’atmosphère cathodique (O2 : CO2= 1 : 1 %vol.) ; elles
s’élèvent à 1700 mW/cm2 à 650 ◦C dans les mêmes conditions. La phase oxyde a été obte-
nue dans ce cas par co-précipitation à partir des sels oxalates. Là encore, nous pouvons ob-
server l’influence directe de la méthode de préparation du composite sur ces performances.
Avec une même composition de l’atmosphère cathodique, Asghar et coll. [245] ont ob-
tenu pour le GDC–(LiNa)2CO3 1020 mW/cm2 à une température inférieure à 550 ◦C. Les
composites basés sur un autre eutectique binaire SDC–(LiK)2CO3 se trouvent être moins
performants : les densités de puissance de 410 mW/cm2 à 600 ◦C [246] sont atteintes.

Les performances des piles avec les électrolytes oxyde–carbonate basés sur l’oxyde de
cérium dopé et les eutectiques binaires peuvent être comparées à celles des piles utilisant la
matrice céramique conventionnellement employée dans les MCFC, l’aluminate de lithium.
Ainsi, le composite LiAlO2–(LiK)2CO3, contenant cette matrice et l’eutectique binaire, est
capable de délivrer 159 mW/cm2 en densité de puissance à 600 ◦C [247], ce qui est beau-
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coup plus faible.
En outre, Li et coll. [244, 248–250] ont pour la première fois montré l’intérêt de ces

électrolytes composites comportant l’eutectique binaire pour l’utilisation dans des piles à
combustible à l’utilisation de carbone directe (DCFC, Direct Carbon Fuel Cell) ou des
membranes à perméation de CO2. Ces applications des électrolytes oxyde–carbonate sont
toujours d’actualité [251–254], auxquelles s’ajoute celle des piles à combustible à l’utili-
sation de méthanol directe (DMFC, Direct Methanol-fueled Solid Oxide Fuel Cell) [255],
montrant des performances relativement élevées (687 mW/cm2 à 700 ◦C) avec le SDC–
(LiNa)2CO3 comme électrolyte.

Dans la littérature sont également décrits des électrolytes composites avec des carbo-
nates alcalins conjugués à d’autres phases oxyde. C’est le cas, par exemple, de la zircone
dans sa modification tétragonale dopée à 3 %mol. d’yttrine (ZrO2–Y2O3 (3 %mol.) : 3Y–
TPZ) [124, 256]. Le composite contenant le mélange de Li2CO3 et Na2CO3 (ratio molaire
de 1 : 2 respectivement) et 3Y–TPZ a montré une conductivité sous air de 1,9 ·10−2 S/cm à
566 ◦C, tandis que la phase oxyde seule est beaucoup moins conductrice à la même tempé-
rature et s’élève à 1,44 ·10−5 S/cm [124]. Un autre matériau d’oxydes de la famille des py-
rochlores à base de zircone GdSmZr2O7 a été mélangé à un eutectique binaire (LiNa)2CO3
par Jin et coll. [257]. Les auteurs rapportent que sa conductivité est de 0,54 S/cm à 650 ◦C,
et que les performances d’une pile basée sur cet électrolyte sont de 221 mW/cm2. Notons
que la conductivité de la même phase oxyde seule est de 4,3 ·10−4 S/cm à 650 ◦C [258].

Quant à l’eutectique ternaire (LiNaK)2CO3, il est aussi utilisé pour les électrolytes com-
posites. La cérine dopée au cérium ou au gadolinium est employée comme phase oxyde
pour ces composites [214,251]. Aussi, ont récemment été publiés des travaux avec la cérine
dopée au Sr2+, La3+ et Er3+ [199], voire co-dopée au Ca2+–Sm3+ [204].

L’électrolyte composite avec l’eutectique ternaire SDC–(LiNaK)2CO3 a été mentionné
pour la première fois dans les travaux de Xia et coll. [249]. Ces auteurs ont étudié plu-
sieurs compositions présentant différentes teneurs massiques en eutectique. Pour le compo-
site contenant 30 %mass. de (LiNaK)2CO3, une conductivité ionique sous air de 0,07 S/cm
à 600 ◦C a été rapportée. Quant aux performances électrochimiques d’une cellule unitaire
en mode pile, elles s’élèvent à 720 mW/cm2 à 650 ◦C. La présence de CO2 dans l’atmo-
sphère cathodique est requise selon les auteurs afin d’atteindre ces performances relative-
ment élevées. La même composition d’électrolyte, mais avec de la cérine gadoliniée (GDC–
(LiNaK)2CO3), a montré des performances moins importantes : 224 W/cm2 à 600 ◦C [214].

Les propriétés électriques et les performances électrochimiques du même composite
SDC–(LiNaK)2CO3, synthétisé par différentes méthodes, ont aussi été étudiées [259, 260].
Le composite, préparé par le mélange des phases solides avec une teneur de 45 %mass. en
eutectique, a montré une meilleure conductivité ionique (0,72 S/cm à 600 ◦C). En revanche,
celui contenant 35 %mass. de carbonate, (σ = 0,55 S/cm à 600 ◦C) a été utilisé en cellule
électrochimique atteignant une valeur maximale en densité de puissance de 801 mW/cm2 à
550 ◦C [259]. Ces auteurs ont poursuivi leurs recherches sur l’optimisation de la procédure
de synthèse en vue d’accroître les performances. Cette optimisation a consisté en la lyophili-
sation de la solution contenant tous les sels requis pour la composition finale (30 %mass. en
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eutectique). Il est certain qu’un tel procédé est trop onéreux en termes de matériel et d’éner-
gie consommée ; néanmoins, les performances obtenues sont prometeuses : une conductivité
de l’électrolyte de 0,4 S/cm et une densité de puissance par cellule unitaire de 1,1 W/cm2 à
550 ◦C [260]. Très récemment, le même groupe a rapporté des performances du même ordre
en utilisant la cérine co-dopée au calcium et au samarium avec le (LiNaK)2CO3 [204] : une
densité de puissance de 1,03 W/cm2 à 550 ◦C (CO2 était mélangé à l’air à la cathode) a été
relevée.

I.5.2 Stabilité des composites oxyde–carbonate

La stabilité de l’électrolyte des piles à combustible se traduit par la stabilité de la valeur
de la conduction ionique tout au long de la durée de fonctionnement, ainsi que par la sta-
bilité thermique et chimique. Cette dernière est directement liée à la nature des matériaux
d’électrode utilisés et à leur compatibilité. Concernant la stabilité thermique des matériaux
composites oxyde–carbonate employés en tant qu’électrolytes, elle peut tout d’abord être
affectée par l’instabilité de la phase carbonate : son évaporation, voire sa décomposition
lors du fonctionnement à des températures élevées conduisent en effet à des pertes de per-
formances globales de la pile. Benamira et coll. [216] ont étudié la stabilité thermique du
composite GDC–Li2CO3–K2CO3 pendant 168 heures sous air, et ont constaté de très faibles
pertes en eau et en CO2. Ce constat est en accord avec des résultats de Ma et coll. [226],
qui n’ont observé aucune perte de masse entre 400 ◦C et 800 ◦C, démontrant ainsi l’absence
de volatilisation ou de réactions de décomposition dans cette plage de températures pour le
composite SDC–Na2CO3.

Quant à la compatibilité des composites oxyde–carbonate avec des électrodes, notons
seulement ici qu’il existe un problème relatif à la dissolution de Ni de la cathode dans la
phase carbonate. Ce phénomène, observé dans les MCFC, induit des pertes en performances
électrochimiques, et peut également, dans le pire des cas, provoquer un court-circuit entre
l’anode et la cathode, rendant ainsi la pile inutilisable. Nous y revenons dans la sous-section
suivante (I.5.3).

La stabilité des performances électriques du composite GDC–(LiK)2CO3 a été égale-
ment étudiée par Benamira et coll. [261] à travers un cyclage thermique et un test de stabilité
isotherme à 600 ◦C pendant 6000 heures sous air. Une conductivité de 0,1 S/cm a été ob-
tenue pour cette composition ; elle est restée relativement stable durant le test isotherme.
Zhu et coll. [262] ont constaté une amélioration des performances électrochimiques des
cellules unitaires avec des électrolytes composites contenant 80%mass. de SDC au bout de
trois mois de test, ainsi que leur légère diminution au bout du quatrième mois. Enfin, Li et
Sun [238] ont montré pour un composite SDC–(LiNa)2CO3 une bonne stabilité de la va-
leur du potentiel du circuit ouvert (OCV) et une perte minime en densité de puissance (de
0,08%) pour plus de 200 heures de fonctionnement à 650 ◦C. Ces auteurs ont associé une
telle stabilité à la présence de CO2 dans les deux compartiments de la cellule, qui a permis
de maintenir la phase carbonate dans un état stable (les atmosphères standard de MCFC ont
été employées pour ces expérimentations). En conclusion, les résultats cités confirment la
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possibilité d’une application industrielle de ce type d’électrolytes dans les piles à combus-
tible fonctionnant à basses températures ou températures intermédiaires. Néanmoins, il est
nécessaire d’approfondir la connaissance de leur fonctionnement à long terme avant toute
commercialisation.

I.5.3 Électrodes associées

Comme nous l’avons déjà évoqué, l’abaissement de la température de fonctionnement
des générateurs électrochimiques provoque des pertes de performances non seulement à
cause d’une conductivité amoindrie des électrolytes, mais aussi de l’augmentation des sur-
tensions d’activation sur les électrodes : en effet, les catalyseurs contenus dans les matériaux
d’électrode deviennent moins actifs à une température inférieure. Néanmoins, en dépit du
nombre très significatif de travaux mettant en évidence les propriétés électrochimiques de la
multitude d’électrolytes oxyde–carbonate, la composition de « l’électrode idéale » associée
à ces électrolytes n’est toujours pas précisée. On entend par là non seulement une compati-
bilité chimique des électrodes avec la phase carbonate, mais aussi leur compatibilité vis-à-
vis des mécanismes de conduction (et, par conséquent, vis-à-vis des espèces conductrices)
engendrés au sein des électrolytes composites.

En effet, les électrodes précédemment développées pour les SOFC ne sont pas tout à fait
transposables à des piles employant des électrolytes composites, lesquelles fonctionnent à
plus basse température, à cause de leur plus faible activité catalytique dans cette plage de
températures. Quant aux électrodes des MCFC, le problème de la dissolution de Ni de la ca-
thode (NiO) dans la phase carbonate persistera également avec les électrolytes composites.

Sachant qu’une partie importante de la résistance de polarisation provient des électrodes
en cas du fonctionnement des piles à basse température, des recherches approfondies sur la
composition des électrodes compatibles avec les électrolytes composites oxyde–carbonate
sont donc nécessaires. Une liste très exhaustive des compositions d’électrodes employées
avec des électrolytes composites oxyde–carbonate peut être trouvée dans le revue de Fan
et coll. [232]. Nous essaierons de la compléter dans les deux paragraphes suivants par des
travaux plus récents, certaines références pouvant être tirées de la section portant sur les
performances électrochimiques des électrolytes oxyde–carbonate (cf. supra).

I.5.3.1 Anodes

Les performances électrochimiques des anodes dépendent non seulement de la nature
chimique des composés employés, mais aussi, en grande partie, de la microstructure, qui est
influencée par le procédé d’élaboration.

Actuellement, les cermets à base de Ni sont utilisés en tant qu’anodes avec les électro-
lytes composites en raison de leur activité catalytique convenable vis-à-vis de l’oxydation
d’hydrogène, même à des températures plus basses [263–265]. Certains travaux ont pour
but d’augmenter l’activité catalytique du nickel [263, 264, 266–268]. En outre, un nombre
significatif de travaux porte sur le développement des anodes destinées à l’utilisation des
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combustibles tels que le méthanol, l’éthanol, le biogaz, le bioalcool ou le glycérol. Des ma-
tériaux d’électrode variés — des alliages métalliques, des oxydes de métaux de transition
(lithiés ou non), ainsi que la cérine (CeO2) dopée — permettent d’utiliser de tels combus-
tibles.

Par ailleurs, l’introduction des oxydes de zinc ZnO ou de cuivre CuO permet d’as-
surer une conductivité électronique de l’électrode élevée, ainsi que d’augmenter son acti-
vité catalytique et, par conséquent, de diminuer les pertes liées aux surtensions d’activa-
tion [269, 270]. Ainsi, des alliages à base de Ni (Ni-Cu, Ni-Zn ou Ni-Fe) [59, 187, 271]
et de Ni-Cu-Zn [264] ont été proposés à cet effet, permettant d’obtenir des densités de
puissance entre 100 et 600 mW/cm2 à 600 ◦C; aussi bien que des composés lithiés, tels
que LiNiO [272] ou LiCuNiZnO [273, 274], présentant des performances de l’ordre de
500–600 mW/cm2 à des températures compries entre 550 et 570 ◦C. Ali et coll. [251, 252]
ont employé des électrodes de composition LiNi–CuZnFeO pour les applications dans des
DCFC (Direct Carbon Fuel Cell)). Abbas et coll. [237] ont élaboré l’anode ne contenant
pas de Ni (Zn0,6Cu0,2Mn0,2O2) et rapportent avoir obtenu à partir d’une cellule symétrique
une performance de 729 mW/cm2 à 550 ◦C.

De même, le mélange des oxydes de cérium dopé avec du NiO permet d’obtenir des
anodes se caractérisant par une activité catalytique plus élevée par rapport aux cermets
basés sur du YSZ. Ainsi, ces nouveaux cermets (Ni-SDC, Ni-GDC) sont capables de main-
tenir de faibles valeurs de surtentions d’activation à l’anode, ce qui est favorable pour les
applications de type IT-SOFC [234, 243].

Nombreux sont les travaux où le composant actif de l’anode (souvent Ni) a été mélangé
avec la même poudre que l’électrolyte oxyde–carbonate dans différentes proportions [214,
236, 245, 257, 259, 275]. Une telle approche a essentiellement pour but de maximiser la
compatibilité chimique entre ces composants de la pile.

I.5.3.2 Cathodes

Les matériaux de cathode présentent davantage de problèmes quant à leur utilisation
avec les électrolytes contenant la phase carbonate. Ainsi, il a été récemment démontré qu’à
une température de 500 ◦C, la résistance totale de la cellule unitaire est majoritairement ré-
gie par la polarisation cathodique [276]. En outre, l’emploi généralisé de l’oxyde de nickel
lithié (LiNiOx) en tant que matériau de cathode des MCFC est confronté à sa dissolution
qui surviendra également dans le cas des électrolytes composites oxyde–carbonate : Zhang
et coll. [123] ont montré un abaissement très rapide des performances de la cellule avec une
telle cathode au bout de seulement 2 heures de fonctionnement. Néanmoins l’utilisation
d’un tel composé dans la cathode (préparée par mélange de LiNiOx à la poudre d’électro-
lyte) a conduit à des performances en densité de puissance de 300 à 800 mW/cm2 dans la
plage des températures intermédiaires situées entre 400 et 650 ◦C, comme nous le montre
une étude du groupe de B. Zhu [193].

En règle générale, les matériaux de cathode peuvent être divisés en trois groupes : les
métaux nobles, les pérovskites conducteurs mixtes (ionique et électronique) et les composés
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lithiés d’oxydes de métaux de transition (bi- ou triphasés et leurs composites) [277].

Les métaux nobles, comme Pt ou Ag, ont suscité de l’intérêt au début des recherches
sur les électrolytes composites du fait de leur activité catalytique élevée envers la réaction
de réduction de l’oxygène (ORR, Oxygen Reduction Reaction), ainsi que de leur très haute
conductivité électronique [59, 207, 214, 278]. À titre d’exemple, Hu et coll. [279] ont rap-
porté une densité de puissance générée par la pile avec une cathode à l’Ag et un électrolyte
composite de 716 mW/cm2 à 590 ◦C. Néanmoins, l’application pratique des métaux nobles
dans les IT(LT)-SOFC reste limitée à cause de leur coût très élevé.

Le deuxième groupe de matériaux de cathode est représenté par des pérovskites, bien
connus pour les applications dans les IT-SOFC en raison de leur conduction mixte élevée
et de l’activité catalytique élevée par rapport à l’ORR dans cette plage de températures [123,
234,253,280–282]. Les pérovskites BaxSr1 – xCoyFe1 – yO3 –δ (BSCF) et BaxCa1 – xCoyFe1 – yO3 –δ
(BCCF) ont récemment été proposés pour les piles à électrolyte composite et ont montré
d’assez bonnes performances, i.e. 326 mW/cm2 à 550 ◦C [282]. Pereira et coll. [280] se sont
plutôt intéressés à la compatibilité chimique, ainsi qu’aux performances de certaines ca-
thodes employant des pérovskites mélangées à des électrolytes composites GDC–carbonate.
Ils constatent une bonne stabilité chimique des composés LaCoO3 et La0,84Sr0,16CoO3 asso-
ciés à ces électrolytes, en soulignant aussi une activité catalytique élevée envers la réaction
de réduction de l’oxygène. En ce qui concerne la stabilité des performances délivrées, le
Sm0,5Sr0,5Fe0,8Cu0,2O3 –δ s’est montré assez performant, assurant la continuité de la den-
sité du courant délivrée par la cellule durant 100 heures de test en continu [123]. Néanmoins,
malgré une stabilité assez élevée, les densités de puissance obtenues avec ces cathodes res-
tent plus faibles que celles obtenues avec des composés à base de NiO lithié.

Les composés lithiés se présentent aussi souvent sous forme de composites de différents
métaux de transition (Ni, Cu, Zn, Fe ou Co) et se caractérisent par une activité catalytique
importante vis-à-vis de la réduction de l’oxygène (ORR), ainsi que par une bonne compa-
tibilité chimique avec les carbonates [203, 235, 251, 252, 279, 283–285]. Leur utilisation en
tant que cathodes avec les électrolytes oxyde–carbonate a été proposée par le groupe de
B. Zhu [268, 277, 286]. Ces matériaux montrent des performances compatibles avec celles
de NiO lithié, et sont plus stables quant à la dissolution dans la phase carbonate, grâce
aux dopants introduits dans leur structure. En outre, ils peuvent être employés dans une
configuration symétrique de la pile (les deux électrodes sont de la même composition). Sui-
vant cette configuration, Jing et coll. [287] ont atteint des densités de courant de l’ordre
de 1000 mW/cm2 à 470 ◦C avec des électrodes d’oxyde de LiNiCuZn. Des performances
très proches (1107 mW/cm2 à 500 ◦C) ont été obtenues par Raza et coll. [288] avec des
électrodes contenant à la fois la phase ZnO–NiO et la phase composite d’électrolyte (SDC–
Na2CO3).

De même que pour les compositions d’anode, celles de cathode peuvent être obtenues
par le mélange à la poudre de l’électrolyte oxyde carbonate. Les travaux récents présentent
de telles compositions, utilisant des composants actifs tels que LSCF [245, 259] ou Li-
NiO [236, 257].
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Pour finir, il nous semble important de souligner qu’il n’existe pas à l’heure actuelle
de stratégie bien établie en ce qui concerne le développement de matériaux d’électrodes
spécifiquement destinées à l’emploi avec les électrolytes composites oxyde–carbonate. À
notre avis, une telle stratégie devrait, entre autres, tenir compte du mécanisme de conduc-
tion au sein de ces matériaux complexes et de la nature des espèces porteurs de charge.
Ce mécanisme est, par ailleurs, affecté par la composition des atmosphères environnantes
(oxydantes et réductrices dans le cas d’une pile à combustible) et nous donnerons un aperçu
des avancées à ce sujet dans la sous-section suivante.

I.5.4 Mécanismes de conduction au sein des électrolytes oxyde–carbonate

Malgré de nombreuses études sur des électrolytes composites oxyde–carbonate, le mé-
canisme de conduction au sein de ces matériaux n’est toujours pas clairement mis en évi-
dence et est actuellement matière à controverse. Dans cette section, nous présenterons briè-
vement différents points de vue rapportés dans la littérature sur cette question.

Sur la figure I.18 est illustré le mécanisme de conduction proposé dans un premier temps
par le groupe de B. Zhu [193]. Ce mécanisme repose sur le principe de percolation à travers
deux phases (oxyde de cérium et carbonate), auquel est adjointe une conduction mixte par
ion oxyde (O2 – ) et proton (H+). Ainsi, s’il est évident que la phase oxyde est conductrice par
O2 – , selon certains auteurs, la phase carbonate assumerait le transport des H+. Cependant,
Zhu et coll. [193] indiquent que le mécanisme détaillé de la conduction par ces espèces
porteurs de charge demeure méconnu.

FIG. I.18. — Deux phases percolantes attribuées à un oxyde conducteur par ions oxyde et à un sel
de carbonate conducteur de protons selon Zhu et coll. [193].

Quant à l’explication du phénomène d’augmentation de la conductivité de manière
abrupte au voisinage du point de fusion des carbonates, J. Maier (cf. supra) fait remar-
quer la formation d’une zone de charge d’espace (space charge layer) à l’interface oxyde–
carbonate [231]. La formation de cette zone à l’interface est considérée comme étant respon-

41



I.5. Électrolytes composites oxyde–carbonate Chapitre I

sable des propriétés électrochimiques améliorées. Selon Maier, la formation de cette zone
peut se manifester dans le cas où des ions oxyde s’accumulent à l’interface, cette dernière
étant également enrichie en cations contenus dans la phase carbonate. Par conséquent, les
concentrations plus élevées de défauts et d’ions à l’interface par rapport au volume peuvent
constituer des chemins de « conduction superioniques ».

Ainsi, dans leurs travaux ultérieurs, Zhu et coll. [195, 229] attribuent un rôle particu-
lier aux porteurs de charge négatifs de deuxième ordre (ions superoxyde (O2

– ), peroxyde
(O– ) et oxyde (O2 – )) s’accumulant à la surface des particules d’oxyde, aussi bien qu’à
leur interaction avec les cations de la phase carbonate (Li+, Na+ et K+), conduisant ainsi à
l’instauration d’un champ électrique à l’interface entre ces deux phases et, donc, à l’établis-
sement de chemins de « conduction superioniques » (cf. fig. I.19). Les auteurs supposent
que la distribution de ce champ électrique tout au long de l’interface est primordiale pour
que la conduction ionique par des espèces oxygène puisse avoir lieu. Schober [230] s’ap-
puie également sur le fait qu’il y aurait une concentration accrue de défauts dans la zone
de déplétion se formant à l’interface pour expliquer l’augmentation de la conductivité des
matériaux composites.

FIG. I.19. — Illustration de la zone de déplétion à l’interface oxyde–carbonate, se traduisant par la
formation des chemins de « conduction superionique » d’après Zhu et coll. [195].

Une explication plus rigoureuse de ces phénomènes se trouve dans les travaux de Huang
et coll. [215], dans lesquels les auteurs font appel à la chimie des défauts. Selon eux, la
conduction à travers la phase oxyde requiert d’une part, une continuité de cette phase et,
d’autre part, une mobilité suffisante des lacunes d’oxygène à des températures élevées ;
cette conduction se caractérise par le mécanisme du modèle du saut activé. Cependant, en
présence de la phase carbonate, les porteurs ioniques peuvent s’accumuler à la surface des
particules d’oxyde, induisant ainsi une augmentation des défauts lacunaires dans le volume :

OX
O +VS V••O +O

′′
O (I.5.1)

Les indices dans l’équation (I.5.1) désignent la surface (S) et le site régulier d’oxygène
dans le volume de la maille (O). De même, la phase carbonate M2CO3 (M=Li, Na ou K)
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peut être sujette à l’interaction interfaciale et introduire un désordre cationique causé par la
formation de la zone de déplétion. Ce désordre se traduit par l’enrichissement de l’interface
en cations, qui crée des lacunes cationiques dans le volume, favorisant ainsi l’augmentation
de la conductivité du composite au-dessous du point de fusion des carbonates :

MM +VA M•A +V
′
M (I.5.2)

Les indices A et M de l’équation (I.5.2) sont respectivement attribués par les auteurs aux
sites à l’interface et à ceux dans le volume de la phase carbonate. Huang et coll. [215] sou-
lignent ainsi que la chimie des défauts peut être appliquée aussi bien à la phase carbonate
à l’état solide qu’à l’état liquide : ainsi, en accord avec un modèle de quasi-réseau (quasi-
lattice model), le milieu fondu maintient localement une structure orientée, et seuls les dis-
tances entre les atomes qui la constituent ainsi que le nombre de coordination cation–anion
diminuent.

On a également mis l’accent dans la littérature sur la nature multi-ionique de la conduc-
tivité de ce type de matériaux [194, 227, 229] : en effet, l’électrolyte composite peut être vu
comme un système multi-ionique composé par les ions intrinsèques (M+, CO3

2 – et O2 – ) et
extrinsèques (H+). Les porteurs de charge engagés dans le processus de conduction peuvent
varier en fonction de l’atmosphère environnante (oxydante ou réductrice). Aussi, compte
tenu de cette notion de conductivité multi-ionique, la concentration des ions peut être aug-
mentée, conduisant non seulement à une augmentation des performances électrochimiques
globales des cellules qui intègrent un tel électrolyte, mais aussi à une amélioration des ci-
nétiques aux électrodes [227]. En particulier, comme cela a été mentionné précédemment,
certains auteurs attribuent à ces matériaux une conduction « hybride » (ou double) par un
couple d’ions H+/O2 – , voire triple : H+/O2 – /CO3

2 – . Concernant le mécanisme de conduc-
tion par H+/O2 – , sa première explication a été proposée par Zhu et Mellander [289]. Celle-ci
est fondée sur la conduction simultanée par O2 – de la phase oxyde et par H+ de la phase car-
bonate, ainsi que par des liaisons temporaires de type H+ – CO3

2 – – HCO3
– . Puis, Zhu and

Mat [194] ont supposé que le mécanisme de transport des H+ et O2 – peut être influencé par
l’effet composite, consistant quant à lui en la conduction au voisinage de l’interface par les
chemins de conduction double H+/O2 – ; la conduction s’effectue par chaînes d’atomes et par
des liaisons entre eux : H – O···H, H – O – H et O – H···O existant à l’interface (cf. fig.I.20).
Lors du passage d’une électrode à l’autre, le proton est temporairement retenu puis relâ-
ché par les ions/atomes d’oxygène. Ce mécanisme de conduction interfaciale, selon les au-
teurs [194], joue un rôle déterminant dans l’augmentation de la conductivité des électrolytes
oxyde–carbonate.

Les études consacrées aux électrolytes composites oxyde–carbonate préparés par voie
d’imprégnation ont révélé une croissance linéaire de la conductivité, proportionnelle à la
surface interfaciale spécifique entre les deux phases. Par exemple, Wang et coll. [290], tra-
vaillant sur le composite SDC–Na2CO3, ont proposé un mécanisme alternatif de conduc-
tion de ce type en le désignant « model de balancement » ("Swing Model"). Des liaisons
hydrogène formées entre les deux phases Ce – O···H···O – CO2

2 – sont supposées constituer
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FIG. I.20. — Représentation schématique de la conduction hybride par H+/O2 – à l’interface oxyde–
carbonate proposée par Zhu et Mat [194]. Ici, selon les auteurs, les points bleus représentent les ions
oxyde O2 – , et les points verts H+. La phase oxyde est représentée par des hachures.

un chemin de conduction rapide des protons en présence des carbonates (cf. fig. I.21). La
vibration amplifiée de la liaison C – O, ainsi que la mobilité et la rotation du groupement
CO3

2 – accrues au-delà de la température de fusion du carbonate facilitent la rupture et la
formation rapide des liaisons hydrogène au voisinage de l’interface, conduisant ainsi à un
transport plus efficace du proton à longue distance ; celui-ci est quant à lui entraîné par le
gradient de concentration de proton et par des groupements carbonate servant de pont afin
que le proton passe d’une liaison hydrogène à une autre. En outre, les auteurs supposent
également que, puisque la phase carbonate n’est pas connue pour être un conducteur pro-
tonique, l’interface oxyde-carbonate doit jouer un rôle important dans l’explication de la
conduction protonique.

FIG. I.21. — Représentation schématique du « modèle de balancement » ("Swing Model") décrivant
la conduction par proton au sein des électrolytes oxyde–carbonate d’après [290].

Huang et coll. [215] font appel à la chimie de défauts afin d’éclairer davantage la ques-
tion de la conduction par H+ au sein des composites soumis à une atmosphère d’hydrogène.
Selon ces auteurs, la conduction par proton à travers des liaisons temporaires entre H+ et
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CO3
2 – [194] peut être représentée par les réactions suivantes :

H••i +XX
X HX•X

où X indique le site CO3
2 – dans le réseau du carbonate. Néanmoins, ils admettent qu’à des

températures plus basses, qui supposent une mobilité restreinte des carbonates, le proton est
associé d’abord au site d’oxygène dans la maille de l’oxyde, et devient ensuite une espèce
interstitielle à l’interface, où il peut être véhiculé à travers des lacunes cationiques dans la
phase carbonate :

H•i +V
′
M HX

M +Vi

Nous en arrivons enfin aux travaux mettant en évidence une conduction triple par O2 – /
H+ / CO3

2 – , qui a été proposée par le groupe de Y. Li travaillant sur les électrolytes SDC–
(LiNaK)2CO3 [248, 249] et sur SDC–(LiNa)2CO3 [291]. Ce dernier a été exposé en mode
pile à des atmosphères réductrice d’hydrogène et oxydante (O2/CO2) [291]. Ces auteurs ont
proposé un mécanisme dans lequel l’ion oxyde assure une conduction au sein de la phase
oxyde, comme c’est le cas des électrolytes tout solides employés pour les SOFC, tandis
que le proton peut former l’ion hydrogénocarbonate, en réagissant avec le CO3

2 – dans le
volume de la phase carbonate. L’ion HCO3

– peut donc diffuser à travers cette dernière ou à
l’interface, et l’ion CO3

2 – assurera quant à lui une conduction conventionnelle des MCFC,
comme indiqué sur la figure I.22. Par ailleurs, si l’atmosphère oxydante est constituée uni-
quement d’oxygène, l’ion carbonate est supposé être immobile selon Zhao et coll. [291].
Néanmoins, dans l’atmosphère complexe de O2/CO2, ils supposent que la conduction par
CO3

2 – accroît le transport des O2 – , impliquant à l’interface leur échange avec le CO2 de la
phase gazeuse.

FIG. I.22. — Représentation schématique du mécanisme de conduction triple par O2 – /H+/CO3
2 –

dans le cas où l’atmosphère oxydante est constituée de O2/CO2 selon le groupe de Y. Li [291].
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Dans de récents travaux, Asghar et coll. [245, 260] se sont appuyés sur les études de
Evans et coll. [292] et ont proposé un mécanisme de conduction impliquant les ions in-
trinsèques (Li+, Na+, K+ et CO2

2 – ) et extrinsèques (OH– et H+) qui apparaissent lors de
l’exposition de l’électrolyte aux atmosphères oxydante (mélange O2 / CO2 à la cathode) et
réductrice (H2 à l’anode) (cf. fig. I.23).

FIG. I.23. — Représentation schématique de la conduction au sein de l’électrolyte composite SDC–
(LiNaK)2CO3 d’après [260].

Les auteurs proposent ainsi deux mécanismes réactionnels, tout en admettant, par ailleurs,
qu’à des interfaces électrode–électrolyte ils peuvent être plus complexes. Le premier im-
plique la conduction par ions carbonate :

Anode : H2 +CO3
2− H2O+CO2(A)+2e−

Cathode : CO2(C)+
1
2

O2 +2e− CO3
2−

Le deuxième cas de figure implique la conduction par cations alcalins contenus eux aussi
dans la phase carbonate (notons que la notation des auteurs a été reprise à l’identique) :

Anode : H2 +(LiNaK)2CO3(A) H2O+CO2(A)+2(LiNaK)++2e−

Cathode : CO2(C)+
1
2

O2 +2(LiNaK)++2e− (LiNaK)2CO3(C)

En résumé, il existe dans la littérature plusieurs propositions pour expliquer le méca-
nisme de conduction au sein des électrolytes oxyde–carbonate. La plupart d’entre elles sou-
lignent pour ce processus l’importance du rôle de l’interface entre les phases qui constituent
le composite. Néanmoins, il est à ce jour difficile de mettre en évidence de façon exacte le
comportement de ce type de matériaux composites, et la controverse quant aux propriétés
électriques améliorées de ces électrolytes persiste dans la littérature.
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Plus précisément, H. Näfe [293] remet en question le principe de fonctionnement des
piles à combustible à températures intermédiaires (IT-SOFC) employant des électrolytes
composites. Il conteste notamment l’existence de l’effet composite par lequel les chemins
de conduction superionique se formeraient à l’interface oxyde–carbonate. Näfe rappelle
dans ses travaux [293–295] le fait que les carbonates des métaux alcalins dans leur état
solide présentent majoritairement une conduction cationique. En outre, il recommande de
dissocier la conduction qui se manifeste dans la phase oxyde de celle de la phase carbonate.

Il est important de souligner ici l’apport en la matière des travaux de C. Ricca et
coll. [296–301], qui adopte une approche combinée de modélisation et d’expérimental afin
de mieux comprendre les phénomènes de réactivité interfaciale au sein des électrolytes
composites, tels que YSZ–LiKCO3 et TiO2–LiKCO3. Nous détaillerons cette approche,
en donnant un résumé des résultats importants, au début du chapitre IV dans la partie où les
travaux antérieurs du laboratoire sur les électrolytes composites sont évoqués (cf. p. 120).
Il est indispensable à ce jour d’approfondir les connaissances sur le mécanisme de conduc-
tion engendré au sein des électrolytes composites afin d’utiliser les électrodes appropriées,
ainsi que de comprendre leurs limitations en vue d’une application potentielle dans les
piles à combustible fonctionnant à des températures basses (LT-SOFC) et intermédiaires
(IT-SOFC). Dans ce contexte, les investigations des effets interfaciaux de ces matériaux
complexes auraient pu constituer un apport important, mais Zhu et coll. [302] et Zhao et
coll. [60] constatent l’absence d’outils appropriés à de telles fins. C’est pourquoi un des
deux axes principaux du présent travail s’articulera autour de cette question. Nous essaie-
rons d’élargir les connaissances dans ce domaine en adoptant une triple démarche : en étu-
diant d’abord le comportement électrique d’un électrolyte composite sous différentes condi-
tions (atmosphères variées et cycles thermiques) ; puis, en le comparant, dans la mesure du
possible, au comportement thermique sous les mêmes conditions ; enfin, par des analyses
microstructurales ex situ.

I.6 Objectifs du présent travail et méthodologie

Comme nous avons pu le voir, l’enjeu majeur pour les systèmes de piles à combustible
à oxyde solide (SOFC) consiste à diminuer la température de fonctionnement afin de pré-
venir leur dégradation prématurée, ainsi que de rendre leur fabrication et leur exploitation
moins onéreuses et ce, en conservant les rendements élevés qui caractérisent ces dispositifs
électrochimiques. Ce travail se focalisera donc essentiellement sur l’optimisation des piles à
combustible à oxyde solide (SOFC) par les deux voies suivantes : l’une consistera à amélio-
rer les propriétés électrocatalytiques de l’interface anode–électrolyte, et l’autre à augmenter
les performances des piles à plus basse température, en utilisant un électrolyte composite
oxyde–carbonate.

Dans un premier axe concernant l’interface anode–électrolyte, cette dernière sera fonc-
tionnalisée par des couches minces nanométriques à base d’oxyde de cérium afin d’accroître
les propriétés électrocatalytiques de ce compartiment de la pile.
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Des couches minces d’oxyde de cérium non dopé (CeO2) et d’oxyde de cérium substi-
tué à l’yttrium (YDC) seront élaborées par dépôt de couches atomique (ALD, Atomic Layer
Deposition) à partir de différents précurseurs, ce qui nécessitera, entre autres, l’optimisa-
tion du procédé d’un tel dépôt, surtout dans le cas d’un composé ternaire (cérine dopée). Vu
que ces couches sont destinées in fine à faire partie du compartiment anodique au sein des
piles à combustible, nous envisageons de mieux appréhender leur comportement dans les
conditions réductrices à haute température et, plus particulièrement, d’évaluer leur réactivité
vis-à-vis de l’hydrogène. A cet effet, les couches minces modèles seront d’abord déposées
sur le substrat de YSZ de différentes microstructures (monocristalline et polycristalline).
Ainsi, le choix de la nature et de la structure du substrat permettra d’obtenir des couches
d’une microstructure souhaitée, qui sera par la suite précisément caractérisée par les tech-
niques appropriées, telles que la diffraction des rayons X, la microscopie électronique à
balayage et en transmission.

Dans un deuxième temps, afin de déceler le rôle de l’orientation cristallographique en
surface des couches, ainsi que le rôle de leur microstructure et de leur composition chimique
vis-à-vis de l’hydrogène, des tests de réactivité sous H2 à haute température seront entrepris
en recourant à la spectroscopie d’impédance électrochimique dans un montage spécifique.

Enfin, une couche mince d’oxyde de cérium sera intégrée à l’interface entre l’anode et
l’électrolyte au sein d’une cellule électrochimique unitaire supportée par l’électrolyte, et ses
performances seront évaluées par rapport à une cellule de référence (sans couche) dans les
conditions standard des SOFC. Concernant l’électrolyte, nous opterons pour un composite
oxyde–carbonate basé sur la cérine dopée au samarium (SDC) comme phase oxyde et un
mélange eutectique ternaire de carbonate (LiNaK)2CO3, dont l’étude des propriétés se fera
en parallèle. Ces travaux constitueront tout naturellement le deuxième axe de la thèse.

Dans celui-ci, portant sur les propriétés d’électrolytes composites, nous nous limite-
rons à l’étude approfondie de l’électrolyte SDC–(LiNaK)2CO3, qui sera synthétisé par voie
solide, mise au point lors des précédents travaux du laboratoire d’accueil. Cette étude se
divisera en trois parties. Seront menées en parallèle des investigations sur le comportement
électrique de cet électrolyte sous atmosphères variées (modèles et standard des SOFC et de
MCFC) et des analyses thermiques sous les mêmes atmosphères (dans la mesure du pos-
sible). La troisième partie sera consacrée aux analyses structurales ex situ des échantillons
après les tests.

Dans la première partie dédiée au comportement électrique de l’électrolyte, nous utili-
serons également la spectroscopie d’impédance afin de pouvoir évaluer les modifications de
la conductivité des échantillons en fonction des atmosphères, ainsi que de la température.
L’approche consistant en cyclages thermiques sera donc systématiquement appliquée pour
chacune des atmosphères.

L’analyse thermique par calorimétrie différentielle à balayage, qui correspond à la deuxième
partie de l’étude, nous permettra de relier les températures de transformation de phase au
sein du matériau aux résultats obtenus par spectroscopie d’impédance. Nous devrions ainsi
nous rapprocher d’une meilleure compréhension générale des mécanismes de conduction
mis en jeu au sein de tels électrolytes. C’est pourquoi l’analyse thermique de la poudre de
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composite sera menée sous les mêmes atmosphères que celles utilisées pour la première
partie, quand il est techniquement possible de les reproduire au sein de l’analyseur ther-
mique.

Enfin, les échantillons d’électrolyte testés par spectroscopie d’impédance au cours de la
première partie seront par la suite analysés ex situ afin d’observer les changements éventuels
de leur microstructure, ainsi que de leur composition de phase. Nous emploierons à cet effet
la diffraction des rayons X et la microscopie électronique à balayage.

Dans le prochain chapitre, seront présentées les techniques expérimentales de fabri-
cation et de caractérisation des matériaux étudiés, que ce soit les couches minces ou les
matériaux composites. Suivront un chapitre dédié aux couches minces à base d’oxyde de
cérium, substitué ou non (fabrication, caractérisations microstructurales et propriétés de ré-
activités vis-à-vis de l’hydrogène), puis un chapitre sur les propriétés de transport des élec-
trolytes composites associant l’eutectique ternaire de carbonates (LiNaK)2CO3 à l’oxyde
solide de cérium substitué au samarium. Ce chapitre s’achèvera sur l’apport des couches
minces de cérine sur les performances de cellules complètes à base d’électrolyte compo-
site. Nous conclurons notre étude par un résumé de l’apport de ces travaux dans le domaine
des SOFC pouvant fonctionner à températures intermédiaires (autour de 500–600 ◦C), et de
leurs perspectives.

49



I.6. Objectifs du présent travail et méthodologie Chapitre I

50



Chapitre II

Techniques et dispositifs
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Introduction

Dans ce chapitre seront présentées les conditions de synthèse des matériaux étudiés
au cours de ces travaux de thèse, ainsi que les techniques de caractérisations physico-
chimiques, électriques et électrochimiques. Seront rappelés des principes plus spécifiques,
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tels que l’ALD (Atomic Layer Deposition, dépôt par couche atomique), utilisé pour la fa-
brication des couches minces et, en particulier, les couches épitaxiées à base d’oxyde de
cérium, qui feront l’objet d’études fondamentales sur leur réactivité sous atmosphère réduc-
trice (H2), la diffraction des rayons X et ses dérivés expérimentaux appropriés aux carac-
térisations requises, ainsi que la spectroscopie d’impédance électrochimique utilisée pour
les analyses de comportement électrique et de réactivité catalytique. Les équipements et les
conditions expérimentales seront détaillés dans chacun des cas.

II.1 Dépôt par couche atomique (ALD — Atomic Layer Deposi-
tion)

II.1.1 Principe fondamental du dépôt par ALD

La technique de dépôt par couche atomique (ALD, Atomic Layer Deposition) est une
technique de dépôt chimique par flux alternés qui diffère de la famille des techniques de
dépôt en phase vapeur (CVD, Chemical Vapor Deposition). La technique ALD se distingue
de cette dernière par les trois principes suivants. Le premier consiste en la saturation des
réactions de chimisorption surface – gaz ; selon le deuxième, les conditions d’autolimitation
et d’irréversibilité de ces réactions doivent être impérativement remplies ; selon le dernier,
lors du dépôt ALD, les réactions sont séparées dans le temps et se répètent de manière
cyclique.

Chaque cycle ALD pour le dépôt d’un composé binaire comprend 4 étapes (figure II.1) :

1. dosage du précurseur et sa chimisorption sur la surface du substrat ;

2. purge permettant l’évacuation de l’excès du précurseur, ainsi que des produits déri-
vés ;

3. dosage du coréactif et sa chimisorption, entraînant la réaction avec le précurseur ;

4. purge afin d’évacuer l’excès du coréactif et des produits de réaction.

Selon le premier principe du procédé ALD, il est crucial que le précurseur et les coréactifs
réagissent avec la surface de manière autolimitante. Cela signifie que les molécules du pré-
curseur et les espèces du coréactif réagissent avec les sites de surface ou les groupements
fonctionnels de surface tant que ceux-ci sont présents ou restent accessibles. Par conséquent,
les réactions de surface finissent par saturer et donc cesser. Les molécules du précurseur et
du coréactif ne réagissent ni entre elles, ni avec les groupes de surface qu’ils créent. Lors des
étapes de purge, les produits gazeux qui peuvent être générés par les réactions en surface,
ainsi que tout excès de molécules du précurseur ou du coréactif, sont extraits de la chambre
de réaction ALD. Si ces conditions ne sont pas remplies et que le précurseur réagit avec le
coréactif directement dans la phase gazeuse ou sur la surface, cela pourrait conduire à la
formation de composants indésirables.

Comme mentionné précédemment, les différentes étapes d’un cycle ALD typique et
idéalisé sont indiquées sur la figure II.1. Celle-ci représente schématiquement des réactions
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autolimitantes en surface pendant les deux demi-cycles, la saturation de surface ainsi que la
formation d’une mono-couche 1 à chaque étape du cycle. La saturation lors des deux demi-
cycles conduit à une valeur caractéristique, à savoir la croissance par cycle, souvent abrégée
en GPC (Growth per Cycle).

En d’autres termes, les deux étapes autolimitantes peuvent être exprimées pour un com-
posé AB imaginaire par les deux réactions suivantes :

s-Y(ads)+AX2(g) s-AX(ads)+XY(g) (II.1.1)

s-AX(ads)+BY2(g) s-ABY(ads)+XY(g) (II.1.2)

où s indique la surface avec ses groupements fonctionnels (Y) ; AX2 représente le précurseur
avec l’élément à déposer A et X le ligand ; BY2 est la formule du coréactif avec B, le second
élément à déposer, et Y, son ligand ; XY est le produit de réaction entre les ligands. Pour
atteindre une certaine épaisseur de film du composé AB, les deux demi-réactions (II.1.1) et
(II.1.2) sont répétées de manière cyclique.

FIG. II.1. — Représentation schématique des différentes étapes dans un cycle ALD comprenant
deux demi-réactions [303].

II.1.2 Influence de la température de dépôt — fenêtre ALD

La plupart des procédés ALD se déroulent entre 25 et 600 ◦C. Par ailleurs, en fonction
des matériaux et des précurseurs utilisés pour leurs dépôts, il existe une plage de tempéra-
tures, appelée fenêtre ALD (cf. fig. II.2). Dans les limites d’une fenêtre ALD, la vitesse de
croissance demeure constante, ne dépend pas de la température et est uniquement régie par
la densité des sites actifs disponibles à la surface et par la saturation de la surface par les
espèces adsorbées. Ainsi, ces deux derniers critères définissent la croissance de type ALD.

1. À cause de l’encombrement stérique et de la densité des groupements réactifs en surface, la croissance
par cycle est quasiment plus faible que celle d’une mono-couche ; cela entraîne seulement la sous-estimation
des valeurs de GPC par rapport à celles de croissance de matériau par cycle, mais n’affecte aucunement la
formation du film dense.
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FIG. II.2. — Fenêtre ALD idéalisée [304].

Aux températures inférieures à la limite de la fenêtre ALD, un des deux régimes prédo-
mine : soit le régime de condensation du précurseur dans le cas où plus d’une monocouche
est adsorbée, soit le régime de réaction de chimisorption limitée par son énergie d’acti-
vation. Par ailleurs, deux autres régimes sont probables aux températures supérieures à la
deuxième limite de la fenêtre ALD. Le premier correspond à la décomposition thermique
du précurseur, avant qu’il ne réagisse avec le coréactif, entraînant ainsi la hausse de GPC.
Le deuxième régime possible correspond quant à lui à la désorption du précurseur, qui peut
également se manifester, diminuant la vitesse de croissance à des températures élevées en
raison de la nature exothermique des réactions de chimisorption.

Par conséquent, il est essentiel, pour un matériau donné, de déterminer la gamme de
températures où la vitesse de croissance sera constante et de type autolimitant, ce qui est
propre à l’ALD. Ce paramètre est d’autant plus important dans le cas de dépôts de composés
ternaires où une fenêtre ALD est propre à chacun des éléments qui forment la couche. Ce
paramètre constituera naturellement l’un des paramètres de l’optimisation du procédé ALD
pour la fabrication des couches minces de cérine dopée à l’yttrium (Ce1 – xYxO2 –δ) ; il sera
exposé dans la section dédiée (cf. III.1.2, p. 86).

II.1.3 Équipement ALD

Le système ALD SUNALETM R-200 commercialisé par la société PICOSUNTM (Fin-
lande) a été utilisé pour l’élaboration des couches minces tout au long du présent travail.
La vue d’ensemble de l’installation est représentée sur la figure II.3a. Ce système adopte le
principe de l’ALD temporel activé thermiquement, c’est-à-dire que le substrat est immobi-
lisé et que l’apport de matière est assuré par des flux de gaz alternés. Quant aux réactions en
surface, elles sont activées thermiquement, sans apport d’espèces réactives générées dans le
volume réactionnel (par ex., ALD assisté plasma).

Ce système ALD est doté d’un réacteur vertical aux parois chaudes (hot wall reactor)
(cf. fig. II.3b) et aux flux gazeux perpendiculaires au substrat (showerhead). Le réacteur de
ce type utilise le gaz porteur (N2) à une pression de l’ordre du mbar, maintenue par une
pompe rotative à l’huile.
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(a) Vue d’ensemble de l’instal-
lation SUNALETM R-200, PICO-
SUNTM .

(b) Représentation schématique de la chambre réac-
tionnelle.

1

2

3

4

5 6

7
Gaz 
porteur

(c) Schéma de la source de précurseur
PICOSOLIDTMBOOSTER : 1 — cartouche
contenant le précurseur ; 2, 3 — électro-
vannes ; 4 — capillaire ; 5 — élément chauf-
fant ; 6, 7 — thermocouples.

(d) Vue du réacteur : 1 — couvercle ; 2,
5 — réflecteurs de chaleur ; 3 — couvercle-
diffuseur de la chambre réactionnelle ; 4 —
grille de dépôt ; 6 — chambre réactionnelle.

FIG. II.3. — Équipement ALD utilisé.

Les précurseurs solides sont sublimés dans les dispositifs spécifiques appelés sources,
dont le schéma est représenté par la fig. II.3c — PICOSOLIDTMBOOSTER. Le précurseur
à l’état solide est contenu dans une cartouche chauffée (1). Un système d’électrovannes (2
et 3) doté d’un capillaire (4) permet le détournement du flux de gaz porteur vers le volume
de la cartouche (1) lors du temps de pulse, assurant ainsi l’entraînement de la vapeur du
précurseur sublimé, pour la transporter ensuite vers le réacteur. Hors temps de pulse, le
gaz porteur est constamment véhiculé vers la chambre de réaction permettant le balayage
permanent de la ligne de source, laquelle est également chauffée à la même température que
le précurseur afin d’éviter tout risque de condensation des vapeurs.

Le coréactif (O3) est produit à partir d’oxygène par un générateur d’ozone OG-2000,
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AC-2025 (IN USA Inc., États-Unis), en quantité correspondant à 14,5 %mass. dans un
flux d’O2.

Tous les gaz nécessaires au fonctionnement du système ALD ont un degré de pureté
supérieur Alphagaz Smartop 1 ou 2 correspondant, selon le fournisseur (AIR LIQUIDE,
France), aux pourcentages suivants : ≥ 99,999 % pour le N2 et ≥ 99,995 % dans le cas
d’O2.

II.2 Synthèse des électrolytes composites

Nous appellerons électrolytes composites les matériaux contenant deux phases : un mé-
lange eutectique de carbonates de métaux alcalins associé à un oxyde solide. La synthèse
d’un électrolyte composite par voie solide suit le protocole défini au sein du laboratoire
d’accueil et s’effectue en plusieurs étapes [216, 261].

Lors de la première étape, un eutectique de carbonates est préparé, par mélange de
sels dans les proportions molaires souhaitées. Ce mélange est ensuite soigneusement broyé
dans un mortier en porcelaine. Puis, le traitement thermique du mélange broyé est réalisé
dans un four étanche chauffé à 650 ◦C pendant 1 heure, sous une atmosphère constamment
renouvelée contenant 30 %vol. de CO2 dans l’air synthétique. La montée et la descente en
température sont effectuées à une vitesse de 3 ◦/min. Après refroidissement, le mélange
eutectique est broyé à l’état de poudre fine.

La deuxième étape de synthèse consiste à mélanger la poudre d’eutectique précédem-
ment obtenue à la poudre d’oxyde dans la proportion souhaitée. Ce ratio est maintenu dans
notre travail à 30 %mass. – 70 %mass. pour le mélange carbonate–oxyde. Le broyage inter-
vient à ce stade afin de permettre une meilleure homogénéisation. Le mélange ainsi obtenu
est traité thermiquement dans les mêmes conditions que pour l’eutectique seul, exceptée
l’étape de refroidissement qui est remplacée par une trempe à température ambiante. À ce
stade de la synthèse, la trempe est préférée au refroidissement lent afin d’empêcher les pro-
cessus de diffusion et de favoriser ainsi le contact à l’échelle micrométrique entre le mélange
eutectique fondu lors de la synthèse et des particules d’oxyde solide. Le mélange synthétisé
est enfin broyé.

La mise en forme de l’électrolyte composite est effectuée lors de la troisième étape,
où la poudre résultante (d’environ 0,9 g) est compressée uniaxialement dans un moule de
13 mm de diamètre avec une pression nominale correspondant à 4 tonnes appliquée à l’aide
d’une presse hydraulique. Les pastilles obtenues sont recuites à 600 ◦C à l’air pendant 1
heure, les vitesses de montée et de descente en température étant de 5 ◦/min.

L’un des électrolytes composites particulièrement étudié dans le présent travail (cf. cha-
pitre IV) — SDC–LiNaK — a ainsi été synthétisé à partir d’un mélange eutectique du
Li2CO3, Na2CO3 et du K2CO3 dans une proportion respective de (43,5–31,5–25) %mol.,
ainsi que d’une poudre commerciale d’oxyde de cérium dopé à l’oxyde de samarium (20
%at. en Sm) (SDC). On le désignera à partir de maintenant SDC–LiNaK.

La liste exhaustive des réactifs utilisés pour la synthèse des électrolytes composites lors
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des travaux de thèse est présentée dans le tableau II.1.

TABLEAU II.1. — Réactifs utilisés pour la synthèse des électrolytes composites.

Réactif
Degré de pureté,
% mass. ou vol.

no CAS Fournisseur

Ce0,8Sm0,2O1,9 (SDC) > 99,9 66402–68–4 Fuel Cell Materials
Li2CO3 ≥ 99,9 554–13–2

Sigma AldrichNa2CO3 ≥ 99,8 497–19–8
K2CO3 ≥ 99,0 6381–79–9
CO2 > 99,998 124–38–9

Air LiquideAir synthétique
O2 ( 20±1) %mol.

> 99,999
O2 7782–44–7
N2 7727–37–9

II.3 Méthodes de caractérisation physico-chimique

II.3.1 Diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X est communément utilisée pour la caractérisation des maté-
riaux ; elle permet plus précisément d’identifier la ou les phases présentes dans le matériau
synthétisé, de déterminer la structure d’une substance cristallisée et l’orientation cristal-
line. N’étant pas destructive, cette technique permet notamment d’obtenir des informations
structurales moyennées par rapport à une surface relativement large de plusieurs millimètres
carrés.

Le principe de la diffraction du faisceau monochromatique de rayons X sur un cristal
est rappelé par la figure II.4.

FIG. II.4. — Schéma de diffraction des rayons X par une famille de plans réticulaires. S0 — fais-
ceau incident ; S1 — faisceau diffracté ; θ — l’angle de Bragg ; d(hkl) — distance entre les plans
réticulaires 1 et 2.

Lorsqu’un faisceau monochromatique de rayons X traverse un cristal, le nuage d’élec-
trons de chaque atome de la maille devient une source de rayonnement secondaire ayant
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la même longueur d’onde (phénomène de diffusion élastique). L’émission de rayons X de
cet ensemble tridimensionnel périodique constituant le cristal (nuages d’électrons) est ad-
ditionnée, en raison des interférences, dans certaines directions, en satisfaisant des relations
entre la longueur d’onde et les distances interatomiques d’un solide donné, et est annulée
dans toutes les autres directions. La théorie quantitative de ce phénomène, proposée par
Bragg [305], est l’une des lois fondamentales de la diffraction des rayons X :

2d(hkl) sinθ = nλ (II.3.1)

où d(hkl) est la distance interréticulaire ; θ est l’angle de Bragg ; n ∈ Z est l’ordre d’interfé-
rence ; λ représente la longueur d’onde du rayonnement incident. À l’heure actuelle, dans
le domaine de la diffraction des rayons X, plusieurs configurations expérimentales sont dis-
ponibles. Elles sont appelées à répondre aux exigences variées en termes de caractérisation
des matériaux sous leurs différents aspects, tels que des poudres, des monocristaux [306] ou
encore des couches minces [307, 308]. Dans le cadre du présent travail, nous sommes ame-
nés à recourir aux deux familles de techniques suivantes : la méthode dite « des poudres »
et la méthode par diffraction rasante.

La méthode des poudres, très répandue, permet entre autres la réalisation d’analyses
qualitatives et semi-quantitatives de routine et l’identification de phases. Son principe et
ses particularités font partie de l’annexe A. Le choix de la deuxième technique, qui met en
évidence la texture des matériaux déposés sous forme de couches minces, nous a paru s’im-
poser pour la caractérisation des couches minces obtenues par ALD, dont les résultats seront
discutés dans la partie du chapitre III dédiée. Cette technique nécessite à la fois des arrange-
ments optiques et géométriques bien particuliers. Dans cette section, nous rappellerons les
principes de ces deux familles de techniques de diffraction des rayons X; nous présenterons
brièvement leurs exigences en termes de configurations et de limitations, ainsi que l’appa-
reillage utilisé et les conditions de mesures. Le volet portant sur la mesure par réflectivité
des rayons X, permettant la détermination d’épaisseur des couches minces nanométriques,
sera également présenté.

II.3.1.1 Appareillage utilisé pour la méthode des poudres et conditions d’acquisition

Au cours de nos recherches, deux diffractomètres dont disposait le laboratoire d’accueil
ont été utilisés pour la caractérisation des matériaux obtenus : X’Pert Pro (PANALYTICAL,
Pays-Bas) et D8 Endeavor (BRUKER, États-Unis). Ce dernier a été systématiquement utilisé
pour la caractérisation des matériaux d’électrolytes composites (cf. chapitre IV) en raison
de la possibilité qu’il offre d’avoir des temps de comptage beaucoup plus importants. Les
principales caractéristiques et les conditions d’acquisition générales pour ces deux appareils
sont regroupées dans le tableau II.2. Les deux appareils sont équipés de monochromateurs
avant.

L’enregistrement des diffractogrammes a été réalisé par des logiciels appropriés fournis
par le constructeur. L’exploitation des résultats a été faite dans tous les cas à l’aide de l’outil
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TABLEAU II.2. — Principales caractéristiques et conditions générales d’acquisition pour les diffrac-
tomètres à géométrie Bragg-Brentano.

Appareil
Source des rayons X

Pas, ◦
Vitesse de
rotation,

tours/min
Matériau

d’anticathode
λKα1 , Å Tension, V Courant, mA

X’Pert PRO Cu 1,54053 45 40 0,0260 25
D8 Endeavor Co 1,78897 35 28 0,0257 10

HighScore (PANALYTICAL), qui utilise la base de données PDF–4+ 2016 RDB provenant
de l’ICDD (International Center for Diffraction Data).

II.3.1.2 Méthode par diffraction rasante (GIXRD)

Dans le paragraphe précédent, nous avons décrit la méthode des poudres avec la configu-
ration Bragg-Brentano (θ−2θ) suivant laquelle la condition de diffraction selon II.3.1 n’est
satisfaite que sur des familles de plans réticulaires parallèles à la surface de l’échantillon.
Dans le cas où l’échantillon est sous forme de poudre, l’investigation cristallographique
peut être réalisée normalement en raison de la présence de tous les maxima de diffraction
sur le diffractogramme. Cependant, lorsqu’un échantillon est un film mince, il faut tenir
compte de certaines contraintes. Par exemple, lorsqu’une couche mince a une forte orien-
tation cristallographique préférentielle, une seule famille de plans de réseau cristallin peut
être détectée. C’est l’une des raisons pour lesquelles les mesures sur des films minces sont
plus difficiles, si on les compare à celles d’un échantillon sous forme de poudre, et que des
précautions sur le choix de la technique doivent être prises.

En mode d’incidence rasante, seul le détecteur se déplace : ainsi, les plans diffractant à
l’angle θ donnent lieu à un pic d’intensité lorsque le détecteur se trouve à l’angle 2θ avec le
faisceau incident. Il est à noter que l’angle d’incidence formé avec la surface d’échantillon
en mode rasant est désigné par ω. Les paragraphes suivants donneront un aperçu de cette
famille de techniques de caractérisation des couches minces utilisées lors de la réalisation
de ces travaux de thèse.

II.3.1.2.1 Configurations dans le plan (in-plane) Comme cela a été évoqué, pour une
couche mince ayant une forte orientation préférentielle, en particulier un film mince épi-
taxié, l’information obtenue par une mesure θ−2θ est souvent insuffisante. En effet, un film
mince est formé de manière bidimensionnelle sur la surface d’un substrat et se caractérise
par une grande anisotropie, soit parallèle le long de la direction d’empilement (épaisseur),
soit dans la direction du plan (surface). Par conséquent, il est nécessaire de mesurer les plans
réticulaires qui sont inclinés par rapport à la surface de l’échantillon et pour lesquels le fais-
ceau diffracté se retrouve perpendiculairement à la normale à la surface. Ces méthodes sont
donc appelées « dans le plan » (in-plane) et se révèlent les plus appropriées pour l’analyse
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des couches minces. Leur réalisation devient possible en utilisant la géométrie d’incidence
rasante, en déplaçant le détecteur dans la direction perpendiculaire à la normale à la surface
de l’échantillon. La figure II.5 montre l’arrangement géométrique ainsi que les éléments
optiques exigés. Le faisceau formé par un miroir parabolique est parallèle et le système de
fentes permet la minimisation de sa divergence horizontale : il s’agit des deux paramètres
critiques pour une mesure réalisable et précise.

FIG. II.5. — Schéma de la géométrie dans le plan (in-plane) du diffractomètre Ultima IV (RIGAKU).

Nous avons utilisé cette configuration dans un premier temps pour évaluer le degré
d’orientation préférentielle (ou texture) des couches minces élaborées par ALD, et ce dans
le plan parallèle à leurs surfaces (φ−scan). Le détecteur a été placé en position de diffraction
sur des familles de plans choisies définie par l’angle 2θχ.

II.3.1.2.2 Figures de pôle. Mise en évidence de la texture Une figure de pôle est une
façon de représenter l’orientation cristallographique dans l’espace. La figure de pôle est une
projection stéréographique des directions cristallographiques sur le plan équatorial d’une
sphère au centre de laquelle est placé un cristal. Souvent, pour des matériaux en couches
minces, leur degré d’orientation cristallographique préférentielle (la texture) peut affecter
leurs propriétés au sens large du terme. C’est pour cela que la détermination et le contrôle
de la texture lors de l’élaboration de ce type de matériaux s’avèrent souvent indispensables.

La texture d’un matériau peut être évaluée par diffractométrie des rayons X ou de neu-
trons ou par microscopie électronique à balayage à l’aide d’un détecteur à diffraction des
électrons rétrodiffusés (EBSD, Electron BackScattered Diffraction). Un des avantages ma-
jeurs de la technique DRX en matière d’évaluation de la texture réside dans la possibilité
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d’extraire des informations moyennées à partir d’un volume important de l’échantillon. De
plus, cette méthode est rapide et ne nécessite pas de préparation particulière de la surface
de l’échantillon.

La représentation des orientations cristallographiques en deux dimensions utilise le
principe de la projection stéréographique. Celui-ci est représenté par la figure II.6 : toute
normale à un plan (hkl) qui intercepte la sphère peut être définie par un point sur le plan
équatorial de cette sphère. Le point (P) est produit par l’interception de la droite OP, re-
liant le pôle sud de la sphère (O) au point de croisement de la normale avec celle-là. Ainsi,
chaque plan cristallographique (sa direction) de la phase donnée peut être représenté de fa-
çon non ambiguë par un point de projection stéréographique sur le plan équatorial d’une
sphère. En réalité, une famille de plans est représentée par plusieurs taches sur une figure
de pôle : par exemple, la famille {111} compte 4 taches qui lui sont caractéristiques, tandis
que la famille {100} n’en compte que trois.

FIG. II.6. — Construction du pôle P d’un plan réticulaire (hkl) par projection stéréographique [309].

L’acquisition d’une figure de pôle est une mesure DRX durant laquelle l’angle de Bragg
(2θ) est fixé et l’intensité du faisceau diffracté est collectée selon la variation de deux para-
mètres géométriques : angle α (angle d’inclinaison entre la surface et sa normale) et angle
β (angle de rotation autour de la normale à la surface). L’intensité diffractée ainsi collectée
est ensuite représentée en fonction de ces deux paramètres. La figure III.9 montre le schéma
d’une telle configuration géométrique, ainsi que la représentation graphique de l’intensité
collectée (la projection stéréographique). Ici, le centre de la figure de pôle correspond à la
valeur d’angle α= 90 ◦et signifie que la normale au plan donné est perpendiculaire à celle
de la surface de l’échantillon. Notons dès à présent que la projection stéréographique cristal-
lographique conventionnelle utilise à la place des valeurs angulaires α et β respectivement
les angles χ et φ. Dans ce cas, le centre de la projection a la valeur χ = 0 ◦, et la rotation
suivant φ s’effectue dans le sens antihoraire.

Afin de représenter la texture du matériau de manière suffisante, au moins deux figures
de pôles correspondant aux plans cristallographiques de distances interréticulaires diffé-

61



II.3. Méthodes de caractérisation physico-chimique Chapitre II

FIG. II.7. — Principe d’acquisition d’une figure de pôle et sa représentation graphique [310].

rentes sont nécessaires. Évoquons une autre façon de représenter la texture au sein du ma-
tériau, qui est la fonction de distribution des orientations (ODF, Orientation Distribution
Function), laquelle peut être déduite d’au moins trois figures de pôle s’il s’agit du système
cubique (cf. annexe C, p. 177). Cette distribution peut également être traduite en figure de
pôle inverse (cf. chapitre III, fig. III.10, p. 100). Une figure de pôle inverse représente, quant
à elle, la densité d’orientation associée à toutes les directions cristallographiques parallèles
à la direction donnée de l’échantillon. Les figures de pôle inverses sont donc représentées
dans le repère du cristal et permettent en particulier de visualiser les densités des orienta-
tions cristallines pour les directions importantes choisies. Ces dernières sont généralement
celles qui correspondent aux axes particuliers selon la méthode d’élaboration, tels que les
directions transversales, longitudinales et normales d’un échantillon, qui sont étroitement
liées aux propriétés physiques du matériau [311].

II.3.1.2.3 Appareillage utilisé et conditions d’acquisition Les investigations cristallo-
graphiques, reflétant l’orientation et le degré de texturation des couches minces à base de
cérine élaborées par ALD sur les substrats polycristallins et monocristallins, ont été réalisées
en étroite collaboration avec le Centre des investigations des matériaux (IIM) de l’Université
nationale autonome de la ville de Mexico (UNAM) dans le cadre du programme d’échange
scientifique ECOS NORD 2 entre la France et le Mexique.

Le diffractomètre ULTIMA IV (RIGAKU, Japon) a été employé en mode d’incidence
rasante avec un arrangement géométrique et optique tel que représenté sur la figure II.5,
p. 60. Son système goniométrique comporte 5 axes, dont un axe additionnel 2θχ permettant
le mouvement du détecteur dans la direction perpendiculaire à l’axe 2θ et, ainsi, la réalisa-
tion des mesures en géométrie dans le plan. La source des rayons X avec une anticathode

2. Programme no M13P01 « Architectures interfaciales pour une nouvelle génération de dispositifs électro-
chimiques à haute température (SOFC, SOEC) »
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en Cu ( λKα1 = 1,54056 Å) a été soumise à une tension de 40 kV et un courant de 44 mA.
Pour les mesures en mode φ–scan (dans le plan, rotation de l’échantillon par rapport

à l’axe φ du goniomètre), les paramètres suivants ont été retenus : variation de l’angle φ
entre 0 ◦et 360 ◦avec un pas de 0,02 ◦et une vitesse de rotation de 10 ◦/min. Les valeurs
d’angle de Bragg pour des familles de plans sélectionnés du substrat et de la couche seront
présentées pour chaque analyse au cours de la discussion des résultats (cf. section III.2.1,
p. 95), car un enregistrement d’un diffractogramme en configuration symétrique θ−2θ a été
réalisé avant chaque mesure afin de pouvoir préciser ces valeurs angulaires, tout en gardant
les mêmes paramètres d’alignement des optiques.

Le même principe de précision des valeurs d’angle de Bragg a également été retenu
pour chaque acquisition de données en mode de figures de pôle ; leurs mesures ont été
réalisées par la méthode de réflexion par faisceau parallèle. Les intensités de diffraction ont
été collectées en variant l’angle α de 0 ◦ à 90 ◦ avec un pas de 2 ◦, et l’angle β (axe φ) de
0 ◦à 360 ◦avec le même pas de 2 ◦et une vitesse de rotation de 80 ◦/min. L’angle d’incidence
ω a été fixé à 0,5 ◦ pour toutes les acquisitions en géométrie dans le plan.

En raison de la présence du monochromateur de haute résolution intégré au système
formant le faisceau parallèle (CBOTM, Cross Beam Optics), le filtre des raies Kβ n’a pas
été utilisé afin d’accroître le taux de comptage et, ainsi, améliorer le rapport signal / bruit.

L’acquisition des données a été assurée par le logiciel Ultima IV Thin Film Measure-
ment (RIGAKU). L’exploitation des résultats et la construction des figures de pôle inverses
ont été réalisées en utilisant le logiciel STEREOPOLE [312] et le logiciel MTEX (Matlab
toolbox) [313] en libre accès.

II.3.1.3 Réflectométrie X (XRR)

La réflectométrie des rayons X (XRR, X-ray Reflectometry) n’est pas une technique qui
permet d’évaluer les phénomènes de diffraction. Elle est utilisée pour analyser les courbes
d’intensité de réflexion des rayons X formées à partir du faisceau incident rasant afin de dé-
terminer les paramètres de couches minces incluant l’épaisseur (de quelques nm à 1000 nm),
la densité et la rugosité de surface ou d’interface. Cette méthode peut être appliquée aux
films minces constitués des phases amorphes, cristallines ou monocristallines, ainsi qu’à
des empilements de type multicouches.

Lorsqu’un faisceau entre en interaction avec la surface sous un angle rasant, il est en
grande partie réfléchi, donnant lieu à la réflexion spéculaire. La méthode consiste à mesurer
l’intensité de cette réflexion spéculaire en fonction de l’angle d’incidence. Plus exactement,
on relève le rapport entre les intensités spéculaire et incidente. La figure II.8 illustre le prin-
cipe utilisé dans les mesures par refléctométrie X dans le cas d’une monocouche déposée
sur un substrat. Une double réflexion sur la surface de la couche et sur l’interface couche
– substrat a lieu dans ce cas. Cette double réflexion est alors à l’origine des interférences
entre les ondes réfléchies qui constitueront une succession de franges (franges de Kies-
sig) [314], lorsque l’angle d’incidence varie (cf. fig. III.6, p. 94). Ces oscillations dépendent
de l’épaisseur de la couche : plus elle est épaisse, plus la période des oscillations sera courte.
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La rugosité de la surface peut être évaluée par l’angle de décroissance de la courbe, et la
densité du matériau par le relevé de la valeur de l’extension du plateau à son début.

FIG. II.8. — Schéma de réflexion et de réfraction des rayons X sur une surface [309].

Les mesures XRR sur des couches minces obtenues par ALD ont été systématiquement
réalisées au sein de l’Institut Photovoltaïque d’Île-de-France (IPVF) en utilisant un diffrac-
tomètre PANALYTICAL EMPYREAN (Pays-Bas) doté d’un système d’optique à faisceau
parallèle. On a utilisé l’anticathode en Cu ( λKα1 = 1,5405980 Å), le tube étant soumis à
une tension de 45 kV avec un courant de 40 mA. L’enregistrement des données a été réa-
lisé via le logiciel Data Collector (PANALYTICAL) et leur modélisation et leur analyse par
X′Pert3 Extended MRD (XL).

II.3.2 Techniques de microscopie

II.3.2.1 Microscopie électronique à balayage (MEB)

Le principe de l’imagerie électronique qui se base sur l’effet d’interaction d’un fais-
ceau d’électrons accélérés avec la matière et sur l’analyse des phénomènes issus de cette
interaction sont présentés dans la partie dédiée de l’annexe A.

Pour la totalité des observations de ce travail de thèse, nous avons employé le mi-
croscope électronique à balayage SU-70 à l’émission par l’effet Schottky (HITACHI, Ja-
pon), muni de deux détecteurs d’électrons secondaires (axial ou «in-lens» et latéral, placé
quasiment dans le même plan que la surface de l’échantillon), d’un détecteur BSE (Back-
scattered Electrons), ainsi que d’un des photons X pour l’analyse EDS. Le détecteur SEI
(Secondary Electron Imaging) latéral nous a permis d’obtenir des micrographies à domi-
nante de contraste chimique pour certains échantillons des électrolytes composites (cf. cha-
pitre IV, p. 157) et, ainsi, de mieux distinguer les phases présentes. Les micrographies
correspondantes portent un label « SE(L) ».

Pour les observations des échantillons de couches minces (en surface ou en coupe trans-
versale), aucune préparation préalable n’a été effectuée afin de ne pas empêcher l’observa-
tion des structures fines telles qu’elles se présentent dans le cas des films nanométriques
(cf. chapitre III). Afin de palier les effets néfastes d’une accumulation de charges nuisant à
l’observation, la précaution suivante a été prise : le courant a été augmenté progressivement
jusqu’à ce qu’un équilibre entre la résolution et l’intensité des effets de charge soit atteint.
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Quant aux échantillons d’électrolytes composites, ils ont été préparés comme suit. La
pastille d’électrolyte a été fendue en son milieu afin de former une surface fraîche pour
l’observation ; aucun traitement mécanique supplémentaire n’a été appliqué. Une couche
d’or d’une épaisseur d’environ 10 nm a ensuite été déposée sur cette surface par pulvérisa-
tion cathodique à l’aide de l’unité CRESSINGTON CARBON COATER 208CARBON (AGAR

SCIENTIFIC, Royaume-Uni) sous vide de l’ordre de 10−4 mbar.

II.3.2.2 Microscopie électronique en transmission de haute résolution (METHR)

Pour les caractérisations microstructurales fines des couches minces à base de CeO2
élaborées par ALD (cf. chapitre III), nous avons eu recours à la microscopie électronique en
transmission à haute résolution (METHR). Des collègues au Centre des investigations des
matériaux (IIM) de l’Université nationale autonome de la ville de Mexico (UNAM), dans le
cadre du programme d’échange scientifique ECOS NORD mentionné précédemment, ont
été d’une aide précieuse.

Un microscope électronique en transmission à haute résolution JEOL JEM 2100 (Ja-
pon) a été utilisé pour l’acquisition des micrographies en mode balayage (STEM, Scanning
Transmission Electron Microscopy) en champ clair avec un faisceau d’électrons accélé-
rés à 200 kV. Cette technique est similaire à celle utilisée en microscopie électronique à
balayage, sauf qu’ici le volume d’interaction est beaucoup plus petit, étant donné la très
faible épaisseur de l’échantillon. L’analyse chimique élémentaire suivant l’épaisseur des
couches a été réalisée par EDS locale à l’aide d’un spectromètre EDS X-MAX OXFORD-
INSTRUMENT dont est équipé le microscope (200 keV, λ= 0,027Å).

Pour la préparation des échantillons à l’observation en MET, nous avons choisi la tech-
nique de découpe par faisceau d’ions (FIB, Focused Ion Beam). Celle-ci, de plus en plus
répandue, présente certains avantages par rapport aux autres techniques communément em-
ployées pour ce type de préparation : par voie électrolytique, par amincissement ionique ou
encore par ultramicrotomie. En effet, une unité FIB faisant directement partie d’un micro-
scope électronique à balayage permet de choisir, avec une grande précision, l’endroit où la
découpe doit être réalisée. De plus, elle permet la réalisation de découpes de lames suffisam-
ment fines pour permettre les caractérisations par METHR. En revanche, une optimisation
précise des conditions de travail est souvent requise afin d’assurer une bonne définition spa-
tiale du faisceau d’ions, permettant d’assurer l’amincissement final précis d’une lame avec
des faces bien parallèles, sans provoquer l’amorphisation superficielle.

Le principe d’usinage d’une lame fine par FIB est illustré par les micrographies acquises
lors de la préparation des lames des couches minces d’oxyde de cérium dopé à l’yttrium
(cf. chapitre III) sur la figure II.9. Tout d’abord, un dépôt protecteur de Pt est réalisé sur la
surface afin de protéger l’extrémité de la couche. L’étape suivante consiste en l’usinage par
le faisceau d’ions de deux cavités à base rectangulaire contiguës. Enfin, une étape d’amin-
cissement final est effectuée, afin d’obtenir l’épaisseur de lame souhaitée. Lors de ces deux
dernières étapes, l’usinage est réalisé par le faisceau d’ions de Ga+, accélérés à 30 kV. Un
courant de 10 pA a été fixé pour l’amincissement final. L’unité JEM-9320FIB (JEOL, Japan)
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a été employée pour la préparation des lames minces pour l’observation par MET lors du
présent travail.

FIG. II.9. — Extraction d’une lame fine par usinage à faisceau d’ions (FIB — Focused Ion Beam). À
gauche : vue dans l’axe du faisceau ; à droite : vue après basculement (le dépôt protecteur de platine
apparaît) [309].

II.3.2.3 Microscopie à force atomique (AFM)

La microscopie à force atomique (AFM, Atomic Force Microscopy) est une technique
complémentaire au MEB pour l’investigation de la topographie de la surface des matériaux.
Cette technique est beaucoup utilisée pour les polymères, les métaux, les semi-conducteurs
et les matériaux céramiques. Elle permet la visualisation de la morphologie et de la structure
fine des surfaces (de quelques nanomètres à quelques microns), ainsi que la quantification
de certaines informations, telles que la rugosité.

Le principe d’un microscope à force atomique repose sur l’analyse des forces de Van-
der-Waals entre la couche d’atomes surfaciques de l’échantillon et une pointe fine (sonde).
La pointe est approchée de la surface à une distance de 10 à 100 nm et la balaye. Les forces
déclenchées engendrent ainsi la déflexion du levier-ressort (cantilever) sur lequel la pointe
est fixée. Cette déflexion, directement liée à la topographie de la surface, est alors enregistrée
par la mesure de la déviation d’un faisceau laser réfléchi par l’extrémité du levier.

L’analyse par AFM peut s’effectuer en plusieurs modes : mode non contact (la sonde
ne touche pas la surface), mode contact intermittent ou tapping (la sonde est soumise à une
fréquence donnée et touche la surface par intermittence) et mode contact.

Nous avons employé pour toutes les investigations des surfaces des couches minces
d’oxyde un microscope JSPM-4210 (JEOL, Japon) muni d’une sonde rectangulaire NSC15
recouverte de Si3N4 (rayon de courbure résultant <35 nm) (MIKROMASCH, États-Unis) et
utilisée en mode non contact. Les résultats ont été exploités à l’aide du logiciel GWYDDION

2.51 en libre accès [315].
La rugosité moyenne quadratique des surfaces des couches minces d’oxyde a été déter-

minée selon l’équation (II.3.2) :

Ra =

√
1
N

N

∑
i=1

(Zi−Z)2 (II.3.2)
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où N est le nombre de points dans la zone étudiée ; Z, valeur moyenne de la hauteur Z dans
la zone étudiée et Zi, la valeur de la hauteur au point i.

II.4 Analyse thermogravimétrique

L’analyse thermogravimétrique est destinée à déterminer les changements de masse
d’un échantillon en fonction de la température ou du temps, et ce, sous une atmosphère
contrôlée. Dans le cadre du présent travail, nous avons recouru à cette technique afin de
relier comportement électrique et modifications du matériau dans des conditions quasi-
identiques. Ces conditions expérimentales intègrent également le cyclage thermique, no-
tamment sous des atmosphères réductrices et oxydantes, auxquelles un électrolyte réel est
exposé lors de son fonctionnement dans une pile à combustible à haute température.

Le laboratoire d’accueil a acquis en 2016 un ensemble d’appareils 3 (le banc de test
dans son ensemble est représenté sur la figure II.10) permettant la conduite des analyses
thermogravimétriques et calorimétriques, avec la possibilité d’analyser les gaz de rejet pro-
venant de l’échantillon étudié au cours de sa décomposition. Cette analyse comprend à la
fois des mesures spectrales dans le domaine infrarouge par transformée de Fourier (FTIR,
Fourier Transform Infrared Spectroscopy) et la chromatographie en phase gazeuse couplée
à la spectrométrie de masse (GC-MS, Gas Chromatography Mass Spectrometry).

FIG. II.10. — Vue d’ensemble du banc d’analyse thermogravimétrique couplée à la FTIR et GC-
MS. 1 — appareil TG-DSC; 2 — spectromètre infrarouge à transformée de Fourrier (FTIR) ; 3 —
GC-MS; 4 — conduits de gaz à manches chauffantes ; 5 — système d’autoinjection ; 6 — contrôleurs
de température des conduits de gaz ; 7 — générateur d’hydrogène. Le flux continu du gaz porteur est
indiqué par des flèches vertes.

Le principe d’analyse est le suivant (cf. fig. II.10). Le gaz porteur contenant le gaz de
rejet provenant de l’échantillon contraint à une montée en température durant l’analyse ther-

3. L’équipement a été acquis dans le cadre du projet ANR Équipex (2012-2019) PLANEX (« PLANnète
EXpérimentale : Analyses in situ en conditions extrêmes »).
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mogravimétrique est constamment acheminé par le système de tuyaux chauffés (4) vers le
système d’autoinjection (5), depuis lequel il est véhiculé en continu vers le volume de la cel-
lule de mesure du spectrographe infrarouge (2). Cependant, par ce système d’autoinjection,
une portion de gaz peut être introduite dans la colonne chromatographique (flèche rouge sur
la fig. II.10) et être ensuite analysée par spectroscopie de masse GC-MS (3). L’analyse ther-
mogravimétrique peut également être menée sans couplage, l’évacuation des gaz porteurs
et de rejet s’effectuant alors par une sortie indépendante du reste du système.

Dans les trois parties suivantes, nous rappellerons les principes de chaque technique et
donnerons des détails essentiels concernant la partie proprement expérimentale.

II.4.1 Analyse simultanée TG-DSC

L’analyseur Setsys Evolution ATG 16/18 easy fit (SETARAM, France) utilise le prin-
cipe de l’analyse simultanée thermogravimétrique (ATG) avec la calorimétrie différentielle
à balayage (DSC, Differential Scaning Calorimetry). Il rend possible les analyses sous at-
mosphères variées et complexes (exceptées les atmosphères humidifiées) dans une large
gamme de températures allant jusqu’à 1520 ˚C.

La calorimétrie différentielle à balayage est une technique au cours de laquelle le flux
thermique (puissance thermique) d’un échantillon est mesuré en fonction du temps ou de la
température pendant que la température de l’échantillon est programmée, sous une atmo-
sphère contrôlée. En pratique (cf. fig. II.11a), la différence de flux thermique est mesurée
entre un creuset contenant l’échantillon et un creuset référence (vide ou non) 4. Dans les
capteurs DSC plans, on utilise le principe de thermocouple. Pour cela, deux fils métalliques
d’une composition donnée (Me2) sont soudés à une plaque métallique de composition dif-
férente (Me1), ce qui permet, selon le constructeur, d’augmenter la sensibilité des mesures.
Les creusets contenant l’échantillon et le creuset de référence (généralement vide) sont po-
sitionnés sur ce plateau métallique, et ainsi mis en contact avec le capteur (soudure en bas)
par leur base inférieure, permettant la mesure d’une différence de flux thermique. Le signal
provenant de la différence de potentiel s’instaurant entre les deux soudures en bas du pla-
teau est enregistré en volts, et peut être converti en quantité de chaleur exprimée en watts à
l’issue de la procédure d’étalonnage en enthalpie impliquant la fusion de corps purs.

Ce flux thermique étant transmis au capteur par conduction, la mesure peut être influen-
cée par de nombreux facteurs dont il faut tenir compte, tels que la conductivité thermique du
creuset et du gaz formant l’atmosphère environnante, son épaisseur, ou encore sa position
sur le plateau. La canne est suspendue dans le four étanche par le système de flexions à
une extrémité du fléau de la balance, comme indiqué par la figure II.12, permettant ainsi le
contrôle de changement de masse simultané.

Pour toutes les analyses TG-DSC (couplée ou non), la canne telle que représentée sur la
figure II.11b et les creusets en alumine d’un volume de 100 µL ont été utilisés. Tous les gaz
utilisés sont de degré de pureté supérieure, correspondant au grade Alphagaz1 au minimum

4. Définition selon l’ICTAC — International Confederation for Thermal Analysis and Calorimetry.
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(a) Principe de la DSC. (b) Canne DSC plateau de type S :
Pt / PtRh 10%. tmax = 1500 ◦C.

FIG. II.11. — Principe de la calorimétrie différentielle à balayage (DSC) et canne utilisée.
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FIG. II.12. — Représentation schématique du bloc d’analyse TG-DSC : 1 — four avec élément
chauffant à graphite ; 2 — suspension avec la canne ; 3 — thermobalance ; 4 — cloche de protection
et d’isolation ; 5 — sortie du four (bloc de prélèvement de gaz pour couplage TG–MS) ; 6 — bloc
d’arrivé de gaz.

selon le fournisseur AIR LIQUIDE (France). Pour certaines analyses, l’hydrogène de pureté
nominale de 99,999% a été produit par un générateur PGH2. Les débits de gaz formant
une atmosphère contrôlée ont été fixés à 50 cm3/min et à 65 cm3/min pour les expériences
en couplage avec la FTIR et la GC-MS. Les vitesses de montée (ou descente) en tempéra-
ture seront systématiquement précisées pour chaque expérience dans les chapitres suivants.
L’acquisition des données a été effectuée via le logiciel Calisto fourni par SETARAM, de
même que l’ensemble de l’exploitation des résultats.
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II.4.2 Chromatographie en phase gazeuse couplée à la spectroscopie de masse
(GC-MS)

La chromatographie en phase gazeuse (GC, Gas Chromatography) est une technique de
séparation d’un mélange de molécules volatiles, appelées « analytes ». En chromatographie
en phase gazeuse, l’échantillon est injecté en tête de colonne chromatographique, au sein
de laquelle l’élution est assurée par un flux de gaz inerte (ou gaz vecteur) qui sert de phase
mobile et qui n’interagit pas avec les composants à analyser (analytes). La phase station-
naire est un solide sur lequel la rétention des analytes a lieu et qui se base sur l’adsorption
physique. Notons par ailleurs que l’application de la chromatographie en phase gazeuse
est limitée à des analytes de faible polarité, car les molécules très polaires provoqueront
leur très forte rétention et, par conséquent, des traînées importantes dans les pics d’élution
(caractère non linéaire du phénomène d’adsorption) [316].

Lors des travaux de thèse, le chromatographe Trace1300 (THERMO SCIENTIFIC) muni
d’un spectromètre de masse (MS, Mass Spectrometer) ISQ-QD a été utilisé (cf. fig.II.10
(3)). Le schéma principal de ce système est présenté sur la figure II.13.

FIG. II.13. — Schéma du couplage d’un chromatographe à une colonne capillaire et d’un spectro-
mètre de masse [316].

Le chromatographe était muni d’une colonne capillaire TR-V1 (THERMO SCIENTIFIC)
d’une longueur de 30 m et de 0,25 mm en diamètre interne, adaptée à l’analyse des gaz
permanents. Le débit du gaz vecteur (He) à travers la colonne a été fixé à 1,2 cm3/min ; sa
température a été maintenue à 250 ◦C. Les injections du gaz de la ligne de transfert reliant
l’analyseur thermogravimétrique s’effectuaient en mode continu avec l’intervalle de 120 s
à l’aide de l’autoinjecteur. À chaque injection, l’échantillon a été dilué avec un ratio de 10
et le volume injecté était de 1 cm3. Après cette étape, l’échantillon passe par une ligne de
transfert interne (chauffée à 250 ◦C) reliant la colonne chromatographique au spectromètre
de masse par lequel est assurée la détection des composants dans le mélange gazeux. Durant
la phase de détection, l’échantillon est préalablement ionisé à 250 ◦C avant de passer par
une étape de séparation des ions, qui a lieu sous l’effet d’un champ magnétique au sein d’un
analyseur de masse à quadripôle [316].
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Le pilotage du système GC–MS, ainsi que l’acquisition et l’exploitation des données
ont été réalisés par le biais du logiciel Chromeleon (THERMO SCIENTIFIC), connecté à la
bibliothèque de standards NIST.

II.4.3 Spectroscopie infrarouge par transformée de Fourier (FTIR)

Appartenant à une famille de techniques de spectroscopie d’adsorption, la spectroscopie
infrarouge (IR, Infrared Spectroscopy) utilise le principe de mesure de la quantité de rayon-
nement absorbée par un échantillon (gazeux, solide ou liquide) en fonction de la longueur
d’onde de ce rayonnement. La spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier (FTIR,
Fourier-transform Infrared Spectroscopy) utilise, à la place d’un rayonnement monochro-
matique, un faisceau contenant une combinaison de multiples fréquences de la lumière dont
l’absorption par l’échantillon est mesurée. Le faisceau est ensuite modifié pour contenir
une combinaison de fréquences différentes, et l’absorption est à nouveau mesurée. Cette
opération est répétée de multiples fois. Lorsque toutes les données sont acquises, elles sont
traitées par ordinateur afin d’en déduire l’absorption à chaque longueur d’onde [316].

Lors des analyses impliquant le couplage avec la TG–DSC, un spectromètre à trans-
formée de Fourrier Nicolet iS10 (cf. fig.II.10 (2)) a été employé (THERMO SCIENTIFIC).
Le gaz sortant de l’analyseur thermogravimétrique est véhiculé par une ligne de transfert
chauffée de manière continue et renouvèle ainsi le volume de la cellule de mesure. Cette
dernière, qui a un volume de 20 cm3, est placée entre les deux fenêtres en KBr au sein du
module TGA–IR. L’acquisition des données et leur exploitation ont été effectuées à l’aide
du logiciel OMNIC (THERMO SCIENTIFIC), qui possède la bibliothèque de standards NIST.

II.5 Spectroscopie d’impédance électrochimique

La spectroscopie d’impédance est une technique de choix pour l’étude des propriétés
électriques des matériaux, notamment des conducteurs ioniques tels que les matériaux com-
posites carbonates fondus – oxyde solide qui seront détaillés dans le chapitre dédié. Néan-
moins, elle peut être facilement étendue à l’étude des couches minces, grâce à une confi-
guration spécifique développée au laboratoire d’accueil par A. Ringuedé en 2003, et qui a
fait ses preuves pour l’étude, entre autres, de leurs propriétés électriques, mais également
de leurs propriétés de surface telles que la mise en évidence des conditions de réduction et
du seuil de percolation des cermets NiO/GDC sous H2 (cf. thèse de G. Muller et articles
associés [147, 148, 317]), des cinétiques qualitatives de réactivité de l’hydrogène avec la
surface d’une couche mince [318], ainsi que des relations entre les propriétés électriques et
la microstructure des matériaux (communication privée avec article en cours).

Un des avantages majeurs de la spectroscopie d’impédance électrochimique consiste
également dans la possibilité d’analyser, en parfaite complémentarité avec des mesures
par chronoampérométrie ou chronopotentiométrie, les contributions de chaque constituant
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d’une cellule complète associant anode/électrolyte/cathode, voire les phénomènes de dégra-
dation [319].

Pour toutes les mesures dont les résultats font l’objet des chapitres III et IV, la spectro-
scopie d’impédance a été employée.

II.5.1 Principe général de la spectroscopie d’impédance

Le principe de la spectroscopie d’impédance consiste à appliquer au système électrochi-
mique étudié une perturbation de tension alternative de faible amplitude V (t) = V0 sin(ωt)
autour d’un point de fonctionnement stationnaire, puis à relever sa réponse sous forme de
courant I(t) = I0 sin(ωt−φ). Dans ces équations, V0 et I0 sont les amplitudes de la tension
et du courant, t est le temps et ω la pulsation. La relation entre la pulsation ω exprimée en
rad/s et la fréquence f exprimée en Hz est ω = 2π f . En général, le courant résultant de la
réponse du système est déphasé par rapport à la tension appliquée d’une valeur de φ . Par
analogie avec une résistance, l’impédance du système se définit par la relation suivante :

Z =
V0 sin(ωt)

I0 sin(ωt−φ)

On peut également, en utilisant la notation complexe de la tension V (t) et du courant I(t),
exprimer l’impédance dans le plan complexe par ses parties réelle et imaginaire :

Z(ω) =
V0e jωt

I0e( jωt− jφ)
= Z′+ jZ′′ =| Z | e jφ

où j exprime le nombre complexe j =
√
−1 ; Z′, la partie réelle ; et Z′′, la partie imaginaire

de l’impédance.
La représentation de ces grandeurs dans le plan complexe est appelé diagramme de

Nyquist. La figure II.14 montre un exemple pour un circuit électrique comportant une ré-
sistance et une capacité en parallèle, noté R‖C. Il est à noter que la représentation adop-
tée par les électrochimistes porte l’opposé de la partie imaginaire Z′′ = −Im(Z) en fonc-
tion de la partie réelle Z′ =Re(Z) de l’impédance complexe. L’intersection du demi-cercle
avec l’axe des réels donnera la résistance totale du système, la pulsation tendant vers zéro :
lim
ω→0

Re(Z) = R. La fréquence de relaxation peut être obtenue par la relation suivante :

f0 =
1

2πRC
=

ω0

2π
(II.5.1)

Il est difficile d’extraire à partir de la représentation de Nyquist les valeurs de fré-
quences, et il est commun d’utiliser d’autres représentations complémentaires, appelées
représentations de Bode, dont des exemples sont illustrés par la figure II.15 pour deux cir-
cuits R‖C en série. Ces représentations permettent de visualiser aisément des grandeurs
caractéristiques d’un circuit électrique, telles que le module et le déphasage en fonction du
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FIG. II.14. — Représentation de Nyquist d’un circuit R‖C [320].

logarithme de fréquence du signal appliqué. Ces grandeurs sont définies par les équations
suivantes :

| Z |=
√

Z′2 +Z′′2

θ = arctan
Z′′

Z′

Dans la pratique, pour un échantillon donné d’un matériau conducteur d’une épaisseur l
avec une surface de contact électrode / électrolyte S, on peut extraire sa conductivité à partir
de la résistance R mesurée sur les diagrammes d’impédance dans le plan complexe selon :

σ =
1
R

l
S

(II.5.2)

Par ailleurs, à la valeur maximale du déphasage | −Im(Z)max |, la capacité équivalente C du
matériau peut être calculée selon

C = ε0εR
S
l

avec la permittivité du vide ε0 = 8,8542 · 10−12 F ·m−1 et εR la constante diélectrique du
matériau étudié. Ainsi, en tenant compte de l’équation (II.5.1), on peut vérifier ou en déduire
la valeur de ε .

L’allure typique du diagramme d’impédance provenant d’un échantillon céramique po-
lycristallin est représentée sur la figure II.16. À partir de ce diagramme, nous pouvons dis-
tinguer trois demi-cercles, se caractérisant chacun par une fréquence de relaxation associée
chacune à un phénomène. Généralement, le demi-cercle à hautes fréquences est attribué à
la conductivité des grains (bulk) d’un matériau polycristallin et l’intersection avec l’axe des
réels donne la valeur de sa résistance intrinsèque. Le deuxième demi-cercle est caractéris-
tique de la conductivité des joints de grains ou des phases bloquantes. De manière générale,
le demi-cercle dans la région des basses fréquences est associé aux phénomènes aux élec-
trodes, tels que le transfert de charge à l’interface ou le transport de masse.
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FIG. II.15. — Représentation dans les plans de Nyquist et de Bode de l’impédance d’un circuit
R‖C−R‖C. (a) — représentation de Nyquist ; (b, c et d) — représentations de Bode des parties
imaginaire (a), réelle (b) de l’impédance et d’argument complexe θ (d) en fonction du logarithme de
la fréquence [320].

FIG. II.16. — Allure caractéristique du spectre d’impédance obtenu pour un échantillon céramique
polycristallin [320].
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II.5.2 Configurations électrochimiques adoptées

Les analyses par spectroscopie d’impédance dans le présent travail de thèse ont été
effectuées en adoptant deux configurations électrochimiques distinctes : symétrique et asy-
métrique. Les représentations schématiques de ces deux configurations font respectivement
l’objet des figures II.17 (a) et (b).

Électrolyte Substrat / Électrolyte

Fil de Pt ou Au

Grille d’Au

Pointe de Pt
(électrode
ponctuelle)

Couche mince
à base de CeO2

Laque de Pt
ou d’Au
(électrodes)

(a) (b)

Laque de Pt
ou d’Au

FIG. II.17. — Configurations symétrique (a) et asymétrique (b) adoptées pour les analyses par spec-
troscopie d’impédance électrochimique dans le cadre du présent travail.

L’utilisation d’un montage comportant deux électrodes symétriques (cf. fig.II.17 (a))
(c’est-à-dire des électrodes de même nature chimique, de surface équivalente et parfaite-
ment parallèles) permet une détermination aisée de la valeur de la conductivité du matériau
massif en appliquant la relation (II.5.2). Nous avons choisi cette configuration pour les
analyses du comportement électrique des électrolytes composites oxyde–carbonates fondus
dont les résultats sont exposés dans le chapitre IV. Notons seulement ici qu’une importance
particulière doit être portée dans ce cas précis au choix du matériau d’électrode à déposer.
En effet, les électrodes ne doivent pas réagir chimiquement avec le matériau d’électrolyte
étudié. Il est connu que le Pt est susceptible de réagir avec les carbonates alcalins à haute
température ; c’est pourquoi nous avons opté pour l’or. Le dépôt d’Au a été effectué sur les
deux surfaces planes de la pastille d’électrolyte à partir de la laque M–0034 (METALOR,
Royaume-Uni), et a été suivi d’un recuit à 600 ◦C pendant 1 heure à l’air. La vitesse de
montée et de descente en température lors de cette procédure a été fixée à 1 ◦/min.

La caractérisation électrique des couches minces (cf. chapitre III) par spectroscopie
d’impédance est beaucoup plus complexe que celle des matériaux sous forme massive. En
effet, l’élaboration de ce type d’architectures nécessite l’utilisation d’un substrat pour le-
quel, selon sa nature électrique, la géométrie de la cellule de mesure diffère.

Dans notre cas, pour l’étude de la réactivité des couches minces à base de CeO2 dépo-
sées sur le substrat céramique YSZ, nous avons adopté une configuration dite asymétrique,
comme indiqué sur la figure II.17 (b). Cette configuration a été mise en œuvre au laboratoire
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d’accueil lors des travaux de thèse de C. Brahim [321].

L’asymétrie vient du fait que les deux électrodes sont de surface différente : l’une est
constituée d’une boule de Pt (électrode ponctuelle d’environ 1,5 mm en diamètre) et est en
contact mécanique avec la surface de la couche, elle-même déposée sur un substrat. Dans le
cas de notre étude, ce substrat est un conducteur ionique et sur son autre face, avant dépôt
par ALD, une électrode de Pt a été déposée à partir de la laque qui a ensuite été recuite.
Pour toutes les mesures impliquant les couches minces, la laque de Pt 6082 (METALOR,
Royaume-Uni) a été utilisée. Sa procédure de dépôt comprenait une étape de recuit à 850 ◦C
pendant 2 heures sous air. La vitesse de montée et de descente en température lors de cette
procédure a été fixée à 5 ◦/min.

Cette configuration particulière permet d’accéder à une résistance transversale de la
couche, en prenant en compte l’interface électrochimique telle qu’elle se présenterait dans
une cellule élémentaire de type SOFC. L’emploi d’une pointe de Pt à la place d’une élec-
trode de grande surface sur la couche permet d’abord d’éviter le risque de court-circuit via
un défaut de microstructure au sein de la couche (par ex., une microfissure) ; ensuite, de pou-
voir caractériser des couches denses comme des couches poreuses [168] ; enfin, d’amplifier
la valeur de résistance mesurée et, par conséquent, de couvrir une gamme de températures
plus étendue.

Cependant, la présente géométrie asymétrique entraîne une forte distorsion de la dis-
tribution des équipotentielles et nous éloigne du cas simple où cette distribution est par-
faitement définie, ce qui complique le calcul de la conductivité du matériau de la couche
étudiée.

Le tableau II.3 récapitule les différents cas de distribution des équipotentielles dans le
matériau massif en fonction de la géométrie des cellules de mesure, ainsi que des équations
permettant de relier la résistance mesurée à la conductivité du matériau. Notons que pour
les configurations asymétriques, l’épaisseur de l’échantillon n’intervient pas dans la déter-
mination de la conductivité : seule la surface de l’électrode de travail est alors considérée.

Pour ce qui nous intéresse dans le cadre du présent travail, à savoir le comportement
général des couches minces à base de CeO2 sous hydrogène, nous n’avons donc considéré
d’abord que la valeur de résistance, et non celle de la conductivité desdites couches. Cette
approche sera plus détaillée dans la présentation des résultats dans la partie dédiée du cha-
pitre III.

Soulignons en dernier lieu que toutes les mesures par spectroscopie d’impédance ont été
réalisées sans polarisation continue additionnelle. L’amplitude du signal périodique a donc
été appliquée par rapport à la valeur du potentiel du circuit ouvert. Le temps de stabilisation
entre chaque acquisition de données a été maintenu à 15 min minimum, et cela à partir du
moment où une valeur de la consigne en température a été atteinte.
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TABLEAU II.3. — Expressions de la résistance due à l’électrolyte solide suivant différentes géomé-
tries d’électrodes dans un montage à deux électrodes. S est la surface de l’électrode ; l, l’épaisseur
de l’électrolyte ; σ, la conductivité électrique de l’électrolyte. D’après [322] et [323].

II.5.3 Banc d’essai en cellule à chambre unique

Les caractérisations électriques nécessitant l’emploi d’une seule atmosphère ont été ef-
fectuées dans le montage à chambre unique fabriqué par M2M-LEPMI (Grenoble, France)
dont le schéma de principe est présenté sur la figure II.18. L’ensemble du porte-échantillon
avec la cellule de mesure est placé dans le four à résistance à courant alternatif. La tem-
pérature est maintenue dans le four par un contrôleur de température EUROTHERM2604
(France). La température de l’échantillon est relevée par le même contrôleur à partir d’un
thermocouple placé à proximité. Les mélanges gazeux sont préparés par un système de
débitmètres massiques BROOKS R© contrôlés manuellement. L’hydrogène est produit par
un générateur PGH2 ; tous les autres gaz nécessaires aux mélanges sont fournis par AIR LI-
QUIDE (France), avec un degré de pureté minimal de 99,999 %. Dans le cas des atmosphères
humidifiées, la totalité du flux gazeux barbote dans un ballon d’eau, maintenu à 60 ◦C. Ainsi
préparé, le gaz contient environ 20% d’eau. Les conditions d’humidification ont été définies
lors des travaux de thèse de V. Chauvaut [324]. Les mesures électrochimiques ont été effec-
tuées à l’aide d’un potentiostat Modulab Solartron Analytical (PRINCETON APPLIED RE-
SEARCH, Royaume-Uni). L’acquisition des données s’effectue par le logiciel XM–STUDIO

ESC du même fournisseur.
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FIG. II.18. — Schéma du dispositif à chambre unique. 1 — entrée de gaz ; 2 — panneau extérieur
des connections électriques ; 3 — joint torique supérieur ; 4 — sortie des gaz ; 5 — circuit d’eau
de refroidissement ; 6 — plaque de fixation ; 7 — mise à la terre du blindage électrique ; 8 — tube
d’alumine ; 9 — tige poussoir en alumine ; 10 — passages électriques étanches ; 11 — vis de ser-
rage ; 12 — joint torique inférieur ; 13 — tube en alumine ; 14 — tube porte-échantillon ; 15 —
thermocouple Pt–Pt/Rh 10%; 16 — four à résistance ; 17 — cellule de mesure. D’après [325].

II.6 Banc d’essai en cellule complète

Contrairement à l’étude des propriétés électriques par spectroscopie d’impédance élec-
trochimique des matériaux sous une atmposphère seule, l’évaluation des performances élec-
trochimiques des cellules complètes nécessite une alimentation séparée des électrodes de
la cellule unitaire en atmosphères oxydante et réductrice, afin d’éviter leur mélange avant
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qu’elles atteignent l’anode et la cathode, elles-mêmes séparées par un électrolyte dense.
Pour y parvenir, nous avons eu recours au système spécifique développé au sein de la so-
ciété FIAXELL (Suisse). Notons que ce montage a été acquis et mis en place durant les
travaux de thèse.

La vue d’ensemble du banc de test en cellule complète est représentée sur la figure
II.19a, et son schéma principal reflétant sur le système d’alimentation en gaz fait l’objet
de la figure II.20. Au cœur de cet ensemble est placé un système de deux flasques (OPEN-
FLANGESTM) en acier inoxydable (Inconel 601), entre lesquelles est placée une cellule
électrochimique unitaire (cf. fig. II.19b). L’alimentation en gaz des électrodes de la cellule
s’effectue alors par des deux orifices centraux — un sur chaque flasque —, et l’étanchéité
entre les deux côtés est assurée par l’utilisation de feuilles de mica. Les collecteurs de
courant joints aux électrodes sont à leur tour isolés de la surface métallique des flasques
par le feutre d’aluminosilicate d’épaisseur adéquate, qui permet l’évacuation des gaz hors
volume entre les flasques. L’ensemble est comprimé à l’aide de quatre tiges-vis à ressorts,
permettant le contrôle de l’effort appliqué.

(a) Vue d’ensemble du banc d’essai
en cellule complète.

(b) Système de flasques OPEN-
FLANGESTM [326].

(c) Montage du couvercle [326].

FIG. II.19. — Banc d’essai en cellule complète.

Par ailleurs, les flasques comportent d’autres orifices permettant de contrôler séparé-
ment la température des côtés anodique et cathodique (sur au moins deux zones). Pour ce
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FIG. II.20. — Schéma principal du banc d’essai en cellule complète.

faire, les thermocouples de type K sont placés à la sortie de ces orifices pour être placés au
plus près des électrodes de la cellule. Ce système de flasques est entièrement monté sur un
couvercle (cf. fig. II.19c) comportant plusieurs sorties pour des éléments de montage, d’ali-
mentation, ainsi que des sorties électriques ; ce couvercle sert en même temps d’élément
isolant thermique une fois le système placé dans le four.

La température globale est maintenue dans un four à résistance (KITTEC R©SQUADRO,
Allemagne) et son contrôle est assuré par un contrôleur de température EUROTHERM5308
(France). L’alimentation en gaz s’effectue par le système de vannes (SWAGELOCK, États-
Unis) et de débitmètres massiques BROOKS R© contrôlés par une interface développée par
SERV’INSTRUMENTATION (France). Mis à part l’hydrogène, produit par un générateur
PGH2, tous les gaz nécessaires aux mélanges ont été fournis par AIR LIQUIDE (France),
avec un degré de pureté minimal de 99,999 %. Si nécessaire, la vapeur d’eau est produite in
situ par un générateur de vapeur (FIAXELL) conjugué dans ce cas au système d’alimenta-
tion en gaz, et son débit est contrôlé par une pompe péristaltique BT101L (LEADFLUID R©,
Chine) alimentant le générateur. Les mesures électrochimiques lors des tests en cellule
complète ont été effectuées à l’aide d’un potentiostat Parstat 4000+ (PRINCETON AP-
PLIED RESEARCH, Royaume-Uni). L’acquisition des données s’effectue par le logiciel
VERSASTUDIOTM.

Il est à souligner que le système FIAXELL se caractérise par une grande flexibilité en
termes de dimensions et de géométries des cellules pouvant être testées (de 8 à 80 mm de
diamètre, et jusqu’à 70 mm pour des cellules carrées). Une grande sureté est assurée en
cas de fracture d’une cellule : les débris sont maintenus par le feutre d’aluminosilicate, sur
lequel l’excès de combustible brûlera de manière stable. Enfin, la conception simple du
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système permet un montage et un démontage rapides. Soulignons que ce même montage
a été utilisé pour les caractérisations électriques des matériaux composites sous une seule
atmosphère.
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Comportement de couches minces à
base de CeO2 dopé sous atmosphère
réductrice
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Introduction

Les couches minces suscitent l’intérêt des chercheurs pour leurs applications aux piles
à combustibles à oxyde solide (SOFC). Parmi les différents rôles que peut jouer l’archi-
tecturation de couches minces au sein de ces dispositifs électrochimiques (barrières diffu-
sionnelles, protectrices, etc.), nous nous intéresserons à la fonctionnalisation de l’interface
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électrode–électrolyte [128] en vue d’accroître les performances électrochimiques des sys-
tèmes SOFC à des températures relativement basses, soit 500–700 ◦C.

L’oxyde de cérium dopé ou non dopé est connu pour ses propriétés catalytiques remar-
quables notamment vis-à-vis de l’oxydation de l’hydrogène ; ce type de matériau est le plus
souvent utilisé sous forme de couches minces aux interfaces électrodes–électrolyte dans les
SOFC. Parmi les composés les plus courants, on peut citer les oxydes de cérium dopés à
l’yttrium, au samarium ou au gadolinium. Parmi ces dopants, l’yttrium présente un intérêt
particulier, et ce pour plusieurs raisons. D’abord, il permet l’abaissement des barrières éner-
gétiques d’incorporation des espèces électroactives telles que des ions oxyde aux interfaces,
diminuant ainsi les surtensions d’activation [160]. La deuxième raison est liée à la capacité
de YDC (Yttria-doped Ceria) à empêcher la formation de phases isolantes à l’interface avec
l’électrolyte YSZ (zirconates de cérium), quand une couche de celui-ci est employée en
tant que barrière de diffusion cationique [327]. Nous avons donc choisi ce composé pour la
présente étude.

Il a également été démontré, au sein de l’équipe d’accueil, que l’orientation cristallogra-
phique en surface de CeO2 a une influence sur sa réactivité [318, 328] dans les conditions
réductrices (sous hydrogène) ; cela est également valable pour les couches minces élaborées
par ALD avec une orientation cristallographique préférentielle [318].

La technique de dépôt par couches atomiques (ALD) présente des avantages importants
quant à son application pour les SOFC en termes d’homogénéité du dépôt, de conformité,
ainsi que de qualité cristalline des couches obtenues à des températures basses de l’ordre
de 300 ◦C (sans nécessiter une étape de recuit supplémentaire dans la plupart des cas). En
utilisant un substrat approprié et des paramètres optimisés du procédé ALD, l’oxyde de
cérium pur a également pu être déposé en couches épitaxiées [318, 329]. Des couches po-
lycristallines de cérine dopée à l’yttrium (YDC) ont déjà été élaborées [158,159,161,175] ;
en revanche, des couches minces épitaxiées de ce composé par cette technique n’ont jamais
été rapportées dans la littérature.

Ainsi, cette étude fait suite aux travaux entrepris au sein du laboratoire d’accueil sur les
propriétés oxydo-réductrices de couches minces d’oxyde de cérium pur déposées par ALD,
et sur l’influence de leurs microstructures sur celles-ci [318]. Le présent chapitre est donc
dédié à la faisabilité et aux propriétés de couches minces épitaxiées de YDC pour l’applica-
tion SOFC. Il est composé de trois parties principales. La première porte sur l’optimisation
de différents paramètres du dépôt de YDC par ALD. La deuxième partie est consacrée à la
caractérisation structurale et cristallographique des couches minces obtenues sur différents
substrats, en se focalisant sur la couche de YDC à fort degré de texturation cristallogra-
phique. L’étude de l’influence du dopant, ainsi que de la microstructure des couches sur
leurs propriétés électrochimiques fera l’objet de la dernière partie.
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III.1 Dépôt des couches minces à base de CeO2 par ALD

III.1.1 Principe d’un dépôt ternaire par ALD

L’objet principal du présent chapitre étant d’étudier l’oxyde de cérium dopé à l’yttrium
(YDC) déposé en couches minces par ALD, nous allons expliciter au cours de cette sec-
tion le principe de synthèse d’un composé ternaire. Le composé YDC peut être vu comme
majoritairement constitué d’un binaire (CeO2) dopé à Y3+, lui-même sous forme d’oxyde
(Y2O3).

En ALD, il existe trois manières conventionnelles d’effectuer un dépôt d’un composé
ternaire [304] :

1. l’alternance de cycles ALD de composés binaires ;

2. l’utilisation de sources bimétalliques ;

3. l’utilisation de composés possédant deux ou trois éléments du film.

Nous avons choisi la première méthode consistant en une alternance de cycles de composés
binaires. À cet effet, il a fallu mettre à niveau l’équipement ALD que possède le labora-
toire d’accueil 1. Cette voie nous a paru la plus sûre et la plus simple, contrairement à la
deuxième méthode (qui est très répandue pour la réalisation des dépôts par CVD), diffi-
cile à réaliser en termes de synthèse des précurseurs appropriés, lesquels auraient présenté
dans ce cas de figure une multitude de teneurs variées en cations métalliques. Cela aurait
par conséquent limité la réalisation de dépôts d’oxydes à différents taux de dopage, tandis
que la première méthode permet le contrôle de celui-ci avec une reproductibilité impor-
tante. Comme exemple de la troisième méthode, nous pouvons citer le dépôt de silicates
métalliques, à partir d’alcoxydes de silicium et de chlorures métalliques [304].

Un exemple idéalisé d’une synthèse d’un matériau ternaire par alternance de cycles
ALD de composés binaires fait l’objet de la figure III.1. Dans cet exemple, le dépôt d’un
ternaire est réalisé à partir de deux précurseurs de cations métalliques A (divalent) et B
(tétravalent), ainsi que d’un oxydant (O3). Nous le noterons A1 – xBxOy.

Ici, le dépôt est initié par une répétition (deux fois) d’un sous-cycle pour le premier
composé binaire AO, suivie par un sous-cycle de BO2, donnant lieu à un supercycle dont il
résulte alors un dépôt de A1 – xBxOy. Le procédé ALD étant séquentiel, une purge d’un gaz
inerte (N2) est effectuée entre chaque pulse des précurseurs et de l’oxydant. La stœchiomé-
trie finale du composé dépend de la quantité de cations (A et B) introduits et, par conséquent,
elle peut être modifiée en variant le rapport de cycles entre les deux sous-cycles, qui est 2 : 1
dans le cas présent. Nous pouvons ainsi résumer cet exemple (où τ est le temps de pulse ou
de purge) :

– binaire 1 : AO;
– sous-cycle pour AO : τ(pulse préc. A) / τ(purge) / τ(pulse oxydant O3) / τ(purge) ;
– binaire 2 : BO2 ;

1. La deuxième source de précurseur PICOSOLIDTMBOOSTER (cf. fig. II.3c, p.55) a été installée pour
permettre l’utilisation des deux précurseurs de la même famille (février 2017).
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FIG. III.1. — Diagramme illustrant le principe d’un dépôt d’un composé ternaire A1 – xBxOy. Le
supercycle est constitué de deux sous-cycles de AO et de BO2 avec le rapport de cycle n1

n2
= 2.

Toutes les durées des pulses et des purges sont égales à 3 s.

– sous-cycles pour BO2 : τ(pulse préc. B) / τ(purge) / τ(pulse oxydant O3) / τ(purge) ;
– supercycle pour A1 – xBxOy : n1(AO) + n2(BO2) ;
– rapport de cycles : n1

n2
= 2.

Néanmoins, afin de pouvoir procéder suivant la méthode de l’alternance de cycles ALD,
il est impératif que les fenêtres ALD de chaque composé binaire soient compatibles. Il s’agit
donc du premier paramètre d’optimisation du dépôt à prendre en compte. Il est aussi évident
que, dans la majorité des cas, une fenêtre ALD pour le ternaire sera resserrée par rapport à
celle de chaque binaire.

III.1.2 Dépôt de couches ALD de CeO2 dopé à Y3+. Optimisation des para-
mètres de dépôt

L’optimisation des paramètres relatifs au dépôt de YDC concerne essentiellement la
température (fenêtre ALD), la durée des pulses des précurseurs et le temps de purge entre
deux précurseurs.

III.1.2.1 Précurseurs et substrats utilisés

Nous avons sélectionné des précurseurs organométalliques de la même famille des
β-dicétonates pour les dépôts d’oxyde de cérium et d’yttrium purs, ainsi que de la cérine
dopée à l’yttrium (YDC). Ce(tmhd)4 et Y(tmhd)3 ont été fournis par STREM CHEMICALS,
Inc. (France) [330, 331] ; leurs formules développées sont présentées sur la figure III.2 et
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(a) Ce(tmhd)4

(b) Y(tmhd)3

FIG. III.2. — Précurseurs organométalliques utilisés pour le dépôt de couches minces.

TABLEAU III.1. — Principales caractéristiques des précurseurs utilisés pour les dépôts ALD [330,
331].

Précurseur Nom Formule chimique
Température, ◦C

début de
sublimation

(P = 0,07 mbar)
fusion décomposition

Ce(tmhd)4
Tetrakis(2,2,6,6-tetramethyl-
3,5-heptanedionato) cerium(IV)

Ce(C11H19O2)4 140 275–280 295

Y(tmhd)3
Tris(2,2,6,6-tetramethyl-
3,5-heptanedionato) yttrium(III)

Y(C11H19O2)3 95 170–173 —

leurs principales caractéristiques sont regroupées dans le tableau III.1. Pour tous les dépôts
réalisés à partir de ces précurseurs, l’ozone a été utilisé en tant que coréactif ; il est produit
par un générateur d’ozone à partir d’oxygène (cf. II.1.3, p. 54), et sa concentration est de
14,5 %mass. dans le flux d’O2.

Plusieurs aspects ont conduit au choix de ces précurseurs. Tout d’abord, ils présentent
une importante stabilité à l’oxygène et à l’humidité de l’air, et sont également stables ther-
miquement [332–334] et aisés à manipuler et à stocker. Le deuxième aspect important est
leur toxicité modérée, qui fait également partie des critères à prendre en considération.
Enfin, ces précurseurs sont faciles à synthétiser [335] et, par conséquent, ont un coût rela-
tivement bas par rapport aux précurseurs d’autres types (par exemple, le cyclopentadienyl).
Par ailleurs, le système ALD du laboratoire d’accueil possède deux lignes de sources de
conception avancée (cf. infra, p. 54), permettant de travailler avec les précurseurs à l’état
solide, et assure une bonne stabilité du processus, ainsi qu’une très bonne reproductibilité
d’un dépôt à l’autre.

Cependant, l’utilisation de ce type de précurseurs présente un certain nombre d’incon-
vénients. D’abord, leur faible réactivité ne permet pas l’utilisation de l’eau comme oxydant
et rend nécessaire le recours à l’ozone. Ensuite, les ligands causent un encombrement sté-
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rique important sur la surface du substrat, engendrant ainsi de faibles vitesses de croissance
du film d’oxyde. Enfin, un taux d’impuretés non négligeable est présent au sein du matériau
à l’issue du dépôt : par exemple, lors de la croissance de Y2O3 à partir de Y(tmhd)3 et de
O3 à 350 ◦C, le taux d’impuretés de C et de H confondus s’élève à 2,7 %at. [336]. Dans le
cas du dépôt de CeO2 à 250 ◦C, ce taux s’élève à environ 8 %at. [337].

La température de sublimation de ces précurseurs a été déterminée par analyse ther-
mogravimétrique couplée à la calorimétrie différentielle à balayage (TG–DSC) dans des
conditions (atmosphère et pression) très proches de celles auxquelles les précurseurs sont
exposés dans leurs sources ALD. Les résultats de ces analyses sont présentés sur la figure
III.3. Comme on peut le voir, sous atmosphère d’azote pur et une pression de l’ordre de 1–
2 mbar, la sublimation de Ce(tmhd)4 et de Y(tmhd)3 commence à avoir lieu respectivement
autour de 180 ◦C et 145 ◦C (températures onset relevées aux points d’intersection entre la
ligne de base et la tangente au pic du signal DSC). Ces valeurs de températures sont supé-
rieures à celles indiquées par le fournisseur (cf. tableau III.1), car elles ont été déterminées
à une pression plus faible (0,07 mbar). Cette pression ne correspondant pas aux conditions
de notre équipement, nous allons donc maintenir pour les sources ALD les deux valeurs
obtenues par TG–DSC tout au long des expérimentations impliquant les dépôts d’oxydes
de cérium et d’yttrium.

Pour l’ensemble des dépôts dédiés à l’optimisation des paramètres ALD, nous avons
systématiquement utilisé pour substrats des plaques de Si d’orientation cristallographique
(100) (Si wafers). Par la suite, les couches d’oxyde de cérium dopé à l’yttrium sont déposées
sur des substrats d’oxyde de zirconium dopé à Y3+ monocristallins et polycristallins. Les
substrats orientés (YSZ 9,5 %mol. en Y2O3) sous forme de disques de diamètre de 10 mm
et d’épaisseur de 0,5 mm, d’orientation cristallographique (100) ± 0,5 ◦, ont été fournis par
CRYSTAL GmbH (Allemagne). Les substrats polycristallins ont été fabriqués au laboratoire
à partir de la poudre du même oxyde dopé 8 %mol. en Y2O3, fournie par TOSOH, Japon.
Après un compactage et un recuit de 4 heures à 1350 ◦C sous air, une des surfaces a été polie
à l’eau sur des papiers en SiC de granulométrie 600, 800, 1200, 2500 et 4000 (protocole
établi par Marizy et coll. [318]). Les dimensions finales des disques ainsi obtenus sont
d’environ 10 mm de diamètre de 1 mm d’épaisseur.

III.1.2.2 Détermination de la fenêtre ALD pour le dépôt de YDC

Comme cela a été évoqué précédemment, les fenêtres ALD pour chaque composé bi-
naire constituant le supercycle d’un ternaire doivent être compatibles. C’est pour cela que
la température de dépôt d’un ternaire est le premier paramètre à ajuster afin de pouvoir pro-
céder au dépôt. Pour y parvenir, deux séries de dépôts ont été réalisées. Le tableau III.2
regroupe les paramètres fixés pour les dépôts de CeO2 et de Y2O3 effectués à différentes
températures afin de pouvoir déterminer la dépendance de leurs vitesses de croissance vis-
à-vis de la température.

Après chaque dépôt, l’épaisseur de la couche déposée sur la plaque de Si a été mesurée
soit par réflectométrie X (cas des couches de Y2O3), soit par microscopie électronique à
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FIG. III.3. — Analyse thermogravimétrique couplée à la calorimétrie différentielle à balayage (TG–
DSC) des précurseurs organométalliques utilisés pour les dépôts ALD : Ce(tmhd)4 (a) et Y(tmhd)3
(b) sous atmosphère d’azote pur et sous une pression de l’ordre de 1–2 mbar.

balayage (pour les couches de CeO2). L’épaisseur déterminée a ensuite été normalisée par
rapport au nombre de cycles réalisés pour chaque dépôt, donnant ainsi la valeur de la vitesse
de croissance par cycle (GPC, Growth per Cycle). La figure III.4 présente les résultats de
ces mesures pour les deux oxydes, et les compare à ceux de la littérature [336, 337], pour
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TABLEAU III.2. — Paramètres fixés pour la détermination des fenêtres ALD pour les CeO2 et Y2O3.
Les températures des sources des précurseurs sont respectivement 180 ◦C et 145 ◦C pour Ce(tmhd)4
et Y(tmhd)3. La concentration d’ozone est de 14,5 %mass. dans le flux de O2. La purge est effectuée
par N2. Les substrats utilisés sont des plaques de Si(100) (wafers).

Précurseur
Flux de gaz

vecteur (N2),
cm3/min

Temps de
pulse, s

Temps de
purge, s

Nombre
de cycles

Ce(tmhd)4
ou

Y(tmhd)3

250 3,0 5,0
2500

O3 150 4,5 5,0

lesquels les zones correspondant à la GPC constante sont délimitées par des hachures.
Comme on peut le constater, les régions où la vitesse de croissance du film est constante

et ne dépend pas de la température (fenêtres ALD) sont présentes dans les deux cas. La fe-
nêtre ALD correspondant à la croissance de Y2O3 se trouve dans le région 250–350 ◦C, ce
qui est en accord avec les données obtenues par d’autres auteurs pour le même couple de
précurseurs [336] (ces régions sont délimitées par des hachures sur les graphiques). Cepen-
dant, ces valeurs de températures obtenues dans nos conditions pour la vitesse de croissance
de CeO2 ne correspondent pas à celles rapportées dans la litterature [337] et se situent entre
260 et 300 ◦C. Plus encore, les deux dernières valeurs de la vitesse de croissance (GPC) re-
levées à la température de 375 ◦C mériteraient une attention particulière. Aux températures
supérieures à la fenêtre ALD, la vitesse de croissance du CeO2 augmente d’abord, indiquant
un régime CVD dû à la décomposition du précurseur (cf. fig. III.4a), puis elle diminue brus-
quement à 375 ◦C. Cela voudrait dire que la croissance est alors limitée par le processus
de désorption du précurseur de la surface du substrat. Un tel changement de régime reste
inhabituel en ALD et, à notre connaissance, n’a jamais été observé auparavant, du moins
pour ces composés-ci. C’est pourquoi il peut être attribué dans notre cas aux éventuelles
inexactitudes de mesure de l’épaisseur des couches, qui peuvent à leur tour résulter d’un
certain degré d’inhomogénéité du dépôt.

Dans la fenêtre ALD, nous pouvons relever une valeur de vitesse de croissance de 0,15
Å/cycle pour Ce(tmhd)4 et une autre légérement supérieure pour Y(tmhd)3, de 0,20 Å/cycle.
Cette différence en GPC est également rapportée dans la littérature [336, 337]. Tout en te-
nant compte du fait que les deux précurseurs sont de même nature chimique et que l’on
a utilisé le même oxydant (O3), on pourrait expliquer cette différence par des contraintes
dues à l’encombrement stérique, lesquelles sont accrues lors de l’adsorption des molécules
de Ce(tmhd)4 sur la surface du substrat, contrairement à celles de Y(tmhd)3 (moins encom-
brantes). Cela influe sur le taux d’occupation des sites actifs d’adsorption sur la surface du
substrat : il est plus important dans le cas du Y(tmhd)3, s’approchant ainsi davantage du cas
idéal de l’adsorption en monocouche, ce qui augmente la vitesse de croissance de la couche
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(a) Détermination de la fenêtre ALD pour CeO2 à partir du précurseur
Ce(tmhd)4 et O3.
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(b) Détermination de la fenêtre ALD pour Y2O3 à partir du précurseur
Y(tmhd)3 et O3.

FIG. III.4. — Dépendances de la vitesse de croissance en fonction de la température du dépôt pour
les oxydes CeO2 etY2O3. La pression dans la chambre de réaction est de 1–2 mbar. Les substrats
utilisés sont des plaques de Si(100) (wafer). Les zones délimitées par des hachures correspondent
aux fenêtres ALD selon la littérature [336, 337].

d’oxyde d’yttrium.

Nous avons d’abord fixé la température de dépôt de YDC à 300 ◦C, en nous appuyant
sur des travaux antérieurs [175]. Après avoir effectué plusieurs séries de dépôts (avec plu-
sieurs rapports de cycle) à cette température, nous avons constaté l’absence du dopant —
Y3+ — dans la matrice d’oxyde de cérium. Puis, en fixant la température de dépôt de YDC
à l’intersection des fenêtres ALD à 250 ◦C (comme c’était le cas dans les travaux de Fan et
coll. [158]), nous avons pu parvenir à un dopage convenable. Cette température de 250 ◦C
sera alors retenue pour l’ensemble des dépôts.
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III.1.2.3 Ajustement des temps de pulse et de purge

Le principe de la technique ALD étant la saturation de la surface du substrat, les pré-
curseurs doivent rester dans la chambre réactionnelle suffisamment longtemps pour que les
réactions autolimitantes de chimisorption puissent s’effectuer. Ce temps constitue un des pa-
ramètres permettant la détermination du programme ALD optimal en termes de durée. Pour
cela, la dépendance de la GPC en fonction du temps doit être étudiée à l’aide des courbes de
saturation. Nous avons donc entrepris une série de dépôts afin d’estimer le temps de pulse,
en nous focalisant sur Y2O3. Sa courbe de saturation est présentée sur la figure III.5. Pour
la tracer, nous avons fait varier le temps de pulse du précurseur Y(tmhd)3, en maintenant
tous les autres paramètres aux mêmes valeurs que précédemment pour la détermination des
fenêtres ALD (cf. tableau III.2). La température de chaque dépôt a été maintenue à 250 ◦C.

Comme on peut le constater sur la figure III.5, la GPC est quasiment indépendante du
temps à partir de 1 s de pulse. Cela signifie qu’à partir de ce temps, la surface est saturée
en réactif et ne dépend plus de la quantité introduite. Le régime autolimitant des réactions
de chimisorption est ici confirmé par la même valeur de vitesse de croissance, qui est de
l’ordre de 0,2 Å/cycle ; elle est égale à celle relevée lors de la détermination de la fenêtre
ALD pour Y2O3. Nous avons choisi un temps de pulse du précurseur de 3 s pour les futurs
dépôts.

0 1 2 3 4 5 6
0 , 0
0 , 1
0 , 2
0 , 3
0 , 4
0 , 5

GP
C /

 Å
⋅cy

cle
-1

T e m p s  d e  p u l s e  /  s

 Y 2 O 3
t  =  2 5 0  ° C

FIG. III.5. — Vitesse de croissance de la couche de Y2O3 sur le substrat de Si représenté en fonction
du temps de pulse du précurseur Y(tmhd)3. Les dépôts sont effectués à 250 ◦C sous un vide primaire
de 1–2 mbar.

Quant à l’optimisation des temps de pulse du précurseur Ce(tmhd)4 utilisé pour le dépôt
du CeO2, elle n’a pas pu être parachevée à cause de nombreux empêchements techniques,
voire logistiques ; nous allons toutefois la fixer à la même valeur de 3 s pour le dépôt de
YDC, estimant qu’elle se justifie par la même nature chimique du précurseur par rapport à
Y2O3.

En toute rigueur, afin de rendre un dépôt ALD optimal en termes de durée, la détermi-
nation des temps de pulse du deuxième précurseur d’un binaire (l’oxydant) et de purge (gaz
inerte) serait nécessaire, mais dans le présent travail, nous l’avons omise. Le temps de pulse
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TABLEAU III.3. — Paramètres de dépôt ALD optimisés maintenus pour l’élaboration de couches
minces d’oxyde de cérium dopé à Y3+. Le supercycle est constitué des deux sous-cycles avec un
ratio de 8 : 1. La température du substrat est de 250 ◦C.

Nombre de
cycles

Précurseur

t(source), ◦C
ou

concentration d’O3,
%mass. dans O2

Flux de gaz
vecteur (N2),

cm3/min

Temps de
pulse, s

Temps de
purge, s

8
Ce(tmhd)4 180 100 3,0 5,0

O3 14,5 150 4,5 5,0

1
Y(tmhd)3 145 100 3,0 5,0

O3 14,5 150 4,5 5,0

de l’oxydant (et, par conséquent, son temps de présence dans la chambre de réaction) a été
légèrement augmenté afin de nous affranchir des éventuelles incomplétudes des réactions
d’oxydation. Quant au temps de purge, il a été fixé à une valeur supérieure de 40% à celle
des pulses des précurseurs afin de pouvoir évacuer au maximum du volume du réacteur les
espèces non adsorbées à la surface du substrat, évitant ainsi l’enclenchement du régime de
croissance CVD (auquel cas le reste du précurseur réagirait avec l’oxydant et se déposerait
à la surface du substrat). Notons tout de même que la pratique générale veut que ce temps
de purge soit au moins trois fois supérieur à celui des pulses des précurseurs.

III.1.2.4 Dépôt des couches minces de YDC

Les dépôts de couches d’oxyde de cérium dopé à l’yttrium ont été effectués avec des
paramètres optimisés, regroupés dans le tableau III.3. Afin d’assurer l’exactitude des épais-
seurs et des compositions des couches sur les différents substrats, ceux-ci ont été placés
ensemble sur la grille de la chambre de réaction, pour un dépôt donné. Dans un premier
temps, il a été décidé d’élaborer plusieurs couches de YDC avec des teneurs différentes en
Y3+. Pour ce faire, nous avons suivi la démarche adoptée par Ballée et coll. [175], en faisant
varier le rapport de cycle (CeO2) : (Y2O3) entre 7 à 9, soit 7 : 1, 8 : 1 et 9 : 1, afin d’obtenir
différents taux de dopage en Y3+. Les analyses préliminaires des teneurs élémentaires en ca-
tions ont été réalisées par spectrométrie photoélectronique X (XPS) 2. Les résultats regrou-
pés dans le tableau III.4 ont montré des différences non significatives entre les échantillons
élaborés avec les ratios de cycle choisis. Par ailleurs, une quantité de carbone d’environ
3 %at. est présente dans chaque couche de YDC déposée. Ce carbone présente des résidus
des précurseurs métallorganiques qui n’ont pas réagi avec l’ozone lors du dépôt, et peuvent
être éliminés par un recuit postérieur sous air. Soulignons ici qu’aucun recuit postérieur n’a
été effectué pour toutes les couches déposées par ALD dans le cadre du présent travail.

2. Les analyses par XPS ont été réalisées à l’Institut des investigations des matériaux (IIM) à l’Université
nationale autonome du Mexique (UNAM) dans le cadre du programme de collaboration ECOS-NORD.
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TABLEAU III.4. — Composition élémentaire (en cations) des couches minces de YDC déposées par
ALD avec les différents rapports de cycle. Nombre total de cycles effectués pour chaque dépôt :
5000. Substrat : plaques de Si.

Rapport
de cycles

(CeO2) : (Y2O3)

Teneurs élémentaires
déterminées par XPS, at.%

Y3+

Y3++(Ce4++Ce3+)
C4+

7 : 1 16,2 3,5
8 : 1 14,6 3,4
9 : 1 16,4 2,8

0 , 0 0 , 5 1 , 0 1 , 5 2 , 0 2 , 5 3 , 0
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FIG. III.6. — Épaisseurs des couches de YDC15 déposées sur un substrat monocristallin YSZ(100)
obtenues à l’aide de XRR (a) ; épaisseur de la couche YDC représentée en fonction du nombre total
de cycles (b).

Pour la totalité des études envisagées dans le cadre du présent travail (microstructurales
et électrochimiques), tous les échantillons en couches minces seront élaborés en gardant le
ratio de cycle 8 : 1, qui donne une teneur en Y3+ d’environ 15 %at. par rapport à la totalité
des teneurs en cations métalliques : Ce0,85Y0,15O2 –δ (YDC15).

En fixant ce rapport de cycle, une série d’échantillons a été élaborée, en utilisant comme
substrats YSZ orienté (100) et YSZ polycristallin. Sur la partie gauche de la figure III.6a
sont présentés les résultats des mesures par XRR (franges de Kiessig) à partir desquelles,
par modélisation, l’épaisseur des couches déposées sur YSZ(100) a été déduite. À droite
(b), ces valeurs d’épaisseur sont représentées en fonction du nombre total de cycles effec-
tués lors de chaque dépôt. Par ailleurs, il n’a pas été possible de modéliser convenablement
les profils correspondant à 2500 et 5000 cycles, car les épaisseurs de couches obtenues sont
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importantes. Les épaisseurs de ces deux échantillons ont été obtenues à partir des observa-
tions par MEB. La vitesse de croissance de l’oxyde de cérium dopé à l’yttrium est linéaire
(ce qui confirme le régime ALD) et est évaluée à 0,2 Å/cycle. De plus, une même valeur
de GPC valide indirectement toutes les optimisations du procédé ALD entreprises, même si
certaines n’ont pas été réalisées dans leur totalité, mais seulement estimées.

III.2 Caractérisations physico-chimiques des couches de YDC15

III.2.1 Caractérisation cristallographique et de texture par DRX

III.2.1.1 DRX en configuration de Bragg-Brentano

Les couches minces de YDC (15 %at. en cation Y3+) de 100 nm d’épaisseur ont été
examinées par diffraction des rayons X suivant la configuration de Bragg–Brentano (θ–2θ).
La figure III.7 montre les diffractogrammes enregistrés entre 25 et 85 ◦ à partir des échan-
tillons de couches minces déposées sur les substrats YSZ polycristallin et monocristallin
orienté YSZ(100). Nous pouvons constater sur la figure III.7a la présence simultanée de
deux phases qui ont pu être indexées comme appartenant au système cubique de groupe
d’espace Fm3m (225). Les maxima les plus intenses dans leur ensemble sont attribués à la
phase du substrat YSZ (ils sont indexés par des astérisques) ; l’autre phase est attribuée à
CeO2 dopé à Y3+ qui constitue la couche mince.

Pour la couche mince de YDC déposée sur le substrat YSZ(100) monocristallin (cf.
III.7b), nous pouvons observer seulement quatre maxima intenses, dont deux à 2θ= 33,22 ◦

et 2θ= 69,72 ◦, correspondant aux plans (200) et (400) de YDC15. Deux autres maxima (à
2θ= 34,82 ◦ et 2θ= 73,50 ◦) sont attribués au substrat monocristallin YSZ(100) ; ils corres-
pondent également aux plans (200) et (400). Ces maxima peuvent aussi être indexés selon
le même système cristallin que dans le cas précédent. En revanche, la présence de seule-
ment deux pics de la phase YDC sur le diffractogramme indique clairement sa croissance
en couche suivant une direction cristallographique préférentielle [100] perpendiculaire à la
surface.

Néanmoins, la présence des deux maxima de faible intensité (autour de 2θ = 28 ◦ et
58 ◦) n’a pas pu être expliquée. Ils sont également présents sur le diffractogramme provenant
du substrat isolé et ne correspondent à aucune famille de plans des deux phases présentes
dans le matériau élaboré par ALD. L’absence d’autres pics indique un degré significatif de
pureté de la phase obtenue. Dans les deux cas (couche polycristalline et orientée), nous
constatons un degré de cristallinité élevé pour ces couches d’oxyde obtenues par ALD à
basse température (250 ◦C), et ce, sans recuit postérieur.

III.2.1.2 DRX en configuration in-plane

Afin de pouvoir évaluer la texture cristallographique des couches qui ont manifesté une
croissance dans une direction préférentielle, nous avons recouru à des analyses par DRX
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(a) Couche de YDC sur le substrat YSZ polycristallin.
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(b) Couche de YDC sur le substrat YSZ(100) orienté (en haut) et sub-
strat isolé (en bas).

FIG. III.7. — Diffractogrammes X des couches de YDC15 d’une épaisseur de 100 nm déposées
par ALD sur les substrats YSZ policristallin (a) et orienté (100) (b), enregistrés en configuration de
Bragg–Brentano. Aucun traitement thermique postérieur n’a été effectué. Les substrats sont indiqués
par des astérisques. Le rond • indique les réflexions provenant du porte-échantillon.

suivant la configuration in-plane.

III.2.1.2.1 φ–scan Dans un premier temps, afin d’établir la relation d’épitaxie entre la
couche et le substrat, le φ–scan a été réalisé pour un échantillon de YDC de 100 nm dé-
posé sur YSZ orienté (100). Pour ce faire, les deux angles de Bragg (2θ) ont été fixés à
47,68 ◦(couche YDC) et 50,08 ◦(substrat YSZ(100)) afin de satisfaire aux conditions de dif-
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fraction. Ensuite, un balayage suivant l’angle α a été effectué dans la plage 0–360 ◦, et a
été assuré par la rotation de l’échantillon. La figure III.8 montre les réflexions aux mêmes
valeurs angulaires provenant de la couche du substrat avec un décalage en α de 90 ◦. Un
léger déplacement des valeurs en α de 1,46 ◦ peut être constaté, ce qui n’empêche pas de
conclure à une épitaxie « cube sur cube » entre le substrat et la couche d’oxyde déposée. En
tenant compte de ces résultats, la relation d’épitaxie peut être définie soit comme (100)YDC
‖ (100)YSZ (ce qui montre un empilement de la couche suivant le plan (100) parallèle à la
surface), soit comme [001]YDC ‖ [001]YSZ, indiquant une croissance de la couche suivant
la direction perpendiculaire à la surface [001].
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FIG. III.8. — φ–scan à 47,68 ◦ correspondant au plan (220) de la couche de YDC15 de 100 nm
d’épaisseur et celui de substrat orienté YSZ(100) à 50,08 ◦ pour son plan (220).

Notons qu’un paramètre important définissant la croissance épitaxiée des couches minces
est la valeur du décalage en paramètres de maille (lattice mismatch) entre le substrat et la
couche. Cette valeur peut être ainsi estimée pour le CeO2 sur le substrat YSZ(100) :

f =
a−a0

a0
·100% =

5,4113−5,1250
5,1250

·100%≈ 5,6%

avec f , le décalage en paramètres de maille (lattice mismatch), %; a, le paramètre de maille
de la couche, Å ; a0, le paramètre de maille du substrat, Å. Les paramètres de maille sont de
5,4113 Å pour le CeO2 (PDF no 00–034–0394) et de 5,1250 Å pour le substrat YSZ(100)
(valeur indiquée par le fournisseur CRYSTAL GmbH).

La valeur et le signe du paramètre f éclairent dans une certaine mesure deux critères
importants : la faisabilité de l’épitaxie et le type de contraintes induites dans la couche. Dans
notre cas, ce paramètre est d’environ 5,6%; il est inférieur à la valeur maximale de 15%,
au-dessus de laquelle la croissance épitaxiée n’est pas réalisable en raison d’un décalage
trop important entre les paramètres de maille du substrat et ceux du matériau de la couche
à déposer [338]. Sa valeur positive signifie qu’au voisinage de l’interface, la maille de la
couche est soumise à des contraintes de compression dans la direction cristallographique
perpendiculaire à celle de la surface.
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III.2.1.2.2 Figures de pôle Tandis que la diffraction des rayons X utilisée dans sa confi-
guration conventionnelle (θ–2θ) indique seulement la croissance préférentielle de la couche
de YDC suivant la direction [100], perpendiculaire à la surface du substrat orienté YSZ(100),
la qualité cristallographique de celle-ci peut être évaluée par l’acquisition et l’analyse des
figures de pôle. Les trois figures de pôle correspondant à la couche de YDC15 déposée
sur le substrat orienté YSZ(100) sont représentées sur la figure III.9. Les intensités ont été
collectées à trois valeurs angulaires 2θ différentes, répondant à la condition de Bragg uni-
quement pour la phase de YDC (le substrat étant ainsi exclu) : 28,66 ◦, 33,22 ◦ et 47,68 ◦,
respectivement pour les réflexions {111}, {200} et {220}. Les conditions d’acquisition ont
été décrites dans le paragraphe II.3.1.2.3 du chapitre II (p. 62).

Les figures de pôles ont été analysées à l’aide du logiciel STEREOPOLE [312] permettant
de simuler les pôles d’une structure cristallographique donnée suivant un plan de projection
choisi. Ainsi, les simulations d’une structure de symétrie cubique ont été effectuées pour
ces trois figures de pôle obtenues suivant les familles de plan {100}, {110} et {111}. Les
différentes composantes de la distribution de la texture (elles se traduisent par les maxima
d’intensité sur des figures de pôle) ont toutes pu être indexées et attribuées aux plans cor-
respondant au système cubique à faces centrées d’oxyde de cérium. Cela confirme alors
une orientation préférentielle au sein de la structure de la couche de YDC15 déposée sur le
substrat orienté YSZ(100) dans les deux directions : parallèle et perpendiculaire à sa sur-
face du substrat. Ainsi, la relation d’épitaxie entre la couche et le substrat, précédemment
établie, peut être confirmée : [001]YDC ‖ [001]YSZ, [010]YDC ‖ [010]YSZ et (100)YDC
‖ (100)YSZ.

La figure III.10 présente les trois figures de pôle inverses déduites à partir des trois
figures de pôle conventionnelles de la figure III.9 par le calcul de la fonction de densité
de distribution d’orientation (ODF, Orientation Distribution Function) à l’aide de l’outil
MTEX [313]. Cette représentation dans le système des coordonnées du cristal (cf. annexe
C) nous permet de mieux visualiser la texture suivant un axe donné, ainsi que de quantifier
le degré de texturation au sein de la couche mince.

L’ensemble de ces résultats signifie un fort degré de texturation, ainsi qu’une qualité
cristallographique remarquable de la couche de YDC à 15 %at. d’yttrium déposée par ALD
sur le substrat orienté YSZ(100), à 250 ◦C, et ce, sans aucun traitement thermique postérieur.

III.2.2 Caractérisation morphologique de la couche de YDC

III.2.2.1 Observation par MEB

La morphologie des couches minces déposées par ALD a été évaluée par observation
au microscope électronique à balayage (MEB). La figure III.11 présente les micrographies
des couches de même composition YDC15 déposées sur deux substrats différents : YSZ
polycristallin et YSZ orienté (100).

La couche de YDC déposée sur le substrat YSZ polycristallin adhère parfaitement à
celui-ci, mettant clairement en évidence leur interface (fig. III.11 (a)). La conformité de
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FIG. III.9. — Figures de pôle mettant en évidence la texture cristalline de la couche de YDC15 de
100 nm déposée sur le substrat orienté de YSZ(100) par ALD. Les données expérimentales ont été
collectées à des valeurs 2θ de 33,22 ◦ (a), 47,68 ◦ (b) et 28,66 ◦ (c), correspondant respectivement à
des réflexions {200}, {220} et {111} de la couche. Les pôles observés ont également été simulés
par le logiciel STEREOPOLE [312].

ce dépôt est aussi remarquable. La couche est complètement couvrante (fig. III.11 (b)) et
son épaisseur est homogène : elle suit parfaitement la microstructure polycristalline du sub-
strat qui se caractérise par la présence des joints de grains. La micrographie issue de la
coupe transversale de l’échantillon (fig. III.11 (a)) fait apparaître la structure colonnaire de
la couche, ce qui est souvent caractéristique pour les dépôts ALD. Cependant, il a été diffi-
cile d’examiner plus en détail la morphologie de la surface de cette couche polycristalline
en raison d’un effet de charge assez prononcé au cours des observations.

Quant à la couche de YDC épitaxiée (fig. III.11 (c)), nous constatons également sa par-
faite adhérence au substrat, ainsi que ses grandes conformité et homogénéité en épaisseur.
La couche est complètement couvrante et ne présente pas de porosité apparente. La micro-
graphie voisine (fig. III.11 (d)) montre la morphologie de la surface de la même couche de
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FIG. III.10. — Figures de pôle inverses obtenues par calcul de la fonction de distribution des orien-
tations à l’aide de l’outil MTEX.

FIG. III.11. — Micrographies obtenues pour des échantillons de couches minces d’oxyde de cérium
dopé à l’Y3+ à 15 at.% sur des substrats de YSZ policristallin (coupe transversale (a) et vue de la
surface (b)) et orienté (100) (coupe transversale (c) et vue de la surface (d)). Signal provenant des
électrons secondaires.
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YDC. Elle est très homogène, et est représentée par des grains de forme sphérique d’un dia-
mètre de l’ordre de 15–20 nm. Cette morphologie typique peut nous indiquer indirectement
un mode de croissance colonnaire de la couche lors du dépôt par ALD.

III.2.2.2 Analyse par AFM

Afin de compléter les observations en surface par MEB, nous avons entrepris une série
d’évaluations de la topographie des couches texturées de YDC par microscopie à force
atomique (AFM, Atomic Force Microscopy). Afin d’être cohérents, nous allons présenter
dans cette partie les résultats des mesures du profil de la surface de la couche de YDC15 de
100 nm d’épaisseur.

Les images 3D de la surface issue des mesures par AFM à différentes échelles sont
présentées sur la figure III.12. La surface de la couche étant très uniforme, elle se caractérise
par des grains sphériques de petite taille et dont la distribution est relativement homogène.
La distribution de la taille des grains (surface de 6,25µm2), obtenue suivant la diagonale,
est présentée par le graphique de la figure III.12(c) ; elle est exprimée en fonction du rayon
équivalent. Sur ce graphique, nous pouvons voir que les grains dont le rayon équivalent
est compris entre 13 et 20 nm sont majoritaires. Ces résultats corroborent ceux obtenus
par l’observation au MEB. La rugosité moyenne quadratique (Ra) a été estimée à 1,3 nm à
partir de la surface de 25µm2, ce qui indique une planéité de la surface remarquable. Notons
également que la valeur de la rugosité de la surface du substrat utilisé (YSZ(100)) pour le
dépôt est d’environ 0,9 nm.

La faible valeur de la rugosité, la forme sphérique des grains, ainsi que leur taille, in-
férieure à l’épaisseur de la couche, indiquent indirectement une croissance colonnaire par
ALD. Par ailleurs, les mêmes paramètres peuvent attester, selon les travaux de Nilsen et
coll. [339], un mode de croissance de Volmer-Weber (ou croissance par îlots), lors du stade
de nucléation, inhibé par le substrat. À cette phase de dépôt, seule une partie de la sur-
face du substrat est recouverte par le matériau. En augmentant par la suite le nombre de
cycles ALD, on observera une croissance de ces germes, qui finiront par coalescer avec les
germes voisins, de façon à former in fine la couche couvrante. À partir de ce moment-là, à
ce mode de croissance par îlots va succéder celui en deux dimensions (ou de Frank van der
Merwe), selon lequel le matériau se dépose préférentiellement sur les parties non remplies
d’une couche. Pour ce mode, la dépendance linéaire de l’épaisseur en fonction du nombre
de cycles, que nous avons observée pour YDC, est caractéristique. Pour mettre en évidence
le mode de croissance par îlots, il aurait été nécessaire d’effectuer une étude particulière, en
procédant par une série de dépôts avec un petit nombre de cycles, mais ce n’est pas l’objet
de ce travail.

III.2.3 Caractérisation microstructurale par METHR. Résultats préliminaires

La structure des phases et la microstructure fine de la couche texturée de YDC15 dé-
posée sur le substrat orienté YSZ(100) a ensuite été étudiée par microscopie électronique
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FIG. III.12. — Images 3D obtenues par AFM provenant de la surface de la couche de YDC texturée
déposée par ALD sur le substrat YSZ orienté (100). Les images ont été enregistrées à deux échelles
différentes, correspondant à des surfaces de 25µm2 (a) et 6,25µm2 (b). La distribution de la taille
de grains (c) a été obtenue à partir de la diagonale de la surface de 6,25µm2.

en transmission à haute résolution (METHR). Les échantillons pour cette analyse ont été
préparés sous forme de lamelles fines en recourant à la technique de la sonde ionique foca-
lisée (FIB, Focused Ion Beam) comme décrit dans la section II.3.2.2, p. 65. La découpe des
lamelles a été réalisée dans le sens perpendiculaire à la surface.

La figure III.13 présente les micrographies METHR de la couche de YDC15 déposée
par ALD sur le substrat monocristallin de YSZ(100). Elles ont été acquises en mode STEM
en champ clair. Comme on peut le voir sur la figure III.13(a), l’épaisseur de la couche est de
100 nm, ce qui confirme nos résultats précédemment obtenus par XRR. La couche adhère
parfaitement au substrat (cf. fig.III.13(b)), et l’interface entre les deux est assez nette. Les
micrographies III.13(c et d), à différents grossissements, mettent en évidence la microstruc-
ture fine de la couche mince de YDC15, et montrent son organisation cristallographique
quasi parfaite en termes d’alignement entre les plans atomiques. Néanmoins, une légère
désorientation dans une direction perpendiculaire au substrat peut déjà être remarquée.

Sur la figure III.14 sont présentés une micrographie de la partie au voisinage de l’in-
terface de la couche de YDC15 déposée sur YSZ(100), ainsi que le cliché de diffraction
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FIG. III.13. — Micrographies METHR de la couche YDC15 déposée sur le substrat orienté
YSZ(100) par ALD lors de 5000 cycles.

de la zone délimitée par un carré rouge, obtenu par transformation de Fourier rapide (FFT,
Fast Fourier Transform). Cette micrographie observée en champ clair reflète par contraste
un aspect de la microstructure colonnaire de la couche. L’interface avec le substrat est très
nette, confirmant ainsi nos observations précédentes quant à l’adhérence et la conformité du
dépôt. Malheureusement, à ce stade d’analyses, nous n’avons pas pu obtenir d’images en
haute résolution, ni clichés de diffraction en faisceau parallèle à cause de l’épaisseur trop
importante de l’échantillon obtenu après la découpe par FIB. L’évaluation du diamètre de
grains, ainsi que la visualisation des interfaces n’ont pas pu être effectuées.

Néanmoins, en utilisant la transformation de Fourier rapide appliquée à une partie de
l’image, un cliché de diffraction a été obtenu. Celui-ci présente six points clairs dédoublés
(satellites) autour d’un point central, reflétant ainsi le réseau réciproque de la maille cristal-
lographique du matériau de la couche. Ce réseau réciproque peut être attribué à la symétrie
cubique de la structure cristalline, correspondant au groupe d’espace Fm3m (225), comme
indiqué à droite sur la figure III.14b. Sur cette figure, nous avons pu superposer les points
du réseau réciproque suivant l’axe de zone [110], calculé pour la même structure cristal-
lographique (logiciel CARINE), avec les six points principaux du cliché. Par ailleurs, les

103



III.2. Caractérisations physico-chimiques des couches de YDC15 Chapitre III

(a) Micrographie de la couche YDC15 au voisi-
nage de l’interface avec le substrat YSZ(100) sui-
vie d’un cliché de diffraction obtenu par FFT de
la zone délimitée par le carré rouge.

(b) Indexation du cliché de diffraction obtenu par
FFT suivant l’axe de zone [110].

FIG. III.14. — Micrographie d’une partie de la couche YDC15 au voisinage de l’interface avec le
substrat YSZ(100), suivie d’un cliché de diffraction obtenu par FFT (a). Indexation du cliché de
diffraction suivant l’axe de zone [110] (b).

six autres points satellites peuvent également coïncider avec ceux du réseau théorique, en
tournant ce dernier selon un certain angle. N’ayant pas changé l’axe de zone, nous pouvons
en conclure à ce stade qu’une désorientation cristallographique au sein du matériau est pré-
sente. Elle se manifeste suivant la direction [100], qui correspond à celle de la croissance
de la couche (donc, perpendiculaire à sa surface).

La composition élémentaire de la couche a été déterminée suivant son épaisseur ; son
profil est présenté sur la figure III.15. Cette mesure a été effectuée par spectroscopie à
rayons X à dispersion d’énergie locale (EDS locale). Les profils de tous les éléments sont
réguliers, indiquant ainsi une composition chimique homogène (et, donc, un dopage lui
aussi homogène) sur toute l’épaisseur de la couche. Une légère augmentation du signal pro-
venant du cérium ne trouve pas d’explication à ce stade de l’étude. Notons qu’une présence
de carbone dans la couche de YDC15 a également été détectée. L’intégration des profils
donne une composition du matériau constituant la couche (le carbone étant exclu) telle
que : Ce0,86Y0,14O2 –δ, ce qui est très proche de ce qui a été préalablement obtenu par XPS.
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Couche YDCYSZ
(100)

FIG. III.15. — Analyse par EDS locale de la composition élémentaire de la couche de YDC15 de
100 nm suivant son épaisseur. Sans prendre en compte le carbone, la composition déduite est la
suivante : 6,22 %at. de Y3+, 37,60 %at. de Ce4+ et 56,18 %at. de O2 – .

III.3 Réductibilité des couches minces sous H2

La présente partie est dédiée à l’étude de l’influence de la microstructure et de la com-
position chimique des couches minces élaborées par ALD sous conditions réductrices (H2).
Elle prolonge les travaux antérieurs du laboratoire d’accueil, dans lesquels la réactivité de
l’oxyde de cérium pur vis-à-vis de l’hydrogène a été corrélée avec l’orientation cristalline
de surface [328,340–343]. Ces travaux ont été poursuivis, mais ils portaient sur les couches
minces de cérine pure, lesquelles peuvent aussi présenter une orientation cristallographique
particulière en surface (épitaxiée ou polycristalline) et, par conséquent, une différence dans
leurs microstructures [318,344]. Ces différences de vitesse, notamment de réduction du ma-
tériau, ont été évaluées par spectroscopie d’impédance électrochimique. Nous reprendrons
la même méthodologie expérimentale que celle développée par A. Marizy et coll. [318] afin
d’élargir cette étude aux nouvelles compositions des couches minces obtenues par ALD,
notamment celles dopées à l’yttrium (YDC), et d’étudier l’influence de leur microstructure
sur la réactivité vis-à-vis de l’hydrogène.

III.3.1 Méthodologie adoptée

Lorsqu’une couche mince d’oxyde est déposée sur un substrat conducteur électronique,
sa conductivité peut être déterminée dans une configuration asymétrique (électrode de tra-
vail ponctuelle du côté de la couche et contre-électrode couvrant la totalité de la surface du
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substrat de l’autre côté (cf. fig.III.16 (a)) à l’aide de l’équation de Newman [323] :

R =
1

4rσ
(III.3.1)

où R est la résistance mesurée ; r est le rayon de la surface de contact entre électrode et
électrolyte ; et σ est la conductivité de l’échantillon.

Substrat (YSZ)

Fil de Pt ou Au

Grille d’Au

Pointe de Pt
(électrode
ponctuelle) Couche mince

à base de CeO2

(a) (b)

Pointe de Pt
(électrode ponctuelle)

Laque de Pt

FIG. III.16. — Représentation schématique (a) et vue (b) de la cellule de mesure de configura-
tion asymétrique avec une électrode ponctuelle (pointe de Pt) utilisée lors des caractérisations des
couches minces par spectroscopie d’impédance électrochimique.

D’autres configurations dites longitudinales sont également mentionnées dans la litté-
rature et sont résumées par Santiso et coll. [173]. L’une d’elles consistent à déposer deux
électrodes parallèles, à une distance fixe, sur la surface de la couche à étudier. Cette confi-
guration impose donc l’écoulement du courant à travers la couche mince ; les lignes de
courant sont parallèles au substrat. Un désavantage majeur d’un tel montage est la possibi-
lité de l’écoulement du courant à travers une certaine épaisseur du substrat, rajoutant ainsi
dans la réponse électrique du système une composante provenant du substrat qu’il est dif-
ficile d’isoler et donc de soustraire. Ce risque est d’autant plus important que la couche est
plus fine. C’est pourquoi, tenant compte des faibles épaisseurs des couches à base de cérine
élaborées dans la présente étude, nous n’avons pas adopté cette configuration.

En revanche, une des propriétés de la cérine est sa forte tendance à se réduire sous
des atmosphères à faibles pressions partielles d’oxygène à haute température (par ex., sous
hydrogène (III.3.3) et (III.3.3)).

2CeO2 +H2 Ce2O3 +H2O (III.3.2)

ou suivant la notation de Kröger-Vink :

H2(g)+OX
O V••O +2e

′
+2H2O (III.3.3)
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avec OX
O, l’oxygène dans sa position régulière dans la maille d’oxyde de cérium et V••O , la

lacune d’oxygène.
Cette réduction se traduit par le changement de degré d’oxydation du cérium de Ce4+

en Ce3+ et par l’introduction d’une conduction électronique dans la couche de cérine. Nous
utiliserons donc cette propriété de la cérine dans une configuration électrochimique asymé-
trique. Tant que la couche de cérine (ou de YDC) n’est pas réduite par H2, c’est un conduc-
teur ionique sur le substrat de YSZ, lui-même purement ionique. Elle contribue alors par sa
conductivité ionique (majoritaire dans ce cas-là) à la totalité de la conductivité ionique de
système substrat–couche. Par ailleurs, il ne sera pas possible de distinguer les contributions
de l’une et de l’autre, compte tenu de la très faible épaisseur de la couche (100 nm contre
0,5–1,0 mm du substrat YSZ). En revanche, soumis à l’atmosphère réductrice (10%vol. de
H2 dans N2 dans notre cas), le matériau de la couche commencera à se réduire et la contribu-
tion de la conduction électronique augmentera donc jusqu’à une certaine valeur, qui dépend
de plusieurs facteurs, tels que les teneurs en O2 et H2, l’état de la surface de la couche et sa
rugosité, ainsi que la température.

Ainsi, lorsque le niveau de conductivité électronique est suffisamment élevé, la couche
va présenter un comportement d’électrode, avec une surface de plus en plus grande. Par
conséquent, dans l’expression de la conductivité, que ce soit dans l’équation de Newman
(III.3.1) ou dans l’équation plus commune (II.5.2), à une plus grande surface correspon-
dra une plus faible résistance, si on considère que la conductivité totale (σ ) est constante.
Lorsque la résistance est minimale et constante, elle représente a priori la résistance du
substrat YSZ seul. C’est la rapidité de ce changement en résistance du système qu’on consi-
dérera comme le critère à partir duquel la réactivité des couches vis-à-vis de l’hydrogène
sera discutée dans la section qui suivra celle décrivant le protocole expérimental.

III.3.2 Protocole expérimental

Les couches minces dont le comportement sous hydrogène sera discuté au cours de la
section suivante ont été déposées par ALD sur les substrats monocristallins et polycristal-
lins de YSZ comme décrit précédemment. Pour les différentes compositions chimiques des
couches (CeO2 pur et CeO2 dopé à 15%at. en yttrium (YDC15)), le même nombre de cycles
a été maintenu (5000 cycles) afin d’atteindre une épaisseur de 100 nm pour chaque couche.
Avant le dépôt, la contre-électrode en Pt a été déposée sur la face non polie des substrats
(cf. la procédure de dépôt dans la section II.5.2, p. 75).

Ensuite, le substrat avec la couche mince a été fixé dans le porte-échantillon du montage
à chambre unique : la contre-électrode a été mise en contact avec la grille d’Au, et l’élec-
trode ponctuelle de travail (pointe de Pt) a été appliquée directement sur la surface de la
couche au centre de la pastille à l’aide de tige-ressort, comme indiqué sur la figure III.16(b).
Pour chaque échantillon, y compris celui qui a servi de référence (substrat orienté YSZ(100)
ne contenant pas de couche d’oxyde), l’effort appliqué était identique et a été contrôlé par
la hauteur du ressort comprimé.

Tout d’abord, l’échantillon a été chauffé, puis stabilisé à 430± 1 ◦C sous atmosphère
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d’azote pur pendant 4 heures avant l’introduction de l’hydrogène. Le flux de gaz, balayant
le volume du tube étanche contenant le porte-échantillon, a été fixé à 65 cm3/min.

À l’issue de ces 4 heures de stabilisation, l’hydrogène a été introduit dans le tube dans
une quantité de 10%vol. mélangé à l’azote pour garder le même débit de gaz. À partir de
ce moment-là (temps 0 min), l’acquisition des diagrammes d’impédance a commencé avec
l’intervalle de 2 min pendant la première heure, puis toutes les 10 min durant les deux heures
suivantes, pour se terminer par l’acquisition d’un diagramme toutes les heures suivantes
avant d’arriver au terme de la procédure, laquelle aura duré 4 heures au total.

Les diagrammes d’impédance ont été enregistrés en mode potentiostatique avec la réso-
lution de 11 points contenus dans une décade de fréquence, dont la gamme a été fixée entre
1 MHz et 100 mHz. L’amplitude du signal périodique V0 a été fixée à 100 mV. Soulignons,
par ailleurs, qu’avant le début de la réduction (introduction de H2) et à sa fin (240 min sous
10%vol. d’hydrogène), des tests de linéarité ont été réalisés afin de s’assurer de la linéarité
du système. Pour cela, les diagrammes d’impédance ont été acquis à différentes amplitudes
du signal périodique V0 dans la gamme de fréquences allant de 1 MHz à 10 mHz avec 11
points par décade.

III.3.3 Présentation et discussion des résultats

La figure III.17 regroupe les diagrammes d’impédance représentés dans le plan com-
plexe de Nyquist pour les couches minces de CeO2 et de YDC (épitaxiées et polycristallines)
enregistrés à différents temps d’analyse sous 10%vol. de H2. Le temps de 0 min correspond
au moment d’ouverture de la vanne du générateur d’hydrogène, moment où l’échantillon
est considéré comme étant sous azote pur.

Comme nous pouvons le constater, pour tous les échantillons, le rayon de demi-cercle
à haute fréquence diminue plus ou moins rapidement selon l’échantillon quand le temps
de leur exposition à l’hydrogène augmente. Nous pouvons également voir que ce rayon
se stabilise approximativement au bout d’une heure d’analyse, excepté celui de la couche
YDC15 polycristalline, pour laquelle cette stabilisation est plus lente que pour les autres
échantillons. Il est connu que la réponse du système à haute fréquence correspond aux phé-
nomènes de conduction dans le volume d’électrolyte et comprend également celui des joints
de grains. La résistance relevée sur l’axe des réels de ce demi-cercle dont le rayon change
pourrait être associée, dans un premier temps, à la conductivité de l’ensemble substrat–
couche. Signalons d’ores et déjà que les diagrammes de la figure III.17 ne sont pas norma-
lisés et que leur comparaison quantitative est délicate du fait de l’importante différence en
épaisseur des substrats utilisés.

Afin de pouvoir séparer les différentes contributions dans les diagrammes d’impédance
dues à l’électrolyte (substrat YSZ) et aux électrodes (Pt), nous avons effectué le test de
linéarité en variant l’amplitude du signal appliqué V0. Les résultats d’un test de linéarité pour
l’échantillon comportant une couche épitaxiée de YDC15 sur le substrat YSZ(100) font
l’objet de la figure III.18. Ces tests ont été effectués sous azote pur, avant que l’échantillon
soit exposé à l’hydrogène.
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FIG. III.17. — Diagrammes d’impédance représentés sur le plan complexe de Nyquist enregistrés à
430±1 ◦C à différents moments de réduction des couches minces de CeO2 déposées sur le substrat
de YSZ(100) orienté (a) et polycristallin (b) ; et de YDC15 déposées sur YSZ(100) (c) et YSZ(poly)
(d). L’épaisseur des couches est de 100 nm; celle des substrats monocristallins est de 0,5 mm et
celle des polycristallins est d’environ 0,8–1 mm. Le taux d’hydrogène est à 10%vol. dans l’azote. La
configuration asymétrique est adoptée ; l’amplitude du signal est V0 = 100 mV. N.B. : par souci de
clarté, les fréquences n’ont pas été reportées.

Comme nous pouvons le voir sur ces diagrammes superposés dans le plan complexe de
Nyquist (fig.III.18(a)), le demi-cercle à haute fréquence n’est pas affecté par l’amplitude
de V0 dans la gamme considérée (50 à 300 mV) et correspond à la réponse de l’ensemble
conducteur ionique substrat–couche, tandis que la contribution liée aux réactions d’élec-
trodes correspond aux fréquences inférieures à 1 kHz.

Un autre test de linéarité a également été réalisé après 4 heures, à la fin de l’exposition
de l’échantillon à 10%vol. de H2 dans l’azote à 430 ◦C. En comparant ces résultats, pré-
sentés par la figure III.19, à ceux obtenus sous azote pur, nous pouvons constater que la
résistance du système substrat–couche a significativement diminué : 3,5 · 105 Ω sous azote
puis 1,55 ·105 Ω à la fin de la réduction sous H2. Plus encore, une contribution supplémen-
taire s’est manifestée, qui est représentée par un demi-cercle dans une gamme de fréquences
intermédiaires entre 10 Hz et 1 kHz (cf. fig.III.19(a)). Sa réponse ne varie pas en fonction
de l’amplitude du signal appliqué et est présente à la fin de la réduction pour tous les échan-
tillons, exceptés celui comportant une couche de cérine pure épitaxiée et celui ne comportant
pas de couche (YSZ(100)) (cf. annexe D).

Notons seulement ici que cette contribution a également été observée par d’autres groupes
lors des études de la conductivité des électrolytes en couches minces de l’ordre de 100 nm
dans les configurations électrochimiques impliquant l’utilisation d’une électrode ponctuelle
[345, 346]. McNealy et coll. [347] ont proposé une explication à l’apparition d’un demi-
cercle supplémentaire à des fréquences intermédiaires par un phénomène de dispersion du
courant au voisinage de l’interface couche mince–électrode, qui est due à une forte résis-
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FIG. III.18. — Diagrammes d’impédance enregistrés sous azote pur à 430 ◦C pour l’échantillon
comportant une couche épitaxiée de YDC15 à différentes amplitudes de signal V0. (a) — repré-
sentation dans le plan complexe de Nyquist, où les chiffres représentent le logarithme décimal de la
fréquence du signal ; (b) — représentation de Bode.

tance de leur interface. Ils ont également conclu qu’à des fréquences plus élevées, l’impé-
dance de l’interface est réduite par les courants capacitifs, ce qui permet un trajet de courant
à travers l’électrolyte plus court. Dans leur travaux, ces auteurs ont recouru à l’approche
théorique et confirmé leur hypothèse par les données expérimentales. Effectivement, dans
notre cas, cette contribution est d’autant plus apparente que la durée d’exposition du système
à l’hydrogène augmente. Cela pourrait contribuer à la stabilisation du contact de l’électrode
ponctuelle avec la surface de la couche mince, et faire apparaître les phénomène proposés
par McNealy et coll. [347].

Quoi qu’il en soit, pour notre part, nous n’irons pas plus avant dans les explications et
ne considérerons par la suite que la partie réelle (Z′) des diagrammes de Nyquist du demi-
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cercle à haute fréquence, qui traduit quant à lui la résistance de l’ensemble substrat–couche.
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FIG. III.19. — Diagrammes d’impédance enregistrés à la fin de l’exposition de l’échantillon com-
portant une couche épitaxiée de YDC15 à 10%vol. d’hydrogène (4 h) à 430 ◦C à différentes ampli-
tudes de signal V0. (a) — représentation dans le plan complexe de Nyquist, où les chiffres repré-
sentent le logarithme décimal de la fréquence du signal ; (b) — représentation de Bode.

Revenons maintenant aux vitesses de stabilisation de la valeur de la résistance des sys-
tèmes substrat–couche d’oxyde en fonction de la microstructure des couches minces et donc
de leur orientation cristallographique en surface : (100) pour des couches épitaxiées et (111)
pour des couches polycristallines. Après avoir délimité les différentes contributions lors des
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tests de linéarité, nous pouvons relever les valeurs de la résistance de l’axe des réels sur les
diagrammes d’impédance (Z′) et représenter celle-ci en fonction du temps d’exposition des
systèmes à l’hydrogène. Les figures III.20 (a et b) regroupent les tendances ainsi obtenues.
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FIG. III.20. — Changement de résistance des systèmes comportant des couches minces de CeO2
(a) et de YDC (b) épitaxiées et polycristallines en fonction du temps d’exposition à 10% d’hydro-
gène à 430 ◦C. Les valeurs de résistance correspondent à celles prises sur l’axe des réels (Z′) aux
interceptions avec le demi-cercle à hautes fréquences.

Comme on peut le constater, la stabilisation de la valeur de la résistance est atteinte as-
sez rapidement pour tous les échantillons et correspond approximativement à une durée de
l’exposition sous hydrogène comprise entre 6 et 10 min. Afin de pouvoir mieux visualiser
la rapidité de la stabilisation des systèmes avec les couches de différentes orientations cris-
tallographiques, nous avons calculé la dérivée de la résistance par rapport aux temps, dont
la tendance est intégrée dans les graphes de la figure III.20. En les examinant, nous pou-
vons conclure que la vitesse de stabilisation sous hydrogène est supérieure pour les couches
épitaxiées de CeO2 et de YDC15, ce qui confirme les résultats précédemment obtenus au la-
boratoire d’accueil lors des travaux de Marizy et coll. [318] sur l’étude des couches minces
de cérine pure et de l’influence de leur orientation cristallographique en surface. En effet,
dans le cas de YDC aussi, nous attribuons la baisse de la résistance à la réduction de la
cérine et, par conséquent, à l’introduction de conductivité électronique au sein de la couche.
Soulignons que la conductivité du substrat (YSZ) n’augmente pas sous hydrogène, car YSZ
est un conducteur purement ionique dans une large gamme de pressions partielles d’oxy-
gène (les diagrammes d’Arrhenius pour YSZ dans les mêmes conditions expérimentales
sont présentés dans l’annexe D). Nous pouvons donc conclure que la surface d’une couche
YDC(100) est plus réactive vis-à-vis de l’hydrogène que la surface d’une couche polycris-
talline avec l’orientation (111).

Afin de pouvoir mettre en évidence l’influence du dopant (Y3+) sur la cinétique de
réduction des couches à base de CeO2 sous hydrogène, référons-nous à une autre repré-
sentation des diagrammes d’impédance (aussi appelée représentation de Bode) qui relie la
partie imaginaire (−Z′′) au logarithme de fréquence du signal appliqué. La figure III.21 re-
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groupe ces diagrammes pour les échantillons contenant les couches minces de cérine pure :
épitaxiée III.21 (a) et polycristalline III.21 (b) ; ainsi que les diagrammes obtenus avec les
couches minces de YDC15, épitaxiée III.21 (c) et polycristalline III.21 (d).
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FIG. III.21. — Évolution de la distribution des valeurs de la partie imaginaire de l’impédance en
fonction du logarithme de fréquence du signal appliqué à différents temps de l’exposition à 10%
d’hydrogène à 430 ◦C pour les systèmes étudiés : couches minces de CeO2 épitaxiée (a) et polycris-
talline (b) et de YDC15 épitaxiée (c) et polycristalline (d).

Nous pouvons tout d’abord constater que la valeur maximale de −Z′′ se trouve dans la
gamme des hautes fréquences (autour de la valeur de 1 ·105 Hz) pour tous les échantillons, et
est associée aux phénomènes de conduction ionique au sein du matériau. Ce pic se déplace
plus ou moins rapidement vers les plus hautes fréquences au fur et à mesure qu’augmente le
temps d’exposition du système à l’hydrogène (il arrive à se stabiliser au bout d’une heure),
ce qui a déjà été constaté par l’examen des diagrammes d’impédance dans le plan complexe.
Faisons également remarquer que le déplacement est nul pour l’échantillon ne contenant
pas de couche mince (YSZ(100)) (cf. annexe D). Ce fait renforce notre propos relatif à
l’introduction d’une partie de la conductivité électronique par la cérine réduite.

Nous pouvons également constater que la stabilisation du pic de −Z′′ est atteinte à des
fréquences proches, et plus rapidement dans le cas des couches épitaxiées : au bout de 6 min,
contrairement à des couches polycristallines pour lesquelles ce temps de stabilisation sous
des conditions réductrices est d’environ 20 min. La dispersion du pic selon l’axe des ima-
ginaires (−Z′′) à la même fréquence est aussi plus importante dans le cas des échantillons
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présentant une microstructure polycristalline, ce qui signifie que la cinétique de la réaction
de ces couches non orientées avec l’hydrogène est ralentie.

En comparant également la dispersion du maximum du pic de −Z′′ entre les couches
épitaxiées de cérine pure (III.21(a)) et de cérine dopée à l’yttrium (III.21(c)), nous pouvons
constater que cette dispersion est légèrement plus importante dans le cas de la cérine pure.
Ce fait pourrait nous amener à la conclusion selon laquelle l’augmentation de la concentra-
tion en lacunes d’oxygène par dopage en Y3+ augmente la réactivité de la couche orientée
YDC(100) en facilitant le transport ionique au sein de sa structure.

En dernier lieu, nous pouvons également constater une différence entre les valeurs des
fréquences correspondant aux maxima des valeurs de −Z′′ (elles sont reportées sur les gra-
phiques de la figure III.21). Ces valeurs sont supérieures pour les échantillons polycristallins
comparées à celles des monocristallins. Par exemple, pour un échantillon basé sur le sub-
strat polycristallin YSZ(poly) avec la couche YDC(poly), cette valeur est de 1,5 · 105 Hz,
tandis que pour un échantillon YSZ(100) / YDC(100), elle s’élève à 6,5 ·104 Hz. Normale-
ment, une fréquence de relaxation plus élevée implique une constante de temps de relaxation
plus basse, ce qui signifie que le phénomène lui répondant est plus rapide. Dans notre cas,
nous pouvons donc supposer que la concentration élevée des joints de grain dans les échan-
tillons polycristallins provoque une accélération des phénomènes de transport ionique par
leurs nombreuses interfaces, d’où les valeurs supérieures de fréquence observées pour les
échantillons polycristallins.

III.3.4 Analyses des profils ioniques des couches minces par ToF–SIMS

Afin d’étayer notre propos, nous présentons ici les résultats d’analyse par spectrométrie
de masse d’ions secondaires (ToF–SIMS, Time-of-Flight Secondary Ion Mass Spectrome-
try), qui nous a permis d’examiner la composition ionique en extrême surface ainsi qu’en
profondeur des couches élaborées par ALD après leur réduction sous hydrogène 3. La fi-
gure III.22 montre les résultats obtenus pour les couches de CeO2 (a, b) et de YDC15 (c, d)
déposées sur les substrats de YSZ monocristallin et polycristallin.

En examinant ces profils ioniques, nous pouvons tout d’abord remarquer pour les échan-
tillons de CeO2 (fig.III.22 (a) et (b)) la présence d’hydroxydes en extrême surface : il est
caractérisé par les ions OH– . Dans cette zone hydroxylée (indiquée I sur les figures), on
observe un signal intense pour l’ion CeO3H– . On conclut donc que l’ion CeO3H– est carac-
téristique de l’hydroxyde de cérium. L’hydroxyde de cérium est localisé en extrême surface
et peut être attribué au stockage de l’échantillon à l’air humide.

Lorsque l’on sonde plus profondément ces couches minces de cérine, on entre dans une
deuxième zone caractérisée par un signal intense de CeO3

– (zone II) qui s’étend jusqu’à
45 s et 32 s respectivement sur les échantillons de couches épitaxiée et polycristalline. En

3. Nous tenons à remercier Monsieur Antoine Seyeux ainsi que Madame Sandrine Zanna, ingénieurs de
recherche au sein de l’équipe Physico-Chimie des Surfaces du laboratoire d’accueil (IRCP), pour leur aide
précieuse et indispensable à la réalisation de cette partie de la présente étude.
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FIG. III.22. — Profils de concentrations ioniques obtenus par ToF–SIMS pour les couches minces
de CeO2 pur (a, b) et de YDC15 (c, d) déposées sur les substrats de YSZ monocristallin et poly-
cristallin après les mesures sous atmosphère d’hydrogène par spectroscopie d’impédance. La vitesse
de décapage est d’environ 0,1 nm/s. Ions caractéristiques : CeO3

– pour Ce3+ ; CeO– pour Ce4+ ; et
YO2

– pour Y3+.

sondant encore plus profondément, on observe que, à partir de 45 s pour la couche épi-
taxiée et 32 s pour la couche polycristalline, on entre dans une zone III où tous les signaux
atteignent un plateau d’intensité. Nous pouvons donc dire que cette troisième région cor-
respond au volume (bulk) de CeO2. Par conséquent, l’ion CeO– dont le signal atteint son
intensité maximale dans la troisième zone est caractéristique de l’oxyde de Ce4+ contenu
dans la couche mince. En nous intéressant désormais à la deuxième région, caractérisée par
le maximum d’intensité du signal de CeO3

– , nous pouvons déduire qu’elle ne correspond
majoritairement pas à un oxyde de Ce4+ (CeO2). La couche ayant été réduite sous hydro-
gène, on peut attribuer la région II sur les graphiques à un oxyde de Ce3+, soit Ce2O3. Il
est important de noter que bien que la zone II soit majoritairement constituée de Ce2O3, il
n’est pas possible, à partir de ces mesures, d’exclure la présence d’une faible quantité de
CeO2. Nous considérerons donc la position de cette interface entre les zones II et III comme
le critère déterminant afin d’identifier la profondeur maximale à laquelle le matériau a été

115



III.4. Conclusion Chapitre III

réduit par H2.
Ainsi, en comparant la position de cette interface pour les couches de CeO2, nous pou-

vons conclure que la réduction est plus profonde sur la couche épitaxiée, indiquant une
réactivité supérieure vis-à-vis de l’hydrogène par rapport au matériau polycristallin.

Sur les profils ioniques provenant des échantillons avec les couches de YDC15 orientée
(III.22(c)) et polycristalline (III.22(d)), nous pouvons également distinguer les trois zones
identifiées précédemment sur les couches de cérine non dopée, à savoir la couche d’hy-
droxyde en surface, puis la couche de cérine réduite (Ce2O3) et enfin, la couche de Ce4+

(CeO2). En s’intéressant désormais aux signaux contenant de l’yttrium, on remarque que la
zone I se caractérise par le signal intense de l’ion YO3

– , que l’on associe à des hydroxydes
d’yttrium en extrême surface. Dans les zones II et III, seul le signal du YO2

– est observé ;
il est attribué à la présence de Y3+. Le profil de ce dernier montre que la composition est
homogène en dopant (Y3+) dans l’épaisseur des couches de cérine substituée YDC15.

En examinant les positions de l’interface entre les zones II et III pour les échantillons
YDC15 épitaxié et polycristallin, nous pouvons remarquer, comme dans le cas précédent,
que cette interface est mise en évidence à des temps plus longs de décapage (vers la droite)
pour une couche monocristalline que pour une microstructure polycristalline (34 s contre
18 s respectivement). Cela vient conforter notre propos sur la réactivité plus importante vis-
à-vis de l’hydrogène des microstructures orientées et corrobore les résultats obtenus par
spectroscopie d’impédance.

Cependant, pour les couches minces contenant le dopant, la profondeur de réduction est
plus faible que pour celles de la cérine pure, et ce, indépendamment de leurs microstruc-
tures. Cela voudrait dire que le dopant (Y3+) stabilise dans une certaine mesure l’oxyde de
cérium contre la réduction plus profonde sous H2. Soulignons, par ailleurs, qu’il est difficile
à partir de ces analyses par ToF–SIMS d’émettre un avis sur la cinétique de réduction des
couches en fonction de leurs compositions chimiques, car il faudrait prendre en considéra-
tion des temps de réduction variés. Les pentes des signaux ioniques de la deuxième zone
dépendent essentiellement de la rugosité de la surface qui varie en fonction de la micro-
structure donnée.

III.4 Conclusion

Au cours de ce chapitre, nous avons démontré la faisabilité de la synthèse par ALD
de couches minces de microstructures différentes et de compositions chimiques variées,
en nous focalisant sur l’oxyde de cérium dopé à l’yttrium (YDC). Ces différentes micro-
structures ont fait l’objet d’études cristallographiques et structurales approfondies, essen-
tiellement au moyen de la diffraction des rayons X, mais également en recourant à la mi-
croscopie électronique (MEB et METHR). L’influence de l’architecture de ces matériaux
en couches minces (polycristallines ou texturées) sur leurs propriétés électrocatalytiques
et oxydo-réductrices a été éclaircie à la fin de cette étude par spectroscopie d’impédance
électrochimique sous atmosphère réductrice d’hydrogène.

116



Chapitre III. Couches minces à base de CeO2 dopé sous atmosphère réductrice

Concernant la partie de dépôt par ALD, nous avons optimisé les paramètres, ainsi que le
procédé pour le dépôt de l’oxyde de cérium dopé à l’yttrium en couches minces. La fenêtre
ALD pour le dépôt de ce composé a été fixée à 250 ◦C; les temps de pulse des précur-
seurs et de purge ont été optimisés. En outre, les températures des sources des précurseurs
Ce(tmhd)4 et Y(tmhd)3 ont été précisées par une étude séparée (TG–DSC), consistant en la
détermination des températures de leur sublimation dans des conditions proches de celles
maintenues à l’intérieur des sources ALD. Suivant le procédé établi, des couches minces de
différentes épaisseurs de YDC (Ce0,85Y0,15 O2 –δ) ont été déposées sur les substrats polycris-
tallin et monocristallin de YSZ en vue de leur caractérisation structurale et électrochimique.

Des études structurales et cristallographiques ont été essentiellement menées pour les
couches de YDC déposées sur le substrat YSZ orienté. Des couches d’une épaisseur im-
portante, de l’ordre de 100 nm, ont été choisies. Aussi, en utilisant le substrat approprié, la
possibilité du dépôt par ALD d’une couche de YDC présentant un degré de texturation très
élevé et étant en relation épitaxiale avec ce substrat a été rigoureusement démontrée.

La diffraction des rayons X dans sa configuration conventionnelle a été complétée par
celle dans le plan (in-plane), permettant ainsi de mettre en évidence la relation d’épitaxie de
la couche de YDC (15 %at. en Y3+) de 100 nm, qui est la suivante : (100)YDC ‖ (100)YSZ
et [001]YDC ‖ [001]YSZ. L’analyse des figures de pôles obtenues dans la même confi-
guration in-plane a permis de mettre en évidence un fort degré de texturation, ainsi que
la remarquable qualité cristallographique de cette couche de YDC déposée sur le substrat
orienté à 250 ◦C sans aucun traitement thermique postérieur.

La microstructure de la couche ainsi élaborée a été précisée en recourant à la micro-
scopie électronique en transmission à haute résolution. La remarquable qualité cristallo-
graphique de la couche YDC15 a été constatée, et sa structure colonnaire a été mise en
évidence : celle-ci est constituée de grains fins, avec une légère désorientation cristallogra-
phique suivant l’axe [100] perpendiculaire à la surface. Ce type de microstructure donne lieu
à une faible rugosité en surface et se caractérise généralement par un début de croissance
ALD en mode Volmer-Weber par îlots et des vitesses lentes.

Le comportement des couches minces de YDC épitaxiées et polycristallines sous atmo-
sphère réductrice d’hydrogène a été étudié par spectroscopie d’impédance en comparaison
avec des couches de cérine pure (également épitaxiées ou polycristallines). Concernant la
réactivité des couches minces de YDC, il a été montré que la couche présentant une orienta-
tion cristallographique (100) en surface est plus réactive vis-à-vis de l’hydrogène, comparée
à la couche polycristalline et présentant donc une orientation (111). Ces résultats confirment
les conclusions antérieures du laboratoire d’accueil sur le rôle de l’orientation cristallogra-
phique de la cérine vis-à-vis de sa réactivité avec l’hydrogène.

La cinétique du processus de réduction a pu être mise en évidence en recourant à diffé-
rentes représentations des diagrammes d’impédance.

Par ailleurs, il a été démontré que le dopage à l’yttrium de l’oxyde de cérium permet
d’améliorer les propriétés du transport ionique au sein de sa structure, en contribuant égale-
ment à l’augmentation de la cinétique de réduction par H2.

Ces résultats sont cohérents avec ceux des analyses des profils ioniques des couches,
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obtenus ex situ par ToF–SIMS. Cette analyse a montré que la réduction des couches minces
de CeO2 et de YDC15 sous hydrogène est plus intense et profonde pour une structure forte-
ment texturée (couches épitaxiées avec l’orientation (100) de surface) que pour les couches
polycristallines. Bien qu’il soit difficile d’évaluer la cinétique de réduction en fonction de
la composition chimique des couches analysées, l’yttrium semble stabiliser la cérine contre
une réduction plus poussée.
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IV.1. Travaux antérieurs au sein du laboratoire d’accueil Chapitre IV

Introduction

Le présent chapitre porte sur l’étude de l’électrolyte composite SDC–(LiNaK)2CO3, qui
comporte deux phases : oxyde (SDC pour oxyde de cérium dopé au samarium) et carbonate
((LiNaK)2CO3 pour le mélange eutectique). Comme cela a été mentionné précédemment,
l’électrolyte dans les piles à combustible, et plus précisément sa composition, peut égale-
ment être considéré comme un des leviers de l’abaissement de la température de fonction-
nement des piles à combustible à oxyde solide. En particulier, afin de remédier aux pertes
de nature ohmique supplémentaires, qui croissent d’autant plus que la température de fonc-
tionnement est plus basse, il suffirait de remplacer l’électrolyte communément admis à ce
jour pour les SOFC, YSZ (oxyde de zirconium stabilisé à l’yttrium généralement à 8 %mol.
en Y2O3), par des compositions possédant une meilleure conductivité à une température
donnée.

À cet égard, les électrolytes de type composite ont attiré l’attention des chercheurs en
raison de performances électriques avantageuses comparées à celles des électrolytes tout
solide. Depuis leurs premières mentions dans la littérature [186], le nombre de travaux sur
cette famille d’électrolyte, associant la phase oxyde à celle de carbonates des métaux alca-
lins, n’a cessé d’augmenter, et grâce aux efforts de nombreuses équipes de recherche inter-
nationales, nous pouvons à ce jour considérer ces électrolytes comme une vraie alternative
aux électrolytes conventionnels (comme YSZ) des SOFC. Par exemple, un des premiers
électrolytes étudiés de ce type associant la cérine dopée au samarium et le mélange eu-
tectique Li2CO3–Na2CO3 présente une conductivité de 0,1 S/cm à 600 ◦C, soit à 400 ◦C
de moins que YSZ. Ainsi, grâce à leurs remarquables performances électriques, ces électro-
lytes ouvrent une nouvelle voie de développement pour les piles à combustible fonctionnant
à des températures intermédiaires (IT-SOFC), soit entre 500 et 700 ◦C.

L’équipe d’accueil a grandement contribué à l’étude de ces nouveaux électrolytes de
type composite dès le début, en y apportant entre autres son expertise dans le domaine des
sels fondus. C’est pourquoi nous avons décidé d’ouvrir ce chapitre par un court aperçu des
travaux antérieurs menés par l’équipe d’accueil, dont découle une section portant sur le
choix du matériau et les objectifs de la présente étude. Suivra la présentation des princi-
paux résultats qui mettront en rapport les performances électriques et la stabilité du système
SDC–(LiNaK)2CO3 sous différentes atmosphères à des analyses thermiques, ainsi qu’à des
analyses structurales ex situ.

IV.1 Travaux antérieurs au sein du laboratoire d’accueil

Trois thèses préparées au sein de l’équipe I2E résument les travaux du groupe sur les
électrolytes composites oxydes–carbonates : [127,348,349]. Au cours des travaux de M. Be-
namira [216, 261, 348] sur les composites à base de Ce0,9Gd0,1O1,95 (noté GDC) associé à
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deux mélanges de carbonates de systèmes différents (Li2CO3–Na2CO3 et Li2CO3–K2CO3),
des efforts considérables ont été déployés tout d’abord pour mieux comprendre le comporte-
ment thermique de ces électrolytes composites, depuis les différentes étapes de leur synthèse
jusqu’au cyclage thermique sous atmosphères anodique et cathodique séparément ou lors
du fonctionnement en mode pile ; les performances électrochimiques des matériaux ont été
étudiées par spectroscopie d’impédance.

La discontinuité des valeurs de conductivité sur les diagrammes d’Arrhenius propre aux
composites, jusqu’à lors peu explicitée dans la littérature, a été mise en évidence, permet-
tant de souligner la conductivité dominante de la phase carbonate au-dessus de son point de
fusion. Enfin, il faut remarquer l’apport de ces travaux dans la compréhension des méca-
nismes de conduction mis en jeu au sein des composites oxydes–carbonates. L’évaluation de
la conductivité sous différentes atmosphères a permis de confirmer le rôle négatif de l’eau
sur la conductivité du composite GDC–(LiK)2CO3. L’influence du gaz cathodique, conte-
nant 10% de CO2, sur le comportement électrique du composite s’est avérée peu importante,
et, d’après Benamira et coll., cela est dû à la modération du processus de décarbonatation
du matériau en raison d’une pression partielle déjà élevée de CO2 et, donc, de la stabilité
chimique de la phase carbonate. En revanche, sous atmosphère réductrice contenant 20%
de CO2 sous hydrogène, il a été démontré que la discontinuité (« saut ») sur les diagrammes
d’Arrhenius est déplacée vers des températures plus basses que dans le cas des atmosphères
contenant de l’air ou du CO2 dans l’air. Cela a permis aux auteurs de proposer une hypo-
thèse importante, qui consiste en la formation des hydroxydes OH– contribuant, d’une part,
à l’abaissement de la température de fusion de l’eutectique, et, d’autre part, à l’amélioration
de la conductivité totale ionique du composite.

Par ailleurs, une bonne stabilité des composites étudiés a été révélée lors d’un cyclage
thermique sous air sec ou humidifié. Il est à noter ici que l’approche employant le cyclage
thermique a été entreprise pour la première fois, et même si elle présente certaines diffi-
cultés, essentiellement liées au maintien de la stabilité du système de mesure et à la durée
importante des tests nécessaires à la réalisation de mesures précises, elle peut fournir des
informations cruciales sur d’éventuels changements du comportement des électrolytes pou-
vant apparaître durant leur fonctionnement au sein des dispositifs complets.

Enfin, un test de vieillissement a également été réalisé pour le composite GDC–(Li2CO3–
K2CO3 : 72,7–27,3 %mol.) (70–30 %mass.), montrant une relativement bonne stabilité à
600 ◦C sous air pendant 6000 h, durant lesquelles la conductivité a légèrement baissé de
9 ·10−2 à 7 ·10−2 S/cm.

L’approche recourant au cyclage thermique a été poursuivie dans les travaux de B.
Medina-Lott [349], dont une partie concernait également l’électrolyte composite GDC–
(LiK)2CO3 ((LiK)2CO3 pour l’eutectique Li2CO3–K2CO3 : (62–38) %mol.). Cet électro-
lyte a été étudié en vue d’élucider son comportement électrique d’abord sous plusieurs
atmosphères réductrices, contenant des taux variés en hydrogène mélangé à l’azote, puis en
présence simultanée de l’eau.

Deux éléments principaux découlant de ces travaux méritent être soulignés. Tout d’abord,
la stabilité de cet électrolyte composite sous air en termes de conductivité a pu être confir-
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mée. Par ailleurs, sous atmosphères hydrogénées, les auteurs ont supposé une transforma-
tion progressive des carbonates et l’apparition des ions hydroxyde. En outre, les auteurs ont
démontré que ces modifications s’avèrent plus importantes en présence d’eau dans l’atmo-
sphère environnante.

Enfin, la réduction partielle de la cérine dopée (GDC) a été supposée responsable de
l’augmentation de la conductivité totale des composites à haute température en présence
d’hydrogène.

Une autre partie du mémoire B. Medina-Lott et coll. qui mérite d’être mentionnée ici
concerne l’étude de l’influence des additifs — cations des métaux alcalins Li+, Rb+, Cs+ ou
encore La3+ — sur la conductivité des électrolytes composites sous air.

Comme l’ont remarqué Benamira et coll. [216, 261], des « sauts » de conductivité sur
les diagrammes d’Arrhenius dans le cas des composites pourraient être dus à la création
d’une zone de conduction super-ionique au voisinage de l’interface des deux phases, qui se
caractérise, selon la littérature, par une conduction protonique (O2 – /H+) [230, 231, 350].
Pour mieux appréhender les phénomènes interfaciaux dans ce type de matériaux, une ap-
proche combinée consistant en calculs quantiques par théorie de la fonctionnelle de la den-
sité (DFT, Density Functional Theory) et par dynamique moléculaire, couplés à des investi-
gations expérimentales sur des électrolytes composites contenant différentes phases oxydes
et carbonates, a été entreprise dans les travaux de C. Ricca [296–298, 300, 301].

Ces calculs théoriques ont permis de construire puis d’évaluer la réactivité des inter-
faces YSZ–LiKCO3 et TiO2–LiKCO3 en termes d’énergie d’adhésion et, par conséquent,
l’intensité des phénomènes d’interaction entre les phases. Cette intensité a été par la suite
corroborée par la mise en évidence expérimentale des propriétés électriques ou structurales
de ces électrolytes.

En résumé, C. Ricca et coll. [298,301] ont pu démontrer que la conductivité de la phase
carbonate influe directement sur celle de l’électrolyte composite. Quant à la deuxième phase
— oxyde —, sa contribution dans la conductivité totale du composite ne saurait être inter-
prétée de manière unilatérale (par ex., le composite basé en CeO2 présente une conducti-
vité ionique supérieure à celui contenant du GDC, tandis que ce dernier, isolé, est meilleur
conducteur que la cérine pure) et suggère le rôle primordial de l’interface oxyde–carbonate
dans les mécanismes de conduction.

Quant à la stabilité des électrolytes comportant YSZ ou TiO2 comme phase oxyde,
elle s’est révélée totalement inacceptable en vue de leur application dans les SOFC. En
effet, ces matériaux perdent drastiquement en conductivité aux températures supérieures
au point de fusion des eutectiques associés, ce qui indique une forte réactivité chimique
à l’interface, surtout sous des atmosphères réductrices contenant de l’hydrogène. Ainsi,
la formation des zirconates a été démontrée pour les deux électrolytes YSZ–LiNaCO3 et
YSZ–LiKCO3 aux environs de 550 ◦C; elle est renforcée en présence de H2 et engendre
une perte importante en conductivité. Quant au composite TiO2–LiKCO3, la formation des
phases titanates isolantes a été révélée dès la fin de la synthèse et s’est vue considérablement
intensifiée par la réduction de TiO2 sous hydrogène, rendant l’électrolyte beaucoup mois
performant également en termes de conductivité. Ces pertes se manifestent très rapidement :
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les matériaux d’électrolytes se modifient au cours du premier cycle, soit en montée, soit en
descente de température.

IV.2 Choix de la composition et objectifs de l’étude

Dans le cadre du présent travail, nous avons arrêté notre choix sur le composite asso-
ciant les deux phases suivantes : Ce0,8Sm0,2O1,9 (noté SDC) pour l’oxyde et le mélange
eutectique Li2CO3–Na2CO3–K2CO3 (noté (LiNaK)2CO3 ou LiNaK) pour la phase carbo-
nate. La composition de ce dernier, ainsi que le diagramme de phase, ont été présentés dans
le chapitre I (cf. p. 31). Ce choix a été guidé par plusieurs facteurs. Tout d’abord, la cérine
dopée au samarium ou gadolinium a fait l’objet de nombreux travaux visant l’amélioration
de la conductivité des électrolytes pour des SOFC en vue de l’abaissement de la température
de fonctionnement [77, 351–353]. En effet, pour Ce0,8Sm0,2O1,9, la valeur de conductivité
0,1 S/cm est atteinte à 800 ◦C, ce qui représente une différence de 200 ◦C par rapport à
l’électrolyte conventionnel YSZ pour lequel la même valeur est mesurée à 1000 ◦C (cf. fig.
IV.1) [354, 355].

Quant au choix de la phase carbonate, l’eutectique (LiNaK)2CO3 a été retenu en raison
d’une température de fusion (397 ◦C) plus basse que pour celle des eutectiques binaires de
carbonates déjà étudiés. Comme indiqué sur la figure IV.1, dans le cas des électrolytes com-
posites à base de GDC, une même conductivité de 0,1 S/cm est mesurée pour des tempéra-
tures plus basses dans le cas du ternaire (400 ◦C) que pour le binaire (LiNa)2CO3 (500 ◦C).

À la suite des travaux antérieurs du laboratoire d’accueil sur les électrolytes compo-
sites, nous allons poursuivre ces études, en gardant la même démarche et en l’appliquant
au système SDC–LiNaK. Afin de mieux comprendre les mécanismes de conduction mis
en jeu, des investigations sur le comportement électrique de l’électrolyte sous atmosphères
réductrices et oxydantes, associées aux analyses structurales ex situ par DRX, seront réali-
sées. Premièrement, le comportement de SDC–LiNaK sous des atmosphères réductrices en
fonction du taux d’hydrogène sera analysé. Puis, l’influence de H2O sera mise en évidence.
Enfin, la même démarche sera appliquée pour l’étude des propriétés de l’électrolyte sous at-
mosphères réductrices ou oxydantes contenant, entre autres, du CO2. Dans le premier et le
dernier cas, les résultats issus de l’analyse par calorimétrie différentielle à balayage (DSC)
du composite sous les mêmes atmosphères seront discutés.
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FIG. IV.1. — Conductivité ionique totale de certains oxydes de cérium dopés et des électrolytes
composites GDC–carbonates sous air [354, 355].

IV.3 Caractérisations physico-chimiques de l’électrolyte compo-
site SDC–(LiNaK)2CO3 synthétisé

IV.3.1 Caractérisation structurale par DRX

L’électrolyte composite a été synthétisé suivant la procédure précédemment décrite (cf.
II.2, p. 56). Les diffractogrammes X du composite ainsi que les deux phases oxyde et car-
bonates sont reportés sur la figure IV.2. Alors que la phase cristalline cubique, appartenant
au groupe d’espace Fm3m (225) et attribuée à l’oxyde de cérium, a pu être indexée sans dif-
ficulté, ce n’est pas le cas de la phase carbonate associée. En effet, ses maxima d’intensité
ne peuvent pas être distingués du bruit de fond. Mise à part la préparation conventionnelle
de l’échantillon sous forme de poudre, l’explication de l’obtention de ce très faible rapport
signal / bruit proviendrait d’un temps de comptage insuffisant (d’environ 4 s/pas).

Il s’est également avéré au cours des expériences que les phases minoritaires des car-
bonates deviennent plus visibles sur les diffractogrammes (toutes les conditions d’enregis-
trement étant par ailleurs identiques) si l’échantillon est installé directement sous forme
de pastille, sans broyage préalable, comme cela est exigé par la méthode des poudres. À
cela, nous voyons deux explications possibles. Premièrement, le coefficient d’absorption
des rayons X de la phase oxyde est beaucoup plus important que celui de la phase consti-
tuée des éléments plus légers ; cela peut provoquer l’atténuation de l’intensité du faisceau
incident sur les cristallites de l’oxyde (phase majoritaire) avant qu’il n’atteigne la phase
carbonate et, par conséquent, diminuer l’intensité émise du faisceau diffracté. Par ailleurs,
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FIG. IV.2. — Diffractogrammes de Ce0,8Sm0,2O1,9 (SDC20), de l’eutectique Li2CO3–Na2CO3–
K2CO3 : (43,5–31,5–25) %mol. (LiNaK) et du composite SDC–LiNaK : (30–70) %mass. L’antica-
thode en Cu : λKα1 = 1,54053 Å. Les diffractogrammes ont été collectés avec un pas de 0,0390 ◦(2θ),
et 4,4 s/pas en mode continu.

surtout pour des échantillons caractérisés ex situ après des tests électrochimiques, dont les
deux faces d’une pastille sont recouvertes d’or (électrodes), les modifications sont suppo-
sées avoir lieu à l’interface électrode–électrolyte, donc au voisinage de sa surface, d’où une
concentration des espèces plus importante.

Néanmoins, en adoptant cette configuration pour la réalisation des analyses par DRX,
nous avons systématiquement veillé à la planéité de la surface des échantillons, ainsi qu’à
l’absence de résidus du matériau d’électrode utilisé, en polissant manuellement et à sec sur
papier SiC 800.

Afin de pouvoir améliorer le rapport signal / bruit, le temps de comptage a été augmenté
à 15 s/pas en maintenant le même pas, mais en utilisant un diffractomètre D8 Endeavor
(BRUKER) équipé d’anticathode en Co (cf. tableau II.2, p. 59). Le diffractogramme exploi-
table, provenant du composite synthétisé, est représenté sur la figure IV.19, p.159. Nous rele-
vons toujours la présence de la phase cubique attribuée à SDC avec laquelle d’autres phases
ont pu être indexées. Tout d’abord, en accord avec des résultats d’Asghar et coll. [260],
(LiNa)2CO3 et (LiK)2CO3 sont présents dans l’échantillon issu de la synthèse ; selon ces
travaux, l’eutectique ternaire en est composé. Néanmoins, nous avons pu détecter (avec
moins de certitude, en raison des nombreuses superpositions des maxima d’intensité, ainsi
que des intensités relativement faibles) la présence simultanée de Na2CO3, Li2CO3 et de
K2CO3. L’oxalate de sodium Na2C2O4 a aussi pu être détecté dans l’électrolyte synthé-
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(a) Aspect morphologique. Image à par-
tir des électrons secondaires.

(b) Répartition des phases. Signal pro-
venant des électrons rétrodiffusés.

FIG. IV.3. — Micrographies de l’échantillon d’électrolyte composite SDC–LiNaK (70 %mass.
SDC20 et 30 %mass. de (Li2CO3 – Na2CO3 – K2CO3 : 43,5–31,5–25 %mol.)) synthétisé, recuit sous
air à 600 ◦C pendant une heure.

tisé. En effet, l’ion oxalate peut se former lors de la synthèse du matériau composite selon
l’équation (IV.3.1). Le monoxyde de carbone peut provenir de la phase oxyde (SDC) dont
la surface contient en permanence une certaine quantité, en s’en désorbant à haute tempéra-
ture.

CO+CO3
2− C2O4

2− (IV.3.1)

IV.3.2 Caractérisation microstructurale par microscopie électronique à ba-
layage (MEB)

L’échantillon synthétisé a été préparé pour des observations par microscopie électro-
nique à balayage (MEB), comme décrit dans la section II.3.2.1, p. 64 ; le même protocole
a été appliqué par la suite à l’ensemble des composites analysés. Afin de révéler son as-
pect morphologique, nous avons employé la détection en électrons secondaires, tandis que
pour mieux distinguer les phases présentes, nous avons recouru à l’observation en électrons
rétrodiffusés permettant de visualiser leur contraste chimique.

La figure IV.3 montre les micrographies de l’échantillon d’électrolyte composite issu
de la synthèse, recuit à 600 ◦C sous air pendant une heure. Les phases oxyde et carbonates
présentes simultanément peuvent être clairement distinguées grâce aux différences pronon-
cées de leurs morphologies : des particules d’oxyde de cérium dopé (SDC) gardent leur
morphologie granulaire avec une distribution autour de 50–100 nm, tandis que l’eutectique
(LiNaK)2CO3 se présente comme fondu et recristallisé sous forme d’îlots. À première vue,
après le frittage de la pastille d’électrolyte, sa distribution semble être hétérogène ; elle sert
d’élément de cohésion des particules d’oxyde, assurant ainsi une bonne compacité du com-
posite synthétisé. Par ailleurs, l’absence de microporosité à l’intérieur de l’échantillon est
un facteur positif quant au rôle de l’électrolyte dans les piles à combustible (séparation des
atmosphères réductrice et oxydante).
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Nous pouvons ainsi conclure que l’optimisation de la composition du matériau d’élec-
trolyte en termes de teneurs massiques des deux phases, de paramètres de compactage des
pastilles ainsi que de ceux du traitement thermique, menée au laboratoire lors de travaux
antérieurs [348, 349], ont conduit à l’élaboration d’un protocole de synthèse d’électrolytes
composites bien établi.

IV.3.3 Analyse thermogravimétrique couplée à la DSC

La poudre de composite a également été analysée par thermogravimétrie (ATG) couplée
à la calorimétrie différentielle à balayage (DSC) sous atmosphère neutre (Ar). Cette analyse
a plusieurs objectifs. Tout d’abord, il a été nécessaire de confirmer l’exactitude des propor-
tions molaires des carbonates de Li, Na et de K constituant le mélange eutectique utilisé
pour la synthèse. Par ailleurs, afin de constituer une référence pour les études suivantes, la
poudre de composite a été analysée sous la même atmosphère neutre d’argon, afin de s’af-
franchir de tout risque de réactivité chimique avec l’atmosphère gazeuse et de ne considérer
dans ces conditions que les transformations de phases (fusion et recristallisation).

Comme nous le montre la figure IV.4a, seuls deux pics nets sont présents : un pic endo-
thermique, correspondant à la fusion de l’eutectique, et un autre exothermique reflétant sa
recristallisation. Les températures ont été relevées à l’intersection de la tangente à l’amor-
cement du pic dans le sens du balayage avec la ligne de base du signal de flux thermique
( tonset) : le principe d’une telle construction géométrique est montré sur la figure IV.4b. La
température de fusion du mélange eutectique (LiNaK)2CO3 ainsi déterminée est de 400 ◦C,
et se trouve en parfait accord avec le diagramme de phase de ce système ternaire (cf. fig.
I.15) et la littérature [356] ; sa température de recristallisation est légérement inférieure : elle
a été relevée à 393 ◦C. Quant au composite (cf. fig. IV.4b), sa température de fusion dans
les mêmes conditions a été relevée à 387 ◦C, et celle de recristallisation à 385 ◦C. Ce phéno-
mène d’abaissement de la température de fusion des carbonates a déjà été rapporté dans la
littérature pour les composites contenants SDC et des eutectiques binaires : (LiK)2CO3 ou
(LiNa)2CO3 [249,357,358], ainsi que des carbonates de Li+ et de K+ isolés coexistant avec
des phases γ– LiAlO2 ou MgO [359]. Selon les auteurs de ces travaux, il existe une forte
interaction entre les deux phases (oxyde et carbonate), impliquant la configuration de l’inter-
face même. Cela a notamment été démontré par spectroscopie infrarouge dans les travaux de
Hou et coll. [357]. Visiblement, cet abaissement de la température de fusion des carbonates
est indépendant de la nature chimique de la phase oxyde constituant aussi le composite,
mais dépend, en revanche, de la microstructure du matériau, de son traitement thermique
lors de la synthèse, ainsi que de la teneur en phase carbonate (les températures de fusion de
carbonates sont d’autant plus basses que la teneur en carbonates diminue [249]). Ce phé-
nomène, également observé pour le système contenant l’eutectique ternaire (LiNaK)2CO3,
fait objet du présent chapitre. Nous pouvons également supposer que la phase secondaire
d’oxyde au sein du composite peut être considérée comme une impureté, diminuant la tem-
pérature de fusion de l’eutectique pur de même qu’une impureté abaisse la température de
fusion d’une solution solide, en induisant une variation du potentiel chimique.
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(a) Mélange eutectique Li2CO3 – Na2CO3 – K2CO3 (43,5–31,5–
25) %mol. sous atmosphère d’argon sec.
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(b) Poudre de composite SDC–LiNaK sous atmosphère d’argon sec.

FIG. IV.4. — Résultats des analyses par calorimétrie différentielle à balayage (DSC) du mélange
eutectique (LiNaK)2CO3 (a) et du composite SDC–LiNaK (b) sous atmosphère d’argon sec. Les
vitesses de montée et de descente en température sont de 2 ◦/min. En rouge est représentée une
construction géométrique explicitant le relevé des températures des transition de phases ( tonset).
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Lors de ce cycle thermique sous Ar, la valeur de la variation de masse a été estimée
inférieure à 0,03 % pour une masse donnée de poudre analysée, ce qui est conforme à la
littérature (cf. [356]). Il a par conséquent été beaucoup plus difficile de l’extraire avec exac-
titude en lui soustrayant le signal du blanc (enregistré dans les mêmes conditions mais avec
les deux creusets vides). C’est pourquoi nous ne représenterons pas par la suite la courbe
TG des graphes, nous appuyant au cours de la discussion uniquement sur le signal de la
DSC.

IV.4 Caractérisations électriques par spectroscopie d’impédance

IV.4.1 Rôle de la température

Les performances électriques des électrolytes composites ont été mises en évidence par
spectroscopie d’impédance dans la configuration symétrique avec des électrodes d’or (laque
recuite à 600 ◦C) : Au|SDC–LiNaK|Au. L’amplitude de la tension périodique appliquée a
été fixée à 100 mV afin de respecter la linéarité du système. Par ailleurs, le test de linéa-
rité nous a permis de séparer la réponse des électrodes de celle de l’électrolyte suivant la
gamme de fréquences, exactement comme dans le cas de mesures sur les couches minces
(cf. section III.3, fig. III.18, p.110). Le balayage en fréquence entre 1 MHz et 0,01 Hz a été
systématiquement maintenu à 11 points de mesure par décade.

La figure IV.5 explicite le rôle de la température sur la résistance totale de l’électrolyte :
plus la température est élevée, plus la résistance de l’électrolyte est faible, sa valeur étant
relevée sur l’axe des réels Z′ du plan complexe. À partir de la température de fusion de
l’eutectique carbonate (397 ◦C), l’électrolyte composite devient à tel point conducteur que
nous n’observons que la réponse de l’électrode. La réponse provenant de l’électrolyte, dans
ce cas, correspond à la résistance pure suivant l’axe des réels (Z′). En outre, la partie des
diagrammes correspondant aux valeurs négatives de la partie imaginaire (axe −Z′′) traduit
l’inductance des différentes bornes et des câbles électriques.

Ainsi, nous pouvons établir une dépendance de la conductivité du matériau en fonction
de la température, en remontant à ces valeurs par l’équation (II.5.2) (configuration symé-
trique). La loi d’Arrhenius (IV.4.1) relie l’énergie d’activation de conduction au sein d’un
matériau (par un mécanisme donné) à la température :

σ = σ0e

−Ea

kBT (IV.4.1)

avec σ , la conductivité, S ; σ0, le facteur préexponentiel dépendant de la concentration des
porteurs de charge et de la distance effective du saut activé ; Ea, l’énergie d’activation de
conduction, eV; kB = 1,380650 · 10−23, la constante de Bolzmann, J/K; T , la température
thermodynamique, K. Cette dépendance est traditionnellement représentée dans les coor-
données d’Arrhenius (logarithme de la conductivité en fonction de l’inverse de la tempéra-
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FIG. IV.5. — Diagrammes d’impédance représentés sur le plan complexe de Nyquist enregistrés à
différentes températures en configuration symétrique pour le système Au|SDC–LiNaK|Au. L’ampli-
tude de signal est V0 =100 mV. Les chiffres représentent le logarithme décimal de la fréquence du
signal.

ture) par une droite dont la pente inclut la valeur de l’énergie d’activation (IV.4.2) :

logσ =
−Ea

2,303kBT
+ logσ0 (IV.4.2)

La conductivité totale de l’électrolyte composite SDC–LiNaK sous atmosphère d’azote
pour deux cycles de montée et de descente en température est représentée en coordonnées
d’Arrhenius sur la figure IV.6. L’évolution de la conductivité avec la température du com-
posite a une allure particulière propre à ce type de matériaux. Elle augmente progressive-
ment avec la température, suivant la loi linéaire (IV.4.1), puis commence à croître de façon
brusque autour de 360 ◦C pour retrouver de nouveau une dépendance linéaire après 400 ◦C
environ, donc au-delà de la température de fusion de l’eutectique ternaire (LiNaK)2CO3.
Les valeurs moyennes de l’énergie d’activation déduites des tronçons linéaires à basse et
haute température se situent, respectivement, autour de 2 et 0,3 eV. Notons ici que dans
la région de transition, la température d’amorcement ne peut être définie qu’approxima-
tivement par l’extrapolation des droites à leurs points d’inflexion, comme indiqué sur le
diagramme de la figure IV.6. Sous atmosphère d’azote neutre, les valeurs des températures
de transition, ainsi que celles des énergies d’activation, ne présentent aucune variation lors
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FIG. IV.6. — Diagramme d’Arrhenius du composite SDC–LiNaK au cours de deux cycles ther-
miques sous atmosphère d’azote sec.

des deux cycles thermiques effectués. Le matériau d’électrolyte composite demeure alors
thermiquement stable sous azote jusqu’à 600 ◦C, et une valeur de conductivité de 0,1 S/cm
est déjà atteinte à 470 ◦C.

IV.4.2 Étude du comportement électrique sous air

La conductivité de l’électrolyte composite a été ensuite mesurée sous air, suivant éga-
lement les deux cycles de montée et de descente en température, dont les résultats sont
représentés sur la figure IV.7. La conductivité varie de 10−6 à 0,16 S/cm dans une plage
de températures allant de 250 à 600 ◦C, et ses valeurs à des températures supérieures au
point de fusion de l’eutectique sont de 10 à 100 fois plus élevées que pour la cérine sama-
riée (SDC) seule (cf. la fig. IV.1). Les valeurs de conductivité relevées à 450 et 550 ◦C sont
respectivement de 0,08 et 0,13 S/cm, et sont supérieures à celles mentionnées dans la litté-
rature [249, 259] pour la même composition de l’électrolyte composite. Cependant, Asghar
et coll. [260] ont récemment obtenu des conductivités bien supérieures (0,4 S/cm à 550 ◦C),
avec la cérine dopée à 15 %at. en Sm et le même mélange eutectique des carbonates. Une
telle différence de valeurs peut être attribuée à la méthode de préparation particulière de
leur matériau d’électrolyte. Remarquons ici qu’une conductivité de 0,1 S/cm, répondant
aux exigences relatives à l’utilisation des électrolytes dans les SOFC, est atteinte dans notre
cas à 475 ◦C.

Tout comme ces auteurs [249, 259, 260], nous pouvons aussi distinguer sur nos dia-
grammes trois régions en fonction des plages de température (cf. fig. IV.7). La première à
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FIG. IV.7. — Diagramme d’Arrhenius du composite SDC–LiNaK au cours de deux cycles ther-
miques sous air sec.

basse température, linéaire, se caractérise par une conductivité inférieure à celle de SDC20
isolé, ce qui est très certainement dû à sa discontinuité au sein du composite. Ce fait a déjà
été expliqué dans les travaux précédents par un blocage des chemins de conduction par les
carbonates non fondus à cette température. Il s’agit là d’une propriété intrinsèque aux élec-
trolytes composites, et cette différence en conductivité avant la température de fusion est
d’autant plus prononcée que la teneur massique en carbonates est plus élevée [249]. Par
ailleurs, la valeur de l’énergie d’activation déduite de ce premier tronçon des diagrammes
d’Arrhenius se situe autour de 1 eV. Elle est supérieure à celle de la SDC20 (0,84 eV, [355])
et inférieure à celle de (LiNaK)2CO3 — définie par [360] comme étant de 2,4 eV entre 250
et 300 ◦C — , ce qui signifierait que la conduction, visiblement mixte, est tout de même
majoritairement assurée par le mécanisme lacunaire de la cérine dopée au samarium dans
cette plage de températures en raison d’une teneur massique plus importante.

Le début de la deuxième région se caractérise par une augmentation abrupte de la
conductivité : 60 ◦C avant le point de fusion de l’eutectique. L’apparition de cette région
de conduction — souvent appelée superionique — , est attribuée selon Maier et coll. [231]
au rôle de l’interface entre les deux phases conductrices présentes, où la concentration des
défauts cationiques (V••O ) est beaucoup plus importante que dans le volume. Ce phénomène
est de plus en plus prononcé à mesure que la température monte, avant d’arriver à la fusion
de l’eutectique carbonate lui-même, conduisant dans une certaine mesure à l’effet de perco-
lation en conductivité à condition, selon certains auteurs [59, 262], que la phase carbonate
soit continue au sein du matériau, de façon à assurer des chemins de conduction continus.
Cette continuité est atteinte à partir du moment où sa teneur massique dans le composite se
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situe entre 30 et 35 %mass.
Il semble que l’interface oxyde–carbonate commence à jouer un rôle important dans le

processus de conduction au sein des électrolytes composites à partir d’une certaine tempé-
rature. Un modèle expliquant son rôle a été adopté par un grand nombre d’auteurs [193,
195, 249, 290] ; il consiste en une migration des ions de H+ ou HCO3

– à l’interface oxyde
solide–carbonate. De toute évidence, l’absence d’hydrogène sous une forme quelconque
dans l’atmosphère de l’air sec exclut la manifestation de ce mécanisme, et la conduction
au sein du matériau sous une telle atmosphère n’est assurée que par des ions propres à
chacune des phases constitutives. En revanche, les ions CO3

2 – deviennent de plus en plus
mobiles avec la croissance de la température, ce par quoi nous expliquons l’exaltation de la
conductivité sous air sec dans cette plage de températures intermédiaires.

La troisième région se distingue à partir du point de fusion de la phase carbonate, es-
timé à 397 ◦C selon le point d’inflexion sur les diagrammes d’Arrhenius. C’est à partir de
cette température que nous pouvons considérer que la conduction est assurée par les espèces
suivantes (qui constituent les deux phases du matériau composite) : Li+, Na+, K+, CO3

2 –

et O2 – . Comme nous l’avons évoqué, la conductivité du composite SDC–LiNaK est de 10
à 100 fois supérieure à celle du SDC seul dans cette région, et est apparemment dominée
par des ions de la phase carbonate fondue. Il a été démontré par Benamira et coll. [261]
pour GDC–LiNaK, et plus tard par Xia et coll. [249] pour SDC–LiNaK, que le compo-
site contenant le plus de carbonates en proportion massique présente une conductivité plus
importante après le point de fusion (hautes températures). La valeur moyenne de l’éner-
gie d’activation déduite du tronçon linéaire correspondant à des températures supérieures à
400 ◦C vaut 0,27 eV. Cette valeur est inférieure à celle de la cérine dopée à 20 %at. en Sm
définie sous air (0,84 eV selon [355]), ce qui confirme l’augmentation de la conductivité à
haute température dans le cas du composite. Il s’avère en effet que son ordre de grandeur
est en cohérence avec celui attribué à l’énergie d’activation de conduction par des ions de
(LiNaK)2CO3 liquide : entre 0,42 et 0,26 eV selon les investigations de Ward et Janz [212].

Il découle également de la figure IV.7 que les diagrammes issus de chaque partie du
cycle se superposent parfaitement. Cela signifierait qu’au moins au cours de deux cycles
complets en montée et en descente en température, le matériau d’électrolyte ne subit aucune
transformation chimique, comme c’est également le cas sous atmosphère neutre d’azote (cf.
supra).

IV.4.3 Rôle de la teneur en H2

Dans cette section, nous avons poursuivi les travaux antérieurs du laboratoire d’accueil
portant sur l’étude du comportement électrique des électrolytes composites contenant la
phase de carbonates [127,348,349] sous atmosphères réductrices, afin de préciser les méca-
nismes de conduction mis en jeu au sein de ces matériaux. Pour ce faire, nous avons adopté
la même approche consistant à varier la composition de l’atmosphère environnante et à ef-
fectuer un cyclage thermique, tout en suivant les variations de la conductivité et des énergies
d’activation associées. Cette approche est donc appliquée au cas du composite SDC–LiNaK,

133



IV.4. Caractérisations électriques par spectroscopie d’impédance Chapitre IV

1 1 1 2 1 3 1 4 1 5 1 6 1 7 1 8 1 9 2 0 2 1 2 2
- 8
- 7
- 6
- 5
- 4
- 3
- 2
- 1
0

p ( H 2 )  =  0 , 2 3  a t m
p ( N 2 )  =  0 , 7 7  a t m

 1 r e  m o n t é e
 1 r e  d e s c e n t e
 2 e   m o n t é e
 2 e   d e s c e n t e

log
(σ 

/ S
⋅cm

-1 )

( 1 0 4  /  T )  /  K - 1

6 0 0 5 5 0 5 0 0 4 5 0 4 0 0 3 5 0 3 0 0 2 5 0 2 0 0
t  /  ° C

1 1 1 2 1 3 1 4 1 5 1 6 1 7 1 8 1 9 2 0 2 1 2 2
- 8
- 7
- 6
- 5
- 4
- 3
- 2
- 1 1 r e  m o n t é e

log
(σ 

/ S
⋅cm

-1 )

( 1 0 4  /  T )  /  K - 1

p ( N 2 )  =  0 , 7 7  a t m
p ( H 2 )  =  0 , 2 3  a t m

E H T
a  =  0 , 2 1  e V

E B T
a  =  1 , 5 8  e V

t t = 
406

 °C

t t = 
353

 °C

1 1 1 2 1 3 1 4 1 5 1 6 1 7 1 8 1 9 2 0 2 1 2 2
- 8
- 7
- 6
- 5
- 4
- 3
- 2
- 1

t t = 
315

 °C

E H T
a  =  1 , 2 1  e V

E H T
a  =  0 , 4 9  e V

p ( N 2 )  =  0 , 7 7  a t m
p ( H 2 )  =  0 , 2 3  a t m

1 r e  d e s c e n t e

log
(σ 

/ S
⋅cm

-1 )

( 1 0 4  /  T )  /  K - 1

E H T
a  =  0 , 1 2  e V

E B T
a  =  1 , 0 2  e V

t t = 
406

 °C
t t = 

361
 °C

t t = 
307

 °C1 4 1 6
- 2 , 0
- 1 , 5
- 1 , 0

1 1 1 2 1 3 1 4 1 5 1 6 1 7 1 8 1 9 2 0 2 1 2 2
- 8
- 7
- 6
- 5
- 4
- 3
- 2
- 1

E H T
a  =  1 , 3 2  e V

p ( N 2 )  =  0 , 7 7  a t m
p ( H 2 )  =  0 , 2 3  a t m

2 e  m o n t é e

log
(σ 

/ S
⋅cm

-1 )

( 1 0 4  /  T )  /  K - 1

E H T
a  =  0 , 1 7  e V

E B T
a  =  0 , 9 3  e V

t t = 
300

 °C

t t = 
397

 °C

t t = 
335

 °C

1 1 1 2 1 3 1 4 1 5 1 6 1 7 1 8 1 9 2 0 2 1 2 2
- 8
- 7
- 6
- 5
- 4
- 3
- 2
- 1

E H T
a  =  1 , 5 3  e VE H T

a  =  0 , 4 3  e V

2 e  d e s c e n t e

log
(σ 

/ S
⋅cm

-1 )

( 1 0 4  /  T )  /  K - 1

E B T
a  =  0 , 7 3  e V

E H T
a  =  0 , 1 4  e V

p ( N 2 )  =  0 , 7 7  a t m
p ( H 2 )  =  0 , 2 3  a t m

t t = 
407

 °C
t t = 

361
 °C

t t = 
316

 °C
t t = 

307
 °C

1 2 1 4 1 6
- 2 , 0
- 1 , 5
- 1 , 0

FIG. IV.8. — Diagrammes d’Arrhenius issus des mesures de la conductivité de l’électrolyte SDC–
LiNaK au cours de deux cycles thermiques sous 23 %vol. de H2 dans l’azote. Les constructions
géométriques montrant la détermination des valeurs des énergies d’activation et des températures de
transition sont représentées séparément pour chaque moitié de cycle.
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pour lequel les travaux ne cessent de se multiplier ; leurs auteurs, cependant, se contentent
pour la plupart d’évaluer ses propriétés électriques uniquement sous air lors d’une seule
montée en température [249, 259, 260].

Tout d’abord, le comportement électrique de SDC–LiNaK a été étudié sous une atmo-
sphère sèche contenant 23 %vol. d’hydrogène dans l’azote. En haut de la figure IV.8 sont
représentés les diagrammes d’Arrhenius de la conductivité mesurée lors des deux cycles de
montée et de descente en température. Au bas de cette même figure, chaque partie de cycle
est reprise séparément et contient les constructions géométriques employées afin de dis-
tinguer les différentes températures de transition, et de déterminer les valeurs des énergies
d’activation propres à chaque partie du diagramme. Comme on peut le constater, l’évolution
de la conductivité au cours de la première montée se caractérise par la même allure que celle
révélée sous azote ou sous air : la température de fusion de l’eutectique varie très peu et est
de 406 ◦C. En revanche, l’énergie d’activation à haute température se trouve abaissée par
rapport à celle sous air (0,21 contre 0,27 eV). Ceci peut être expliqué par la manifestation
d’une conduction électronique en présence d’hydrogène, ce dernier provoquant la réduction
partielle du Ce4+ en Ce3+ de la cérine selon l’équation simplifiée :

2CeO2 +H2 Ce2O3 +H2O

Elle peut également être représentée en recourant à la chimie des défauts, suivant la notation
de Kröger-Vink :

H2(g)+OX
O V••O +2e

′
+2H2O (IV.4.3)

où OX
O est l’oxygène dans sa position régulière dans la maille d’oxyde de cérium et V••O , la

lacune d’oxygène.
La situation change dès la première descente en température (dès 600 ◦C). Nous retrou-

vons une transformation prononcée du diagramme : au moins trois changements de pente
peuvent être constatés lors de cette première descente à partir de 406 ◦C, donc aux environs
de 360, 315 et 307 ◦C, qui forment ainsi une hystérésis avec la courbe correspondant à la
première montée en température ; il est en outre évident que le matériau d’électrolyte su-
bit des transformations importantes en raison de l’interaction chimique avec l’atmosphère
réductrice au cours du premier cycle thermique.

Les valeurs de l’énergie d’activation correspondant à des pentes aux températures in-
térmédiaires, autour de 0,45 eV, ont particulièrement retenu notre attention. Cette valeur
pourrait être associée à celle correspondant à l’eutectique ternaire à l’état liquide, déter-
minée sous air à 0,42 eV dans les travaux de Ward et coll. [212]. Cependant, elle s’étend
à 490 ◦C, température au-delà de laquelle cette énergie d’activation est de 0,26 eV. Dans
notre cas, ce changement de pente dans la plage de températures entre 360 et 406 ◦C ne
peut donc pas être relié à l’eutectique ternaire seul. Il pourrait en revanche être attribué à la
valeur dont l’ordre de grandeur correspond à la conduction par H+ dans des électrolytes à
conduction protonique [350, 361, 362]. Par ailleurs, de manière difficilement explicable, il
reste un tronçon très bien défini de la courbe entre 361 et 315 ◦C, qui se caractérise par une
énergie d’activation se situant autour de 1,2 eV.
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Les changements de pente de la courbe se manifestent à des températures particulières
de transition : 406, 361, 315 et 307 ◦C (dans le sens de la température). Cela signifierait,
contrairement aux observations sous atmosphère d’air ou d’azote, qu’après la fusion, on
observe soit la recristallisation des carbonates en de nouvelles phases, soit l’abaissement
de leur température de recristallisation. À ce stade, en accord avec les travaux de Bena-
mira [348] puis de Medina Lott [349], qui sont les premiers à avoir mis en évidence cette
forme d’hystérésis sur les diagrammes d’Arrhenius au cours des expérimentations sous at-
mosphères hydrogénées, nous pouvons nous aussi émettre l’hypothèse suivante : en pré-
sence de carbonate, l’oxydation de l’hydrogène de l’atmosphère environnante peut donner
lieu à la formation d’ions hydroxyde suivant la réaction :

H2 +2CO3
2− 2CO2 +2OH−+2e− (IV.4.4)

Dans ce mécanisme (IV.4.4), déjà suggéré par Benamira et coll. [216], la formation d’eau
au voisinage de l’interface oxyde–carbonate est rendue possible grâce à la libération d’élec-
trons, comme indiqué précédemment par l’équation (IV.4.3). Le rôle de l’interface peut être
mieux explicité par l’équation qui en tient compte, suivant la notation de Kröger-Vink :

H2(g)+V••O +OX
O +(CO3)

X
CO3

(OH)•O +(HCO3)
•
CO3

(IV.4.5)

avec V••O , la lacune d’oxygène dans SDC; OX
O, l’oxygène dans sa position régulière dans

SDC; (CO3)X
CO3

, l’ion carbonate ; (OH)•O, le défaut d’hydroxyde résidant dans la maille de
SDC; et (HCO3)•CO3

, l’espèce protonique conductrice, résidant dans la phase carbonate.
Ce dernier mécanisme (IV.4.5) a été proposé par Xiong et coll. [363] à la suite de tra-

vaux sur le composite constitué d’une part de zirconate de baryum dopé à yttrium (BZY)
— l’électrolyte par conduction protonique — et, d’autre part, d’un mélange eutectique
(LiNa)2CO3. Étant donné que la concentration des défauts cationiques est élevée à l’inter-
face SDC–carbonate, nous pouvons également supposer la formation simultanée des ions
hydrogénocarbonate avec des ions hydroxyde. En effet, lors du refroidissement de l’échan-
tillon, le mélange peut recristalliser en de nouvelles phases, et former les hydroxydes avec
les cations des métaux alcalins constituant l’eutectique. Les hydroxydes mélangés à l’eu-
tectique ternaire sont connus pour abaisser sa température de fusion [208, 356], ce qui cor-
respondrait au deuxième « saut » sur les diagrammes se manifestant autour de 360 ◦C. Le
troixième saut important dans le sens du balayage est compris entre 315 et 307 ◦C, et pour-
rait être attribué à la recristallisation de NaOH pour lequel la température de fusion est de
319 ◦C [364].

La forme du diagramme d’Arrhenius appartenant à la deuxième montée en température
reproduit généralement la forme de celui de la première montée, mais se trouve tout de
même décalée par rapport à cette dernière. Seules trois régions peuvent être définies par
les énergies d’activation figurant sur le graphique (cf. également IV.1). Les températures de
transition sont systématiquement décalées vers des valeurs inférieures (cf. fig. IV.8 en bas),
ce qui n’est pas tout à fait cohérent vu le sens de balayage : lors de la montée en température,
le matériau aurait dû fondre à des températures supérieures à celles de la recristallisation.
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Mais à ce stade, il est difficile de dire la raison d’une telle différence, étant donnée surtout
la particularité de la technique employée : les transformations de phase sont déterminées en
fonction de la conductivité mesurée. Des analyses plus appropriées ont été mises en œuvre,
comme la calorimétrie différentielle à balayage (DSC), dont les résultats seront discutés par
la suite (cf. p. 139).

En revanche, la deuxième descente en température terminant le cyclage est identique à
la première en termes de valeurs de conductivité atteintes, ainsi que de température de tran-
sition. Cela signifie que le comportement électrique du composite SDC–LiNaK se stabilise
au cours du premier cycle thermique effectué entre 250 et 600 ◦C.

Il s’agit dès lors de vérifier la plausibilité des hypothèses émises et de mettre en évi-
dence la stabilité du composite. Pour ce faire, nous avons procédé à une série d’expériences
de mesures de conductivité de SDC–LiNaK sous des atmosphères à différentes teneurs en
hydrogène. Leurs résultats sont regroupés en fonction de la montée ou de la descente en
température sur la figure IV.9, et ce pour deux cycles. À titre comparatif, les diagrammes
d’Arrhenius issus des mesures sous atmosphère neutre d’azote sont également repris.

La conductivité mesurée en montée en température ne présente aucune différence en
fonction de la teneur en hydrogène. Les valeurs des énergies d’activation des deux plages
de températures ainsi que les températures de transition demeurent quasi identiques pour
les trois concentrations d’hydrogène en comparaison avec celles précédemment discutées
pour l’atmosphère d’azote : cf. tableau IV.1 à la p. 151 (dorénavant, les valeurs relevées
de chaque diagramme d’Arrhenius seront systématiquement regroupées dans les tableaux
récapitulatifs afin de faciliter leur comparaison). Seules les valeurs de Ea aux basses et
hautes températures sont moins élevées (excepté dans le cas de 100%vol. de H2) par rapport
à celles sous azote, et une conductivité de 0,1 S/cm n’est atteinte qu’autour de 560 ◦C. La
valeur de l’énergie d’activation aux basses températures est certainement surestimée du fait
de l’incomplétude de la courbe dans cette plage ; concernant la valeur à haute température,
nous allons, dans un premier temps, nous passer de l’explication de cette différence, qui
peut être tout simplement due à une différence en efficacité des contacts électriques entre
les différents montages utilisés (les contacts sont en effet plus fiables dans le montage du
système complet (cf. section II.6, p. 78)).

L’hystérésis formée avec la première montée s’accentue quand le taux en H2 augmente :
les températures de transition s’abaissent alors systématiquement de façon plus ou moins
prononcée (cf. tableau IV.1), et le saut le plus important des diagrammes se trouve donc
décalé à environ 300 ◦C. Cela nous indique que la transformation du matériau d’électrolyte
est d’autant plus importante que la concentration en hydrogène est plus élevée.

Quant aux énergies d’activation, nous constatons leur abaissement à basse température
de 1 eV pour une teneur de 23 %vol. à 0,8 eV pour 50 et 100 %vol. en H2. C’est également
le cas des valeurs définies aux températures supérieures à 400 ◦C : nous évaluons cet abais-
sement (la teneur en H2 étant croissante) à environ 40% par rapport à la première montée.
Il est à noter qu’indépendamment de la concentration d’hydrogène, ainsi que du nombre
de cycles, le tronçon de la courbe, se caractérisant par des valeurs d’énergie d’activation
proches des valeurs caractéristiques de la conduction protonique autour de 0,45 eV (cf. su-
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FIG. IV.9. — Évolution de la conductivité du composite SDC–LiNaK en fonction de la température
et de la teneur en H2 représentée en coordonnées d’Arrhenius. Les différentes parties de cycle ther-
mique (montées et descentes) sont représentées séparément pour chaque composition d’atmosphère
environnante à différentes teneurs en hydrogène.

pra), est toujours présent. Cela peut confirmer notre hypothèse selon laquelle la conduction
se fait par des espèces extrinsèques formées lors de l’oxydation des carbonates par H2 selon
(IV.4.5) : OH– ou HCO3

– .
Remarquons que la notion de conduction ionique extrinsèque pour les matériaux com-

posites a été introduite par Marques et coll. [365]. Selon cette notion, les porteurs de charge
peuvent provenir de l’atmosphère environnante, alors que le matériau ne les contient pas
initialement. Zhu et coll. [366, 367], dans leurs travaux sur les composites à base de fluo-
rures et de chlorures, ont développé une approche de conduction par les protons. Celle-ci
a ensuite été poursuivie dans les travaux de Huang et coll. [239] sur des électrolytes com-
posites oxyde–carbonate. Le rôle de l’ion carbonate CO3

2 – dans ce processus a été élucidé
par Wang et coll. [290], puis approndi dans de nombreux travaux [197, 368, 369]. Selon
cette approche, le proton interagit à la fois avec les ions O2 – et CO3

2 – à travers des liai-
sons hydrogène métastables à l’interface, où la rotation et la mobilité de l’ion carbonate
favorise la mobilité du proton, rompant les liaisons métastables, etc. À haute température,
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FIG. IV.10. — Signal provenant du flux de chaleur en fonction de la température de l’échantillon
lors des analyses des poudres du composite SDC – (LiNaK)2CO3 par calorimétrie différentielle à
balayage (DSC) sous atmosphères à différents taux en H2. Le premier cycle (en haut) est suivi
du deuxième (en bas) pour le même échantillon. Le sens du balayage est indiqué par des flèches,
comprenant au-dessous la vitesse de balayage.

c’est-à-dire au-delà du point de fusion, cette mobilité est très importante, assurant ainsi une
conductivité élevée du matériau composite, qui se caractérise du point de vue mécanistique
par une énergie d’activation relativement faible ; le mécanisme est par conséquent activé
à des températures plus basses. Par ailleurs, les travaux récents de Xiong et coll. [363] ont
démontré expérimentalement pour l’électrolyte composite BZY – (LiNa)2CO3, en recourant
eux aussi à la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT, Density Functional Theory),
que l’espèce préférentielle de conduction impliquant le proton est bien HCO3

– dans le mi-
lieu des carbonates et qu’elle se manifeste au voisinage de l’interface avec l’oxyde (cf.
supra), conformément à l’équation (IV.4.5).

Pour revenir aux températures de transition, leur vérification a été effectuée par calo-
rimétrie différentielle à balayage (DSC). En examinant les courbes d’un cycle thermique
provenant des analyses par DSC (cf. en haut de la fig. IV.10), nous pouvons constater un
abaissement progressif des températures de recristallisation de l’eutectique à l’issue du pre-
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FIG. IV.11. — Résultats de la calorimétrie différentielle à balayage de l’eutectique (LiNaK)2CO3
lors les deux cycles thermiques sous atmosphère réductrice contenant 23 %vol. de H2 dans Ar.

mier cycle montée–descente en fonction du taux de l’hydrogène : ∆t=20 et 27 ◦C respecti-
vement pour 23 et 50 %vol. de H2 (cf. tableau IV.2), tandis que les températures de fusion
restent très proches, indépendamment de la composition du gaz. Par ailleurs, de pics supplé-
mentaires apparaissent lors du premier refroidissement. Un premier pic (358–365 ◦C), dont
la température ne dépend pas de la concentration de H2, se caractérise par un faible effet
thermique. Il peut indirectement révéler la recristallisation de KOH, sa température de fu-
sion étant de 400 ◦C [364]. Un autre pic supplémentaire (après le pic principal dans le sens
du balayage) apparaît à 307–309 ◦C; il ne dépend pas non plus de la concentration d’hy-
drogène et peut, quant à lui, indiquer la recristallisation de NaOH (température de fusion
320 ◦C [364]). Il est connu que la présence de ces hydroxydes peut provoquer un abais-
sement de la température de fusion du mélange (LiNaK)2CO3 [208, 356]. En effet, cette
température de recristallisation de l’eutectique (pic principal) est d’autant moins importante
que la concentration de H2 est plus élevée.

Lors de la deuxième montée en DSC en température, nous avons observé trois pics,
dont le premier est dû à un effet exothermique (son apparition reste difficile à expliquer).
Le deuxième pic endothermique correspond à la fusion d’une phase et, si l’hypothèse de
formation des ions hydroxyde OH– est maintenue, alors la température de cette transition
(313–315 ◦C), ne dépendant pas non plus de la concentration d’hydrogène, pourrait être
attribuée à la fusion de l’hydroxyde de sodium recristallisé à la fin du premier cycle. En
revanche, la présence de KOH ne peut pas être mise en évidence directement à cause de
la superposition des pics, sa température de fusion étant proche de celle de l’eutectique
(l’élargissement du pic principal est par ailleurs très prononcé).
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Quant à la température de fusion de l’eutectique, elle se trouve d’autant plus abaissée
par rapport à la première montée que la teneur en H2 est plus importante : 362 et 354 ◦C
(respectivement pour 23 et 50 %vol. de H2) contre 389 ◦C. Au cours de ce cyclage en DSC,
qui est lent — sa vitesse est de 2 ◦C/min —, l’oxydation de l’hydrogène en présence des
carbonates décrite par l’équation (IV.4.5) peut également avoir lieu et conduire à des trans-
formations chimiques du composite d’autant plus importantes que la concentration en hy-
drogène est plus élevée. En effet, les décalages en température de recristallisation de l’eu-
tectique sont relevés à la fin du deuxième refroidissement d’abord de 22 ◦C (23 %vol.) —
donc, sans changement notable —, puis de 38 ◦C pour 50 %vol. de H2 — la différence est
alors plus importante par rapport à la première montée en température (cf. IV.2). Les pics à
faibles effets exothermiques, attribués à la présence de KOH, sont également présents lors
du dernier refroidissement ; ils apparaissent à la même température de 378–379 ◦C, toujours
indépendamment du taux en H2.

Tout cela renforce l’hypothèse d’une formation des OH– au sein du matériau compo-
site, favorisée par la présence de la phase d’oxyde. Cela peut être également confirmé par
comparaison entre deux cycles sous 23 % H2 de l’eutectique seul, représentés sur la figure
IV.11 : en comparant les effets thermiques des pics supplémentaires par rapport au pic prin-
cipal (correspondant au mélange de carbonates), on constate que leurs aires sont beaucoup
moins importantes que dans le cas du composite.

Un deuxième cycle thermique a également été effectué par la suite pour toutes les te-
neurs en H2, dont les diagrammes d’Arrhenius sont représentés en bas de la figure IV.9. Lors
de la deuxième montée en température, l’évolution de la conductivité ne présente que très
peu de changements par rapport à la première descente : seule la diminution des énergies
d’activation — donc, l’augmentation de la conductivité pour une température donnée —
sous atmosphère ne contenant que de l’hydrogène pur peut être constatée aux températures
intermédiaires comprises entre 310 et 366 ◦C. Le début de la fusion (marqué par un « saut »
sur le diagramme) est maintenant situé entre 305 et 320 ◦C pour les trois atmosphères, ce
qui peut éventuellement indiquer une formation progressive de NaOH ou de KOH.

Au cours de la deuxième descente en température (donc, en fin du cyclage), nous ob-
servons des changements plus importants sur les diagrammes par rapport à la première
descente : l’hystérésis, encore plus prononcée, se traduit par un décalage progressif des
températures de transition quand la concentration en hydrogène est plus élevée, et une
conductivité de 0,1 S/cm est atteinte autour de 440 ◦C (et non pas à 560 ◦C comme lors
de la première descente) sous toutes les atmosphères. Rappelons ici que pour l’atmosphère
contenant 23 %vol. de H2, le comportement électrique de l’électrolyte ne change plus : nous
l’avons donc considéré comme « stabilisé ». Ce ne peut évidemment pas être le cas sous
atmosphère contenant de l’hydrogène pur : c’est pourquoi il a été décidé de réaliser un troi-
sième cycle pour cet échantillon. Les diagrammes d’Arrhenius de celui-ci sous 100 %vol.
de H2 ne sont pas montrés ici (cf. annexe E) ; en revanche, les valeurs extraites sont réper-
toriées dans le tableau IV.1. Nous pouvons en déduire une diminution générale des valeurs
d’énergies d’activation, ce qui renforce l’hypothèse d’une réduction partielle de la cérine
par l’hydrogène, qui induirait une partie de la conductivité électronique, augmentant ainsi
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la conductivité totale mesurée du matériau.
Pour conclure, notons que les propriétés électriques (la conductivité) de l’électrolyte

composite SDC–LiNaK varient en fonction du taux d’hydrogène et se stabilisent d’autant
plus rapidement que la concentration en hydrogène est plus faible. De façon générale, la
conductivité croît progressivement en même temps que le taux de H2 introduit, ce qui est
certainement la conséquence de la réduction de la cérine (phase oxyde). En tenant compte
des résultats obtenus par calorimétrie différentielle à balayage (DSC), on constate en outre
que le matériau composite est également modifié chimiquement, et que cette modification
est d’autant plus importante que la concentration du réducteur est plus élevée. Elle est no-
tamment liée à la présence des carbonates constituant l’électrolyte, et est due à la formation
d’autres phases, supposées être majoritairement des hydroxydes des métaux alcalins.

IV.4.4 Influence de H2O sur le comportement électrique

Afin de mettre en évidence l’influence des atmosphères contenant de l’eau sur les pro-
priétés électriques du matériau composite SDC–LiNaK, la même approche consistant en
un cyclage thermique entre 230 et 600 ◦C a été poursuivie. Les mesures ont d’abord été
effectuées sous air humidifié à 20%. Lors d’une deuxième étape, une atmosphère réductrice
dont la composition a été fixée à 23 %vol. de H2 également humidifiée à environ 20% a été
choisie.

Comme le montrent les diagrammes d’Arrhenius reliant la conductivité à la température
en fonction de nombre du cycles — voir la figure IV.12 —, lors de la première montée en
température, aucun changement important dans le comportement électrique du matériau
n’apparaît : les énergies d’activation à basse température sont très proches, tout comme les
allures des courbes. Tout de même, la fusion des carbonates sous atmosphère d’hydrogène
humidifié est retardée d’environ 10 ◦C par rapport à celle sous air humidifié ; et l’énergie
d’activation dans la région des hautes températures se révèle moins importante dans le cas
de l’hydrogène humidifié (cf. fig. IV.12b et tableau IV.3).

En revanche, au cours de la première descente en température, les courbes corres-
pondant aux deux atmosphères forment des hystérésis avec celles de la première montée,
comme c’était le cas sous atmosphères réductrices sèches (cf. fig. IV.8). Cette hystérésis est
également formée par des changements de pente des diagrammes aux températures qu’on
a déjà nommées températures de transition. En présence d’eau, elle est beaucoup plus pro-
noncée en termes de décalage des températures de transition vers des valeurs plus basses
(cf. fig. IV.8 et IV.12b). En effet, en se référant au dernier saut (température décroissante), ce
décalage entre l’atmosphère réductrice (23 %vol. de H2) sèche et l’atmosphère humidifiée
correspond environ à 40 ◦C. Apparemment, l’eau amplifie les phénomènes précédemment
décrits dans le cas de l’atmosphère hydrogénée, et conduit en outre à leur manifestation sous
air (certes, moins prononcée), comme nous le constatons sur la figure IV.12a. Ainsi, nous
observons un abaissement des températures du début de fusion, conduisant à des valeurs
de conductivité plus élevées à une température donnée. Ce décalage relativement prononcé
en conductivité entre les diagrammes obtenus sous les deux atmosphères sèche et humidi-
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fiée montre explicitement l’importante influence de l’eau sur le comportement électrique de
l’électrolyte composite SDC–LiNaK. À notre avis, ces différences se manifestant en pré-
sence d’eau peuvent encore une fois se traduire ici par la formation d’hydroxydes lors de
l’oxydation de H2 par des carbonates selon l’équation (IV.4.4).

Dans le cas de l’air humidifié (sans H2), nous pouvons expliquer l’apparition des sauts
sur les diagrammes par la formation des ions OH– , qui pourraient causer, d’une part, un
abaissement de la température de fusion des carbonates, et, d’autre part, la recristallisation
de ces derniers en de nouvelles phases hydrogénées à plus basse température. Conformé-
ment à la littérature [363, 370], ce phénomène peut se décrire par les réactions suivantes
lorsque le composite SDC–LiNaK est en contact avec une atmosphère humidifiée, et ce,
indépendamment de la présence d’hydrogène :

H2O+CO3
2− CO2 +2OH− (IV.4.6)

H2O(g)+V••O +OX
O 2(OH)•O (IV.4.7)

H2O(g)+V••O +(CO3)
X
CO3

(OH)•O +(HCO3)
•
CO3

(IV.4.8)

Comme on peut le constater, les ions hydroxyde peuvent se former d’abord lors du simple
processus d’hydrolyse des carbonates (IV.4.6), puis au voisinage de l’interface avec l’oxyde
(IV.4.7), ce qui peut aussi donner lieu à la formation des ions hydrogénocarbonates (IV.4.8)
selon Xia et coll. [249]. Notons ici qu’en présence d’eau, la cérine dopée peut également
être réoxydée selon [370] :

H2O(g)+V••O +2Ce
′
Ce 2CeX

Ce +OX
O +H2(g)

ce qui pourrait expliquer la différence entres les valeurs moyennes d’énergie d’activation
au delà de 400 ◦C entre ces deux atmosphères humidifiées : 0,23 eV dans le cas de l’air hu-
midifié contre 0,15 eV pour l’hydrogène humidifié (cf. tableau IV.12). Malheureusement, il
n’a pas été techniquement possible de reproduire les mêmes compositions de gaz humidifié
afin de fonder ces propos par des analyses thermiques (DSC), comme c’était le cas dans la
section précédente. Néanmoins, ces hypothèses nous semblent plausibles.

Quant à la stabilité du comportement électrique de SDC–LiNaK durant le cyclage ther-
mique en présence d’eau, nous pouvons supposer qu’elle est globalement atteinte après la
première montée en température. Seules de minimes différences peuvent être notées : une
légère augmentation de la conductivité entre 400 et 300 ◦C lors du premier refroidissement
du système sous air humidifié (cf. fig. IV.12a) ; et sa diminution, tout aussi peu significa-
tive, sous hydrogène humidifié au cours de la deuxième montée entre 300 et 350 ◦C (cf. fig.
IV.12b).

Compte tenu de la stabilité du matériau atteinte au bout d’un certain temps sous les
deux atmosphères, nous pouvons constater que la valeur de référence de la conductivité de
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(a) Diagrammes d’Arrhenius de deux cycles thermiques sous atmo-
sphère d’air humidifié à 20%.
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(b) Diagrammes d’Arrhenius de deux cycles thermiques sous atmo-
sphère 23 %vol. d’hydrogène humidifié à 20%.

FIG. IV.12. — Influence de l’eau sur le comportement électrique de l’électrolyte composite SDC–
LiNaK sous air (a) et sous 23 %vol. d’hydrogène dans l’azote (b).
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FIG. IV.13. — Diagrammes d’Arrhenius issus des mesures de conductivité sous air sec lors des
deux cycles thermiques pour le même échantillon de SDC–LiNaK à la suite de deux cycles sous air
humidifié (cf. fig. IV.12a).

0,1 S/cm est atteinte à des températures plus basses dans le cas de l’air humidifié (aux en-
virons de 450 ◦C), tandis que, pour l’atmosphère réductrice, nous relevons la même valeur
au voisinage de 600 ◦C. Le fait que des valeurs plus basses en conductivité aient été ob-
tenues sous hydrogène peut s’expliquer, d’abord, par la différence en fiabilité des contacts
électriques entre les collecteurs de courant et les électrodes, qui sont plus sûrs pour le banc
de test en système complet (cf. section II.6, p.78). En effet, on retrouve une conductivité
plus élevée sous air humidifié, dont les mesures ont été réalisées en employant ce système.
Une autre explication pourrait provenir de la différence entre les valeurs du facteur préex-
ponentiel σ0 contenu dans l’équation d’Arrhenius ((IV.4.1)). Ce facteur est fonction, entre
autres, du rapport des porteurs de charge de différentes natures. En supposant donc que
l’on introduise davantage d’ions hydroxyde au sein du matériau d’électrolyte sous hydro-
gène humidifié, ce facteur changeant pourrait faire baisser σ dans l’équation d’Arrhenius
à condition que l’énergie d’activation ne varie pas entre les deux atmosphères (cf. tableau
IV.3).

Notons que la région associée à la conduction protonique Ea≈ 0,5 eV est également
présente dans les deux cas pour les atmosphères humidifiées.

Afin de vérifier l’éventuelle réversibilité des phénomènes induits en présence d’eau, à
la fin de ces deux cycles de mesures sous air humidifié, celles-ci ont été poursuivies avec
le même échantillon, mais sous air sec. Les diagrammes d’Arrhenius obtenus pour les deux
cycles supplémentaires sous air sec sont présentés sur la figure IV.13.

Comme nous pouvons le voir, en première montée en température, les variations sont li-
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FIG. IV.14. — La conductivité mesurée lors un cycle thermique (une montée et une descente en
température) sous azote humidifié à 20% pour l’échantillon de SDC–LiNaK, issu des deux cycles
de mesures sous atmosphère d’hydrogène humidifié (cf. fig. IV.12b). Les valeurs obtenues lors du
deuxième moitié du cycle précédent sont reportées à titre de comparaison.

néaires ( Ea=2,12 eV), atteignant maintenant un unique point de transition à 396 ◦C — tem-
pérature de fusion de l’eutectique —, puis suivent de nouveau une loi linéaire ( Ea=0,23 eV).
Aucune autre température de transition n’a été relevée. Cela peut indiquer que sitôt l’eau
retirée, le matériau retrouverait ses propriétés électriques d’origine, correspondant au début
de cette expérience sous air humidifié (cf. 1er montée sur la fig. IV.12a). Cependant, lors
de la descente en température, nous avons pu distinguer une pente supplémentaire (entre
444 ◦C et 382 ◦C), correspondant à une valeur caractéristique d’énergie d’activation, autour
de 0,43 eV. Cette région se caractérisant par une valeur proche en énergie d’activation était
présente sur les diagrammes lors des deux descentes en température du cycle initial sous air
humidifié (cf. tableau IV.3). Cela signifie que nous retrouvons à nouveau la conduction par
des espèces protonées même sous air sec. Comme c’était également le cas sous air humidi-
fié, cette région caractéristique n’a pas pu être distinguée lors de la deuxième montée sous
air sec. En revanche, la conductivité de l’électrolyte a considérablement baissé sur toute
la gamme de températures lors de cette partie de cyclage. L’expérience s’est terminée par
la descente finale en température, qui a révélé la réactivation des mêmes phénomènes que
sous air humidifié : les températures de transition se sont manifestées, induisant ainsi un
décalage en conductivité à des températures intermédiaires. Nous pouvons donc constater
que des phénomènes observés sous air humidifié se manifestent également à la suite du
cyclage sous air sec. Cela nous permet de conclure que la présence d’eau dans l’air induit
des modifications irréversibles au sein du matériau composite SDC–LiNaK lors du cyclage
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thermique.
Le point de fusion des carbonates, quant à lui, a été relevé à une température habi-

tuelle de 396 ◦C au début de cette deuxième partie du cyclage. Ce fait peut s’expliquer par
le renversement de l’équilibre (retour à la normale), parce que le matériau n’a pas été as-
sez profondément décarbonaté lors du cyclage thermique et qu’une concentration des ions
CO3

2 – est encore suffisante pour permettre le rétablissement de cet équilibre.
Notons également que le comportement électrique du composite sous atmosphère ré-

ductrice humidifiée se stabilise encore plus rapidement que pour la même composition ga-
zeuse sèche, et est atteint dès la première descente en température, contrairement à ce qui
se produit sous la même atmosphère sèche (stabilisation au cours de la deuxième montée).
L’eau favorise donc la modification de SDC–LiNaK en présence simultanée d’hydrogène.
Plus encore, ces changements en présence d’eau semblent être également irréversibles,
comme le montre la figure IV.14 représentant un cycle thermique sous azote humidifié à
20% réalisé à la suite des deux cycles sous 23 %vol. d’hydrogène humidifié au même taux.
En effet, on ne constate aucun changement dans l’allure des deux courbes (montée et des-
cente) pour ce cycle supplémentaire par rapport au dernier cycle sous hydrogène humidifié.
Cela confirme l’importance de l’influence de l’eau, qui contribue aux modifications du ma-
tériau selon l’équation (IV.4.7).

IV.4.5 Comportement électrique du composite SDC–LiNaK en présence de
CO2

Dans cette avant-dernière section, nous allons présenter les résultats révélant le com-
portement électrique du SDC–LiNaK sous deux atmosphères contenant du dioxyde de car-
bone : celle de l’air (avec 30 %vol. de CO2) et celle de l’hydrogène humidifié (20 %vol.
de H2O et 16 %vol. de CO2). Le choix de la deuxième composition a été guidé par le sou-
hait de s’approcher des conditions de fonctionnement sous atmosphère anodique standard
des MCFC (Molten Carbonate Fuel Cell) afin d’évaluer le comportement de l’électrolyte
composite SDC–LiNaK dans ces conditions.

La figure IV.15a montre les quatre diagrammes d’Arrhenius superposés issus des me-
sures de conductivité lors des deux cycles thermiques sous air sec contenant 30 %vol. de
CO2. Nous ne constatons aucune différence notable en termes de comportement électrique
du matériau d’électrolyte, que ce soit en fonction du nombre de cycles, ou en fonction
du sens de balayage en température (montée ou descente). Les quatre courbes se super-
posent parfaitement, ce qui démontre une stabilité élevée du composite SDC–LiNaK dans
ces conditions. Le point de fusion des carbonates a été relevé à 407 ◦C lors des deux mon-
tées en température, tandis que celui de recristallisation de la phase carbonate a été estimé
entre 396 et 400 ◦C (cf. tableau IV.4). En comparant ces valeurs avec celles issues des ana-
lyses par calorimétrie différentielle à balayage (DSC) représentées sur la figure IV.16 (cf.
également tableau IV.5), nous avons constaté un écart important, qui est probablement dû à
la différence de la composition du gaz (l’air ne contenait que 10 % de CO2 lors de l’analyse
thermique par DSC). Indépendamment de cela, à partir des données provenant de la DSC,
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(a) Diagrammes d’Arrhenius de deux cycles thermiques sous atmo-
sphère d’air sec contenant 30 %vol. de CO2.
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(b) Diagrammes d’Arrhenius de deux cycles thermiques sous atmo-
sphère réductrice humidifiée à 20% contenant 16 %vol. de CO2.

FIG. IV.15. — Influence de dioxyde de carbone sur le comportement électrique de l’électrolyte com-
posite SDC–LiNaK sous air sec (a) et sous 64 %vol. d’hydrogène humidifié (b).
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FIG. IV.16. — Influence du CO2 sur le comportement thermique du SDC–LiNaK représentée par le
signal provenant du flux thermique lors des analyses par DSC. La courbe enregistrée sous argon pur
est reportée à titre de comparaison.

nous pouvons constater l’indépendance des températures de transition de phase (fusion des
carbonates) par rapport à la présence de CO2.

En comparant ces résultats avec ceux obtenus sous air seul (section IV.4.2), nous ne
constatons pas de différences notables dans les propriétés électriques du composite entre
ces deux atmosphères. Seul un écart de 10 ◦C en température de fusion de l’eutectique peut
être signalé.

En présence simultanée de CO2 dans le mélange d’hydrogène humidifié, la situation
est semblable à celle décrite précédemment, mais diffère totalement de celle où l’électro-
lyte a été placé dans l’atmosphère hydrogénée humide (cf. fig. IV.12b). La seule présence
simultanée de CO2 (16 %vol.) avec H2 et H2O modifie drastiquement le comportement du
composite SDC–LiNaK : aucun changement de température de transition n’a été observé
lors des deux cycles thermiques (cf. fig. IV.15b et tableau IV.4). En revanche, nous pouvons
observer une augmentation faible mais progressive des énergies d’activation à haute tem-
pérature, qui est, par ailleurs, plus prononcée au cours des descentes en température. Cette
augmentation est d’environ 60% de la valeur initiale de 0,17 eV; elle entraîne une baisse
de conductivité au-delà du point de fusion des carbonates. Nous aurions pu expliquer cet
abaissement de la conductivité par la décomposition partielle des carbonates conformément
à l’équilibre menant à l’appauvrissement de cette phase :

CO3
2− CO2 +O2− (IV.4.9)

En revanche, en raison de la pression partielle élevée de CO2 dans l’atmosphère environ-
nante, cette explication n’est pas plausible, car l’équilibre de la réaction (IV.4.9) est déplacé
vers la formation des ions carbonate. En fonction de l’atmosphère environnante, Randao
et coll. ont déterminé pour le composite CeO2–(LiNa)2CO3 (50–50 %mass.) qu’au-delà du
point de fusion, où la conductivité est déterminée majoritairement par la concentration et
la mobilité des ions carbonates, la dépendance est la suivante : σ(H2) > σ(O2) > σ(CO2),
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la conductivité étant quasiment la même pour O2 et CO2. Dans leurs travaux, ils relient
l’abaissement de la conductivité sous CO2 à la formation des ions dicarbonate (C2O5

2 – )
selon l’équation (IV.4.10) :

CO3
2−+CO2 C2O5

2− (IV.4.10)

La possible formation de cet ion, démontrée dans les travaux [371–373], peut donc
conduire à la diminution de la concentration en CO3

2 – , ainsi qu’à la réduction de leur mo-
bilité (les ions C2O5

2 – étant plus encombrants), ce qui aura pour conséquence la diminution
de la conductivité dans ce cas-ci.

Quant à la stabilité générale qui a été révélée pour le SDC–LiNaK en particulier sous
atmosphère contenant de l’eau, de l’hydrogène et du dioxyde de carbone, nous pouvons
supposer qu’elle est due à la stabilité chimique de la phase carbonate du composite. En effet,
sous cette atmosphère complexe, outre la réduction de la cérine par H2, différentes réactions
peuvent avoir lieu, comme nous avons pu le voir au cours de la discussion, notamment
l’oxydation de l’hydrogène en présence de carbonates, ainsi que l’hydrolyse de carbonates
en présence d’eau selon les équations (IV.4.4) et (IV.4.6) que l’on donne à nouveau :

H2 +2CO3
2− 2CO2 +2OH−+2e−

H2O+CO3
2− CO2 +2OH−

Comme pour le simple processus de dissociation des carbonates selon (IV.4.9), la stabilité
chimique de la phase est maintenue grâce à la pression partielle élevée de CO2 présent
dans l’atmosphère anodique de MCFC. Sa teneur de 16 %vol. dans notre cas contribue
visiblement au déplacement de l’équilibre de ces deux réactions, en empêchant la formation
des hydroxydes et, ainsi, la recristallisation de nouvelles phases lors du refroidissement du
système pendant le cyclage.
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TABLEAU IV.1. — Valeurs des énergies d’activation ( Ea) et des températures de transition ( tt) pour
SDC–LiNaK sous atmosphères à différents taux en hydrogène en fonction des cycles thermiques.
Mi est la montée en température et Di, la descente, avec i, le numéro d’ordre du cycle. Les valeurs
de températures de transition sont indiquées dans le sens de balayage et correspondent aux points
d’inflexion des droites à partir desquelles les énergies d’activation sont définies. HT est la haute
température et BT, la basse température.

Cycle
N2 100 %vol.

Cycle
H2 : N2 = (23 : 77) %vol.

Ea, eV (BT) Ea, eV (HT) tt, ◦C Ea, eV (BT) Ea, eV (HT) tt, ◦C

M1

2,08 ± 0,06 0,27 ± 0,02
367
395

M1 1,58 ± 0,05 0,21 ± 0,01
353
406

D1 D1 1,02 ± 0,03
0,12 ± 0,01
0,49 ± 0,02
1,21 ± 0,04

406
361
315
307

M2 M2 0,93 ± 0,03
1,32 ± 0,04
0,17 ± 0,01

300
335
397

D2 D2 0,73 ± 0,02
0,14 ± 0,01
0,43 ± 0,04
1,53 ± 0,07

407
361
316
307

Cycle
H2 : N2 = (50 : 50) %vol.

Cycle
H2 100 %vol.

Ea, eV (BT) Ea, eV (HT) tt, ◦C Ea, eV (BT) Ea, eV (HT) tt, ◦C

M1 1,63 ± 0,03 0,21 ± 0,01
357
397

M1 1,66 ± 0,02 0,28 ± 0,01
359
398

D1 0,81 ± 0,02
0,13 ± 0,01
0,39 ± 0,02
1,35 ± 0,05

406
397
310
297

D1 0,85 ± 0,02
0,16 ± 0,01
0,42 ± 0,02
1,20 ± 0,02

413
345
308
295

M2 0,84 ± 0,01
1,43 ± 0,05
0,24 ± 0,01
0,12 ± 0,01

305
324
386
442

M2 0,85 ± 0,02
1,20 ± 0,02
0,31 ± 0,02
0,18 ± 0,01

296
310
366
420

D2 0,75 ± 0,03
0,13 ± 0,01
0,41 ± 0,01
1,23 ± 0,04

394
362
309
294

D2 0,75 ± 0,01
0,16 ± 0,01
0,45 ± 0,02
1,09 ± 0,07

394
318
305
291

M3 0,75 ± 0,02
0,82 ± 0,03
0,36 ± 0,02
0,09 ± 0,01

298
308
349
405

D3 0,66 ± 0,03
0,08 ± 0,01
0,40 ± 0,01

386
309
296
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TABLEAU IV.2. — Influence de la teneur en H2 sur les températures de transition de phases ( tonset)
pour SDC–LiNaK et l’eutectique LiNaK révélées par calorimétrie différentielle à balayage (DSC) en
cyclage sous différentes atmosphères environnantes. En montée de température, tous les pics, sauf
mention contraire, se révèlent endothermiques ; en descente, ils sont exothermiques.

SDC–LiNaK
tonset, ◦C

Atmosphère Ar 100%vol.
H2 %vol. dans Ar

23 50

1er cycle
Montée 387 389 389

Descente
385
377

379
365
307

380
358
309

2e cycle
Montée —

302 (exo)
313
362

297 (exo)
315
354

Descente —
379
363
309

378
347
311

LiNaK
tonset, ◦C

Atmosphère Ar 100 %vol.
H2 %vol. dans Ar

23 50

1er cycle
Montée 400 398 —

Descente
393
388

389 —

2e cycle
Montée —

312 (exo)
391

—

Descente —
385
369
311

—
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TABLEAU IV.3. — Valeurs des énergies d’activation ( Ea) et des températures de transition ( tt) pour
SDC–LiNaK sous atmosphères humidifiées de différentes compositions en fonction des cycles ther-
miques. Mi est la montée en température ; Di est la descente, avec i, le numéro d’ordre du cycle. Les
valeurs des températures de transition sont indiquées dans le sens de balayage ; elles correspondent
aux points d’inflexion des droites à partir desquelles les énergies d’activation sont définies. HT est
la haute température et BT, la basse température.

Cycle
Air : H2O = (80 : 20) %vol.

Cycle
H2 : N2 = (23 : 77) %vol. / 20% H2O

Ea, eV (BT) Ea, eV (HT) tt, ◦C Ea, eV (BT) Ea, eV (HT) tt, ◦C

M1 1,62 ± 0,02 0,24 ± 0,01
353
396

M1 1,61 ± 0,03 0,19 ± 0,01
362
407

D1 1,95 ± 0,07
0,22 ± 0,01
0,55 ± 0,02
1,39 ± 0,03

403
369
314
286

D1 2,07 ± 0,17
0,12 ± 0,01
0,37 ± 0,01
1,10 ± 0,02

395
343
288
270

M2 1,75 ± 0,06
1,60 ± 0,02
0,22 ± 0,01

295
325
392

M2 1,72 ± 0,07
1,06 ± 0,02
0,27 ± 0,01
0,14 ± 0,01

275
298
360
407

D2 2,13 ± 0,12
0,24 ± 0,02
0,55 ± 0,02
1,71 ± 0,03

407
378
302
279

D2 2,10 ± 0,09
0,14 ± 0,01
0,39 ± 0,01
1,06 ± 0,01

386
342
292
277

Suite du cyclage :

Cycle
Air sec 100 %vol.

Cycle
N2 100 %vol. / 20% H2O

Ea, eV (BT) Ea, eV (HT) tt, ◦C Ea, eV (BT) Ea, eV (HT) tt, ◦C

M1 2,12 ± 0,04 0,23 ± 0,02 396 M1 1,59 ± 0,16
1,07 ± 0,02
0,27 ± 0,01
0,07 ± 0,01

280
303
355
425

D1 1,30 ± 0,13
0,20 ± 0,01
0,43 ± 0,08

444
382
338

D1 1,26 ± 0,04
0,10 ± 0,01
0,46 ± 0,01
0,78 ± 0,03

382
327
292
274

M2 1,57 ± 0,05 0,24 ± 0,01
366
408

—

D2 — 0,19 ± 0,01 — —
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TABLEAU IV.4. — Valeurs des énergies d’activation ( Ea) et des températures de transition ( tt) pour
SDC–LiNaK sous différentes atmosphères contenant du CO2 en fonction des cycles thermiques.
Mi est la montée en température ; Di, la descente, avec i, le numéro d’ordre du cycle. Les valeurs
de températures de transition sont indiquées dans le sens de balayage et correspondent aux points
d’inflexion des droites à partir desquelles les énergies d’activation sont définies. HT est la haute
température et BT, la basse température.

Cycle
Air : CO2 = (70 : 30) %vol.

Cycle
H2 : CO2 : H2O = (64 : 16 : 20) %vol.

Ea, eV (BT) Ea, eV (HT) tt, ◦C Ea, eV (BT) Ea, eV (HT) tt, ◦C

M1 1,65 ± 0,05 0,31 ± 0,01
354
407

M1 1,17 ± 0,03 0,17 ± 0,01
347
403

D1 1,97 ± 0,03 0,33 ± 0,01
396
352

D1 1,51 ± 0,04 0,31 ± 0,01
404
357

M2 1,95 ± 0,03 0,26 ± 0,01
356
407

M2 1,69 ± 0,05 0,23 ± 0,02
377
412

D2 2,05 ± 0,03 0,27 ± 0,02
400
344

D2 2,06 ± 0,08 0,44 ± 0,01
408
367

TABLEAU IV.5. — Influence du CO2 sur des températures de transition de phases ( tonset) comparées
à celles sous air pour SDC–LiNaK, révélées par calorimétrie différentielle à balayage (DSC) en
cyclage. En montée de température, tous les pics se révèlent endothermiques ; en descente, ils sont
exothermiques.

SDC–LiNaK
tonset, ◦C

Atmosphère Air 100 %vol. CO2 10 %vol. dans air

Cycle
Montée 389 388

Descente
382
375

382

LiNaK
tonset, ◦C

Atmosphère Air 100 %vol. CO2 10 %vol. dans air

Cycle
Montée 399 —

Descente
388
383

—
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IV.5 Caractérisations microstructurales ex situ par DRX et par
MEB

Nous présenterons dans cette section les résultats des analyses structurales des échan-
tillons d’électrolyte SDC–LiNaK effectuées ex situ à l’issue de chaque cyclage thermique
lors des mesures de conductivité par spectroscopie d’impédance. Chaque pastille d’électro-
lyte a d’abord été systématiquement analysée par diffraction des rayons X sans être broyée
(la couche d’or formant l’électrode étant préalablement ôtée par polissage à sec sur du
papier SiC 800). Ensuite, les pastilles d’électrolyte ont été fracturées afin de préparer les
échantillons en vue de leur observation par microscopie électronique à balayage (MEB).
Pour certains d’entre eux, une analyse par spectroscopie de rayons X à dispersion d’énergie
(analyse EDS) a été effectuée ; ces résultats font l’objet de l’annexe F, (cf. p. 187).

Sur la figure IV.17 sont regroupées les micrographies obtenues à partir des échantillons
de SDC–LiNaK ayant subi un traitement thermique sous atmosphères oxydantes. Comme
nous pouvons le constater, l’aspect morphologique des échantillons traités sous air ou avec
un ajout de 30 %vol. de CO2 ne présente pas de différences notables. Cela signifie qu’il n’y
a pas d’interactions de nature chimique entre les phases constituant le matériau composite.
L’absence de ce type de réactivité est systématiquement évoquée dans la littérature [195,
374]. En revanche, la présence d’eau dans l’air induit visiblement un changement qui se
traduit par une faible augmentation de la taille des grains de la phase oxyde (SDC). Quoi
qu’il en soit, la distribution de celle-ci dans la phase carbonate reste homogène, comme
pour l’échantillon synthétisé.

Contrairement aux atmosphères sans hydrogène, la morphologie du composite SDC–
LiNaK n’est pas stable sous atmosphères réductrices sèches. L’influence de l’hydrogène
sur la microstructure du composite est d’autant plus importante que son taux est élevé. Les
micrographies (fig. IV.18, b–c) illustrent cette influence, qui se traduit par la recristallisa-
tion de la phase oxyde en des grains de taille plus importante, diminuant ainsi la surface
interfaciale oxyde–carbonate et rendant l’homogénéité de la distribution des phases beau-
coup moins favorable. L’ajout d’eau à environ 20 %vol. semble empêcher la manifestation
de ce phénomène de recristallisation prononcée (fig. IV.18, e), ce qui laisse indirectement
supposer une certaine importance du mécanisme de réduction de la cérine par H2 dans ce
processus (rappelons que la cérine se ré-oxyde en présence d’eau selon la réaction (IV.4.7)).

En se référant à la dernière micrographie obtenue pour un échantillon ayant cyclé sous
atmosphère anodique de MCFC (fig. IV.18, f), nous pouvons conclure que de telles condi-
tions s’avèrent très favorables quant au maintien de la microstructure initiale du SDC–
LiNaK, voire à sa légère amélioration en termes d’homogénéité de la distribution des phases
par rapport à l’échantillon synthétisé. Il est clair que cette stabilité structurale de l’élec-
trolyte est en partie responsable du comportement stable lors du cyclage thermique sous
atmosphère en question, et influe positivement sur ses propriétés électriques.

La croissance des grains de la phase oxyde en présence d’hydrogène rendue visible par
MEB peut être corroborée par des analyses de DRX (cf. fig. IV.19). Sans même recourir à
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(a) issue de la synthèse (b) air 100 %vol.

(c) air : CO2 = (70 : 30) %vol. (d) air : H2O = (80 : 20) %vol.

FIG. IV.17. — Micrographies obtenues pour des échantillons d’électrolyte composite SDC–LiNaK
après cyclage thermique sous atmosphères oxydantes sèches et humidifiée. La micrographie de
l’échantillon issu de la synthèse est également reportée à titre de comparaison. Signal provenant
des électrons secondaires.

la modélisation des diffractogrammes, nous pouvons constater un rétrécissement progressif
(taux d’hydrogène croissant) des maxima de diffraction correspondant à la cérine dopée
(pics indexés) par rapport à l’échantillon issu de la synthèse. Le fait que la largeur à mi-
hauteur de ces maxima diminue reflète la croissance des cristallites de la phase oxyde.

Dans ce contexte, notons que nous avions voulu procéder à l’affinement de la structure
suivant la méthode de Rietveld [375], mais cette modélisation des diffractogrammes s’est
avérée impossible à réaliser, et ce essentiellement pour deux raisons. Premièrement, afin
que l’affinement de la structure puisse être réalisé, il est primordial de pouvoir indexer
avec exactitude toutes les phases présentes dans le matériau donné. Nous n’avons pas pu
pallier entièrement cette difficulté à cause de nouvelles phases formées avec des carbonates
très minoritaires, ne donnant pas lieu à l’apparition nette de certains des maxima sur les
diffractogrammes malgré un temps de comptage considérable (15 s/pas, le pas étant de
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(a) issue de la synthèse (b) H2 23 %vol. dans N2

(c) H2 50 %vol. dans N2 (d) H2 100 %vol.

(e) H2 23 %vol. dans N2 (humidifié à 20%) (f) H2 : CO2 : H2O = (64 : 16 : 20) %vol.

FIG. IV.18. — Micrographies obtenues pour des échantillons d’électrolyte composite SDC–LiNaK
après cyclage thermique sous atmosphères réductrices sèches et humidifiée. La micrographie de
l’échantillon issu de la synthèse est également reportée à titre de comparaison. Signal provenant des
électrons secondaires.
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0,026 ◦ ), ce qui empêche l’indexation. Plus encore, ces phases étant complexes, certaines
d’entre elles peuvent ne pas figurer dans les bases de données utilisées, et, quand elles y
figurent, leurs fiches peuvent se révéler d’une qualité insuffisante. Deuxièmement, l’appareil
utilisé au moment des enregistrements des diffractogrammes présentait un défaut dû à un
problème mécanique ayant faussé le rapport entre les intensités des maxima de diffraction.
Pour autant, cela n’a pas empêché l’indexation des phases, puisqu’on a utilisé le critère de la
distance inter-réticulaire, définie à une longueur d’onde donnée par l’angle de diffraction 2θ,
qui ne tient pas compte des rapports entre les intensités. C’est pourquoi nous devons nous
contenter de discuter des résultats de la présente section en termes uniquement qualitatifs,
n’ayant pas accès aux paramètres exacts que nous espérions obtenir avec la méthode de
Rietveld.

Sur la figure IV.19 sont représentés les diffractogrammes obtenus pour des échantillons
d’électrolyte issus des analyses par spectroscopie d’impédance sous atmosphères réduc-
trices sèches et humidifiées. Pour un échantillon traité sous 23 %vol. d’hydrogène sec, avec
la cérine samariée (SDC), nous avons pu indexer les phases suivantes : Li2CO3 (PDF no 04–
008–0471), Na2CO3 (PDF no 04–010–2762), K2CO3 (PDF no 00–049–1093). L’une des
phases (KNaCO3 (PDF no 00–001–1038)), également contenue dans l’échantillon synthé-
tisé, est aussi détectée. Avec l’augmentation du taux d’hydrogène, l’intensité des maxima
correspondant à ces phases diminue et, dans le cas de l’échantillon ayant subi trois cycles
thermiques sous hydrogène pur, nous pouvons constater l’apparition d’une nouvelle phase
de carbonate hydrogéné hydraté NaK2[H(CO3)2] ·2H2O (PDF no 04–010–8201). Néanmoins,
celle de K2CO3 reste présente d’après notre indexation. L’apparition de cette nouvelle
phase est nettement plus visible dans le cas de l’hydrogène humidifié (diffractogramme en
bleu). Cela nous semble confirmer les hypothèses émises au cours des sections précédentes,
consistant en la formation des ions hydroxyde à des températures supérieures au point de
fusion de l’eutectique, et en leur recristallisation durant le refroidissement en de nouvelles
phases associées aux carbonates.

L’influence de l’eau dans l’intensification de ces processus peut être encore confirmée
par l’examen du diffractogramme correspondant à l’échantillon traité sous air humidifié sans
hydrogène ; il est représenté en bleu sur la figure IV.20. Contrairement à celui obtenu pour
l’échantillon traité sous air sec (pour lequel aucune nouvelle phase n’a été identifiée), seule
la phase de K2CO3 reste présente, tandis que la majorité des pics nous indique la formation
d’hydrogénocarbonates dont les compositions sont les suivantes : NaK2[H(CO3)2] ·2H2O,
Na3[H(CO3)2] ·2H2O (PDF no 00–029–1447) et KHCO3 (PDF no 04–013–5503).

Quant à l’échantillon issu des analyses par spectroscopie d’impédance sous 30 %vol. de
CO2 dans l’air, il semble contenir certaines des phases hydrogénées précédemment citées,
ce qui nous paraît aberrant, car l’atmosphère environnante ne contenait pas du tout d’hy-
drogène. Dans tous les cas, nous n’avons pas pu constater dans cet échantillon la présence
des phases dont on pouvait espérer la formation par le biais de C2O5

2 – selon l’équation
(IV.4.10) et qui auraient pu apparaître sous une atmosphère à forte teneur en CO2. Raisons
pour lesquelles le diffractogramme correspondant n’a pas été indexé.
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FIG. IV.19. — Diffractogrammes X des échantillons d’électrolyte composite SDC–LiNaK analy-
sés après cyclage thermique sous atmosphères hydrogénées sèches et humidifiée. ◦ — Li2CO3 ;
• — Na2CO3 (PDF no 04–010–2762 (PDF no 04–008–0471) ; ∗ — K2CO3 (PDF no 00–049–
1093) ; 4 — NaLiCO3 (PDF no 00–021–0954) ; � — KNaCO3 (PDF no 00–001–1038) ;

⊗
—

NaK2[H(CO3)2] ·2H2O (PDF no 04–010–8201) ; 5 — Na2C2O4 (PDF no 04–013–1742). Les pics
indexés les plus importants correspondent à l’oxyde de cérium dopé au Sm Ce0,8Sm0,2O1,9 (PDF
no 04–013–0036).
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FIG. IV.20. — Diffractogrammes X des échantillons d’électrolyte composite SDC–LiNaK ana-
lysés après cyclage thermique sous atmosphères oxydantes sèches et humidifiée. ◦ — Li2CO3 ;
• — Na2CO3 (PDF no 04–010–2762 (PDF no 04–008–0471) ; ∗ — K2CO3 (PDF no 00–049–
1093) ; 4 — NaLiCO3 (PDF no 00–021–0954) ; � — KNaCO3 (PDF no 00–001–1038) ;

⊗
—

NaK2[H(CO3)2] ·2H2O (PDF no 04–010–8201) ; 5 — Na2C2O4 (PDF no 04–013–1742) ; ⊕ —
Na3[H(CO3)2] ·2H2O (PDF no 00–029–1447) ; × — KHCO3 (PDF no 04–013–5503). Les pics in-
dexés les plus importants correspondent à l’oxyde de cérium dopé au Sm Ce0,8Sm0,2O1,9 (PDF
no 04–013–0036). 160
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IV.6 Performances électrochimiques d’une cellule complète avec
l’électrolyte SDC–(LiNaK)2CO3

Afin de pouvoir envisager l’utilisation potentielle de l’électrolyte composite SDC–LiNaK
dans les systèmes SOFC, nous avons déterminé ses performances électrochimiques dans une
cellule complète en mode pile. En outre, pour mettre en évidence l’effet de couches minces
à base de cérium sur ses performances, une couche de 100 nm de CeO2 a été déposée à l’in-
terface anode–électrolyte par ALD. Soulignons ici qu’il s’agit des tout premiers tests dans
cette configuration, jamais réalisés auparavant dans le laboratoire d’accueil. C’est la raison
pour laquelle, dans un premier temps, a été choisi le système le plus simple : la cérine non
dopée a ainsi été privilégiée par rapport à YDC, et des électrodes d’or ont été déposées sur
les deux faces de la pastille afin de former une cellule unitaire symétrique.

Pour les tests en cellule complète, un montage expérimental spécifique a été utilisé
(cf. section II.6). La préparation d’une cellule unitaire mécaniquement supportée par l’élec-
trolyte comportant une couche mince d’oxyde de cérium a consisté dans les étapes sui-
vantes :

– la préparation d’une pastille d’électrolyte selon le protocole précédemment décrit
(cf. section II.2) ;

– le dépôt de couche mince par ALD sur une des faces ;
– le dépôt des électrodes à partir de la laque d’Au sur les deux faces (cf. II.5.2) ;
– le recuit de la laque à 600 ◦C pendant 1 heure à l’air.
Ainsi préparée, la cellule unitaire sans électrode déposée a une dimension de 0,9 cm de

diamètre et de 0,1 cm d’épaisseur. L’épaisseur de la couche interfaciale déposée par ALD
est de 100 nm. Après le dépôt des électrodes, la cellule est placée entre deux grilles d’or
(collecteurs de courant) au sein du dispositif à flasques métalliques FIAXELL. Afin d’assu-
rer l’étanchéité et de délimiter la surface des électrodes, la cellule avec les collecteurs de
courant est placée entre plusieurs feuilles de mica d’épaisseur équivalente, et est recouverte
d’une feuille du même matériau de chaque côté. Au centre de chacune des ces feuilles, un
orifice de 0,8 cm en diamètre a été percé afin d’avoir accès aux gaz et de délimiter géomé-
triquement la surface accessible des électrodes. Ainsi, l’anode et la cathode ont une surface
de 0,5 cm2 exposée aux gaz. L’ensemble a été isolé de la surface métallique des flasques par
les feuilles d’aluminosilicate.

Les performances de la cellule ont été évaluées à 600 ◦C à partir de courbes de polarisa-
tion enregistrées et des valeurs de puissance délivrée. Les atmosphères standard des SOFC
ont été utilisées : 97% d’H2 humidifié à 3% à l’anode et l’air à la cathode. Le débit à l’anode
a été fixé pour toutes les mesures à 150 cm3/min. Notons qu’une cellule identique, mais ne
comportant pas de couche mince de CeO2, a également été testée dans les mêmes conditions
expérimentales afin de servir de référence.

La figure IV.21 montre les courbes de polarisation, ainsi que celles de densité de puis-
sance en fonction de la densité de courant pour la cellule comportant une couche de CeO2
de 100 nm à l’interface anode–électrolyte ; ces courbes sont enregistrées à différents débits
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d’air à la cathode. Les données obtenues sont également regroupées dans le tableau IV.6.
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FIG. IV.21. — Courbes de polarisation et de densité de puissance enregistrées pour une cellule uni-
taire (−) Au|CeO2|SDC–LiNaK|Au (+) à 600 ◦C dans les conditions standard des SOFC. L’épais-
seur de la couche interfaciale est de 100 nm et la vitesse de balayage est de 10 mV/s.

Nous constatons tout d’abord que les valeurs de potentiel (∆E0) à courant nul sont
proches de la valeur thermodynamique calculée pour la même température (I.1.1) : ∆E0

600 ◦C =
1,03 V. Cette proximité des valeurs de ∆E0 à celle de ∆E0

600 ◦C signifie que le montage est
étanche et qu’il n’y pas de fuite d’un compartiment à l’autre.

Quant à la densité de puissance délivrée par la cellule, nous pouvons remarquer la va-
riation de sa valeur maximale en fonction du débit d’air à la cathode (cf. tableau IV.6). Les
performances maximales en termes de densité de puissance et de densité de courant corres-
pondent au cas des débits équilibrés entre les deux compartiments de la cellule, qui valent
150 cm3/min pour chaque électrode. A un débit inférieur à la cathode comme à un débit
supérieur, les performances diminuent. Une explication peut être trouvée dans la manifes-
tation de contraintes diffusionnelles à l’anode (le débit à la cathode est supérieur à celui de
l’anode) aussi bien qu’à la cathode quand le débit à l’anode est supérieur.

Une autre explication peut être également prise en compte. En effet, une diminution
de la densité de courant dans un cas comme dans l’autre (quand les débits de gaz ne sont
pas égaux des deux côtés) peut être provoquée par l’abaissement de la valeur de différence
de potentiel à courant nul (cf. fig.IV.21). Dans ce cas de figure, nous pouvons supposer la
diffusion forcée du combustible (ou du comburant) d’un compartiment vers l’autre, puis leur
réaction en dehors des électrodes et, ainsi, la baisse de la différence de potentiel à circuit
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ouvert.
Quelle que soit l’explication, notons seulement que la valeur maximale de densité de

puissance délivrée par une cellule unitaire (−) Au|CeO2|SDC–LiNaK|Au (+) a été atteinte
avec les débits de gaz équilibrés, et est d’environ 240 mW/cm2 à 600 ◦C dans les atmo-
sphères standard des SOFC. Comparons maintenant ces performances avec celles obtenues
pour une cellule de référence ne comportant pas de couche de CeO2 à l’interface, dans les
mêmes conditions expérimentales. Ces performances sont présentées sur la figure cf. IV.22
Les diagrammes d’impédance correspondants sont consultables dans l’annexe G, p. 193.
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FIG. IV.22. — Courbes de polarisation et de densité de puissance enregistrées pour une cellule uni-
taire (−) Au|CeO2|SDC–LiNaK|Au (+) et pour une cellule de référence ne comportant pas de
couche interfaciale à 600 ◦C dans les mêmes conditions expérimentales. La vitesse de balayage est
de 10 mV/s.

Comme on peut le voir, les performances électrochimiques en termes de densités de
courant et de puissance délivrées par une cellule avec une interface non modifiée sont net-
tement moins importantes et sont pour cette dernière de 115 mW/cm2 à 600 ◦C.

Les performances de cette cellule utilisant SDC–(LiNaK)2CO3 comme électrolyte avec
l’interface non modifiée sont aussi inférieures à celles rapportées dans la littérature, qui va-
rient globalement de 224 à 801 mW/cm2 entre 550 et 650 ◦C pour les électrolytes oxyde–
(LiNaK)2CO3 de même composition ou de composition proche [249, 251, 259, 260]. Souli-
gnons que dans ces travaux, les électrodes classiquement employées pour des SOFC ont été
utilisées : cermet de Ni mélanges à l’électrolyte comme anode et LSCF (La0,6Sr0,4Co0,2Fe0,8O3 –δ),
qui forme quant à lui une cathode composite avec le matériau d’électrolyte. Les atmosphères
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TABLEAU IV.6. — Résultats des performances électrochimiques de la cellule unitaire avec une
couche interfaciale de CeO2 de 100 nm (−) Au|CeO2|SDC–LiNaK|Au (+) comparés à celles d’une
cellule de référence ne comportant pas de couche dans les conditions standard des SOFC.

Cellule t, ◦C
Débit de gaz, cm3/min j, mA/cm2

à E=0,7 V
Psmax,

mW/cm2
Anode

(97% H2 / 3 %H2O)
Cathode

(air)

(−)Au|CeO2|SDC–LiNaK|Au(+) 600 150
100 115 115
150 325 240
200 270 205

(−)Au|SDC–LiNaK|Au(+) 600 150 150 140 115

anodiques et cathodiques contenaient également, dans la majorité des cas, du CO2.
Pour notre étude, même si l’or est un bon catalyseur pour les réactions à l’anode et la

cathode, nous sommes nécessairement limités en performances par la structure des élec-
trodes ne possédant pas d’organisation poreuse suffisamment développée, ce qui engendre
des polarisations de concentration importantes, provoquant ainsi le baisse des performances
globales.

Néanmoins, nous pouvons constater un effet extrêmement positif en termes de densité
de courant et de puissance délivrées pour une cellule avec une couche mince de CeO2 à l’in-
terface anode–électrolyte. En effet, nous constatons une hausse de la densité de puissance
de facteur 2 ; la valeur de la densité de courant (à E = 0,7 V) a quant à elle plus que doublé.

À notre connaissance, il n’y a pas, dans la littérature, de travaux adoptant la même
approche de fonctionnalisation des interfaces des piles employant les composites oxyde–
carbonate comme électrolytes. En revanche, par analogie avec les travaux portant sur les
SOFC classiques ainsi que sur les couches minces modèles, nous pouvons relier cette hausse
en performances dans le cas de l’emploi d’une couche de CeO2 à l’interface à l’améliora-
tion des propriétés électrochimiques de l’interface électrode–électrolyte. Cette amélioration
se traduit par la diminution de la résistance de polarisation interfaciale qui, elle, conduit à
l’augmentation des cinétiques réactionnelles et d’échange ionique entre l’électrode et l’élec-
trolyte.

IV.7 Conclusion

En nous basant sur les travaux antérieurs sur les électrolytes composites menés au sein
de l’équipe d’accueil, nous avons choisi d’étudier un système comportant de la cérine dopée
au samarium (Ce0,8Sm0,2O1,9) et un mélange eutectique ternaire ((LiNaK)2CO3), choisi en
raison de sa température de fusion, la plus basse de tous les eutectiques carbonates. Le com-
portement électrique ainsi que la stabilité de SDC–LiNaK ont été étudiés par spectroscopie
d’impédance électrochimique (SIE) en utilisant l’approche du cyclage thermique, et ce sous
atmosphères réductrices et oxydantes de différentes compositions (sèches ou humidifiées).
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Sous atmosphères oxydantes, le matériau d’électrolyte a montré une stabilité impor-
tante, ainsi que des valeurs de conductivité plus élevées que celles rapportées dans certains
travaux [249, 259] pour le même électrolyte. Néanmoins, l’optimisation de la procédure de
synthèse mériterait une attention particulière, car ses paramètres constituent des leviers pro-
metteurs en vue de l’amélioration des performances électriques du composite, comme cela
a été montré par Asghar et coll. [260].

Quant aux atmosphères réductrices, des mesures précises de conductivité par SIE ont
permis de confirmer des tendances importantes relatives au comportement électrique de ce
type d’électrolytes dans de telles conditions, mises en évidence lors des précédents travaux
du groupe I2E [348,349]. La manifestation des discontinuités (« sauts ») sur les diagrammes
d’Arrhenius a été confirmée lors d’un cyclage thermique plus minutieux, consistant en deux
voire trois cycles complets en montée et en descente en température. Ces discontinuités
sont de nature différente : d’abord, elles correspondent à la fusion des carbonates, menant à
l’augmentation de la conductivité de façon assez brusque ; elles peuvent également refléter
indirectement la formation de nouvelles phases au sein du matériau d’électrolyte ; enfin,
elles peuvent éclaircir les différents régimes de conduction en fonction de la température.

Ainsi, en effectuant une série de mesures sur la conductivité du SDC–LiNaK sous des
atmosphères contenant un taux variable en H2, et en la couplant aux analyses thermiques
par calorimétrie différentielle à balayage (DSC), nous avons émis l’hypothèse d’une forma-
tion d’hydroxydes dans ces conditions. Conjugués à l’eutectique carbonate, les hydroxydes
abaissent la température de fusion, provoquant le décalage d’un des sauts sur le diagramme
d’Arrhenius vers les plus basses températures. Ce décalage a été évalué comme d’autant
plus important que la concentration d’hydrogène est plus élevée, donnant visiblement lieu
à une formation plus importante d’hydroxydes. La recristallisation des hydroxydes avec les
carbonates en de nouvelles phases de carbonates hydrogénés peut être également supposée,
vu les nombreux changements de pente aux différentes températures sur les diagrammes.

La présence simultanée d’eau et d’hydrogène s’est révélée très importante dans l’inten-
sification de ces processus ayant lieu sous hydrogène sec : le décalage des températures de
transition devient plus important, reflétant indirectement l’augmentation de la concentration
des OH– . Cela a été démontré par la réalisation d’une série d’expériences sous air humidifié
en absence d’hydrogène.

En ce qui concerne le rôle du dioxyde de carbone présent simultanément avec H2 et
H2O, il s’est avéré extrêmement favorable quant à la stabilité des propriétés électriques
de SDC–LiNaK. Son ajout protège essentiellement la composition chimique de la phase
carbonate, en empêchant son appauvrissement (décarbonatation) par divers processus pré-
cédemment décrits, qui ont lieu sous atmosphères réductrices complexes aux températures
élevées.

Par ailleurs, des mesures rigoureuses par SIE nous ont également permis de mettre en
évidence des zones de conductivité se caractérisant par une valeur d’énergie d’activation
proche de 0,5 eV, ce qui indique un mécanisme de conduction par des espèces protonées en
présence de H2 ou H2O. Nous supposons que dans ces régions de température, la conduction
au sein de SDC–LiNaK est régie par l’ion hydrogénocarbonate HCO3

– .
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Les analyses microstructurales ex situ par MEB et DRX réalisées sur des échantillons
d’électrolyte à l’issue des mesures par spectroscopie d’impédance corroborent les propos
précédents. Nous avons pu confirmer la présence des phases hydrogénocarbonates présentes
dans les échantillons après leur cyclage thermique sous atmosphères hydrogénées sèches et
humides, ainsi que sous air humidifié. La phase majoritaire correspond dans ces cas-là à une
composition NaK2[H(CO3)2] ·2H2O.

D’une part, ces résultats renforcent les hypothèses initialement émises par Benamira
et coll. [216, 261, 348] concernant le mécanisme de formation sous certaines conditions
d’espèces conductrices extrinsèques aux composites, ainsi que leur stabilité chimique et
thermique. D’autre part, l’ensemble de cette étude permet de mettre en relief la formation
de carbonates hydrogénés au sein de ce type d’électrolytes sous conditions réductrices, ainsi
qu’en présence d’eau. Enfin, l’hypothèse consistant en la conduction par l’ion HCO3

– au
voisinage de l’interface oxyde–carbonate, et non par un proton isolé H+, se trouve renforcée.

Venons-en à présent aux perspectives relatives à l’utilisation de ce même électrolyte
dans les piles à combustible en vue d’abaisser la température de leur fonctionnement. À cet
effet, SDC–(LiNaK)2CO3 a été intégré dans une cellule unitaire symétrique employant l’or
comme électrodes. Les performances électrochimiques d’une telle cellule ont été évaluées
dans les conditions standard des SOFC (avec 97% d’hydrogène humidifié à 3% à l’anode et
l’air à la cathode) dans le montage de la cellule complète. Une densité de courant d’environ
140 mA/cm2 (à ∆E = 0,7 V) et une densité de puissance de 115 mW/cm2 ont été relevées
lors du fonctionnement en mode pile à 600 ◦C.

Bien qu’ayant constaté des performances inférieures à celles rapportées dans la litté-
rature pour les électrolytes de même composition (ou de composition proche), nous avons
pu constater l’effet très positif sur les performances électrochimiques de l’emploi d’une
couche interfaciale de CeO2 de 100 nm d’épaisseur, déposée par ALD entre l’électrolyte et
l’anode. En effet, une augmentation d’un facteur 1,5 de densité de puissance, ainsi qu’une
hausse d’un facteur supérieur à 2 de la densité de courant délivré par une telle cellule ont été
constatées. Nous attribuons l’augmentation des performances électrochimiques de la pile à
l’amélioration de la qualité de l’interface fonctionnalisée par une couche mince d’oxyde de
cérium en termes de réactivité.
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Les piles à combustible à haute température sont des dispositifs permettant de produire
de façon efficace de l’énergie électrique et thermique. Leur développement actuel, qui prend
de l’essor dans le résidentiel et la production décentralisée d’électricité, est toutefois limité
par les performances électrochimiques et le vieillissement de matériaux dans les conditions
d’utilisation usuelles (température, atmosphères à l’anode et à la cathode). L’enjeu pour
les systèmes de piles à combustible à oxyde solide SOFC est donc d’en diminuer la tem-
pérature de fonctionnement afin de freiner la dégradation des matériaux constitutifs (voire
l’utilisation de nouveaux matériaux moins onéreux) tout en conservant de hauts rendements
pour des durées de vie élevées. Ce travail s’est essentiellement focalisé sur l’optimisation
des piles à combustible à oxyde solide (SOFC) par des voies originales : l’une consistant
en l’exaltation des propriétés catalytiques de l’anode par inclusion de couches ultra-minces
à forte orientation cristalline ; l’autre, consistant à augmenter la conductivité ionique de
l’électrolyte en utilisant un composite oxyde-sel fondu dans un système hybride SOFC /
MCFC.

Le premier axe de cette étude a porté sur l’élaboration et la caractérisation microstruc-
turale et électrochimique de couches minces texturées de cérine non dopée ou dopée à l’yt-
trium, YDC. Nous avons pu démontrer la faisabilité de la synthèse par ALD (dépôt par
couches atomiques) de telles couches connues pour leurs bonnes propriétés catalytiques à
l’anode des SOFC. Ces couches ont fait l’objet d’études structurales, morphologiques et
électrochimiques approfondies, notamment pour mettre en évidence la différence entre dé-
pôts polycristallins et texturés.

Nous avons tout d’abord optimisé les conditions de dépôts par ALD : choix des précur-
seurs (Ce(tmhd)4 et Y(tmhd)3), temps de pulse et de purge et fenêtres ALD, pour lesquelles
la croissance ne varie pas en fonction de la température. Des couches minces de différentes
épaisseurs de YDC (Ce0,85Y0,15O2 –δ) ont été déposées sur des substrats polycristallins et
monocristallins de zircone stabilisée à l’yttrium, YSZ.

Des études cristallographiques ont été menées plus particulièrement sur des couches
de YDC déposées sur substrat de YSZ orienté. Nous avons ainsi pu démontrer l’obtention
de couches de YDC de l’ordre de 100 nm avec un haut degré de texturation et en relation
épitaxiale avec le substrat. Pour ce faire, une analyse par diffraction X de configuration
conventionnelle a été complétée par une étude dans le plan, in-plane, permettant de mettre
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en évidence la relation d’épitaxie de la couche de YDC15 (à 15 %at. de taux de dopage).
L’analyse des figures de pôles obtenues dans la configuration in-plane a permis de mettre en
évidence un fort degré de texturation, ainsi que la remarquable qualité cristallographique de
YDC déposé par ALD à 250 ◦C sans subir de traitement thermique postérieur. Par la suite,
la morphologie de YDC a été étudiée par MEB et METHR (microscopie électronique en
transmission à haute résolution) montrant la qualité cristallographique de la couche YDC15
et sa structure colonnaire constituée de grains fins, avec une légère désorientation cristallo-
graphique suivant l’axe [100] perpendiculaire à la surface. Ce type de microstructure donne
lieu à une faible rugosité en surface et se caractérise généralement par un début de crois-
sance ALD en mode Volmer-Weber par îlots et à faibles vitesses.

L’analyse des couches polycristallines et épitaxiées de YDC et de cérine pure, déposées
sur substrats de YSZ (polycristallins ou orientés), par spectroscopie d’impédance électro-
chimique, a permis d’obtenir des résultats significatifs. En effet, dans les deux cas (cérine
pure et dopée), les couches présentant une orientation cristalline (100) sont toujours plus
réactives vis-à-vis de l’hydrogène par rapport aux couches polycristallines. Ces résultats
confirment des conclusions antérieures sur le rôle de l’orientation cristallographique de la
cérine vis-à-vis de sa réactivité avec l’hydrogène. La cinétique du processus de réduction a
pu être mise en évidence à partir de diagrammes d’impédance. Il a ainsi été démontré que
le dopage à l’yttrium de la cérine améliore les propriétés de transport ionique au sein de
sa structure, ce qui se manifeste par une augmentation de la cinétique de réduction par H2.
Ces résultats sont en bon accord avec une analyse par ToF–SIMS des profils ioniques des
couches superficielles qui montre que la réduction de YDC sous hydrogène est plus intense
et plus profonde pour une structure fortement texturée, épitaxiée (100).

Le deuxième axe du présent travail s’est concentré sur l’analyse du comportement
électrique par spectroscopie d’impédance électrochimique (SIE) d’électrolytes composites
oxyde-carbonates sous différentes conditions expérimentales se rapprochant du fonction-
nement des SOFC. Afin d’éclaircir et de projeter des travaux antérieurs sur les électro-
lytes composites menés au sein de l’équipe d’accueil, nous avons sélectionné un système
composite : cérine dopée au samarium SDC et eutectique ternaire de carbonates fondus
(LiNaK)2CO3.

Sous atmosphère oxydante, l’électrolyte composite a montré une grande stabilité comme
attendu, ainsi que des valeurs de conductivité plus élevées que celles rapportées dans la lit-
térature. Ceci est vraisemblablement dû à notre procédure de synthèse, dont les paramètres
mériteraient d’être optimisés afin d’en améliorer davantage encore les performances élec-
triques.

En revanche, sous atmosphère réductrice, des discontinuités, ou « sauts », ont été obser-
vées sur les diagrammes d’Arrhenius de conductivité lors de plusieurs cycles successifs en
montée et en descente en température. Ces discontinuités ont des origines différentes, allant
de l’augmentation brusque de la conductivité due à la fusion des carbonates à la formation
de nouvelles phases au sein du matériau d’électrolyte. En faisant varier la teneur en hydro-
gène de l’atmosphère réductrice et en couplant les mesures de conductivité à des analyses
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thermiques par calorimétrie différentielle à balayage (DSC), nous avons pu confirmer l’hy-
pothèse de la formation d’hydroxydes fondus. Cette phase dont la température de fusion
est plus basse que celle des carbonates fondus provoque un saut de conductivité sur le dia-
gramme d’Arrhenius vers les plus basses températures, lequel est d’autant plus important
que le taux d’hydrogène est élevé. La recristallisation des hydroxydes avec les carbonates
peut conduire à de nouvelles phases correspondant à des variations de pentes aux différentes
températures sur les diagrammes. La présence simultanée d’eau et d’hydrogène s’est révélée
très importante dans l’exaltation de ces processus par rapport à l’hydrogène sec (décalage
des températures de transition dû à l’augmentation de la concentration des hydroxydes).
L’ajout de CO2 à l’atmosphère H2+H2O, empêchant la décarbonatation, s’est avéré très
favorable à la stabilisation des propriétés électriques de l’électrolyte.

Par ailleurs, nous avons pu mettre en évidence des zones de conductivité se caractéri-
sant par une valeur d’énergie d’activation de l’ordre de 0,5 eV, ce qui indique un mécanisme
de conduction par des espèces protonées en présence de H2 ou H2O. Il est donc très vrai-
semblable que, dans ces domaines de température, la conduction au sein du composite soit
régie par des ions hydrogénocarbonate HCO3

– , dont la présence a été corroborée par des
analyses ex situ MEB et DRX, après études sous atmosphères H2, H2+H2O et air humidifié.
La phase majoritaire correspond dans ces cas-là à NaK2[H(CO3)2] ·2H2O, ce qui contredit
l’hypothèse de la littérature d’une conduction par des protons isolés.

Par la suite, nous avons intégré l’électrolyte SDC–(LiNaK)2CO3 dans une cellule uni-
taire symétrique avec des électrodes d’or, dont les performances électrochimiques ont été
évaluées dans les conditions des SOFC (97% d’hydrogène humidifié à 3% à l’anode et
air à la cathode), obtenant une valeur de densité de puissance acceptable pour un système
non optimisé fonctionnant en mode pile à 600 ◦C : 115 mW/cm2. L’inclusion entre l’anode
et l’électrolyte d’une couche interfaciale de 100 nm de CeO2 déposée par ALD a permis
d’améliorer et de doubler cette valeur : 240 mW/cm2.

L’ensemble de cette étude et les résultats significatifs obtenus sont très prometteurs et
ouvrent plusieurs voies croisées de travaux scientifiques et technologiques. La réactivité vis-
à-vis de l’hydrogène de couches minces de CeO2 ou de YDC fortement orientées a été mise
en évidence, mais deux aspects fondamentaux restent à développer : le vieillissement de
telles couches à différentes températures sous des atmosphères caractéristiques des SOFC et
leur fonctionnement en cellules unitaires en mode pile, voire électrolyseur (dans un premier
temps avec des électrodes en laques d’or, puis dans des systèmes réels). La compréhension
du fonctionnement des systèmes hybrides SOFC / MCFC avec des électrolytes composites
permettant d’opérer à des températures inférieures à 600 ◦C est une avancée importante et a
conduit à des premières mesures en cellules unitaires. Les premiers tests montrent la faisabi-
lité de ces systèmes et l’intérêt de l’inclusion d’une couche mince à l’anode ; ils doivent être
complétés sur des durées beaucoup plus importantes et dans des systèmes plus proches des
conditions des piles SOFC, avec des électrodes adaptées. La combinaison d’une approche
fondamentale, qui devra inclure une composante modélisation (déjà amorcée lors de précé-
dents travaux au laboratoire d’accueil), et d’un savoir-faire technique (notamment dans la
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mise en forme des matériaux et de l’ensemble de la cellule), permettra de mettre en com-
pétition ces dispositifs hybrides comprenant des couches minces avec les systèmes les plus
performants à l’heure actuelle. Le défi est d’autant plus passionnant que deux éléments-clés
sont dans la balance : des températures plus basses de fonctionnement grâce aux composites
et un pouvoir catalytique plus élevé à l’anode grâce à des couches minces à base de CeO2,
de préférence à structures orientées.
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Annexe A

Techniques éxpérimentales

A.1 Méthode des poudres

Comme mentionné dans le chapitre II, la méthode des poudres est l’une des techniques
les plus répandues dans les laboratoires. L’échantillon est alors préparé sous forme de
poudre qui, idéalement, est constituée d’un très grand nombre de cristallites orientés de
manière aléatoire. Parmi ces cristallites, il en existe donc toujours un certain nombre pour
lesquels les familles de plans (hkl) sont parallèles à la surface de l’échantillon. Irradiés par
le faisceau sous un angle d’incidence θ, ces plans satisferont la condition de diffraction
selon la relation de Bragg (II.3.1).

Ce mode est généralement employé pour les échantillons polycristallins sous forme de
poudre. Suivant la géométrie Bragg-Brentano, la focalisation des faisceaux est assurée par
les plans diffractants dont le modèle est illustré par la figure A.1. La source de rayonnement
et la fente de collection sont disposées sur un cercle de focalisation primaire du rayon qui
n’est pas constant et varie lors du changement de l’angle de réflection θ : r = R/2sinθ ,
où R est le rayon constant du cercle goniométrique le long duquel la fente de collection se
déplace. Pour remplir strictement les conditions de focalisation imposées par cette dernière
équation, il est nécessaire de conférer une courbure à l’échantillon, qui dépend de l’angle
θ. Mais, en pratique, il n’est pas toujours possible d’obtenir un tel échantillon, et pour que
les conditions de focalisation soient satisfaites, on utilise la méthode de balayage θ−2θ :
lorsque la position de la fente de collection est modifiée d’un angle de 2θ, l’échantillon est
tourné suivant un angle θ. Le rayonnement diffracté pénètre dans le compteur, qui convertit
les quanta de rayons X en signaux électriques, dont le nombre est proportionnel à l’intensité
du rayonnement. Cette intensité est représentée ensuite en fonction de l’angle 2θ.

Par conséquent, en géométrie Bragg-Brentano, nous avons affaire à une focalisation ap-
prochée, d’autant meilleure que r est plus grand (θ plus petit) et que l’angle d’ouverture du
faisceau incident est plus limité. Les diffaractomètres sont en général équipés de monochro-
mateurs destinés à supprimer les raies gênantes de la source ( Kβ) et dont certaines configu-
rations permettent également la résolution du doublet Kα1– Kα2. Ils peuvent être placés à la
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FIG. A.1. — Schéma d’un diffractomètre de poudres à géométrie Bragg-Brentano : montage θ−2θ
avec un monochromateur arrière [309].

sortie de la source des rayons X ou à l’arrière (sur le faisceau diffracté), comme c’est le cas
sur la figure A.1. La position à l’arrière permet l’atténuation d’un éventuel rayonnement de
fluorescence de l’échantillon qui se rajoute au fond continu du diffractogramme.

A.2 Microscopie électronique à balayage (MEB)

Le principe de l’imagerie électronique est basé sur l’effet d’interaction d’un faisceau
d’électrons accélérés avec la matière et sur l’analyse des phénomènes issus de cette inter-
action. En résumé, ces phénomènes ont pour conséquence l’émission de plusieurs types de
rayonnement, provenant de différentes zones de l’échantillon analysé. La figure A.2 pré-
sente un schéma du principe d’une telle interaction, appelée poire d’interaction.

Tout d’abord, les électrons Auger sont émis de la couche supérieure, d’une épaisseur
de 0,5 à 2 nm. De la zone suivante (d’une épaisseur de l’ordre de 5 nm) proviennent les
électrons secondaires. Leur énergie étant très faible, seuls les électrons secondaires émis
à proximité de la surface peuvent sortir du matériau et atteindre le détecteur où ils sont
collectés. Le mode d’observation utilisant ce signal produit est appelé mode SEI (Secon-
dary Electron Imaging). Celui-ci fournit des informations sur la topographie de la surface
de l’échantillon. Les électrons secondaires sont plus énergétiques que les électrons rétro-
diffusés qui proviennent d’une profondeur plus importante. Ils sont collectés par un autre
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FIG. A.2. — Zones d’interaction électrons–matière (poire d’interaction) et phénomènes observables
associés (a) ; distribution des charges électroniques en fonction de leur énergie (b) [309].

type de détecteur, et le signal collecté forme l’image en mode BEI ou BSE (Backscattered
Electron Imaging). Ce mode d’observation est utilisé pour l’application à l’imagerie chi-
mique (contraste chimique). En effet, l’émission de ces électrons est directement fonction
du nombre de protons dans un atome (numéro atomique Z) : plus un élément est lourd, plus
le rendement de diffusion d’électrons de ce type est important. Notons ici que le mode SEI
n’est pas complètement insensible à la composition chimique (à l’exception des éléments
légers et des basses tensions). Il peut donc, sous certaines conditions, faire apparaître un
contraste à dominante chimique. La position du détecteur dans ce cas sera également un
facteur important.

La zone la plus importante d’interaction, bien plus élargie que le faisceau incident (fig.
A.2), est le siège de l’émission photonique X. Ce type d’émission est utilisé en mode EDS
(Energy Dispersive Spectroscopy) où l’énergie hν de chaque photons X émis est mesurée.
Elle reflète la présence d’un élément en vertu de la relation ∆E = hν (∆E étant la différence
d’énergie des niveaux atomiques excité et désexcité de l’atome). Le détecteur EDS transfère
le signal produit par les photons X (nombre de coups) lors du balayage de l’échantillon à
l’ordinateur qui se traduit sous forme d’un pic caractéristique d’un élément. Ce mode peut
être étendu à l’imagerie X (ou cartographie X) qui se traduit par une carte de distribution de
différents éléments dans une zone choisie. Enfin, la zone la plus profonde de la poire est le
siège d’émission des photons lumineux par un mécanisme de luminescence, qui est valable
seulement pour les matériaux semi-conducteurs ou pour les composés iono-covalents.
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Projection stéréographique standard
[001] en symétrie cubique

FIG. B.1. — Projection stéréographique standard [001] en symétrie cubique [376].
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Annexe C

Représentation de la texture par la
fonction de distribution des
orientations
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(a) Ψ = 0 ◦

(b) Ψ = 45 ◦

(c) Ψ = 65 ◦

FIG. C.1. — Représentation de la texture par la fonction de distribution des orientations (FDO) pour
l’échantillon YDC15 de 100 nm d’épaisseur déposée sur le substrat orienté YSZ(100) par ALD.
La FDO a été calculée à partir des trois figures de pôles directes collectées à des valeurs 2θ de
33,22 ◦ , 47,68 ◦ et 28,66 ◦ , correspondant respectivement à des réflexions {200}, {220} et {111}
de la couche (cf. III.9, p.99).
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Comportement des couches minces à
base de CeO2 sous atmosphère
réductrice

D.1 Conductivité de substrat YSZ monocristallin sous N2. Confi-
guration symétrique
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FIG. D.1. — Diagramme d’Arrhenius représentant la conductivité du substrat YSZ(100) monocris-
tallin mesurée sous atmosphère d’azote pur. La configuration électrochimique symétrique a été uti-
lisée avec des électrodes en Pt.
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D.2 Échantillon de référence : YSZ monocristallin sans couche
mince d’oxyde. Configuration asymétrique
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FIG. D.2. — Diagrammes d’impédance représentés sur le plan complexe de Nyquist enregistrés à
430±1 ◦C à différents moments de réduction du substrat YSZ(100) orienté sans couche mince. Le
taux d’hydrogène est à 10%vol. dans l’azote. La configuration asymétrique est adoptée ; l’amplitude
du signal est V0 = 100 mV. N.B. : par souci de clarté, les fréquences n’ont pas été reportées.
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FIG. D.3. — Évolution de la distribution des valeurs de la partie imaginaire de l’impédance en fonc-
tion du logarithme de fréquence du signal appliqué à différents temps de l’exposition à 10% d’hy-
drogène à 430 ◦C pour le substrat YSZ(100) orienté sans couche.
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Annexe D. Comportement des couches minces à base de CeO2 sous atmosphère réductrice
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FIG. D.4. — Diagrammes d’impédance enregistrés au début et à la fin de l’exposition à l’hydrogène
à 430 ◦C pour l’échantillon de référence sans couche à différentes amplitudes de signal V0. Dans cette
représentation dans le plan complexe de Nyquist, les chiffres représentent le logarithme décimal de
la fréquence du signal.
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D.3. Réductibilité des couches minces à base de CeO2 sous hydrogène Annexe D

D.3 Réductibilité des couches minces à base de CeO2 sous hy-
drogène. Résultats supplémentaires
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FIG. D.5. — Diagrammes d’impédance enregistrés à la fin de l’exposition des échantillons com-
portant des couches épitaxiée et polycristalline de CeO2 à 10%vol. d’hydrogène (4 h) à 430 ◦C à
différentes amplitudes de signal V0.
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FIG. D.6. — Diagrammes d’impédance enregistrés à la fin de l’exposition des échantillons com-
portant des couches épitaxiée et polycristalline de YDC15 à 10%vol. d’hydrogène (4 h) à 430 ◦C à
différentes amplitudes de signal V0.
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Annexe E

Diagrammes d’Arrhenius pour les
trois cycles thermiques de
SDC–LiNaK sous H2 pur
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FIG. E.1. — Diagrammes d’Arrhenius superposés issus des trois cycles thermiques sous hydrogène
sec pour l’échantillon de SDC–LiNaK. Les valeurs de la conductivité, ainsi celles des énergies d’ac-
tivation sont reportées dans le tableau IV.1 sur la p. 151.
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FIG. E.2. — Diagrammes d’Arrhenius reflétant le comportement de l’échantillon de SDC–LiNaK
lors du troisième cycle thermique sous atmosphère d’hydrogène sec. Les valeurs de la conductivité,
ainsi celles des énergies d’activation sont reportées dans le tableau IV.1 sur la p. 151.
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Annexe F

Résultats d’analyses EDS pour
certains échantillons de l’électrolyte
composite SDC–LiNaK
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Sample: SDC LiNaK as synth 
Type: Default 
ID:  
 

Spectrum Label: 3 
 
Livetime 20.0 s 
 
Acquisition geometry ( degrees ): 
 Tilt = 0.0 
 Azimuth = 0.0 
 Elevation = 30.0 
 
 Accelerating voltage = 10.00 kV  
 
 Total spectrum counts = 359518 
 
Sample data : Energy (eV) Resn. (eV) Area 
Strobe : 1.3 46.16 329839 
    
Optimization data : Silicon K 
series 

   

 

Processing option : All elements analysed 
 
Spectrum In stats. C O Na K Ce Sm Total  
          
1 Yes 2.5 7.5 0.3 1.4 23.2 6.9 41.8  
2 Yes 0.6 0.7 0.4 1.6 11.7 3.8 18.9  
3 Yes 3.3 12.2 4.0 1.5 27.2 8.5 56.7  
          
Mean  2.1 6.8 1.6 1.5 20.7 6.4 39.2  
Std. deviation  1.4 5.8 2.1 0.1 8.0 2.4   
Max.  3.3 12.2 4.0 1.6 27.2 8.5   
Min.  0.6 0.7 0.3 1.4 11.7 3.8   

 
 
All results in weight% 
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Sample: SDC LiNaK H2 23 
Type: Default 
ID:  
 

Spectrum Label: SDC 
 
Livetime 20.0 s 
 
Acquisition geometry ( degrees ): 
 Tilt = 0.0 
 Azimuth = 0.0 
 Elevation = 30.0 
 
 Accelerating voltage = 10.00 kV  
 
 Total spectrum counts = 494865 
 
Sample data : Energy (eV) Resn. (eV) Area 
Strobe : 1.3 46.34 325870 
    
Optimization data : Silicon K 
series 

   

 

Processing option : All elements analysed 
 
Spectrum In stats. C O F Na Al K Ce Sm Total  
            
somme Yes 3.8 4.9 0.0 0.9 0.0 15.4 41.1 10.7 76.9  
SDC Yes 1.6 4.4 0.0 0.0 0.4 2.1 49.3 11.9 69.6  
LiNaK Yes 13.7 38.2 0.1 3.5 0.2 47.6 1.0 0.1 104.4  
            
Mean  6.4 15.9 0.0 1.5 0.2 21.7 30.5 7.6 83.6  
Std. deviation  6.5 19.4 0.0 1.8 0.2 23.4 25.9 6.5   
Max.  13.7 38.2 0.1 3.5 0.4 47.6 49.3 11.9   
Min.  1.6 4.4 0.0 0.0 0.0 2.1 1.0 0.1   

 
 
All results in weight% 
 



Annexe G

Diagrammes d’impédence enregistrés
lors des tests électrochimiques des
cellules complètes
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FIG. G.1. — Diagrammes d’impédance représentés sur le plan complexe de Nyquist enregistrés pour
une cellule unitaire (−) Au|CeO2|SDC–LiNaK|Au (+) et pour une cellule de référence ne compor-
tant pas de couche interfaciale à 600 ◦C dans les conditions standard des SOFC. L’épaisseur de la
couche interfaciale est de 100 nm. L’amplitude de signal est V0 = 50 mV. Les chiffres représentent
le logarithme décimal de la fréquence du signal.
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RÉSUMÉ

Cette étude a pour objet les piles à combustible à haute température, qui se différencient par la nature de l’électrolyte
: oxyde solide (SOFC) et carbonates fondus (MCFC). Malgré la maturité actuelle de ces technologies, la dégradation
à haute température des matériaux freine un développement à grande échelle. Nous nous sommes essentiellement
penchés sur l’évolution des systèmes SOFC. Ce travail s’intéresse tout d’abord à l’élaboration par dépôt de couches
atomiques (ALD) d’oxyde de cérium dopé à l’yttrium (connu pour ses propriétés électrocatalytiques à l’anode) et leur
caractérisation électrochimique, afin de mettre en évidence l’influence de leur microstructure sur la réactivité sous atmo-
sphère réductrice d’hydrogène. L’orientation de ces couches a montré une augmentation significative de leur réactivité.
Dans un deuxième temps, nous avons étudié des électrolytes composites oxyde-carbonates et, plus particulièrement,
l’évolution de leur comportement électrique sous différentes conditions expérimentales se rapprochant du fonctionne-
ment des SOFC. Nous avons pu en déduire les mécanismes régissant la conductivité ionique sous atmosphères variées
et mis en évidence l’intérêt d’une couche mince entre anode et électrolyte dans une cellule unitaire. Dans les deux cas,
des résultats très significatifs ont été obtenus permettant d’envisager des systèmes hybrides SOFC / MCFC, incluant des
couches minces fortement orientées, compétitifs par rapport aux dispositifs existants.

MOTS CLÉS

réactivité versus orientation cristalline ; composites oxyde/carbonates fondus ; dépôt par couches atomiques
; couches minces texturées ; piles à combustible haute température.

ABSTRACT

This study deals with high-temperature fuel cells that differ in the nature of the electrolyte: solid oxide (SOFC) and molten
carbonates (MCFC). Despite the current maturity of these technologies, the high temperature degradation of materials
slows down large-scale development. We mainly focused on the evolution of SOFC systems. This work investigates first
the deposition of atomic layers (ALD) of cerium oxide doped with yttrium (known for its electrocatalytic properties at the
anode) and their electrochemical characterization, in order to show the influence of their microstructure on the reactivity
under a reducing atmosphere of hydrogen. The orientation of these layers showed a significant increase in their reactivity.
In a second time we studied composite electrolytes oxide-carbonates and, more particularly, the evolution of their electrical
behavior under different experimental conditions approaching the operation of the SOFC. We have been able to deduce
the mechanisms governing the ionic conductivity under various atmospheres and highlighted the interest of a thin layer
between anode and electrolyte in a single cell. In both cases, very significant results have been obtained allowing SOFC
/ MCFC hybrid systems, including highly oriented thin films, to be considered as competitors with existing devices.

KEYWORDS

reactivity versus crystalline orientation; solid oxide/molten carbonate composite; atomic layer deposition; tex-
tured thin films; high temperature fuel cells.


	Préambule
	État de l'art
	Piles à combustible fonctionnant à haute température
	Efficacité d'une pile à combustible
	Piles à combustible à oxyde solide (SOFC)
	Piles à combustible à carbonates fondus (MCFC)
	Principaux composants des piles à combustible à oxyde solide (SOFC)
	Anode
	Cathodes
	Électrolytes
	Interconnecteurs et joints


	Problématique de l'abaissement de la température de fonctionnement des SOFC
	Matériaux d'électrolyte pour les IT–SOFC
	Électrolytes de structure de type fluorine
	ZrO2 dopé
	CeO2 dopé

	Électrolytes de structure de type pérovskite
	LaGaO3 substitué
	Phase de type brownmillerite

	LAMOX (La2Mo2O9)
	Apatites
	Électrolytes composites

	Couches minces pour des applications dans des piles à combustible
	Rôles des couches minces
	Électrolytes en couches minces
	Couches minces interfaciales
	Couches minces modèles

	Électrolytes composites oxyde–carbonate
	Propriétés et performances électrochimiques
	Stabilité des composites oxyde–carbonate
	Électrodes associées
	Anodes
	Cathodes

	Mécanismes de conduction au sein des électrolytes oxyde–carbonate

	Objectifs du présent travail et méthodologie

	Techniques et dispositifs expérimentaux
	Dépôt par couche atomique (ALD — Atomic Layer Deposition)
	Principe fondamental du dépôt par ALD
	Influence de la température de dépôt — fenêtre ALD
	Équipement ALD

	Synthèse des électrolytes composites
	Méthodes de caractérisation physico-chimique
	Diffraction des rayons X
	Appareillage utilisé pour la méthode des poudres et conditions d'acquisition
	Méthode par diffraction rasante (GIXRD)
	Réflectométrie X (XRR)

	Techniques de microscopie
	Microscopie électronique à balayage (MEB)
	Microscopie électronique en transmission de haute résolution (METHR)
	Microscopie à force atomique (AFM)


	Analyse thermogravimétrique
	Analyse simultanée TG-DSC
	Chromatographie en phase gazeuse couplée à la spectroscopie de masse (GC-MS)
	Spectroscopie infrarouge par transformée de Fourier (FTIR)

	Spectroscopie d'impédance électrochimique
	Principe général de la spectroscopie d'impédance
	Configurations électrochimiques adoptées
	Banc d'essai en cellule à chambre unique

	Banc d'essai en cellule complète

	Couches minces à base de CeO2 dopé sous atmosphère réductrice
	Dépôt des couches minces à base de CeO2 par ALD
	Principe d'un dépôt ternaire par ALD
	Dépôt de couches ALD de CeO2 dopé à Y3+. Optimisation des paramètres de dépôt
	Précurseurs et substrats utilisés
	Détermination de la fenêtre ALD pour le dépôt de YDC
	Ajustement des temps de pulse et de purge
	Dépôt des couches minces de YDC


	Caractérisations physico-chimiques des couches de YDC15
	Caractérisation cristallographique et de texture par DRX
	DRX en configuration de Bragg-Brentano
	DRX en configuration in-plane

	Caractérisation morphologique de la couche de YDC
	Observation par MEB
	Analyse par AFM

	Caractérisation microstructurale par METHR. Résultats préliminaires

	Réductibilité des couches minces sous H2
	Méthodologie adoptée
	Protocole expérimental
	Présentation et discussion des résultats
	Analyses des profils ioniques des couches minces par ToF–SIMS

	Conclusion

	Électrolytes composites. Étude du système SDC-(LiNaK)2CO3
	Travaux antérieurs au sein du laboratoire d'accueil
	Choix de la composition et objectifs de l'étude
	Caractérisations physico-chimiques de l'électrolyte synthétisé
	Caractérisation structurale par DRX
	Caractérisation microstructurale par microscopie électronique à balayage (MEB)
	Analyse thermogravimétrique couplée à la DSC

	Caractérisations électriques par spectroscopie d'impédance
	Rôle de la température
	Étude du comportement électrique sous air
	Rôle de la teneur en H2
	Influence de H2O sur le comportement électrique
	Comportement électrique du composite SDC–LiNaK en présence de CO2

	Caractérisations microstructurales ex situ par DRX et par MEB
	Performances électrochimiques d'une cellule complète avec l'électrolyte SDC–(LiNaK)2CO3
	Conclusion

	Conclusion et perspectives
	Techniques éxpérimentales
	Méthode des poudres
	Microscopie électronique à balayage (MEB)

	Projection stéréographique standard 001 en symétrie cubique
	Représentation de la texture par la fonction de distribution des orientations
	Comportement des couches minces à base de CeO2 sous atmosphère réductrice
	Conductivité de substrat YSZ monocristallin sous N2
	Échantillon de référence : YSZ monocristallin sans couche mince
	Réductibilité des couches minces à base de CeO2 sous hydrogène

	Diagrammes d'Arrhenius pour les trois cycles thermiques de SDC–LiNaK sous H2 pur
	Résultats d'analyses EDS pour certains échantillons de l'électrolyte composite SDC–LiNaK
	Diagrammes d'impédence enregistrés lors des tests électrochimiques des cellules complètes

