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Introduction 

Dans le cadre de sa politique de recherche sur les énergies alternatives, le CEA 

travaille depuis de nombreuses années sur l’hydrogène comme nouveau vecteur énergétique. 

Il s’investit à tous les stades de la filière : production, stockage, distribution et conversion en 

énergie électrique. Aux deux extrêmes, les systèmes de transformation électrochimiques 

permettant la production d’hydrogène par électrolyse de l’eau ou sa conversion en électricité 

dans les piles à combustible présentent des enjeux communs. Une des voies de recherche 

s’intéresse aux cellules électrochimiques à oxyde solide fonctionnant à haute température 

(600-1000°C) et permettant d’atteindre les meilleurs rendements.  

Les électrolyseurs haute température fonctionnent sur le principe inverse des piles à 

combustibles à oxydes solides (SOFC : Solid Oxide Fuel Cell en langue anglaise) et dans des 

conditions relativement semblables (T, P, gaz,…). Or, ces dernières années, de nombreux 

progrès ont été réalisés dans le domaine des SOFC au niveau des matériaux, de l’architecture 

ou encore du vieillissement des composants. De nombreux scientifiques estiment que ces 

recherches sont en grande partie transposables aux électrolyseurs haute température (SOEC, 

Solid Oxide Electrolysis Cell en langue anglaise). Dans bien des cas, les recherches sont donc 

menées en parallèle sur les deux systèmes électrochimiques, comme au Laboratoire des 

Procédés et Composants pour l’Energie (LPCE) du CEA Grenoble ou à l’Institut des 

Matériaux Jean Rouxel à Nantes, au sein desquels ces travaux de thèse ont été effectués. 

Que ce soit pour la technologie SOFC ou SOEC, l’enjeu reste la recherche du meilleur 

compromis coûts/durabilité/performances pour aboutir à une filière économiquement viable. 

Les recherches effectuées visent ainsi à améliorer les performances électrochimiques des 

composants de cellules (électrodes et électrolyte) tout en s’efforçant de réduire les coûts de 

fabrication. Cela passe par la recherche prospective de nouveaux matériaux mais également 

par le test de nouvelles configurations de cellules ou tout du moins de cellules présentant des 

microstructures d’électrode particulières. 

Dans ce contexte, ces travaux de thèse portent sur le développement de matériaux 

d’électrode de cellules symétriques. Dans cette configuration innovante, un même matériau 

est utilisé pour les deux électrodes (électrode à air et électrode à hydrogène), ce qui simplifie 

le procédé de mise en forme en permettant un co-frittage des électrodes. Une réduction du 

coût de production de la cellule est ainsi attendue. Un autre bénéfice se situe au niveau des 
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contraintes mécaniques d’élaboration liées aux différences de coefficients de dilatation 

thermique, lesquelles devraient être amoindries dans ce nouveau type de cellule. Cette 

configuration permet, en effet, de n’avoir qu’une seule interface électrode//électrolyte et donc 

une seule compatibilité thermomécanique à gérer. Les composés utilisés doivent toutefois 

répondre aux spécifications de l’électrode à air et de l’électrode à hydrogène, ce qui 

complique grandement leur sélection. En particulier, ils doivent être stables sur une large 

gamme de pressions partielles d’oxygène (10
-19

 bar < p(O2) < 1bar) et être actifs d’un point de 

vue électro-catalytique pour les deux demi-réactions électrochimiques mises en jeu dans la 

pile ou l’électrolyseur [1].  

Les matériaux proposés dans la littérature sont généralement des composés conducteurs 

mixtes (conducteur électronique et ionique) de structure pérovskite ABO3, déjà étudiés 

comme électrode à hydrogène en remplacement du cermet Ni/YSZ. Parmi ces candidats 

potentiels, les titanates basés sur le composé SrTiO3 constituent une piste privilégiée grâce à 

leur haut niveau de conductivité sous atmosphère réductrice et leur grande stabilité redox [2]. 

L’enjeu est alors d’introduire les propriétés nécessaires à un fonctionnement symétrique par 

des substitutions appropriées sur le site A et le site B de la pérovskite. La substitution par le 

nickel a ainsi été proposée dans le cadre de cette étude. Cependant, la façon d’envisager la 

symétrie est différente de ce qui est classiquement rencontré dans la littérature. En effet, si 

sous atmosphère oxydante les titanates substitués au nickel sont monophasés, sous 

atmosphère réductrice, le nickel est réduit, il sort de la structure cristalline et précipite à la 

surface des grains d’oxyde pour former des nanoparticules métalliques. Ce phénomène appelé 

exsolution est connu pour promouvoir l’activité électro-catalytique des électrodes à 

hydrogène [3]. Son étude dans le cas des titanates substitués au nickel est au cœur de ces 

travaux de thèse. Ceux-ci font suite à des recherches préliminaires réalisées au LPCE ayant 

permis de breveter les titanates de structure pérovskite associant de façon originale les deux 

concepts : cellule symétrique et exsolution [4]. Ils ont été réalisés en parallèle du projet ANR 

EVERESTE, dont l’objectif était la validation des atouts de la configuration symétrique en 

fonctionnement électrolyseur en travaillant sur un matériau d’électrodes de référence et en 

cherchant à développer, caractériser et optimiser de nouveaux matériaux d‘électrodes de 

cellule symétrique. 

Le premier chapitre de ce manuscrit revient sur le contexte scientifique de l’étude, 

décrit le fonctionnement des piles à combustible et électrolyseurs à oxyde solide et rappelle 

les enjeux des recherches au niveau des matériaux du cœur de cellule (électrodes et 
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électrolytes). L’apport des matériaux « à exsolution » comme électrode à hydrogène en 

remplacement des cermets classiquement utilisés est discuté. L’intérêt des cellules 

symétriques est commenté et les matériaux déjà testés dans cette configuration sont présentés.  

 Dans le deuxième chapitre, les diverses substitutions effectuées en site A et B de la 

pérovskite SrTiO3 sont passées en revue. L’objectif de cette bibliographie est la recherche du 

meilleur compromis en vue de la sélection de composés répondant aux spécifications 

d’électrode à air et d’électrode à hydrogène. Le choix s’est ainsi porté sur les familles de 

composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 et (La,Sr)(Ti,Mn,Ni)O3. Leurs synthèses par voie sol-gel et leurs 

caractérisations structurales et microstructurales sont présentées. 

 Les chapitres 3 et 4, au centre de ces travaux de thèse, exposent respectivement 

l’évaluation et la sélection de certaines compositions dans les familles (La,Sr)(Ti,Ni)O3 et 

(La,Sr)(Ti,Mn,Ni)O3, comme électrode à hydrogène et électrode à air. Les critères considérés 

sont : la stabilité dans les conditions de fonctionnement des dispositifs (i.e. à 800°C sous air et 

sous atmosphère réductrice et humide), la compatibilité chimique et thermo-mécanique avec 

le matériau classique d’électrolyte 8YSZ et les propriétés de conduction sous air et sous 

atmosphère réductrice. Une attention particulière a été portée sur les conditions permettant 

d’obtenir l’exsolution du nickel sans décomposition de la phase de structure pérovskite ; 

condition sine qua none pour favoriser les propriétés électro-catalytiques sans détériorer les 

propriétés de conduction électronique et ionique. Les meilleurs composés ont été sélectionnés 

d’après ces différents critères pour poursuivre l’étude.  

Le chapitre 5 présente ainsi la caractérisation des performances électrochimiques par 

spectroscopie d’impédance complexe sur des demi-cellules en configuration deux électrodes. 

La démarche d’optimisation des performances est exposée. Ce dernier chapitre permet de 

conclure quant à la potentialité des composés « à exsolution » développés dans ces travaux 

comme électrode à hydrogène et électrode de cellule symétrique. 
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I Introduction 

I.1 Contexte énergétique et environnemental 

La Terre comptait près de 3 milliards d’habitants en 1960, 50 ans plus tard la 

population mondiale a plus que doublé et la consommation énergétique n’a cessé de croitre 

passant de 4,7 Gtep
1
 en 1973 à 8,4 Gtep en 2008 (Figure 1). Si les besoins en énergie suivent 

la courbe démographique, l’amélioration du niveau de vie de pays comme la Chine ou l’Inde 

va de pair avec une demande en énergie croissante ce qui accentue encore cette tendance. 

Parmi les différentes sources d’énergie, les combustibles fossiles représentent plus de 60% de 

la consommation mondiale d’énergie. Or, l’utilisation du pétrole, du gaz naturel et du charbon 

est responsable de la libération de milliards de tonnes de CO2 dans l’atmosphère chaque 

année. Entre 1970 et 2004, les émissions annuelles de ce Gaz à Effet de Serre (GES) ont 

augmenté de 80% avec une accélération prononcée pour les dernières années [2]. 

 
Figure 1 : répartition de la consommation mondiale d’énergie entre 1973 et 2008 [1]. 

Le lien entre les activités humaines et le réchauffement climatique observé ces dernières 

années est désormais reconnu. Cependant, à l’heure où développement économique rime avec 

consommation énergétique, il est difficile de réduire ces émissions. Les conséquences d’un 

changement climatique pourraient être dramatiques pour les équilibres physiques, 

économiques, sociaux et politiques de notre planète. 

De plus, avec l’augmentation continue du prix du pétrole liée aux spéculations mais aussi à la 

raréfaction de cette ressource, la société souffre de sa dépendance. La recherche de nouvelles 

solutions énergétiques est donc devenue un enjeu majeur. Les initiatives se multiplient pour 

développer un mix alternatif au combustible fossile : le nucléaire, l’éolien, la biomasse, le 

                                                 
1
 tep signifie tonne d’équivalent pétrole 
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solaire, la géothermie, l’hydraulique, etc. Si toutes ces technologies permettent de produire de 

l’énergie, son stockage et son transport restent problématiques surtout si l’on considère 

l’intermittence de certaines énergies renouvelables et la mauvaise corrélation entre production 

et demande. Les pertes liées à la distribution d’électricité représentent en effet 8,8% de la 

production mondiale totale. L’enjeu est donc de développer une technologie bon marché pour 

stocker l’électricité. C’est dans ce contexte que certaines initiatives énergétiques s’appuient 

sur l’hydrogène comme nouveau vecteur énergétique [3] [4]. 

I.2 Vers une filière hydrogène 

Le pouvoir calorifique massique de l’hydrogène est le plus élevé de tous les 

combustibles existants (120 MJ.kg
-1

 contre 45 MJ.kg
-1

 pour le pétrole et 50 MJ.kg
-1

 pour le 

gaz naturel). Ces chiffres expliquent l’engouement de la communauté scientifique pour son 

utilisation future. De plus, d’un point de vue écologique, l’hydrogène constitue l’étape ultime 

vers une économie sans carbone. En effet, les combustibles utilisés tendent de plus en plus 

vers un faible ratio C/H (charbon → pétrole → gaz naturel → hydrogène) ; le ratio est nul 

dans le cas de l’hydrogène. Deux secteurs sont ainsi envisagés pour l’utilisation de 

l’hydrogène : les transports et la production d’électricité. Dans les deux cas, les technologies 

mises en jeu sont basées sur la conversion de l’hydrogène dans des Piles A Combustible 

(PAC). Effectivement, ces systèmes permettent la recombinaison électrochimique du 

dihydrogène et du dioxygène  pour produire de l’électricité avec formation d’eau pour seul 

résidu.  

Différents types de piles à combustibles ont été développés ou sont à l’étude. Elles sont 

caractérisées par leur température de fonctionnement (70 à 1000°C), la nature de l’électrolyte 

(liquide, céramique ou polymère) et des électrodes utilisés, la nature de l’ion échangé entre les 

deux électrodes (OH
-
, CO3

2-
, H

+
, O

2-
) ou encore la puissance générée par ces systèmes 

(10mW à 10MW). Parmi tous ces concepts, les technologies les plus prometteuses sont les 

suivantes : 

 Les PEMFC (Proton Exchange Membrane Fuel Cell, en langue anglaise). Ces PAC, 

utilisant comme leur nom l’indique une membrane échangeuse de protons comme 

électrolyte, fonctionnent à 80°C et sont proposées pour l’alimentation des ordinateurs et 

téléphones portables et plus particulièrement pour des applications dans les transports 

automobiles pour lesquelles elles font déjà l’objet de projets de démonstration [5]. 

 Les SOFC (Solid Oxide Fuel Cell, en langue anglaise). Ces PAC, basées sur un 

électrolyte conducteur anionique par ions O
2-

, fonctionnent entre 600 et 1000°C et sont 
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principalement proposées pour des applications stationnaires permettant la cogénération 

d’électricité et de chaleur pour l’habitat, le tertiaire ou l’industrie. Des systèmes fondés 

sur cette technologie commencent à être commercialisés. L’intégration des SOFC dans 

des Auxiliaires de PUissance (APU) a également été proposée pour l’alimentation en 

électricité des appareils à bord des grands véhicules (camions, bateaux, trains, avions…).  

Les SOFC présentent l’avantage de pouvoir être alimentées directement par le gaz naturel ou 

les hydrocarbures ce qui est intéressant pour un déploiement à court terme de cette 

technologie en utilisant le réseau, déjà existant, de distribution de gaz de ville. En effet, si 

l’hydrogène est l’élément le plus abondant de l’univers, il n’existe qu’à l’état combiné, 

principalement dans l’eau et les hydrocarbures. C’est un vecteur énergétique au même titre 

que l’électricité, il est donc nécessaire de le produire. Or, pour le moment, les quantités 

produites ne sont pas suffisantes pour un développement rapide de la filière hydrogène. A 

noter qu’en plus de sa production, son stockage et sa distribution constituent des défis majeurs 

qui nécessitent d’importants investissements et de gros efforts de recherches notamment pour 

diminuer les coûts et les risques et favoriser l’acceptation du public [6].  

I.3 Production d’hydrogène 

A ce jour, l’hydrogène est principalement utilisé dans l’industrie chimique, en 

particulier pour la production de propylène, d’ammoniac et de méthanol, et dans l’industrie 

pétrolière pour le raffinage du pétrole et l’élimination des impuretés soufrées. Ces dernières 

années, la consommation d’hydrogène n’a cessé de croître en lien avec une réglementation 

plus sévère concernant la teneur en soufre dans les carburants et le raffinage d’un pétrole plus 

lourd. La production annuelle d’environ 57 tonnes d’hydrogène couvre ainsi tout juste les 

besoins. Le développement de procédés de production propres, durables et compétitifs d’un 

point de vue économique est donc essentiel pour le développement de la filière hydrogène. 

Les technologies de production d’hydrogène peuvent être regroupées en trois catégories [7]:  

 Les procédés thermiques  

Ils comprennent le vaporeformage des hydrocarbures, la gazéification du charbon, 

mais aussi, la gazéification de la biomasse, la dissociation thermique de l’eau et les 

cycles thermochimiques. Les deux premières technologies sont les plus matures et 

représentent 96% de la production mondiale d’hydrogène.  
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 Les procédés électrolytiques  

Ils utilisent l’électricité et la chaleur pour dissocier la molécule d’eau. L’électrolyse 

alcaline ou basse température est déjà exploitée industriellement et représente 4% de la 

production mondiale d’hydrogène. Correspondant au procédé inverse de celui des 

piles à combustible, l’électrolyse a bénéficié des avancées technologiques réalisées ces 

dernières années dans ce domaine. Ainsi, des électrolyseurs basés sur la technologie 

PEM (Proton Exchange Membrane, en langue anglaise) sont développés et permettent 

d’atteindre des rendements supérieurs à ceux de l’électrolyse alcaline. Toutefois, ils 

restent relativement chers à cause du platine utilisé comme catalyseur. De la même 

façon, des Electrolyseurs Haute Température de la vapeur d’eau (EHT) ou SOEC 

(Solid Oxide Electrolyser Cell en langue anglaise) sont en cours de développement et 

permettraient d’atteindre les meilleurs rendements. En effet, la substitution d’une 

partie de l’énergie électrique nécessaire à la réaction par de l’énergie thermique, moins 

coûteuse, permettrait de diminuer significativement le coût de l’H2 produit.  

 Les procédés photolytiques  

Ils utilisent l’énergie solaire pour dissocier la molécule d’eau via des processus 

électrochimiques (à partir de matériaux semi-conducteurs) ou biologiques (à partir de 

cyanobactéries et d’algues vertes). Ces procédés sont encore à un stade de 

développement très précoce, mais pourraient offrir à long terme un moyen de produire 

de l’hydrogène de façon durable avec un très faible impact environnemental.  

Le Tableau 1 dresse un bilan des différents modes de production de l’hydrogène. 

Tableau 1 : bilan des différents modes de production de l’hydrogène (le coût des matières premières est 

obtenu à partir des données de septembre 2010) [8]. 

Méthode de 

production 

Reformage 

du méthane 

Gazéification 

du charbon 

Gazéification 

de la biomasse 

Cycles 

thermochimiques 

Electrolyse de 

l’eau 

Degré de 

maturité 
Commercial Commercial 

R&D 

/prototype 
R&D R&D /Commercial 

% de la prod. 

mondiale en 

2009 

78 18    4 

Capacité  des 

installations 

Volume H2 

(Nm
3
/h) 

100 000 100 000 40 000 150 Jusqu’à 800 

Emission de CO2 

associée 
Forte Forte 

Forte mais 

avec un 

écobilan nul 

Faible et indirecte Faible et indirecte 

Coût H2 (€/GJ)* 7 - 10 13 15 9 - 50 9 - 50 

* en 2009 à comparer aux coûts du GJ gaz naturel (3,8 €) et du GJ diesel (9,9 €) en 2010 
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Le coût, la compétitivité et le temps de développement de la filière hydrogène dépendent 

beaucoup de la stratégie adoptée pour sa production. Ainsi, dans un premier temps, la 

démarche retenue est d’utiliser les infrastructures existantes et des modes de production 

décentralisés (principalement basés sur les combustibles fossiles). A plus long terme, 

l’objectif est de développer une production massive qui permettrait de réduire le coût global 

de l’hydrogène. Parmi les procédés regroupés dans le tableau 1, l’électrolyse, ne faisant pas 

intervenir d’autres composés chimiques que l’eau, l’oxygène et l’hydrogène à la différence 

des cycles thermochimiques, apparaît comme une technique privilégiée pour la production 

d’hydrogène sans émission directe de GES. Par ailleurs, avec ses rendements élevés, l’EHT 

est la seule à permettre la production massive d’hydrogène. Toutefois, cette technologie est 

encore trop chère comparée aux procédés classiques utilisant les combustibles fossiles. Tout 

l’enjeu des recherches est donc de la rendre compétitive. Une des voies d’étude s’intéresse 

ainsi aux développements de nouveaux matériaux de cœur de cellule. 

II Electrolyseur haute température 

Un EHT est constitué d’un empilement de cellules élémentaires ou SRU (Single 

Repeat Unit, en langue anglaise) représentées sur la Figure 2. Chacune d’elles est composée 

de trois couches céramiques, anode/électrolyte/cathode, correspondant à la cellule 

électrochimique à oxyde solide présentée au paragraphe suivant. Les plaques 

d’interconnexion généralement métalliques amènent le courant électrique et séparent les deux 

compartiments (anodique et cathodique). Des joints de scellement, le plus souvent en verre, 

assurent les étanchéités entre les compartiments anodique et cathodique et avec l’extérieur. 

 

Figure 2 : empilement de cellules élémentaires formant un stack EHT. 
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Les paragraphes suivants visent à présenter le fonctionnement d’une cellule 

élémentaire et la différence de fonctionnement entre une pile et un électrolyseur. Le détail des 

aspects thermodynamiques et électrochimiques est donné dans l’Annexe 1.  

II.1 Cellule électrochimique à oxyde solide 

Une cellule électrochimique à oxyde solide (SOC pour Solid Oxide Cell, en langue 

anglaise) est constituée de deux électrodes poreuses conductrices électroniques, sièges des 

demi-réactions d’oxydation et de réduction (une électrode à air et une électrode à combustible 

i.e. ici à hydrogène). Les électrodes sont séparées par un électrolyte dont le rôle est d’assurer 

le transport des ions impliqués dans les réactions électrochimiques tout en étant isolant 

électrique et étanche au gaz.  

Une cellule électrochimique peut fonctionner soit : 

 en générateur électrochimique lorsqu’elle débite un courant dans un circuit résistif 

extérieur en transformant spontanément de l’énergie chimique en énergie électrique, 

correspondant à un mode SOFC. 

 soit en mode électrolyseur lorsqu’elle est alimentée par un générateur externe qui lui 

fournit de l’énergie électrique permettant ainsi des transformations non spontanée 

d’espèces chimiques, correspondant à un mode SOEC. 

Les schémas de principe de ces deux modes de fonctionnement sont présentés sur la Figure 3.  

 

Figure 3 : schéma de fonctionnement d’une cellule électrochimique à oxyde solide. 

En fonctionnement SOEC, de la vapeur d’eau est introduite à la cathode poreuse. Lorsqu’un 

potentiel électrique suffisant est appliqué à la cellule, les molécules d’eau sont dissociées pour 
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former de l’hydrogène gazeux et des ions O
2-

 selon la demi-équation de réduction (1). Ces 

ions O
2-

 diffusent à travers l’électrolyte dense jusqu’à l’anode où ils sont oxydés sous forme 

d’oxygène gazeux selon la demi-équation d’oxydation (2).  

(1) H2O + 2e
−
→ H2 + O

2−
 

(2) O
2−

→ ½ O2 + 2e
−
 

(3) H2O→ H2 + ½O2 

La réaction bilan d’une SOEC (3) correspond de manière globale au procédé inverse d’une 

pile à combustible SOFC. Les principales différences entre ces deux systèmes sont présentées 

au paragraphe suivant. 

II.2 Electrolyseur vs pile à combustible 

La réaction bilan d’une SOEC correspond de manière globale au procédé inverse 

d’une pile à combustible SOFC. En conséquence, les propriétés thermodynamiques des deux 

réactions sont inverses : exothermique et spontanée pour la réaction de formation de l’eau et 

endothermique et non spontanée pour la réaction d’électrolyse. Les deux procédés sont 

suffisamment proches pour que les comparaisons soient intéressantes : 

 les parties réversibles des réactions sont identiques (au sens de réaction près), 

 les irréversibilités jouent en sens contraire : elles s’ajoutent à la tension réversible pour 

une SOEC, et s’en retranchent pour une SOFC (les irréversibilités vont toujours dans 

le sens d’une diminution des rendements). 

Ainsi, la différence de potentiel délivrée Ucellule s’écrit selon l’équation (4) pour une pile à 

combustible et selon l’équation (5) pour un électrolyseur: 

(4) IREU
i

icathodeanodeeqcellule    

(5) IREU
i

icathodeanodeeqcellule    

où eqE  est le potentiel de Nernst, anode  et cathode  sont les surtensions anodique et 

cathodique, et IR
i

i  est la somme des pertes ohmiques. Tous ces termes sont explicités dans 

l’Annexe 1. La Figure 4 présente les principales différences entre une pile et un électrolyseur 

du point de vue des potentiels. 
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Figure 4 : différence de potentiel aux bornes d’une pile ou d’un électrolyseur (ηaet |ηc|ont été prises arbitrairement 

égales) La flèche indique le sens d’écoulement du courant dans la cellule [9]. 

Les équilibres chimiques aux électrodes sont les mêmes, seul le sens de la réaction 

prépondérante change. Cependant, bien que plusieurs études aient montré que les piles à 

combustible SOFC pouvaient fonctionner de façon réversible, des différences de performance 

entre le mode électrolyseur et le mode pile ont été rapportées [10]. Ainsi, Marina et al. ont 

montré que les matériaux d’électrode classiquement utilisés en SOFC fonctionnent moins bien 

en mode SOEC [11]. Les électrodes ne se comportent pas de façon symétrique selon le sens 

de la polarisation. Cette constatation est clairement visible si l’on considère les 

représentations de Tafel présentées aux figures 5 et 6 : 
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Figure 5: représentation de Tafel de la caractéristique courant - surtension obtenue pour une électrode à 

hydrogène à base de Ni-YSZ pour une mélange de gaz H2/H2O/N2 = 10/70/20 et à une gamme de 

température comprise entre 700 et 850°C [11]. 

 

 

Figure 6: représentation de Tafel de la caractéristique courant - surtension obtenue pour une électrode à 

oxygène à base de LSM-20 (sur un électrolyte YSZ avec une couche intermédiaire de SDC) à une gamme 

de températures comprise entre 650 et 850°C [11]. 

Pour l’électrode à hydrogène, la différence de comportement a été attribuée à un processus de 

limitation de la diffusion en mode électrolyseur qui conduit à une augmentation de la 

surtension de concentration. Pour l’électrode à oxygène, des modèles théoriques ont pu 

montrer que l’apparition d’un courant limite en mode SOEC était principalement due à la 

diminution de la concentration en lacunes d’oxygène au niveau de l’interface 

fuel cell electrolyzerfuel cell electrolyzer
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électrode//électrolyte. Ce phénomène, causé par les fortes densités de courant, conduit à une 

augmentation importante des surtensions d’activation et de concentration. 

Un certain nombre de différences impose donc de ne pas généraliser les mécanismes 

réactionnels aux deux modes de fonctionnement : 

 Le rapport des pressions partielles p(H2O)/p(H2) est beaucoup plus grand en mode SOEC. 

L’hydrogène n’est introduit que pour maintenir un milieu suffisamment réducteur à la 

cathode de l’électrolyseur,  

 Les densités de courant en fonctionnement SOEC sont beaucoup plus importantes et 

peuvent entraîner un vieillissement sous courant, 

 Il existe également des différences de comportements au niveau du transport des gaz 

principalement du fait de la différence de mécanisme de diffusion entre H2 et H2O. 

Dès lors, bien que le développement technologique des piles à combustible SOFC serve de 

base à celui des SOEC, il est important d’émettre quelques réserves quant à la réversibilité des 

cellules électrochimiques à oxyde solide. Le meilleur matériau d’électrode à oxygène/ 

hydrogène sélectionné pour un fonctionnement en mode SOFC ne sera pas le meilleur en 

fonctionnement SOEC. Il convient donc dans la sélection des matériaux de tenir compte des 

différences énoncées plus haut : la stabilité sous eau des matériaux devra notamment être 

étudiée. Ainsi, la stabilité des matériaux développés dans cette thèse, sera testée sous 

différentes pressions partielles d’eau et différents rapport p(H2O)/p(H2) (chapitre 3 et 4). 

Il a également pu être montré par des modélisations que la microstructure optimale d’une 

électrode SOFC n’est pas celle d’une électrode SOEC puisque la diffusion des espèces est 

différente [12]. Selon le mode de fonctionnement souhaité, il faudra donc prendre en 

considération ces différences pour la mise en forme des électrodes. Enfin, des mécanismes de 

dégradation différents à long terme sont attendus selon le mode de fonctionnement. Ainsi, en 

fonctionnement SOEC, le délaminage de l’électrode à oxygène a été observé dans plusieurs 

études [13]. Il serait dû à un relargage important d’oxygène dans les défauts à l’interface avec 

l’électrolyte, la pression engendrée pouvant produire localement d’importantes fissures. 

Néanmoins, le choix des matériaux pour SOEC se fait tout de même naturellement en 

considérant les familles de matériaux développés pour les SOFC, domaine dans lequel de 

nombreux efforts de R&D ont été réalisés ces dernières années, notamment pour étudier des 

paramètres comme la conductivité, l’activité catalytique, la correspondance des coefficients 
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de dilatation thermique et les techniques de synthèse et de mise en forme des cellules [14], 

[15], [16], [17]. Ainsi, les paragraphes suivants visent à présenter les différents composants du 

cœur de cellule (électrolyte et électrodes): leur rôle, les propriétés requises, les matériaux 

usuels et les enjeux des recherches. Les spécificités du mode électrolyse seront discutées le 

cas échéant.  

III Les matériaux du cœur de cellule  

 Le développement de nouveaux composants pour les piles à combustible ou 

électrolyseur à oxyde solide est une tâche difficile en raison de l'interdépendance entre les 

diverses propriétés des électrodes, de l’électrolyte, des interconnecteurs et des joints de 

scellement. En effet, en plus des propriétés intrinsèques des différents matériaux, il faut tenir 

compte de leur compatibilité, ce qui implique de considérer l’ensemble du stack. La sélection 

doit donc passer par un compromis entre les différentes spécifications et les propriétés des 

matériaux plutôt que la sélection d’un matériau présentant une propriété avantageuse mais 

sans tenir compte des autres composants [18]. 

 Pour conserver l’intégrité de la structure pendant la mise en forme et le 

fonctionnement, il faut que les composants soient compatibles d’un point de vue 

thermomécanique. Lors des variations de températures inhérentes à la mise en forme 

de la cellule et au fonctionnement, les constituants de l’EHT (ou de la PAC) sont 

effectivement soumis à des contraintes mécaniques interfaciales directement liées à 

leurs différences de comportement thermique. Celles-ci peuvent conduire à la 

fissuration des matériaux et donc limiter la durée de vie du système. Les coefficients 

de dilatation thermique des différents constituants doivent donc être suffisamment 

proches (±2 10
-6

K
-1

) pour limiter ces phénomènes lors des cycles de chauffage et de 

refroidissement [19].  

 Les interfaces entre les différents composants doivent être homogènes et cohésives 

pour favoriser les transferts de charges (électrons-électrons et ions-électrons) et limiter 

les pertes ohmiques en fonctionnement.  

 Les matériaux sélectionnés doivent être chimiquement stables et compatibles. En effet, 

la volatilisation de certains éléments et l’interdiffusion aux interfaces entraînent un 

vieillissement chimique qui se traduit en général par la formation de nouvelles phases 

qui peuvent perturber le fonctionnement (phase isolante à l’interface 

électrode//électrolyte par exemple, impuretés SiO2 passivant l’anode…).  
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 Le coût des matières premières ainsi que les coûts de production doivent être aussi bas 

que possible. 

Enfin, la stabilité à long terme de l’ensemble de ces propriétés doit également être prise en 

compte. Que ce soit pour les cellules de type SOFC ou SOEC, l’enjeu reste la recherche du 

meilleur compromis coûts/performances/durabilité afin d’aboutir à une filière hydrogène 

économiquement viable.  

Dans ce contexte, un des principaux challenges est de réduire la température de 

fonctionnement à des températures intermédiaires, comprises entre 600 et 750°C. En effet, 

malgré son intérêt thermodynamique et cinétique, la haute température (Tfonct>800°C) pose 

des problèmes de stabilité à long terme des composants de la cellule et limite la sélection des 

matériaux d’interconnecteurs à des céramiques très onéreuses (à base de LaCrO3). Cependant, 

la plupart des matériaux du cœur de cellule développés pour un fonctionnement à 800-1000°C 

voient leurs performances diminuer avec l’abaissement de la température. L’enjeu est donc de 

développer de nouveaux matériaux performants à des températures intermédiaires. 

III.1 L’électrolyte 

a Rôle 

Dans une cellule SOEC ou SOFC, l’électrolyte est un oxyde solide qui assure le 

transport des ions O
2- 

impliqués dans les réactions électrochimiques tout en séparant les demi-

réactions d’oxydation et de réduction. Ce composant doit donc être suffisamment dense 

(compacité supérieure à 94%) de façon à être imperméable aux gaz et éviter les réactions 

directes. Il doit posséder une haute conductivité ionique (>10
-2

 S.cm
-1

) pour permettre la 

migration des ions O
2-

 et doit être un isolant électronique pour ne pas perturber 

l’acheminement des électrons vers le circuit extérieur et éviter les courts circuits. De plus, 

l’électrolyte doit maintenir ces propriétés sur une large gamme de p(O2) ; la pression partielle 

d’oxygène variant de 1 atm au niveau de l’électrode à air à environ 10
-20

 atm au niveau de 

l’électrode à hydrogène. Il doit donc être chimiquement stable vis-à-vis de ces deux 

atmosphères. Enfin, de bonnes propriétés thermomécaniques sont indispensables pour résister 

aux variations thermiques et au fluage notamment dans le cas où l’électrolyte sert de support à 

la cellule (géométrie ESC Electrolyte Supported Cell en langue anglaise). 



Chapitre 1 ― Contexte scientifique 
 

19 

Il est essentiel de noter que l’électrolyte est le composant clé de la cellule SOFC ou 

SOEC : son choix fixe la température de fonctionnement qui est de fait largement déterminée 

par la température nécessaire à l’établissement d’une conductivité ionique suffisante.  

b Matériaux usuels 

Les matériaux les plus largement utilisés comme électrolyte de SOEC ou SOFC sont 

des zircones stabilisées par des terres rares. La mise en solution dans ZrO2, d'oxydes 

contenant des ions de valence plus faible que celle du zirconium tels Y2O3, Sc2O3, Yb2O3, 

CeO2 ou MgO, CaO, permet de créer des lacunes dans le sous-réseau anionique [20]. Par 

exemple, dans le cas de l’oxyde d’yttrium, cette solution solide peut se décrire par la réaction 

suivante (dans la notation de Kröger et Vink présentée dans l’Annexe 2) : 

(6) 
'''

32 322

o

x

OZr

ZrO
VOYOY   

Avec                      
´

ZrY  :ion Y
3+

en site Zr
4+

 site, chargé négativement, 



0V
 
: lacune d’oxygène, chargée positivement, 

xO0  
: ion oxygène à sa place dans la structure. 

La création des lacunes d’oxygène induit un certain niveau de conductivité ionique qui est 

directement influencé par la nature et la concentration du substituant. Des études ont montré 

que plus le rayon ionique de ce dernier est petit et se rapproche de celui de Zr
4+

 plus la 

conductivité ionique est élevée. Sc
3+

 possédant le rayon ionique le plus faible parmi les 

substituants, la zircone scandiée ScSZ (Scandia Stabilized Zirconia en langue anglaise) 

présente la meilleure conductivité ionique. Cependant, elle n’est pas très utilisée comme 

électrolyte haute température principalement à cause du coût élevé du scandium. En 

comparaison, la zircone yttriée YSZ (pour Yttria Stabilized Zirconia en langue anglaise) est 

beaucoup plus économique et offre la meilleure combinaison entre conductivité ionique et 

stabilité. Les teneurs en substituant de type Y2O3 varient le plus souvent entre 3 et 8% molaire 

(notée respectivement 3YSZ et 8YSZ). Cependant, si la conduction ionique augmente avec la 

teneur en substituant, la résistance mécanique de la zircone stabilisée décroit. Ainsi, dans une 

géométrie de type ESC, la zircone 3YSZ sera préférée. Le choix du taux de substituant résulte 

donc d’un compromis entre tenue mécanique et conductivité ionique [14], [15].  
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c Enjeux des recherches 

Si YSZ présente une conductivité ionique suffisante pour un fonctionnement à 800°C, 

à des températures intermédiaires 600-750°C, la chute ohmique liée à l’électrolyte devient 

trop importante, ce qui diminue les performances globales de la cellule. Pour pallier ce 

problème, deux voies de recherche ont été envisagées. 

Dans la première voie, la diminution de la conductivité ionique intrinsèque à ces 

températures intermédiaires est compensée en réduisant l’épaisseur de l’électrolyte de façon à 

conserver sa contribution résistive constante. Une nouvelle génération de cellule (génération 

2) a ainsi été proposée dans laquelle c’est l’électrode à hydrogène qui sert de support 

mécanique : la géométrie ASC (Anode Supported Cell en langue anglaise). L’épaisseur de 

l’électrolyte peut ainsi être abaissée de 100-500 µm en géométrie ESC à 3-50 µm en ASC. 

Tout l’enjeu réside dans les méthodes de mise en forme qui doivent permettre d’obtenir une 

couche du matériau d’électrolyte, fine et dense à la fois, sur une électrode poreuse. 

Dans la deuxième voie de recherche, de nouveaux oxydes ont été étudiés pour leur bon 

niveau de conductivité ionique en vue du remplacement de l’électrolyte classique YSZ [15]. 

Les recherches ont porté sur : les cérines substituées (Ce1-xMxO2-δ, M=Y, Gd, Sm) ; les 

gallates de lanthane LaGaO3 substitués LSGM (La0.9Sr0.1Ga0.8Mg0.2O3) ou LSGMC 

(La0.8Sr0.2Ga0.76Mg0.19Co0.05O3-δ) ; les composés BIMEVOX (Bi2V1-xMexO5.5- δ) ; des silicates 

de structure apatite Ln10Si6O27 (Ln= La,Pr, Nd…) ; des oxydes de structure pyrochlore tel 

Gd1.8Ca0.2Ti2O7- δ ; des composés de structure pérovskite à base de Ba2In2O5 substitué [21]; les 

composés LAMOX basés sur La2Mo2O9. Dans leur état de l’art, Kharton et al. discutent des 

propriétés de transport de chaque famille de composés et de leur potentialité d’utilisation 

comme électrolyte de SOFC [22]. La Figure 7, comparant la conductivité ionique des 

matériaux les plus prometteurs à celles des zircones stabilisées, en est extraite. Malgré leur 

niveau élevé de conductivité ionique, ces nouveaux candidats présentent un certain nombre de 

limitations qui freinent leur développement en tant qu’électrolyte de SOFC ou SOEC : le 

manque de stabilité (BIMEVOX), la réactivité, une contribution électronique à la conductivité 

(cérines, LAMOX), la difficulté de mise en forme (apatites) ou encore le coût des matières 

premières. 
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Figure 7 : conductivité anionique de divers électrolytes solides [22]. 

Les composés les plus matures sont LSGM et les cérines substituées [23], [24], [25]. Ils ont 

été testés dans les deux modes de fonctionnement et commencent à être considérés par 

certains industriels [26].  

III.2 L’électrode à O2 

a Mécanismes et spécifications 

Les demi-réactions qui ont lieu au niveau de l’électrode à O2 sont : 

(7) O
2-

 → ½ O2(g) +2e
-
 en mode électrolyseur 

(8) ½ O2(g) +2e
-
 → O

2-
 en mode une pile 

La réaction électrochimique de réduction de l’oxygène gazeux (en mode pile) ou d’oxydation 

des ions O
2- 

 (en mode électrolyseur) se produit dans les zones où les trois espèces électrons, 

ions et gaz se rencontrent. Elles sont appelées zones de points triples.  

Les demi-réactions (7) et (8) se décomposent en plusieurs étapes réactionnelles 

(Figure 8). La plupart de ces étapes sont identiques, au sens de réaction près, quel que soit le 

mode de fonctionnement [27], [28]. A noter que l’existence de toutes ces étapes n’est pas 

démontrée à ce jour : 

 Transfert des ions O
2-

 à travers l’interface électrode// électrolyte, 

 Diffusion des ions O
2-

 dans l’électrode, 

 Réaction à la surface : oxydation des ions O
2-

 ou réduction de O2, 

 Recombinaison des espèces atomiques oxygène en molécule O2 ou dissociation de O2, 
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 Diffusion surfacique Oads ou O2,ads, 

 Désorption ou adsorption d’O2(g) à la surface de l’électrode, 

 Diffusion des molécules d’oxygène en phase gaz dans l’électrode poreuse. 

Selon le matériau, la microstructure, les conditions expérimentales ou encore la géométrie de 

l’électrode, l’une ou l’autre de ces étapes peut être limitante. Dans le cas de matériaux 

d’électrode purement conducteurs électroniques (essentiellement des oxydes car les métaux 

non oxydables sont trop onéreux), les réactions n’ont lieu qu’à l’interface 

électrode/électrolyte. Pour étendre les surfaces de contact triple, des composites céramique-

céramique (cer-cer) ont été utilisés. Ils sont constitués d’un mélange entre un oxyde bon 

conducteur électronique et un matériau conducteur ionique (souvent identique à l’électrolyte). 

Dans ce cas, la microstructure de l’électrode est un élément clé qui doit permettre de contrôler 

la percolation des trois réseaux (porosité, matériau conducteur d’électrons, matériau 

conducteur d’ions O
2-

). Par ailleurs, l’électrode peut être composée de plusieurs couches pour 

bénéficier d’un gradient de composition allant de la composition de l’électrolyte presque pur 

jusqu’à la composition du matériau conducteur électronique pur en contact avec 

l’interconnecteur. De cette façon, le coefficient de dilatation thermique est plus facilement 

ajusté à travers ces différentes couches. Plus récemment, l’utilisation de matériaux à la fois 

conducteurs électroniques et ioniques a été proposée. Dans ces conducteurs mixtes (MIEC 

pour Mixed Ionic Electronic Conductor en langue anglaise), les ions O
2-

 peuvent, en effet, 

migrer à n’importe quelle position de l’interface entre le matériau d’électrode et la phase 

gazeuse. L’utilisation de tels matériaux permet ainsi d’étendre les zones actives sur toute la 

surface libre de l’électrode et d’améliorer la cinétique des réactions électrochimiques, par 

opposition aux électrodes traditionnelles dites à points triples. La Figure 8 illustre ces 

différents cas. 
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Figure 8 : représentations schématiques des sites réactionnels dans le cas où l’électrode est (a) un 

conducteur électronique (b) un composite (conducteur électronique/conducteur ionique) (c) un MIEC. 

Une électrode à air performante doit présenter une bonne conductivité électronique 

généralement supérieure à 100 S.cm
-1

, une bonne conductivité ionique (caractérisée par des 

coefficients de diffusion D et d’échange de surface k élevés) et une activité catalytique vis-à-

vis de la réduction de l’oxygène. Mais il faut également considérer sa stabilité chimique en 

atmosphère oxydante (durant l’élaboration et en fonctionnement) et sa compatibilité chimique 

et thermique avec l’électrolyte.  

b Matériau usuel  

Le matériau le plus utilisé dans les cellules commerciales comme cathode SOFC 

(respectivement anode SOEC) est un oxyde de structure pérovskite : le manganite de lanthane 

substitué au strontium La1-xSrxMnO3 (LSM). La substitution en Sr (de 10 à 25% atomique) 

peut être compensée soit par la création de lacunes d’oxygène soit par l’oxydation de Mn
3+

 en 

Mn
4+

. Mn
4+

 possédant une bonne stabilité chimique, la compensation est essentiellement 

électronique dans les conditions de fonctionnement d’une électrode à air. Le composé LSM 

ne présente que peu de lacunes d’oxygène, il est donc essentiellement conducteur électronique 

(σélec>100 S.cm
-1

 et σion~10
-7

 S.cm
-1

 à 800°C sous air). Pour augmenter le nombre de points 

triples, LSM est donc utilisé en mélange avec le matériau d’électrolyte YSZ. Cependant, en 
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fonctionnement, des oxydes de manganèse MnOx peuvent diffuser de LSM vers YSZ, 

entraînant la réaction de La2O3 ou SrO avec YSZ pour former La2Zr2O7 ou SrZrO3. Ces 

phases secondaires sont résistives et vont ainsi diminuer progressivement les performances. 

Malgré ce problème, une stabilité suffisante a été obtenue lors de tests à long terme ce qui 

explique l’utilisation de LSM dans les cellules commerciales [29], [30], [31]. 

c Enjeux des recherches 

Comme mentionné plus haut, un des enjeux actuels des SOFC/SOEC est de diminuer 

la température de fonctionnement, principalement pour limiter le vieillissement des cellules. 

Cependant à des températures intermédiaires, la cinétique des réactions électrochimiques est 

très ralentie et notamment pour des électrodes à base de LSM. L’électrode à air devient le 

composant limitant de la cellule. Le développement de nouveaux matériaux d’électrode à air 

est indispensable pour ces IT-SOC (Intermediate Temperature SOC en langue anglaise). Les 

recherches se sont donc orientées vers le développement de nouveaux matériaux d’électrode 

conducteur mixte. La plupart des MIEC proposés sont de structure pérovskite ABO3 

(présentée au chapitre 2) ou dérivés de cette structure An+1BnO3n+1, avec en site B un ou 

plusieurs métaux de transition présentant une valence mixte (Mn
3+

/Mn
4+

, Co
3+

/Co
4+

, Ni
2+

/ 

Ni
3+

 ou Fe
3+

/ Fe
4+

) [32], [33].  

L’étude a notamment porté sur les cobaltites de lanthane substituées tel La1-xSrxCoO3-

δ connue pour former des lacunes d’oxygène en température du fait de la réduction de Co
4+

. 

Cependant, ces cobaltites présentent des coefficients de dilatation thermique très grands en 

raison de la transition bas spin / haut spin des ions Co
3+

 et leur réactivité avec YSZ est 

importante. Pour limiter ces phénomènes, de nouveaux matériaux ont été développés en 

jouant sur la nature de l’ion lanthanide utilisé, en ajustant la proportion de strontium mais 

également en substituant Co par d’autres cations (Fe, Mn, Ni, Cu, Ga…) [34]. Le composé 

La0.6Sr0.4Co0.2Fe0.8O3 (LSCF) a ainsi été étudié [18]. Cependant, malgré d’excellentes 

propriétés de conduction (σion= 8.10
-3

 S.cm
-1

 et σélec~300 S.cm
-1

 à 800°C sous air), ce 

matériau réagit aussi avec YSZ et nécessite l’ajout d’une couche barrière en cérine substituée 

[35]. 

Les nickelates basés sur la pérovskite LaNiO3 ont également été étudié. LaNiO3 n’est 

pas stable à haute température et se décompose pour former des phases de Ruddlesden 

Popper. Mais par substitution en site A et/ou B, la stabilité de cette pérovskite peut être 

améliorée et avec LaNi1-xFexO3 et La1-ySryNi1-xFexO3, un compromis intéressant a pu être 
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trouvé entre stabilité sous air, bonnes propriétés de transport électronique et coefficients de 

dilatation modérés [36], [37].  

Plus récemment, des composés de structure Ruddlesden Popper (RP) ont également 

été proposés comme électrode à air : Ln2NiO4+δ (avec Ln =La, Nd, Pr). Alors que dans les 

pérovskites la conduction ionique est assurée par les lacunes d’oxygène, dans ces composés 

de type RP, ce sont des oxygènes supplémentaires en site interstitiel qui sont impliqués. Leur 

conductivité ionique est ainsi supérieure d’un ordre de grandeur à celle des composés de 

structure pérovskite [32], [38]. 

Parmi ces nouveaux matériaux, LSCF et Nd2NiO4+δ semblent les plus prometteurs et 

sont désormais proposés comme alternative à LSM dans des cellules commerciales. Ils ont été 

testés dans les deux modes de fonctionnement [39]. 

III.3 L’électrode à H2 

a Mécanismes et spécifications 

Les demi-réactions qui ont lieu au niveau de l’électrode à H2 sont : 

(9) H2O + 2e
-
 → H2 + O

2-
 en mode électrolyseur 

(10) H2 + O
2- 

→ H2O + 2e
-
 en mode pile 

Comme pour l’électrode à air, les demi-réactions (9) et (10) peuvent être décomposées en 

plusieurs étapes : 

 Diffusion des gaz dans l’électrode poreuse (H2(g), H2O(g)),  

 Adsorption/désorption à la surface de l’électrode, 

 Dissociation ou recombinaison des molécules adsorbées, 

 Diffusion surfacique des espèces (Had, Oad, 


adOH ) jusqu’aux zones de point triple, 

 Transport des électrons et des ions dans la structure solide, 

 Réactions électrochimiques et chimiques au niveau des points triples, 

 Transfert des ions O
2-

 à travers l’interface électrode//électrolyte. 

Comme pour l’électrode à oxygène, l’utilisation de conducteurs mixtes permet d’étendre les 

zones actives pour ces réactions et améliore la cinétique.  

Si l’hydrogène permet un fonctionnement idéal de la pile, son utilisation comme 

combustible n’est pour le moment pas envisageable à court terme. En effet, la filière de 

production non émettrice de gaz à effet de serre n’est pas encore significative, les solutions de 

stockage et de transport de l’hydrogène ne sont pas encore fiables et/ou trop coûteuses. Pour 



Chapitre 1 ― Contexte scientifique 
 

 

26 

un développement rapide des SOFC, l’utilisation des hydrocarbures ou du méthane comme 

combustible est donc envisagée dans un premier temps. Les réactions d’oxydation 

électrochimique qui peuvent se produire dans ce cas sont les suivantes : 

(11) CH4 + 4O
2- 

→  CO2 + 2H2O + 8e
-
 

(12) CnH2n+2 + (3n+1)O
2- 

→  nCO2 + (n+1)H2O + (6n+2)e
-
 

L’oxydation électrochimique directe des hydrocarbures ou du méthane est en compétition 

avec le reformage interne grâce à l’eau formée dans les réactions (11) et (12). L’hydrogène 

formé subit ensuite une oxydation électrochimique selon la réaction (10)  

Une électrode à hydrogène performante doit présenter une bonne conductivité électronique, 

une bonne conductivité ionique et une activité catalytique vis-à-vis de l’oxydation de 

l’hydrogène ou des hydrocarbures en fonctionnement SOFC et vis-à-vis de la réduction de 

l’eau en fonctionnement SOEC. Il faut également tenir compte de sa stabilité chimique en 

atmosphère oxydante (durant l’élaboration) et en atmosphère réductrice (en fonctionnement) 

et de sa compatibilité chimique et thermique avec les autres composants de la cellule. Enfin 

elle doit être suffisamment robuste vis-à-vis de cycles redox inhérents au fonctionnement de 

la cellule. Pour une SOFC alimentée par des hydrocarbures, la résistance au cokage et à 

l’empoisonnement au soufre sont également des critères importants. La conductivité 

électronique doit être typiquement supérieure à 100 S.cm
-1

. Cependant, cette spécification 

dépend du design de la cellule et plus particulièrement de la longueur du chemin que les 

électrons doivent parcourir jusqu’au collecteur de courant. Récemment, un nouveau concept a 

été proposé dans lequel l’électrode est constituée d’une fine couche active d’un point de vue 

catalytique et d’une couche collectrice [40]. Les réactions électrochimiques ne se produisent 

que dans la couche active dont la conductivité électronique peut être limitée à 1 S.cm
-1

. En 

tenant compte de la porosité, la conductivité d’un matériau de couche active doit être de 

l’ordre d’une dizaine de S.cm
-1

. 

b Matériau usuel  

Historiquement, les métaux nobles du groupe du platine et les métaux de transitions 

ont été les premiers matériaux utilisés comme anode SOFC (cathode SOEC). Ils présentent 

l’avantage d’être d’excellents catalyseurs des réactions électrochimiques. Cependant, les 

électrodes monophasés ainsi obtenues ont tendance à se délaminer à cause des différences de 

dilatation thermique avec le matériau d’électrolyte et la coalescence des grains de métal au 

cours du fonctionnement diminue progressivement leur porosité et rompt les chemins de 
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percolation. De plus, seuls les grains en contact avec l’électrolyte interviennent réellement 

pour catalyser les réactions : les zones actives se résument donc à des lignes de contact.  

Par la suite, pour limiter l’utilisation des métaux nobles qui sont très coûteux, et pour 

étendre les zones actives pour les réactions électrochimiques, les particules métalliques ont, 

été dispersées dans une matrice conductrice ionique (en général de même composition que 

l’électrolyte). Les composites céramiques-métal (cermets) ainsi formés, ont, en effet, 

l’avantage de comprendre un plus grand nombre de points triples. Une comparaison de 

l’activité catalytique de Mn, Fe, Co, Ni, Ru et Pt a montré que le nickel avait la plus grande 

activité envers l’oxydation de H2. Les cermets à base de Ni sont donc les plus répandus. Ils 

sont en général préparés par frittage d’un mélange de poudres du matériau d’électrolyte (YSZ) 

et d’oxyde de nickel NiO. La réduction de NiO en nickel métal sous hydrogène ou sous 

hydrocarbure laisse une porosité ouverte dans l’électrode. La mise en œuvre d’un tel 

composite permet d’empêcher le frittage des particules de métal. Le cermet ainsi préparé 

présente un coefficient d’expansion thermique comparable à celui de l’électrolyte. Le nickel 

apporte les propriétés de conduction électronique et l’activité catalytique, tandis que 

l’électrolyte (YSZ) assure le maintien mécanique de l’électrode et la conduction des ions O
2-

.  

Bien que ce cermet présente des performances satisfaisantes même dans le cas d’une 

diminution de la température de fonctionnement, il reste quelques limitations :  

 Lors d’opérations prolongées, le nickel métallique a tendance à coalescer. Ce 

phénomène entraine une diminution progressive du nombre de points triples et une 

perte de percolation qui augmente les contributions résistives [41], [42]. Bien que des 

recherches aient été effectuées sur les méthodes de préparation du cermet pour mieux 

contrôler sa microstructure : assurer la meilleure percolation possible des grains du Ni 

tout en limitant leurs coalescence/frittage en fonctionnement, la proportion de Ni 

nécessaire à la conduction électronique de l’électrode reste trop importante pour 

éliminer totalement ce phénomène. 

 Le cermet est très sensible au cycle redox. En effet, l’oxydation du Ni en NiO 

s’effectue avec un important changement de volume qui entraîne des contraintes 

mécaniques importantes dans l’électrode et peut conduire à l’éclatement de la 

microstructure [43].  
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 En fonctionnement électrolyseur, les fortes pressions partielles d’eau, p(H2O), 

favorisent la diffusion du Ni et la coalescence est accélérée. Par ailleurs, le Ni peut 

s’oxyder en surface formant une couche moins active catalytiquement qui diminue les 

performances globales. Peu de données de vieillissement en mode électrolyseur sont 

actuellement disponibles [44].  

 En fonctionnement pile avec des combustibles carbonés, le nickel catalyse la réaction 

de craquage des hydrocarbures : CH4 → C + 2H2. Le mécanisme implique la 

chimisorption du carbone à la surface du Ni, sa dissolution dans le métal et sa 

précipitation à partir d’une facette du Ni, sous forme graphite lorsque le nickel devient 

sursaturé en carbone. Le dépôt de carbone obstrue progressivement la porosité et 

conduit généralement à l’éclatement de l’électrode. D’autre part, le nickel subit un 

empoisonnement au soufre contenu notamment sous forme de mercaptan dans le gaz 

naturel, ce qui entraîne une diminution des performances au cours du temps [45].  

c Nouveaux matériaux 

Dans ce contexte, de nombreuses études ont été menées pour remplacer le cermet 

Ni/YSZ par des matériaux plus performants [40], [46], [47], [48], [49].  

 Cermets au cuivre 

Une des voies de recherche s’est intéressée au développement de nouveaux cermets 

moins sensibles au dépôt de carbone. Des cermets Cu-YSZ ont ainsi été testés, mais, l’activité 

catalytique de Cu, très faible par rapport à celle de Ni, conduit à de moins bonnes 

performances électrochimiques. Par ailleurs, le cuivre possède un point de fusion relativement 

faible (1080°C) et son utilisation dans les piles SOFC est limitée par les hautes températures 

requises dans la plupart des procédés de fabrication. Pour améliorer la stabilité et l’activité 

catalytique des électrodes à base de cuivre, des alliages bimétalliques (Cu-Co, Cu-Ni) ont 

aussi été envisagés. Une autre approche a consisté à utiliser un métal relativement inerte 

comme le cuivre pour la conductivité électronique et un oxyde métallique pour apporter 

l’activité catalytique et la conductivité ionique. Les cermets Cu-CeO2-YSZ ou Cu-YZT 

(Titania doped Yttria Zirconia) en sont deux exemples.  
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 MIEC  

Comme dans le cas des électrodes à oxygène, l’utilisation de matériaux conducteurs 

mixtes pour étendre les zones électrochimiquement actives, constitue une importante voie de 

recherche.  

Des composés de structure fluorite ont ainsi été proposés. Comme cela a été vu 

précédemment, la cérine, bon conducteur ionique, présente une contribution électronique non 

négligeable liée à la réduction de Ce
4+

 en Ce
3+

. Son activité catalytique vis-à-vis de CH4 et sa 

grande résistance au dépôt de carbone semble liée à la formation de lacunes d’oxygène et à 

leur migration associée à la transition réversible CeO2-Ce2O3. Cependant, l’étape limitante 

reste la faible adsorption du méthane à la surface de la cérine substituée [50], [51], [52]. 

Les oxydes monophasés conducteurs mixtes les plus prometteurs sont principalement 

de structure pérovskite ABO3 ou dérivés de cette structure. 

Les chromites (La,Sr)CrO3, déjà utilisés comme interconnecteurs dans les SOFC, 

présentent une bonne stabilité sous atmosphères oxydante et réductrice et sont donc de bons 

candidats pour une utilisation comme électrode à hydrogène. Leur conductivité de type p liée 

au couple Cr
4+

/Cr
3+

 est élevée sous air (59,1 S.cm
-1

 pour La0,75Sr0,25CrO3 à 800°C), mais 

diminue sous atmosphère réductrice (7,07 S.cm
-1

 sous N2/H2(10%) pour La0,75Sr0,25CrO3 à 

800°C) [53]. Bien qu’ils ne présentent pas de dépôt de carbone en fonctionnement sous 

méthane, leur manque d’activité catalytique conduit cependant à des résistances de 

polarisation trop élevées pour un fonctionnement SOFC efficace. Pour mieux répondre aux 

spécifications d’une électrode à hydrogène, des substitutions en site B par Cu, Co, Mg, Mn, 

Fe, Ni et V ont été tentées. Le meilleur compromis en termes de stabilité et performances a été 

obtenu pour La1-xSrxCr1-yMnyO3 [53b]. Les calculs de stabilité thermodynamique de Sfeir ont 

effectivement montré que cette substitution était la plus favorable dans les conditions de 

fonctionnement sévères d’une anode SOFC [54]. Cependant, ce composé présente une faible 

conductivité électronique sous atmosphère réductrice avec 0.22 S.cm
-1

 sous N2/H2(10%) à 

800°C) [53] et n’est pas stable vis-à-vis des impuretés de soufre [55]. 

Les titanates basés sur SrTiO3 constituent également une piste largement explorée. 

L’intérêt porté à ces matériaux provient de leur haute conductivité électrique sous atmosphère 

réductrice. En effet, contrairement au chrome, le Ti présente une valence mixte sous 

atmosphère réductrice Ti
4+

/Ti
3+

. De plus, ces composés sont très stables vis-à-vis de cycles 

redox avec un changement de volume moins important que les chromites ou d’autres 

pérovskites. Comme pour les composés à base de chrome, diverses substitutions ont été 

testées pour améliorer les propriétés de conduction ionique et les propriétés catalytiques (La, 
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Y en site A et Ni, Mn, Fe, Co en site B). Les matériaux développés dans cette thèse entrent 

dans cette famille de composés. Un état de l’art plus détaillé est donné au chapitre 2 

notamment pour discuter l’effet des différentes substitutions sur la stabilité et les propriétés de 

conduction.  

Les pérovskites doubles basées sur Sr2Mo2O6 ont été substituées en site B par Co, Ni, 

Mg, Mn, Fe ou V pour stabiliser la structure pérovskite sous atmosphère réductrice. La 

valence mixte Mo
5+

/Mo
6+

 confère de bonnes propriétés de conduction mixte. Leur réactivité 

avec la plupart des électrolytes nécessitent l’utilisation de couches interfaciales. Les premiers 

tests en cellule complète effectués donnent de très bons résultats avec une puissance 

maximum de respectivement  840 mW.cm
-2

 sous H2 et 340 mW.cm
-2

 sous CH4 à 800°C pour 

Sr2MgMoO6-δ (avec LSGM comme électrolyte et SFC comme cathode) [56].  

D’autres familles de composés ont également été étudiées : des bronzes de tungstène 

A2BM5O15 (A,B = Ba, Na, et M=Nb,Ta,Mo,W…) et des pyrochlores A2B2O7 (tels Gd2TiO7 

ou Pr2Zr2O7). 

 Composite 

Globalement, même si les performances obtenues pour ces MIEC sont prometteuses 

avec des résistances de polarisation qui s’approchent de celles des cermets, les MIEC 

développés jusqu’à maintenant présentent un certain nombre de limitations.  

Souvent faiblement conducteurs électroniques, ils présentent un niveau de conductivité 

ionique encore plus faible, inférieur à celui des matériaux d’électrolyte. De nombreuses études 

rapportent ainsi que l’introduction d’oxydes conducteurs ioniques tels YSZ, YDC ou GDC 

(Yttria Doped Ceria ou Gadolinia Doped Ceria en langue anglaise) permet d’améliorer les 

performances d’électrode à base de MIEC. Tao et al. ont ainsi rapporté pour des composites 

La0,75Sr0,25Cr0,5Mn0,5O3/YSZ des performances comparables au cermet Ni/YSZ [57]. 

L’électrode est alors constituée de plusieurs couches de composites YSZ/LSCM pour obtenir 

un gradient de concentration [57], [58], [59]. 

 Cermets nanostructurés 

L’activité catalytique vis-à-vis de l’oxydation électrochimique du méthane ou même 

de l’hydrogène reste faible comparée à celle d’un cermet classique [60]. Dans les électrodes à 

base de CeO2, il a pu être montré que l’ajout d’espèce active tels Pt, Pd, Ru, Ir ou Ni 

améliorait les performances [61]. De la même façon, plusieurs études ont montré que l’ajout 

de ces espèces actives au MIEC de structure pérovskite améliorait les performances [62], [63] 

[64], [65], [66], [67], [68]. La Figure 9, issue des travaux de Yoo et al., illustre bien le gain en 
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termes de performances pour une anode basée sur La0,2Sr0,8TiO3 (LST) lors de l’ajout de GDC 

et de Ni [69]. 

B.D. Madsen et al. ont également montré que l’ajout de 5%m de NiO multipliait par 

cinq la densité de puissance d’électrode composite La0,8Sr0,2Cr0,98V0,02O3/GDC [70], [71]. 

Pour ces électrodes, les métaux actifs sont introduits en trop faible quantité pour qu’il y ait 

percolation et donc un effet sur la conduction électronique de l’électrode. Les cermets obtenus 

sont nanostructurés, les particules métalliques agissant seulement sur l’électro-catalyse des 

réactions. 

 
Figure 9 : spectres d’impédance électrochimique de cellules symétriques [69] 

Généralement, ces espèces actives sont ajoutées par imprégnation de l’électrode pré-frittée par 

une solution de sels métalliques. Après séchage, la cellule doit habituellement subir un recuit 

à une température comprise entre 200-1200°C pour obtenir l’oxyde correspondant. La 

réduction in situ permet ensuite d’obtenir les cermets nanostructurés [40].  

Les méthodes d’imprégnation en voie liquide sont largement utilisées à l’échelle 

industrielle pour la préparation de catalyseurs supportés. Cependant, bien qu’elles puissent 

être facilement intégrées aux procédés de fabrication des composants SOFC, elles ajoutent des 

étapes de mise en forme et de frittage. En particulier, si l’on souhaite avoir une teneur 

importante de particules actives, les étapes imprégnation/recuit doivent être répétées plusieurs 

fois, ce qui finalement augmente les coûts de production. Par ailleurs, il est difficile de 

contrôler la dispersion et la répartition des éléments actifs qui vont dépendre du support 

(porosité et morphologie des grains). Ainsi, dans le cas d’anodes supports, il a pu être montré 

que l’imprégnation n’était pas homogène en épaisseur et que peu de particules métalliques se 

trouvaient à proximité de l’interface électrode/électrolyte [61]. De plus, ces particules 

métalliques ne présentent pas toujours une adhésion suffisante avec le substrat et peuvent se 

désolidariser, par exemple, sous l’effet du flux de gaz. Enfin, la question de la stabilité à long 
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terme de ces électrodes est posée. En effet, les particules imprégnées sont très fines (100-

300nm), or, la minimisation de l’énergie de surface favorise le frittage et la croissance des 

grains [72].  

En alternative à ces méthode d’imprégnation, les recherches dans le domaine des 

catalyseurs supportés ont conduit à la mise au point d’un nouveau procédé pour obtenir ces 

cermets nanostructurés : l’exsolution. Ce procédé, développé pour des applications purement 

catalytiques, a été tout naturellement adapté à la préparation d’électrodes à hydrogène. Le 

paragraphe suivant dresse un état de l’art pour ces deux applications. 

IV Nouveaux cermets obtenus par exsolution 

Le développement du procédé d’exsolution s’est inscrit initialement dans la recherche 

de catalyseurs pour les réactions d’oxydation partielle (CH4+ ½O2 → CO + 2H2) et de 

reformage du méthane (vaporeformage CH4 +H2O → CO +3H2  ou reformage à sec CH4 +CO2 

→ 2CO +2H2). Pour toutes ces réactions, la problématique est de développer un catalyseur 

(i.e. des particules actives dispersées sur un support) présentant une grande activité 

catalytique, une grande stabilité dans le temps pour éviter le frittage des particules et la 

diminution de la surface active et une bonne sélectivité pour éviter les réactions secondaires. 

Un des mécanismes de désactivation des catalyseurs est en effet lié à la formation de coke 

issu des réactions secondaires suivantes :  

(13)  CH4 → C(s) +2H2, craquage du méthane  

(14)  2CO → C(s) +CO2, réaction de Boudouard 

Le carbone formé bouche la porosité, empêche l’accès des réactifs, encapsule les particules 

actives, voire détruit totalement le support de catalyse [73]. 

Ces problématiques sont les mêmes que dans le cas de SOFC fonctionnant sous méthane.  

IV.1 Préparation de catalyseurs  

Les oxydes de structure pérovskite ABO3 sont utilisés depuis de nombreuses années 

dans le domaine de la catalyse. La grande variété de substitutions possibles en site A et/ou B 

permet effectivement d’obtenir des propriétés très différentes et en font un catalyseur 

incontournable pour de nombreuses réactions [74]. La structure pérovskite sert également de 

précurseur à un grand nombre de catalyseurs supportés. En effet, après un traitement 

réducteur sous atmosphère contrôlée, il est possible de modifier le degré d’oxydation du métal 
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de transition en site B, jusqu’à l’état métallique : c’est l’exsolution aussi appelée méthode 

SPC (Solid Phase Cristallisation en langue anglaise) [75].  

Slagtern et al. ont ainsi utilisé LaRhO3, LaFeO3, LaNiO3 et La2NiO4 pour le reformage 

du méthane. Ils ont montré que pendant la réaction, la pérovskite se décomposait 

progressivement, conduisant à la formation de particules métalliques très dispersées sur 

l’oxyde La2O3, entrainant une grande activité et une grande résistance vis-à-vis du cokage 

[76]. Ils ont par ailleurs conclu que l’introduction d’un autre métal en site B pourrait être 

bénéfique pour stabiliser le système catalytique et limiter la croissance des particules de Ni. 

La présence d’un cation moins réductible Ti ou Fe permet en effet de stabiliser la structure 

pérovskite qui se décompose ainsi à plus haute température sous atmosphère réductrice 

conduisant à des particules de Ni plus petites et moins sensibles à la formation de coke. 

Plusieurs pérovskites plurimétalliques ont été étudiées Ca1-xSrxTi1-yNiyO3 [77], [78], [79], 

[80], La1-xSrxNi1-yCoyO3 [81] BaTi1-yNiyO3 [75]. Pour LaNi1-yFeyO3 [82], il a pu être montré 

que seul le Ni était réduit sans détruire la pérovskite LaFeO3. Ce système permet le contrôle de 

la migration réversible du Ni du cœur jusqu’à la surface, une réoxydation sous air permettant 

de régénérer la structure pérovskite et donc le catalyseur.  

Hayakawa et al. ont comparé les catalyseurs traditionnel Ni/Al2O3 aux catalyseurs 

préparés par exsolution et par imprégnation d’oxyde de structure pérovskite. Ils ont montré 

que les catalyseurs préparés par exsolution sont les plus actifs et les plus résistants vis-à vis du 

cokage [78]. Shiozaki et al. ont également établi que le nickel présentait alors une meilleure 

affinité avec les sites B de la pérovskite qu’avec des supports plus traditionnels (Al2O3 ou 

TiO2), ce qui entraînait une meilleure dispersion et une plus faible tendance au frittage du 

métal [83].  

La plus grande résistance au cokage peut être attribuée au fait que les particules de Ni 

des catalyseurs obtenus par SPC sont plus petites. Ces observations ont été confirmées par 

d’autres expériences et des simulations qui ont montré que sous une taille critique la réaction 

de craquage ne se produisait pas [84].  

Les nombreuses études réalisées sur ces catalyseurs basés sur des précurseurs de 

structure pérovskite ont montré que la taille nanométrique des particules n’était pas la seule 

responsable de la diminution de sensibilité vis-à-vis du cokage. La grande mobilité de 

l’oxygène dans ces catalyseurs permet également d’éliminer le carbone déposé selon la 

réaction suivante : 

(15) C+ OO → CO 
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Par ailleurs, il est connu que l’ajout d’un oxyde alcalino-terreux tel que MgO ou CaO 

diminue le dépôt de carbone [85]. La basicité importante de ces oxydes permet en effet 

d’augmenter la quantité de CO2 adsorbée à la surface ce qui déplace la réaction de Boudouard 

((14)) vers la formation de CO [86]. Pour les pérovskites, la présence de Ba ou La en site A 

semble avoir le même effet. Ainsi, plusieurs groupes ayant travaillé sur des catalyseurs 

dérivés des composés de structure pérovskite de type LaNiO3 ou de structure Ruddlesden 

Popper de type La2NiO4 ont attribué la grande résistance au carbone à un effet synergique des 

sites du Ni et du La : les espèces carbonées formées sur le Ni peuvent être oxydées par 

l’oxygène apporté par La2O2CO3 [86], [87], [88], [89], [90], [91]. 

Takehira explique que la force motrice pour la migration du Ni hors du réseau 

pérovskite peut être partiellement due à l’équilibre thermodynamique dans la structure. Le 

nombre de lacunes d’oxygène δ de SrTi1-xNixO3-δ préparé sous air augmente sous atmosphère 

réductrice. Cette augmentation peut être accompagnée par la réduction des cations de la 

structure. La réduction de Ni
2+

 (ou même Ni
3+

) apparaît plus facile que celle de Ti
4+

, si l’on 

compare la stabilité thermodynamique des oxydes binaires NiO et TiO2. Ni
0
 formé ne peut 

plus rester dans le réseau oxyde, il migre vers la surface et cristallise sous forme de 

nanoparticules. Ce mécanisme est illustré par la Figure 10. La solution solide du métal actif et 

de l’oxyde formé en état intermédiaire permet d’obtenir une grande dispersion [80]. 

 

Figure 10 : mécanisme de la cristallisation du Ni à partir d’un précurseur de structure pérovskite [80]. 
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IV.2 Préparation d’électrodes à hydrogène 

L’espoir d’un meilleur contrôle de l’activité catalytique et la facilité de préparation ont 

conduit à adapter le procédé d’exsolution aux matériaux d’électrode SOFC ou SOEC. Dans ce 

cas, la réduction de la pérovskite n’est que partielle. Les nanoparticules métalliques 

précipitent à la surface de l’oxyde qui conserve sa structure pérovskite et donc ses propriétés 

de conduction électronique et ionique. Plusieurs études ont récemment été menées et ont 

validé ce procédé d’exsolution pour la préparation d’électrodes à hydrogène basées sur les 

chromites de La et Sr. 

Madsen et al. ont ainsi proposé La0,8Sr0,2Cr1-yXyO3-δ avec (X=Ni, Ru) comme anode 

SOFC  présentant l’exsolution [92] [93] [94]. Au cours du test, les performances d’une cellule 

LSCF-GDC/LSGM/LSCrX-GDC s’améliorent. La densité de puissance maximum augmente 

ainsi de 125mW/cm² à 300mW/cm² en 100h pour LSCRu. Cette augmentation est liée à la 

diminution de la résistance de polarisation de 1,5 Ω.cm² à 0,4 Ω.cm² (Figure 11) et est 

attribuée à la formation de nanoparticules de Ru ou de Ni à la surface du chromite de lanthane 

au cours du fonctionnement sous gaz réducteur. Cependant, alors que les particules de Ru 

restent inférieures à 5 nm (Figure 12), celles de Ni ont tendance à croître et atteignent 50 nm 

après plus de 300h de fonctionnement. Cette disparité de comportement n’est pas encore 

totalement comprise, mais peut être corrélée à la différence de température de fusion entre les 

deux métaux (Tf(Ru)=2334°C) et Tf(Ni)=1455°C) et à la différence de vitesse de diffusion des 

atomes en surface.  

 

Figure 11 : Spectre d’impédance électrochimique à l’OCV d’une cellule 

LSCF/GDC//LSGM//LSCRu/GDC à 750°C sous H2 après exposition sous H2 humide pour un temps 

croissant. Les chiffres x indiqués correspondent aux fréquences 10
x
 Hz [94]. 
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Figure 12 : micrographie MET haute résolution de la surface des particules de LSCrRu réduites à 800°C 

sous H2 humide : (a) 1h et (b) 311h [94] [95]. 

Comparée à des cellules avec une anode basée sur LSCr, l’utilisation des matériaux 

dits « à exsolution » permet d’atteindre de plus fortes densités de puissance, ce qui valide 

l’effet électro-catalytique des nanoparticules de Ru et de Ni. La substitution au Ru donnant les 

meilleures performances, une étude plus approfondie a été menée et s’est intéressée à 

l’influence de la température de précipitation et de la quantité de Ru en site B sur la 

nucléation du métal en surface de l’oxyde. Par analyse des images obtenues par microscopie 

électronique en transmission, Kobsiriphat et al. ont estimé les concentrations de Ru en surface 

des grains d’oxyde et corrélé ces résultats aux performances électrochimiques de cellules 

LSCF-GDC//LSGM//LSCrRu-GDC [93]. Leurs différentes observations leur ont permis de 

proposer un mécanisme pour l’exsolution du Ru. Ainsi, la précipitation du métal serait due à 

la diminution de l’énergie libre associée à la réduction du Ru dans la phase pérovskite. La 

phase métallique germant à la surface des grains de chromite, formerait des nanoparticules en 

raison de la faible mouillabilité du Ru sur l’oxyde. Deux hypothèses ont été posées pour 

expliquer la faible croissance des particules de Ru au cours du temps : 

 La croissance des grains serait dominée par la cinétique. La diffusion du Ru du cœur 

vers la surface limiterait la croissance des nanoparticules de Ru. Basé sur cette idée, le 

coefficient de diffusion du Ru estimé (10
-21 

m².s
-1

) est en accord avec les valeurs de la 

littérature sur la diffusion cationique dans les chromites.  

 La stabilité thermodynamique de La0,8Sr0,2Cr1-yRuyO3-δ limiterait l’apport de Ru. En 

effet, le départ de trop de métal peut être thermodynamiquement défavorable car cela 

conduirait à une pérovskite trop sous-stoechiométrique. Aucune phase secondaire 

La2O3 ou SrO n’a d’ailleurs été détectée par DRX ou MET.  

Pour promouvoir l’activité catalytique de La0,75Sr0,25Cr0,5Mn0,5O3-δ par l’exsolution, 

Jardiel et al. ont réalisé des substitutions partielle de Cr
 
ou de Mn par Ni. L’influence du taux 



Chapitre 1 ― Contexte scientifique 
 

37 

de Ni sur la stabilité et la conductivité des composés LSCMNi a notamment été évaluée sous 

atmosphère réductrice à 800°C. Des observations MET ont mis en évidence l’exsolution du 

Ni après réduction sous hydrogène [96]. Plus récemment, Bossche et al. ont synthétisé les 

composés La0,75Sr0,25Cr0,5Mn0,4X0,1O3-δ (LSCMX avec X= Co, Fe, Mn, Ni, V). L’étude de leur 

stabilité a révélé qu’une phase de type Ruddlesden-Popper apparaissait au-dessus de 750°C 

sous N2 /CH4(20%) [95]. 

Dans ces deux études, l’activité catalytique et la sélectivité envers l’oxydation totale du 

méthane ont été évaluées par une technique de pulse qui permet de se rapprocher des 

conditions de fonctionnement d’une anode SOFC. En effet, dans ce cas, la seule source 

d’oxygène pour oxyder le méthane est l’ion O
2-

 du réseau de la pérovskite [60]. Les réactions 

qui peuvent se produire sont les suivantes : 

(16)  L’oxydation totale : CH4+ 4O
2- 

→ CO2+2H2O +8e- 

(17)  L’oxydation partielle : CH4+ 3O
2- 

→ CO+2H2O +6e- 

(18)  Le craquage : CH4+ 2O
2- 

→ C+2H2O +4e- 

Le reformage du méthane par les produits de réactions H2O et CO2 peut également avoir lieu. 

Ces expériences ont montré que LSCMNi possédait une plus grande sélectivité envers 

l’oxydation totale du méthane que LSCM. Ce résultat peut s’expliquer par le fait que pour 

LSCMNi, deux cations (Ni
2+

 et Mn
4+

) peuvent se réduire pour fournir des ions O
2-

, migrant 

vers la surface [96]. Pour les composés LSCMX, la substitution par Co et Ni augmente la 

vitesse de réaction avec CH4, mais seulement après la réduction de Co et Ni et l’exsolution 

des nanoparticules métalliques qui se produisent au-dessus de 650°C. La substitution par le 

fer n’améliore pas les propriétés catalytiques [95].  

Tous ces essais ont montré que l’exsolution permettait  l’amélioration des propriétés électro-

catalytiques de chromites substitués et ont validé leur utilisation en tant qu’électrode à 

hydrogène. 
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V Cellule symétrique 

V.1 Principe 

Comme cela a été exposé, le développement des matériaux de cœur de cellule est un 

enjeu scientifique et technique majeur. Cependant, la cellule optimale résulte d’un compromis 

entre propriétés intrinsèques des électrodes et compatibilité chimique et thermomécanique de 

l’ensemble. La réduction du nombre de composants de cellule  simplifierait grandement la 

production de cellules robustes, fiables et moins coûteuses. Bastidas et al. ont proposé 

récemment un nouveau concept de SOFC allant dans ce sens : les cellules symétriques [97]. 

Dans cette configuration, les deux électrodes sont réalisées avec le même matériau ; il n’y a 

qu’un type d’interface électrode / électrolyte et par conséquent qu’une réactivité et deux 

coefficients de dilatation thermique à gérer. Par ailleurs, la cellule peut être assemblée en 

effectuant un seul traitement thermique (co-frittage) et, en supprimant une étape, des 

économies d’énergie sont attendues au niveau du procédé. De plus, les électrodes de cellules 

symétriques doivent être stables à la fois en atmosphère oxydante et réductrice. Elles 

devraient donc être moins sensibles aux cycles redox inhérents au fonctionnement. Par 

ailleurs, pour une SOFC alimentée avec des hydrocarbures, l’inversion des flux de gaz serait 

sans dommage pour la cellule et permettrait d’éliminer l’empoisonnement du catalyseur au 

soufre et les éventuels dépôts de carbone. Enfin, cette configuration pourrait permettre la 

réalisation de cellules réversibles fonctionnant à la fois en mode pile et électrolyseur, ce qui 

serait particulièrement pertinent en combinaison avec des sources d’électricité intermittentes 

[97], [98]. 

 En plus de sa compatibilité chimique et thermomécanique avec l’électrolyte, un 

matériau d’électrode de cellule symétrique doit présenter une bonne conductivité mixte et une 

bonne stabilité chimique et thermique aussi bien en milieu oxydant que réducteur et/ou 

humide, c'est-à-dire sur une large gamme de pressions partielles d’oxygène. De plus, le 

matériau doit être actif d’un point de vue électro-catalytique pour les deux demi-réactions 

électrochimiques mises en jeu dans la pile ou l’électrolyseur. 

V.2 Etat de l’art des électrodes de cellules symétriques 

Les électrodes de cellules symétriques doivent être stables sous atmosphère fortement 

réductrice (pO2 <10
-21 

atm). Les matériaux proposés sont donc principalement des composés 

déjà étudiés comme électrode à hydrogène [99]. Leurs conductivités sous air et sous 

atmosphère réductrice sont données dans le Tableau 2. 



Chapitre 1 ― Contexte scientifique 
 

39 

Tableau 2 : conductivité des matériaux proposés comme électrode de cellule symétrique (les pourcentages 

correspondent à la dilution de H2 pour les mesures sous atmosphère réductrice). 

Composé 
Conductivité à 800°C (S.cm

-1
) 

Références 
Sous air Sous H2 

La0,75Sr0,25Cr0,5Mn0,5O3-δ LSCM 28,8 0,22 (10%) [53] 

La0,7Ca0,3CrO3 LCC 50,1 1,6 (10%) [53] 

Pr0,7Ca0,3Cr0,2Mn0,8O3-δ PCCM 30 1 (5%) [100] 

La0,8Sr0,2Sc0,8Mn0,2O3-δ LSSM ~34 ~3,4 (5%) [101] [102] 

La4Sr8Ti6Fe6O38-δ LSTF60 ~2 ~0,1 (5%) [103] 

La0,4Sr0,6Ti0,4Mn0,4O3-δ LSTM ~11 ~2 (4%) [58] 

Sr2Fe1,5Mo0,5O6-δ SFM 550 310 (100%) [104] 

Sous air, ces composés présentent des valences mixtes (Mn
4+

/Mn
3+

, Cr
4+

/Cr
3+

 ou Fe
4+

/Fe
3+

) 

qui leur confèrent de bonnes propriétés de conduction (conduction de type p). Le passage 

sous atmosphère réductrice entraîne la formation de lacunes d’oxygène et la réduction des 

cations (Mn
4+

, Cr
4+

 et Fe
4+

) diminuant ainsi le nombre de porteurs de charges Les 

conductivités sous atmosphère réductrice sont donc systématiquement plus faibles. A noter 

que pour les titanates, une réduction partielle du Ti
4+

 en Ti
3+

 peut se produire et fournir une 

conductivité de type n. La double pérovskite Sr2Fe1,5Mo0,5O6-δ présente quant à elle une 

grande conductivité quelle que soit l’atmosphère grâce à l’équilibre Fe
3+

 +Mo
5+

 ↔ Fe
2+

 + 

Mo
6+

 [105]. 

L’optimisation des performances électrochimiques de ces composés a souvent conduit à 

l’introduction d’oxydes conducteurs ioniques pour augmenter la part de conduction ionique 

(YSZ, CeO2, CGO). Les oxydes de cérium ont aussi pour effet d’améliorer l’activité 

catalytique notamment en fonctionnement sous méthane. Des composites YSZ/CeO2 ont 

également été testés comme électrode de cellule symétrique. Pour tous ces composés, les 

résistances de polarisations des électrodes ont été mesurées sous air et sous atmosphère 

réductrice. Systématiquement, les résistances de polarisations mesurées sous H2 ou CH4 sont 

supérieures à celle mesurées sous air. La faible conductivité sous atmosphère réductrice et le 

manque d’activité catalytique envers l’oxydation électrochimique du combustible expliquent 

ces résultats. La stabilité redox des électrodes à base de LSCM, SFM et LSSM a été étudiée 

en effectuant plusieurs cycles air/hydrogène ou air/méthane. Pour ces trois composés, les 

résistances de polarisation restent stables.  

Le Tableau 3 rassemble les densités de puissance maximum (Pmax) obtenues pour les cellules 

symétriques en fonctionnement SOFC. 
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Tableau 3 : densités de puissance maximum obtenues pour les cellules symétriques en fonctionnement 

SOFC sous hydrogène ou méthane à l’anode et sous air ou oxygène à la cathode. Pt, Au et Ag 

correspondent aux couches collectrices. (*valeur obtenue sous gaz de ville).  

Cellule 
Pmax (mW.cm

-
²) 

T(°C) Référence 
H2 CH4 

Pt-(YSZ-CeO2)/YSZ/(YSZ-CeO2)-Pt 140 40 950°C [106] 

Pt-(LSCM-YSZ)/YSZ/(LSCM-YSZ)-Pt 550 350 950°C [98] 

Pt-(LSCM-YSZ-CGO)/YSZ/(LSCM-YSZ-CGO)-Pt 400 120 950°C [107] 

Pt-(LSTF-YSZ-CeO2)/YSZ/ (LSTF-YSZ-CeO2)-Pt 100 40 950°C [103] 

Pt-PCCM/YSZ/PCCM-Pt 250 160 950°C [100] 

Au-(LSCM-YSZ)/YSZ/(LSCM-YSZ)-Au 300 230 900°C [97] 

SFM/LSGM/SFM-Au 835 230 900°C [104] 

Ag-(GDC-LCC)/LSGM/(GDC-LCC)-Ag 638 491* 900°C [108] 

Ag-LSSM/ScSZ/LSSM-Au 310 110 850°C [102] 

Les meilleures performances sont obtenues pour la cellule symétrique basée sur SFM, 

probablement parce que ce composé présente les meilleures conductivités dans les deux 

atmosphères. Bien que les performances restent globalement inférieures à celles de cellules 

classiques (800mW.cm
-
² à 800°C pour une cellule commerciale de HT ceramix LSF/YSZ/Ni-

YSZ par exemple), ces tests ont permis de valider le concept de cellules symétriques.  

De plus, Bastidas et al. ont testé les cellules symétrique à base de LSCM dans les deux modes 

de fonctionnement. Les ASR mesurées en mode SOFC et SOEC sont très proches avec 

respectivement 0,78 et 0,84 Ω.cm². Ces résultats sont prometteurs pour une utilisation 

réversible des cellules symétriques. 

Le projet ANR EVERESTE a, par ailleurs, cherché à valider l’intérêt de cette configuration 

en fonctionnement EHT en travaillant sur LSCM comme matériau de référence. Une étude 

technico-économique a évalué le gain de la configuration symétrique comparé à une cellule 

classique sur le coût global d’un électrolyseur. L’objectif principal du projet était avant tout 

de développer et d’optimiser des matériaux d’électrode de cellule symétrique innovants. Deux 

voies d’études ont été envisagées : 

 Le premier axe consistait à développer des matériaux d’électrode présentant un 

fonctionnement dual tel que l’ont proposé Bastidas et al. [97]. Les matériaux sont de 

structure pérovskite basés sur la famille (La,Sr)(Ti,Mn)O3 proposés par Fu et al. comme 

anode SOFC [58]. Des tests électrochimiques ont montré que les performances sous 

atmosphère réductrice restaient limitantes, mais la caractérisation de cycle redox par 

analyse DRX en température et sous atmosphère a révélé une bonne stabilité ainsi qu’une 

faible expansion volumique ΔV/V<2% [109]. 
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 Dans une deuxième voie d’étude, des matériaux « à exsolution » ont été proposés comme 

électrode de cellule symétrique. C’est le cas des composés LSCMNi présentés au 

paragraphe IV.2 dont les performances électrochimiques ont été caractérisées sous air et 

sous Ar/H2(2%) [110].  

Les travaux présentés dans ce manuscrit correspondent à cette deuxième voie d’étude et ont 

été intégré en partie à ce projet ANR. 

VI Conclusion 

L’électrolyse de la vapeur d’eau à haute température est une méthode de production 

d’hydrogène à haut rendement. Un fonctionnement à haute température permet en effet de 

réduire la demande en énergie électrique et augmente ainsi le rendement du cycle thermique. 

L'énergie nucléaire, les énergies renouvelables et la chaleur résiduelle de procédés industriels 

à haute température peuvent être utilisées pour fournir la chaleur et l'électricité nécessaires à 

l'électrolyse. Les électrolyseurs à oxyde solide permettent donc des économies significatives 

par rapport aux électrolyseurs basse température. Par ailleurs, les systèmes haute température 

peuvent promouvoir l’activité catalytique des électrodes et ainsi diminuer les surtensions. Le 

procédé EHT est donc avantageux d’un point de vue cinétique et thermodynamique. 

La technologie SOEC connaît depuis quelques années un regain d’intérêt du fait de la 

hausse des prix des hydrocarbures, mais également grâce aux progrès techniques réalisés dans 

le domaine parent des piles à combustible SOFC. Cependant, pour rendre ces deux 

technologies compétitives, l’effort de recherche se concentre notamment sur les matériaux du 

cœur de cellule : l’électrode à O2, l’électrolyte et l’électrode à H2.  

La configuration en cellule symétrique a été proposée récemment et permettrait un 

certain nombre de simplifications. Les premières études ont révélés que les performances sous 

atmosphère réductrice sont limitantes à cause de la conductivité plus faible et du manque 

d’activité catalytique des électrodes. L’utilisation de matériaux à exsolution permettrait de 

pallier ce manque d’activité catalytique. Ainsi, l’objectif de ces travaux de thèse était de 

développer de nouveaux matériaux d’électrode de cellule symétrique « à exsolution ».  

Monophasé sous air, ces matériaux devraient posséder de bonnes performances en tant 

qu’électrode à oxygène, puisqu’ils intègrent dans leur structure un élément de transition dans 

son état oxydé, idéalement une valence mixte (Mn
+III

/Mn
+IV

 ou Ni
+II

/Ni
+III

). Sous atmosphère 

réductrice, c'est-à-dire du côté électrode à hydrogène, le nickel devrait passer à l’état 

métallique. L’exsolution du métal de transition en surface des grains de l’oxyde permettrait 
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d’obtenir de bonnes performances pour la réaction concernée, du fait de la faible taille des 

particules métalliques. En fonctionnement, la cellule ne sera donc pas vraiment symétrique. 

En effet, il y aura côté oxygène un oxyde de structure pérovskite et côté hydrogène un cermet 

dérivant de l’oxyde par exsolution du nickel métallique. Toutefois, la réduction de l’électrode 

à hydrogène n’intervient qu’en dernier lieu et les étapes de mises en forme sont simplifiées du 

fait de la symétrie de la cellule jusque-là.  

Les matériaux proposés pour l’exsolution et les cellules symétriques développés sur la 

base des recherches sur les matériaux d’anode SOFC sont principalement des chromites de 

structures pérovskite. Or, les titanates constituent une autre piste largement explorée. Ces 

travaux de thèse se sont donc intéressés à la synthèse et à la caractérisation de nouveaux 

titanates comme électrode à O2 et électrode à H2. Le chapitre suivant revient ainsi sur l’état de 

l’art des titanates proposés comme anode SOFC et décrit la synthèse des familles de 

composés choisies. 
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I Les titanates : état de l’art 

Tout comme les titanates basés sur SrTiO3, de nombreux composés proposés comme 

nouveaux matériaux d’électrode de SOC et présentés au chapitre I, sont de structure 

pérovskite. Le paragraphe suivant vise à présenter cette structure cristallographique et ses 

principales propriétés. 

I.1 La structure pérovskite 

a Structure cristallographique 

Les oxydes de structure pérovskite ont pour formule générale ABO3, dans laquelle A 

est un gros cation, en coordinance 12 (une terre rare, un alcalin ou un alcalino-terreux) et B un 

cation plus petit, en coordinence 6, de type métallique (Al, Ga et plus généralement un métal 

de transition). Dans le cas idéal, la structure pérovskite cristallise avec une symétrie cubique 

dans le groupe d’espace Pm-3m avec un motif ABO3 par maille. C’est le cas de SrTiO3 dont 

la maille élémentaire est présentée sur la Figure 1 (ICSD n° : 00-035-0734). Les cations Sr
2+

 

sont situés aux sommets de la maille, les ions O
2-

 occupent le centre des faces et le cation Ti
4+

 

plus petit est au centre du cube, dans l’environnement octaédrique (TiO6) formé par les 

oxygènes.  

 

Figure 1 : vue éclatée d’une maille élémentaire de la structure pérovskite ABO3 et modèle structurale 

décrivant SrTiO3 dans le groupe d’espace Pm-3m. 

Beaucoup de matériaux pérovskite présentent une déviation par rapport à cette 

structure cubique idéale. Les distorsions structurales peuvent être attribuées à l'un des trois 

mécanismes suivants : 

 déformation des octaèdres ;  

 déplacements du cation B du centre de l’octaèdre et/ou du cation A du centre du 

dodécaèdre ; 

SrTiO3 

Groupe d’espace Pm-3m ap=3,905 Å 

Atome Site x y z 
Tx 

d’occ 

Sr 1a 0 0 0 1 

Ti 1b 0,5 0,5 0,5 1 

O 3c 0,5 0,5 0 1 
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 rotation ou tilt des octaèdres autour d'un ou plusieurs axes. 

Les deux premiers mécanismes sont des distorsions Jahn-Teller liées à la levée de 

dégénérescence de niveaux électroniques des métaux de transition en environnement 

octaédrique [1]. Le troisième mécanisme est le plus courant, il peut être causé par des 

changements de pression, de température et de composition et peut être réalisé en inclinant les 

octaèdres rigides BO6 tout en maintenant leurs connectivités aux sommets qu’ils partagent. 

Ces distorsions structurales, décrites par la notation de Glazer présentée en Annexe 2, vont 

réduire nécessairement la symétrie et génèrer des sous-groupes dérivés de plus basse symétrie. 

Pour décrire ces phases, il est souvent nécessaire de choisir une maille plus grande, multiple 

de la maille cubique idéale, c’est-à-dire des paramètres de maille multiple de ap~3,90 Å. 

b Stabilité de la structure pérovskite  

La différence de taille entre les cations A et B conditionne la stabilité de la structure et 

la compacité de l’empilement. Goldschmidt a ainsi défini un facteur de tolérance t qui rend 

compte de l'influence des rayons ioniques sur la structure cristalline adoptée par les composés 

de types ABO3. Il est donné par la relation (1) où rX est le rayon ionique de l’espèce X [2].  

(1) 
)(2 OB

OA

rr

rr
t




  

La structure pérovskite est stable pour 0,75 < t < 1. La valeur t = 1 correspond à un 

empilement parfait de sphères pour lequel les ions A et O, B et O, considérés comme des 

sphères parfaites dans le modèle ionique, sont respectivement tangents entre eux. Dans le cas 

de pérovskites plus complexes A1-xA’xB1-yB’yO3, les rayons moyens des ions sur chaque site 

sont utilisés pour rA et rB. Historiquement, le facteur de Goldschmidt a été relié à la structure 

cristalline de la pérovskite, la valeur de t permettant de prévoir sa symétrie [3] :  

 symétrie hexagonale pour t >1, 

 symétrie cubique pour 0,95< t <1, 

 symétrie quadratique pour 0,90< t <0,95, 

 symétrie orthorhombique pour 0,80< t <0,90. 

En réalité, il s’agit plus d’une mesure de la déviation à la structure idéale.  

 La stabilité de la structure pérovskite dépend également de l’ionicité moyenne des 

liaisons cation-anion. Cette propriété est proportionnelle à la différence d’électronégativité 

entre cations et anions  χA-O et  χB-O donnée par l’équation (2). Il existe plusieurs tables 
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d’électronégativité dont l’échelle de Pauling [4]. La structure est d’autant plus stable que les 

liaisons mises en jeu présentent un caractère ionique fort.  

(2) 
2

OBOAE  



 

Une autre condition d’existence de la phase pérovskite est l’électro-neutralité de la 

structure, i.e. la somme des charges des cations A et B doit être égale à la charge totale des 

anions oxygène. Cette condition est remplie au moyen d’une distribution de charges 

appropriée sur les sites A et B (A
3+

B
3+

O3, A
2+

B
4+

O3, A
1+

B
5+

O3).  

Ces trois propriétés définissant la stabilité de la phase pérovskite sont 

interdépendantes. En effet, le rayon ionique d’un cation est fonction de son degré 

d’oxydation. De même, l’électronégativité d’un atome est affectée par la charge effective 

qu’il porte. Le caractère ionique des liaisons métal-oxygène dépend donc du degré 

d’oxydation de l’ion métallique considéré. Ainsi les limites du facteur de tolérance pour 

passer d’une distorsion à une autre varient selon la charge de A et B.  

c Jeux de substitutions et non-stœchiométrie 

Dans les composés de structure pérovskite, il est possible de substituer A et/ou B par 

de nombreux cations. Ces composés offrent ainsi une large variété de solutions solides. Ces 

jeux de substitutions permettent de contrôler les propriétés des composés qui sont 

principalement déterminées par la nature des cations occupant les sites A et B, mais 

également par les conditions extérieures telles que la température ou la pression partielle 

d’oxygène. Les composés de structures pérovskites présentent des propriétés très diverses : 

diélectriques, magnétiques, électriques, optiques, catalytiques. Les applications sont donc très 

variées. Par exemple : BaTiO3 est utilisé comme capacité multicouche, (La,Ca,Sr)MnO3 

comme magnétorésistance géante, LiLaTiO3 comme matériau de batterie et Pb(Zr,Ti)O3 

comme piézoélectrique.  

Les substitutions peuvent être effectuées avec des ions de même valence (substitutions 

isovalentes). Dans ce cas, une solution solide peut être obtenue en toutes proportions. 

L’évolution des propriétés physiques selon le degré de substitution est causée par la différence 

de rayons ioniques des cations impliqués (c’est le cas de la solution solide CaTiO3-SrTiO3). 

Lorsque les ions introduits sont de valences différentes (substitutions aliovalentes), l’électro-

neutralité impose la compensation des charges. Il y a substitution par un accepteur d’électrons 

lorsque l’ion substitué présente un degré d’oxydation plus grand que celui du réseau hôte ; 
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substitution par un donneur dans le cas inverse. Les mécanismes de compensation des charges 

sont à l’origine des propriétés particulières de la structure pérovskite. En effet, ils peuvent 

entraîner la formation de lacunes d’oxygène et/ou le changement de degré d’oxydation d’un 

cation métallique (réduction ou oxydation). Un excès apparent d’oxygène a également été 

rapporté correspondant en fait à des lacunes sur les sous-réseaux cationiques [5]. 

Ainsi, l’importante diversité des composés de structure pérovskite résulte de la grande 

flexibilité de cette structure, qui lui permet d’accepter d’importants écarts à la stœchiométrie 

par la formation de différents types de défauts. Pour des concentrations faibles en défauts, la 

non-stœchiométrie peut être interprétée en termes de défauts ponctuels (désordre de Schottky 

ou Frenkel) : lacunes cationiques sur les sites A et/ou B, lacunes anioniques. Lorsque la 

concentration en défauts augmente, la non-stœchiométrie peut être accommodée par la mise 

en ordre des défauts afin de minimiser l’énergie réticulaire. Un réarrangement structural peut 

conduire à la formation de micro-domaines de composition chimique et/ou de structures 

différentes de la matrice [6]. Pour des concentrations en défauts élevées, un ordre à longue 

distance peut s’établir, donnant naissance à de nouvelles structures dérivées de la structure 

pérovskite :  

 Une structure déficitaire en oxygène notée ABO3-δ peut s’ordonner en composés notés 

AnBnO3n-1 correspondant à une alternance de couches octaédrique et tétraédrique selon 

l’axe b. La brownmillerite correspond à la structure comportant le maximum de 

lacunes d’oxygène A2B2O5. 

 Une structure déficitaire en site B notée AB1-xO3-δ peut conduire à la formation de 

phases de Ruddlesden-Popper (RP) noté An+1BnO3n+1 ou (AO)(ABO3)n dans lesquels 

des couches pérovskites alternent avec des couches AO de type NaCl. 

 Une structure déficitaire en site A notée A1-xBO3-δ peut conduire pour x > 0,25 à la 

formation de structures de la classe des bronzes tel La2/3TiO3. 

Ainsi, par des substitutions appropriées sur les sites A et/ou B, il est possible de créer 

des lacunes anioniques (notées 

OV ). Ordonnées à basse température, elles peuvent devenir 

mobiles à haute température (typiquement pour T > 600°C) et conférer une conductivité 

ionique à ces composés, grâce à la migration de l’oxygène au sein du réseau lacunaire. Par 

ailleurs, les substitutions peuvent induire simultanément une valence mixte sur le métal de 

transition, ce qui peut permettre de moduler (en général augmenter) leur conductivité 

électronique. Le composé de structure pérovskite peut donc présenter une conductivité mixte 
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qui est une propriété essentielle pour les matériaux d’électrode SOC, comme mentionné au 

chapitre I. Cependant, les mécanismes de compensation à l’origine de ces propriétés peuvent 

être très complexes et il est toujours difficile de prévoir un comportement. Il est possible, en 

effet, d’assister à une association de défauts qui peuvent diminuer la conductivité globale, 

alors qu’une augmentation était attendue [7].  

I.2 Titanates basés sur SrTiO3 

Le composé SrTiO3 présente une structure cubique idéale et suscite depuis plusieurs 

décennies un intérêt particulier comme système modèle pour l'étude des matériaux qui 

dérivent de la structure pérovskite. Ferroélectrique, diélectrique, supraconducteur, semi-

conducteur, il présente des propriétés physiques très intéressantes qui ont fait l’objet de 

nombreuses recherches [8]. Il est notamment utilisé comme substrat pour la croissance 

épitaxiale de couches minces d’oxydes de structure pérovskite et comme composé 

diélectrique dans la microélectronique [9], [10]. Si la plupart des travaux sur SrTiO3 ont été 

effectués pour des applications à basse température ou à température ambiante, ses propriétés 

de transport et sa grande stabilité sous atmosphère réductrice à haute température font de ce 

composé un bon candidat comme électrode à hydrogène pour les SOC.  

Sous air, SrTiO3 présente une configuration électronique en d
0
. Aucun électron ne se 

trouve dans la bande de conduction et le composé est isolant. Cependant, il est possible 

d’introduire des porteurs de charges sous atmosphère réductrice à haute température [11]. En 

effet, les lacunes d’oxygène formées entraînent la réduction partielle du Ti
4+

 en Ti
3+

, ce qui 

permet la conduction par un transfert d’électrons de cation à cation par un double échange sur 

l’oxygène. Le composé devient alors SrTi
4+

1-δ/2Ti
3+

δ/2O3-δ et devient semi-conducteur de type 

n ou même conducteur métallique pour de faibles niveaux de charges introduites et donc pour 

de faibles niveaux de réduction [12], [13]. Toutefois, une partie des électrons générés lors de 

la réduction du titane ne participent pas au processus de conduction, car ils sont piégés par les 

lacunes d’oxygène [14]. Pour limiter ce phénomène et favoriser la création d’un grand 

nombre de porteurs de charges dans les bandes de conduction 3d du Ti, des substitutions 

aliovalentes ont été réalisées :  

 Substitution par un accepteur en site B : SrTi1−xMxO3  où M est un métal de transition 

Fe, Ni, Co ou Mn qui favorise une conduction de type p et l’introduction de lacunes 

d’oxygène permettant d’augmenter le niveau de conductivité anionique.  

 Substitution par un donneur en site A : Sr1−xAxTiO3 où A est une terre rare, telles La, 

Y, Nd, ou Gd qui favorise la réduction du Ti.  
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 Substitution par un donneur en site B : SrTi1−xMxO3  où M est un métal de transition tel 

Nb qui peut directement fournir des électrons dans la bande 3d du Ti. 

 Substitution en site A et B pour associer les effets précédemment cités. 

Ces différents cas sont discutés dans les paragraphes suivants. Les rayons ioniques des 

substituants proposés en site A et B sont rassemblés dans le Tableau 1.  

Tableau 1 : rayons ioniques des différents substituants du strontium et du titane [2]. 

Rayon ionique en Å des cations en coordinence VI  

proposés en substitution de Ti
4+ 

de rayon 0,605 Å 

Ce
3+ 

Nb
5+

 Sc
3+

 Cr
3+

 
3

HSMn  3

HSFe  3

HSCo  Ga
3+

 Al
3+

 Ni
2+

 

1,01 0,64 0,745 0,615 0,645 0,645 0,61 0,62 0,535 0,690 

Rayon ionique en Å des cations en coordinence XII  

proposés en substitution de Sr
2+

 de rayon 1,44 Å 

Y
3+

 La
3+

 Ce
3+

 Pr
3+

 Nd
3+

 Sm
3+

 Gd
3+

 Yb
3+ 

1,19 1,36 1,34 1,31 1,27 1,24 1,23 1,16 

a Substitution par un accepteur 

L’introduction d’un cation de plus faible valence en site B (Co
3+

, Fe
3+

, Mg
2+

,…) 

entraîne la formation de lacunes d’oxygène pour compenser le déficit de charges positives et 

conserver l’électro-neutralité de la structure. Dans le cas du fer, la substitution se fait selon 

l’équation (3) en notation de Kröger et Vink : 

(3)   O

x

OTi

SrTiO
VOeFOFe 323

32  

Cette compensation de charges permet d’augmenter la conductivité ionique grâce à un plus 

grand nombre de lacunes d’oxygène, mais aussi grâce aux liaisons B-O plus faibles [15]. Par 

ailleurs, cette substitution permet d’introduire sous air une conductivité de type p non 

négligeable. Les solutions solides SrCoO3-SrTiO3 (STC) et SrFeO3-SrTiO3 (STF) ont ainsi été 

envisagées pour des applications comme électrode de SOC [15], [16], [17] et comme 

membrane perméable à l’oxygène [18], [19], [20], [21]. La conductivité des ions O
2-

 et la 

conductivité électronique sous air augmentent avec le taux de substitution par l’ion accepteur. 

Ainsi, la conductivité ionique de STF peut atteindre 0,2 S.cm
-1

 à 1000°C pour de forts taux de 

substitution en fer, mais reste toujours inférieure à la conductivité électronique. Le transport 

de l’oxygène à travers les composés à base de SrTiO3 est en effet limité par la conduction de 

bulk et le taux d’échange surfacique entre phase gazeuse et oxyde. Les applications comme 

électrodes de SOC restent toutefois limitées par des conductivités de type p sous air et de type 

n sous atmosphère réductrice trop faibles (respectivement ~0,9 S.cm
-1

 sous air et ~0,15 S.cm
-1

 

sous une pO2 de 10
-14

 Pa à 800°C pour Sr0,9Ti0,6Fe0,4O3-δ) [17]. De plus, les composés STF 
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manquent de stabilité dans des conditions hautement réductrice pO2 < 10
-12

 Pa et présentent 

une réactivité importante avec YSZ, conduisant à la formation du composé résistif SrZrO3 à 

de faibles températures.  

D’autres substitutions par Mn, Al, Ni ont été envisagées, mais se sont limitées pour le 

moment aux études de solubilité et à la compréhension des mécanismes de compensation de 

charges [22], [23], [24]. 

b Substitution par un donneur 

La
3+

 représente un substituant approprié car il présente un rayon ionique proche de 

celui de Sr
2+

 (Tableau 1). Sous conditions réductrices, la compensation de l’excès de charges 

introduit dans les composés substitués au La, notés LST, est de nature électronique et passe 

par la réduction de Ti
4+

 en Ti
3+

 [25]. Les composés LaxSr1-xTi
3+

xTi
4+

1-xO3 peuvent alors être 

considérés comme une solution solide entre LaTi
3+

O3 et SrTi
4+

O3 dans laquelle le ratio La/Sr 

permet de contrôler la stœchiométrie en Ti
3+

. Sunstrom et al. ont montré que par réaction 

directe de LaTiO3 et SrTiO3 (fusion à l’arc sous Ar), il y avait solubilité totale entre ces deux 

composés. Cette solution solide présente alors une transition structurale progressive de la 

symétrie cubique, propre à SrTiO3 (groupe d’espace Pm-3m), vers la symétrie 

orthorhombique, propre à LaTiO3 (groupe d’espace Pbnm) avec l’augmentation du taux de 

substitution du strontium par le lanthane dans SrTiO3. Dans le même temps, ces composés 

passent d’un comportement métallique à semi-conducteur [26]. En conditions très réductrices, 

la concentration en porteurs de charges peut encore être augmentée par la création de lacunes 

d’oxygène, le composé devient :  







 Oxxxx VOTiTiSrLa  3

4

2
1

3

2
1 . 

Sous atmosphère oxydante, Ti
4+

 est trop stable pour permettre une compensation 

électronique. De précédentes études ont montré que la substitution de Sr
2+

 par La
3+

 entraînait 

une augmentation du taux d’oxygène aboutissant aux composés LaxSr1-xTiO3+δ. Plusieurs 

études se sont intéressées aux mécanismes d’accommodation de cet excès d’oxygène [27], 

[28], [29], [30], [31]. En effet, l’empilement cubique à faces centrées (cfc) laisse peu de place 

pour l’introduction d’éléments en site interstitiel. Plusieurs théories ont été proposées : 

 Tilley et al. ont proposé une accommodation par la formation de défauts planaires 

basés sur des lacunes SrV   [32]. Le strontium libéré par l’incorporation de La
3+

 se 

combine avec l’oxygène pour former SrO. Cet oxyde de strontium peut soit ségréger 

aux joints de grains, soit former des couches ou des structures bidimensionnelles dans 
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le réseau de SrTiO3 correspondant à des défauts planaires ou des intercroissances de 

type Ruddlesden-Popper Srn+1TinO3n+1. Ils ont, en effet, observé par Microscopie 

Electronique à Transmission (MET) des micro-domaines de type Sr3Ti2O7. Cette 

théorie a été reprise par plusieurs équipes mais sans qu’il n’y ait chaque fois de preuve 

directe. Dans ce cas, les composés LST répondraient selon l’atmosphère à l’équilibre 

suivant : 

(4) 
3

4

1

3

13

2

3
1 2

OTiTiSrLaSrO
x

TiOLaSr xxxxxx










  

 Pour Bowden et al., l’oxygène excédentaire serait lié à l’apparition de plans de 

cisaillement entre les octaèdres d’oxygène [33]. Cette hypothèse a été renforcée par 

Canales-Vazquez et al. qui ont observé par MET des défauts de type La2TiO7 

distribués plus ou moins aléatoirement pour des LST à faible teneur en lanthane [31]. 

Ces défauts sont déjà observés lorsque LaTiO3, préparé sous atmosphère réductrice, 

est traité sous atmosphère oxydante. Pour les composés à fortes teneurs en lanthane (x 

> 0,8), un arrangement des défauts est observé. Les composés deviennent lamellaires 

et leur structure est mieux décrite par la formulation La4Srn-4TinO3n+2 [34]. 

Tout comme leur structure, la conductivité électrique des composés LST est très 

dépendante des conditions de préparation des échantillons (pO2 et température). Sous air, 

l’excès d’oxygène et le manque de porteurs de charges électroniques ( TiiT  ) et ioniques ( 

OV ) 

conduisent à de très faibles niveaux de conductivité avec de grandes énergies d’activation 

(σ~2.10
-5 

S.cm
-1

 à 800°C pour La0,4Sr0,6TiO3+δ) [35]. En diminuant la pO2, l’excès d’oxygène 

des LST peut être supprimé et des porteurs de charges peuvent être créés, la conductivité 

augmente. Par ailleurs, cette conductivité de type n dépend du taux de substitution en lanthane 

avec un optimum sous air et sous atmosphère réductrice vers x = 0,33 correspondant au terme 

n = 12 des composés lamellaires La4Srn-4TinO3n+2 [34], [36].  

Les composés LST sont souvent préparés sous atmosphère réductrice pour favoriser la 

compensation électronique et introduire un maximum de porteurs de charges. Plusieurs études 

ont en effet montré que les conductivités des composés LST frittés sous atmosphère réductrice 

étaient systématiquement supérieures à celles des composés frittés sous air [25], [37]. Le 

composé La0,3Sr0,7TiO3 atteint ainsi 200 S.cm
-1

 après frittage à 1650°C sous Ar/H2(2%) contre 

2 S.cm
-1

 après frittage à 1650°C sous air (à 1000°C et pO2=10
-13 

Pa) [25]. Pour les composés 

préparés sous air, il est possible que la présence des défauts La2TiO7 ou RP, riches en 
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oxygène, bloque la diffusion de l’oxygène et interfère avec la réduction du titane, limitant 

ainsi la conductivité électronique [38]. Pour éviter l’apparition de ces défauts et améliorer la 

conductivité électronique, certains auteurs ont proposé la synthèse de composés sous-

stœchiométriques en site A de formulation : LaxSr1-3x/2TiO3 [39], [40].  

Bien que la conductivité des composés frittés sous atmosphère réductrice soit très 

intéressante pour une application comme électrode à hydrogène, ces composés ne sont pas à 

l’équilibre thermodynamique, le niveau de conductivité est donc particulièrement sensible aux 

cycles redox [25], [37]. Hashimoto et al. observent que la conductivité de La0,3Sr0,7TiO3, fritté 

à 1500°C sous N2/H2(9%), ne revient pas à sa valeur initiale après une oxydation suivie d’une 

réduction et diminue ainsi de 100 à 30 S.cm
-1

 (à 1000°C et pO2 = 10
-13 

Pa) [37]. En fait, les 

composés réduits à haute température contiennent probablement plus de lacunes d’oxygène et 

de Ti
3+

 que les composés à l’équilibre thermodynamique à 1000°C et pO2 = 10
-13

 Pa.  

Hui et al. ont mesuré la conductivité de SrTiO3 substitué par Y, La, Pr, Sm, Nd, Gd ou 

Yb sous atmosphère réductrice. Une conductivité très élevée a été rapportée pour les 

composés substitués à l’yttrium comparés aux autres substituants terre rare [41]. Cette 

différence pourrait s’expliquer non seulement par la différence de rayon ionique mais aussi 

par d’autres facteurs comme la structure électronique, le caractère ionique ou covalent des 

liaisons et la polarisabilité. Contrairement à La
3+

 qui permet une solution solide totale [42], la 

solubilité de l’yttrium dans SrTiO3 est inférieure à 10%at. pour les composés préparés sous 

atmosphère réductrice et inférieure à 4%at. pour les composés préparés sous air. Le composé 

Y0.08Sr0.88TiO3-δ (YST) se situe à la limite de la solubilité et possède le meilleur niveau de 

conductivité avec 64 S.cm
-1

 à 800°C (pO2~10
-19

atm). En augmentant la sous-stœchiométrie en 

site A, la conductivité dans des conditions similaires peut encore être améliorée jusqu’à 82 

S.cm
-1

 pour Sr0.86Y0.08TiO3-δ. Les mécanismes de compensation de charges sont les mêmes 

que pour les composés LST [43]. Après réduction à haute température, la conductivité des 

composés YST n’est pas stable vis-à-vis des cycles redox, même si son niveau reste supérieur 

à celui des composés frittés sous air.  

La substitution de Sr
2+

 par Ce
3+

 a également été proposée. Les composés (Ce,Sr)TiO3 

préparés sous atmosphère réductrice présentent aussi un comportement métallique selon le 

taux de substitution, mais n’ont été étudiés que pour des applications basse température. Plus 

récemment, Périllat-Merceroz et al. ont proposé la double substitution en site A par La
3+

 et 

Ce
3+

. Le composé La0,23Ce0,1Sr0,67TiO3 (LCST) a été obtenu pur sous atmosphère réductrice. 
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Cependant, un traitement sous atmosphère oxydante entraîne l’oxydation de Ti
3+

 en Ti
4+

 et la 

précipitation de phase lamellaire La2TiO7 qui permettent d’incorporer l’excès d’oxygène. 

Parallèlement, une phase riche en cérium ségrége aux joints de grains. Cette exsolution de 

CeO2 n’est pas totalement réversible lors d’un retour sous atmosphère réductrice. Comme 

dans le cas du Ni discuté au chapitre 1, l’exsolution de la cérine améliore les performances 

catalytiques et augmente la résistance au cokage [30], [44]. 

Les composés SrTiO3 substitués par Nb
5+

 en site B présentent les mêmes 

caractéristiques que LST et YST. L’excès de charges apporté par le niobium est accommodé 

par une compensation ionique sous air avec la formation de lacunes de Sr et par une 

compensation électronique sous atmosphère réductrice. Ti
4+

 et Nb
5+

 pourraient tous deux être 

réduits, ce qui conduirait alors à des niveaux de conductivité électronique plus élevés [14], 

[39]. Le composé Sr0.94Ti0.9Nb0.1O3 atteint ainsi 120 S.cm
-1

 à 1000°C et pour une pO2 de 10
-18

 

atm. après un frittage à 1400°C pendant 12h sous atmosphère réductrice. Toutefois, des 

analyses XANES (X-ray Adsorption Near Edge Spectroscopy, en langue anglaise) couplées à 

des analyses thermogravimétriques ont finalement révélé que seul le titane était réduit. Nb 

reste à son degré d’oxydation +V dans la gamme de pO2 étudiée par Blennow et al. [45]. Il 

n’a pas un effet direct sur la conductivité électronique. Cependant, augmenter la quantité de 

Nb dans le réseau améliore le recouvrement des orbitales du Ti, ce qui explique son effet 

positif. La conductivité des composés substitués par Nb semble moins affectée par des cycles 

redox, ce qui peut s’expliquer par une faible diffusivité de l’oxygène [14], [39]. 

Outre leur niveau de conductivité électronique élevé, l’intérêt des LST et YST comme 

matériaux d’électrode à SOC réside dans leur grande tolérance vis-à-vis des sulfures contenus 

dans certains combustibles (jusqu’à 1% de H2S) [46], [47], [48] et aussi dans leur stabilité 

dimensionnelle vis-à-vis des cycles redox (ΔL/L0 < 0,1%) [25]. Cependant, comme mentionné 

au chapitre I, leur activité électro-catalytique et leur conductivité ionique restent trop faibles 

et conduisent à des résistances de polarisation trop grandes. Par exemple, La0.35Sr0.65TiO3 

fritté sous air atteint 52 Ω cm
2
 sous hydrogène humide à 850°C et La4Sr8Ti12O38+δ fritté sous 

air et réduit 48h à 1000°C atteint 2,97 Ω.cm
2
 sous hydrogène humide à 900°C [49]. Le 

manque d’activité catalytique est d’autant plus flagrant en fonctionnement sous méthane [36]. 

Les premières cellules complètes réalisées avec YST comme anode SOFC n’ont pas abouti 

non plus à des performances très significatives (Pmax < 25mW.cm² à 900°C) [50]. Blennow et 

al. ont eux aussi testé les performances électrochimiques de Sr0,94Ti0,9Nb0,1O3 en 

configuration symétrique. Si un frittage sous atmosphère réductrice permet de diminuer la 
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résistance de polarisation de 30%, celle-ci reste supérieure à 100 Ω.cm² sous hydrogène 

humide à 850°C. En composite avec YSZ, elle atteint 16.3 Ω.cm² ce qui reste rédhibitoire 

pour une électrode à hydrogène [51].  

c Double substitution donneur et accepteur 

Les propriétés catalytiques et la conductivité ionique des LST peuvent être améliorées 

en rendant le site B plus sensible vis-à-vis de la réduction. La substitution par un ou des 

élément(s) présentant un degré d’oxydation plus faible que le Ti et acceptant plus facilement 

un nombre de coordination inférieur à 6, favorise la formation de lacunes d’oxygène et la 

migration des ions O
2-

. Les éléments Sc, Mn, Ga, Fe, Co, Ni, Ce ont ainsi été proposés pour 

substituer le titane.  

Une des voies de recherche s’est intéressée à la substitution d’accepteurs en faible 

proportion (< 10% en site B) dans le composé La4Sr8Ti12O38, correspondant au meilleur 

conducteur parmi les LST. Les composés La4Sr8Ti12-xXxO38-δ avec X= Sc, Mn, Ga, Al 

(LSTX) ont ainsi été proposés [31], [34], [36], [52], [53], [54], [55]. Si la substitution de Sr
2+

 

par La
3+

 apporte un excès de charges et entraîne l’apparition de sur-structures plus riches en 

oxygène sous air et la formation de TiiT   sous atmosphère réductrice, la substitution par des 

cations de valence inférieure a un effet inverse. Ainsi, selon le degré de substitution, il est 

possible d’éviter l’apparition des phases lamellaires de type La2TiO7 sous air [54]. De la 

même façon, l’introduction de substituants tels qu’Al
3+

 ou Mn
3+

 peut limiter la formation de 

porteurs de charges sous atmosphère réductrice. Par conséquent, la conductivité électronique 

sous atmosphère réductrice des composés substitués est en général inférieure à celle du 

composé non substitué : ~30 S.cm
-1

 pour La4Sr8Ti12O38 et 0,7 S.cm
-1

 pour 

La4Sr8Ti11Mn0,5Ga0,5O38-δ sous Ar/H2 (5%) humide à 800°C [34].  

Le Tableau 2 compare les résistances de polarisation sous hydrogène et méthane 

d’électrodes basées sur ces composés LSTX. Il est toutefois difficile de comparer leurs 

performances électrochimiques à celles du composé non substitué, car celui-ci n’a pas été 

testé en composite avec YSZ. Le matériau le plus prometteur est le composé 

La4Sr8Ti11Mn0,5Ga0,5O38-δ (LSTMG), proposé par Morales et al. [34]. La substitution du Mn 

par le Ga entraîne une diminution du paramètre de maille, du coefficient d’expansion 

thermique et de la conductivité électrique [55]. Cependant, les performances électrochimiques 

du composite LSTMG/YSZ sont supérieures à celles du composite La4Sr8Ti11MnO38-δ/YSZ et 
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équivalentes à celles des meilleurs matériaux d’anode SOFC alternatifs au cermet 

(LSCM/YSZ présenté au chapitre 1).  

Tableau 2 : résistances de polarisation d’électrodes à base de La4Sr8Ti12-xXxO38-δ avec X=Sc, Mn,Ga, Al, 

Fe. 

Electrode 
Rp (Ω.cm²) à 900°C 

Références 
H2 humide CH4 humide 

Au-La4Sr8Ti12O38-δ 2,97 8,93 [36] 

Au-(La2Sr4Ti5,7Sc0,3O19-δ-YSZ) 0,5 1,2 [31] 

Au-(La4Sr8Ti11MnO38-δ-YSZ) 0,43 1,14 [56] 

Au-(La4Sr8Ti11Mn0,5Ga0,5O38-δ-YSZ) 0,2 0,57 [34] 

Au-(La4Sr8Ti11AlO38-δ-YSZ) 2,21 9,5 [54] 

Au-(La4Sr8Ti6,5Fe5,5O38-δ -YSZ-CeO2) ~1,9 >4 [57] 

Dans une autre voie de recherche, des substitutions dans des proportions plus 

importantes (> 10% en site B) ont été proposées notamment par le fer et le manganèse.  

Marina et al. ont comparé les performances de La0,35Sr0,65Ti0,8X0,2O3 où X= Ni, Cu, 

Fe, Cr et Co et La0,35Sr0,65Ti1-xCexO3 [49]. Les meilleurs performances ont été obtenues pour 

la substitution au cérium avec 0,2 Ω.cm² de résistance de polarisation à 850°C sous hydrogène 

humide pour un rapport Ti/Ce = 4. Cependant, la grande différence de rayons ioniques entre 

Ce
4+

 et Ti
4+

 ne permet pas d’obtenir des composés monophasés (Tableau 1). Les bonnes 

performances proviennent en fait d’un composite (Ce,La)O2- (La,Sr)TiO3. 

De la même façon, Hui et al. ont travaillé sur la substitution du titane par des cations 

accepteurs dans YST [11]. Ils ont montré que les composés YxSr1-1,5xTi0,95M0,05O3-δ (avec M= 

V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni, Cu, Zn, Mo, Al ou Ga) présentent des conductivités systématiquement 

inférieures à celle du composé YST non substitué. Le taux de diminution dépend du 

substituant et notamment de la force des liaisons M-O. En effet, moins cette liaison est stable, 

plus l’oxygène sera perdu facilement pour former les défauts électroniques nécessaires à la 

conduction. Parmi tous les cations testés, le cobalt conduit au meilleur niveau de conductivité 

avec 45 S.cm
-1

 à 800°C et pO2= 10
-19

 atm pour Y0,10Sr0,85Ti0,95Co0,05O3-δ après une réduction à 

1400°C pendant 5h. Par ailleurs, ce composé semble moins sensible à la réoxydation que le 

composé YST, probablement grâce à l’existence d’une valence mixte Co
3+

/Co
4+

. 

Vazquez et al. ont synthétisé les composés La4Sr8Ti12-xFexO38-δ (LSTF) avec 1,5 < x < 

6 [57]. Sous air, la présence de Fe introduit une conductivité de type p et augmente 
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significativement la conductivité. Celle du composé La4Sr8Ti6Fe6O38-δ atteint ainsi 2 S.cm
-1

 

alors que celle du composé non substitué est inférieure à 10
-3

 S.cm
-1

 sous air à 800°C. Sous 

atmosphère réductrice, l’effet de la substitution est inverse et la conductivité de type n est plus 

faible (0,1 S.cm
-1

 sous Ar/H2(5%) à 800°C). Ce composé LSTF, initialement proposé comme 

matériau d’électrode de cellule symétrique, est ainsi plus performant sous air avec une Rp de 

~0,4 Ω.cm² contre ~2 Ω.cm² sous atmosphère réductrice (pour x=6) à 900°C (Chapitre I V.2). 

Fagg et al. ont aussi étudié des titanates substitués au fer : LaxSr1-xTi1-yFeyO3 (avec 0

x0,45 et 0,40y0,80). Ils ont montré que les composés les plus riches en Sr réagissaient 

avec YSZ pour former SrZrO3 [17]. Selon les taux de substitution x et y, les composés LSTF 

se décomposent sous atmosphère réductrice pour former du Fe métallique et éventuellement 

des phases de RP. La réductibilité augmente avec le degré de substitution en fer et avec les 

lacunes en site A et diminue quand le Sr est substitué par le La. La composition la plus stable 

est La0,4Sr0,6Ti0,6Fe0,4O3 ; elle présente une conductivité de type p de 3,2 10
-2

 S.cm
-1

 sous air à 

800°C et de 0,8 S.cm
-1

 sous N2/H2(10%) à 800°C. Aucun test électrochimique n’a été effectué 

sur cette série de composés. 

Fu et al. ont synthétisé les pérovskites La0.4Sr0,6Ti1-xMnxO3−δ (avec x= 0 - 0,2 - 0,4 - 

0,6) et évalué leurs performances comme matériaux d’anode en termes de structure cristalline, 

stabilité chimique, expansion chimique et thermique et propriétés électrochimiques et 

électriques [35]. Les mécanismes de compensation de charges en fonction de la pression 

partielle d’oxygène, p(O2), et de la proportion de Mn jouent un rôle clé dans la détermination 

de la structure cristalline et des propriétés électriques. Sous atmosphère oxydante, la 

conductivité électrique totale est dominée par la conductivité de type p liée à Mn
3+

/Mn
4+

. 

Sous atmosphère réductrice, la conductivité de type n liée à Ti
3+ 

est améliorée tandis que la 

contribution de type p diminue avec la réduction du Mn et donc la diminution du nombre de 

porteurs de charges. Parmi les compositions étudiées, La0,4Sr0,6Ti0,4Mn0,6O3 (LSTM4646) 

présente une conductivité électrique de 1,5 S.cm
-1

 sous Ar/H2(4%) humide et 20 S.cm
-1

 sous 

air à 810°C. Ces valeurs répondent aux spécifications pour des couches actives d’électrode. 

LSTM apparaît comme un bon candidat d’électrode de cellules symétriques. Ce composé est 

compatible chimiquement et thermiquement avec l’électrolyte YSZ. Avec 0,46 Ω.cm² sous 

Ar/H2(4%) humide à 815°C, le composite LSTM4646/YSZ présente des performances 

électrochimiques du même ordre de grandeur que LSCM/YSZ. Sous méthane humide, la 

résistance de polarisation est plus de deux fois supérieure avec 1,09 Ω.cm² à 815°C, montrant 

bien que l’activité électro-catalytique reste limitée. D’autre part, Fu et al. rapportent une 
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expansion irréversible de LSTM 4646 entre l’air et l’Ar/H2(4%) humide avec ΔL/L0 > 0,5% 

[35]. Cette expansion chimique peut introduire des contraintes mécaniques importantes qui 

limitent l’utilisation de ce matériau aux cellules supportées sur l’électrolyte. 

I.3 Choix des familles de composés 

L’objectif de cette thèse était de développer de nouveaux matériaux d’électrode de 

cellule symétrique à « exsolution » en partant des titanates de strontium substitués au 

lanthane. Dans ces LST substitués, les propriétés de conduction et la stabilité sous atmosphère 

réductrice sont contrôlées en particulier par la proportion en titane. Si la substitution par un 

accepteur comportant une valence mixte permet en général d’améliorer la conductivité sous 

air, une trop grande proportion de cations réductibles tels Mn ou Fe, déstabilise la structure 

sous atmosphère réductrice et diminue la conductivité par rapport aux LST non substitués. 

Tout l’enjeu de ces travaux était donc de trouver le meilleur compromis entre performances 

sous air et stabilité/performances sous atmosphère réductrice en faisant varier la composition.  

Dans un premier temps, afin de bénéficier de l’exsolution du Ni sous atmosphère 

réductrice et de l’apport supplémentaire de ce précipité sur les performances 

électrochimiques, cette étude s’est intéressée à la substitution du Ti par le Ni et ce, dans des 

proportions suffisantes pour améliorer la conductivité électronique sous air grâce à une 

valence mixte Ni
2+

/Ni
3+

. Peu de recherches ont été effectuées sur les substitutions par le Ni 

pour des applications à hautes températures. Cependant, des composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 ont 

été étudiés récemment pour leur activité photo-catalytique à basse température [58], [59]. Par 

ailleurs, les nickelates substitués, dérivés de LaNiO3 (chapitre 1), présentent de bonnes 

propriétés de transports sous air et ont été proposés comme matériaux de cathode SOFC. La 

famille de composés (La,Sr)(Ti,Ni
2+/3+

)O3 semble donc pouvoir répondre au cahier des 

charges défini précédemment.  

Dans un deuxième temps, le titane a été doublement substitué : par le nickel, en faible 

quantité pour obtenir son exsolution sous atmosphère réductrice, et par un autre cation 

accepteur, en plus grande proportion, pour contrôler les propriétés de conduction sous air. 

Parmi toutes les substitutions effectuées sur les composés LST, la substitution par le Mn 

semble très prometteuse. En effet, le manganèse est capable d’ajuster sa valence (+4, +3 et 

+2) et permet d’incorporer ou de relâcher de l’oxygène selon les conditions tout en gardant la 

structure stable [35], [60]. De plus, les conductivités sous air des composés La0,4Sr0,6Ti1-

yMnyO3 sont compatibles avec une application comme électrode à oxygène. Les composés 

(La,Sr)(Ti,Mn
3+/4+

,Ni)O3 constituent donc la deuxième famille étudiée.  
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II Démarche expérimentale 

II.1 Méthodes de synthèse 

La voie solide est une méthode de synthèse facile à mettre en œuvre et peu coûteuse, 

largement utilisée pour la synthèse d’oxydes de structure pérovskite. Elle consiste à faire 

réagir directement les précurseurs (oxyde ou carbonate) par traitement thermique à haute 

température pour obtenir le composé pur, après une homogénéisation par broyage manuel ou 

mécanique. L’inconvénient de cette méthode est qu’elle nécessite en général plusieurs étapes 

de broyage et calcination à haute température et conduit à des tailles de particules trop 

importantes (quelques dizaines de microns). De nombreuses voies de synthèse alternatives ont 

été développées pour la préparation de matériaux de structure pérovskite : coprécipitation, 

voie sol-gel, méthode Pechini, etc. [61], [62], [63], [64], [65]. Ces méthodes passent par la 

mise en solution des différents éléments et permettent un mélange au niveau atomique qui 

conduit à des composés de grande pureté présentant en général une bonne homogénéité et des 

particules submicroniques.  

Dans ce projet, les composés ont été préparés par combustion de gels nitrate-citrate ou 

de gel nitrate-polyacrylamide (méthode NPG). Ces méthodes sont des variantes de la 

technique Pechini permettant d’accélérer le procédé de synthèse et d’obtenir des poudres à 

faibles tailles de particules [64].  

Dans les deux cas, les différents précurseurs sont préparés de la façon suivante :  

 La2O3 (Rhodia, 99,9%) et SrCO3 (Alfa Aesar, 99,99%) sont calcinés 10h à 

respectivement 1000°C et 400°C, pour éliminer l’eau (et le CO2 dans le cas du 

lanthane) de manière à faciliter l’introduction des précurseurs en proportions 

stoechiométriques.  

 La perte au feu de l’acétate de nickel (CH3CO2)2Ni (Alfa Aesar, >99%) est déterminée 

après une calcination de 2h à 1000°C ; celle de MnCO3
 
(Alfa Aesar, 99,985%) après 

une calcination de 10h à 700°C. Ceci permet de connaître la quantité exacte de 

précurseurs à introduire par rapport à la stœchiométrie recherchée. 

 L’isopropoxyde de titane, Ti{OCH(CH3)2}4 (Alfa Aesar, 99,995%), est préalablement 

dilué dans un mélange éthylène glycol / acide citrique pour limiter les risques de 

précipitation lors des synthèses. La concentration en ions titane de cette solution est 

déterminée par perte au feu après une calcination de 10h à 1000°C. 
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a Synthèse par voie nitrate-citrate 

Cette synthèse fait intervenir plusieurs étapes : 

1. Chélation des cations et gélification :  

L’acide citrique est un complexant fort, il forme des complexes stables avec les cations 

métalliques en conditions acides. Cette complexation garantit une bonne homogénéité et évite 

la précipitation préférentielle d’un des cations. Par la suite, le chauffage en présence 

d’éthylène glycol entraîne la polyestérification des chélates lorsque le volume du mélange est 

suffisamment réduit. La viscosité du mélange augmente progressivement jusqu’à formation 

d’un gel polymérique. 

2. Réaction redox et combustion :  

L’acide citrique (combustible et réducteur) et les nitrates (comburant et oxydant) réagissent 

dans une réaction fortement exothermique. Selon le ratio comburant/combustible, cette 

réaction est plus ou moins spontanée et génère suffisamment de chaleur pour entraîner la 

réaction entre les différentes espèces très réactives SrO, La2O3, TiO2, MnO et NiO et pour 

conduire à des oxydes plus ou moins cristallisés (en général comportant encore des résidus 

organiques, à minima des carbonates dans le cas de La et Sr). Pour la synthèse des composés 

LSTN et LSTMN, le ratio nitrate/citrate a été maintenu dans une zone où la combustion n’est 

pas spontanée et doit être initiée [66]. La combustion produit une grande quantité de gaz en 

une courte période ce qui maintient la poudre bien dispersée dans un large volume [67]. 

3. Calcination :  

Finalement, une ou plusieurs étapes de calcination sont nécessaires pour obtenir le composé 

final monophasé.  

En détails, les précurseurs sont ajoutés en proportions stœchiométriques à une solution 

d’acide nitrique HNO3 (65% m) et d’acide citrique C6H8O7. L’agent complexant est ajouté en 

excès pour éviter la précipitation des cations (ratio acide citrique : cation = 3:1). Le volume 

du mélange est réduit par chauffage à 150°C jusqu’à ce qu’il commence à gélifier. Une 

solution d’ammoniaque (NH4OH à 28% vol.) est alors ajoutée à chaud pour neutraliser la 

solution et augmenter le pH jusqu’à 8. Des études sur la synthèse par autocombustion ont en 

effet montré que l’ajout d’une base favorisait la formation d’un réseau polymérique et donc 

l’homogénéité du composé final [68]. Le volume du mélange est de nouveau réduit, par 

évaporation d’une partie de l’eau qu’il contient, jusqu’à gélification. Le gel est alors mis à 
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sécher à l’étuve à 150°C. Lors du séchage, le gel gonfle et une « meringue » noire aérée, 

appelée xérogel, est alors obtenue. Une pyrolyse de ce xérogel sous épiradiateur IR permet de 

poursuivre la réaction de combustion. Celle-ci se produit avec un grand dégagement de gaz 

(CO2, H2O,…) et donne une poudre très fine. Cette poudre est broyée et calcinée à 600°C 

pendant 3h (rampes de 5°C.min
-1

) pour supprimer une grande partie des résidus organiques. 

Après un broyage pour homogénéiser la poudre obtenue, une dernière étape de calcination 

permet d’obtenir le composé pur. 

Lors de la synthèse des composés LSTMN, l’ajout de la solution d’ammoniaque 

entraînait parfois la précipitation d’hydroxyde de Mn (Mn(OH)2) qui devait ensuite être re-

dissout en ajoutant de l’acide citrique et nitrique. Pour éviter cette étape et mieux contrôler la 

gélification et le passage du gel au xérogel, une variante de la synthèse nitrate-citrate a alors 

été utilisée : la synthèse par voie NPG. 

b Synthèse par voie NPG 

Pour cette synthèse, la mise en solution des précurseurs s’effectuent de la même façon. 

La solution n’est pas neutralisée, elle est maintenue à pH acide et la polymérisation est 

assurée majoritairement par l’ajout de 30 mL d’un monomère organique, l’acide acrylique 

(C3H4O2, Acros Organics 99,5%m.) et 3 g d’un agent réticulant, le N-N’-méthylène bis-

acrylamide (C7H10N2O2, Fluka, 99%m.) pour 100 mL de solution. Un chauffage intense à 

300°C et l’ajout de quelques gouttes de H2O2 (Alfa Aesar 95%m.) permettent d’initier la 

polymérisation. Un gel se forme instantanément par polyestérification entre les groupes 

carboxyliques et hydroxyles. Cette réaction permet d’obtenir un piégeage rapide des cations 

dans le réseau polymérique et évite ainsi toute précipitation préférentielle d’un cation. Le gel 

obtenu est soumis à un premier traitement thermique dans un four à micro-ondes (30 min à 

600W) qui permet de le sécher et d’éliminer une partie des composés organiques. A cette 

étape, le gel se met à gonfler et le xérogel est alors formé. Il est broyé manuellement et la 

poudre obtenue est calcinée à 900°C pendant 3h (rampes de 5°C.min
-1

) pour supprimer une 

grande partie des résidus organiques. Après un broyage pour homogénéiser la poudre obtenue, 

un ultime traitement thermique permet d’obtenir le composé pur.  
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II.2 Méthodes de caractérisations 

a Caractérisations structurales 

Les données de Diffraction des Rayons X (DRX) ont été enregistrées sur un 

diffractomètre Brüker "D8 Advance" fonctionnant en géométrie Bragg-Brentano (θ-2θ) et 

équipé d’un détecteur rapide Lynxeye. Les rayons X, générés au moyen d’une anticathode de 

cuivre, sont filtrés pour ne conserver que les raies Kα1 et Kα2. Malgré le filtre de nickel, des 

résidus liés à la raie Kβ peuvent quand même être visibles sur les diffractogrammes. Ces 

analyses par DRX permettent de vérifier la pureté d’une poudre, d’évaluer sa cristallinité mais 

aussi de déterminer la structure cristalline d’un composé. Dans ce cas, l’enregistrement est 

effectué à température ambiante sur une large gamme angulaire, typiquement de 15 à 105° par 

pas de 0,02°, avec un temps par pas suffisant pour obtenir un bon rapport signal/bruit. Les 

affinements de structure par la méthode Rietveld ont été réalisés à l’aide du logiciel Fullprof 

[69], [70]. La démarche est présentée dans l’Annexe 3.  

 Les clichés de diffraction électronique en aire sélectionnée et l’imagerie haute 

résolution ont été réalisés grâce à un microscope électronique en transmission Hitachi 

H9000Nar, fonctionnant à 300 kV avec une résolution de Scherzer de 1,8 Å. Avant 

observation, l’échantillon est préparé en dispersant la poudre dans de l’éthanol au moyen 

d’ultrasons. Une goutte de cette suspension est ensuite déposée sur une grille de cuivre 

recouverte d’un film de carbone.  

b Caractérisations microstructurales 

La morphologie des poudres a été observée par microscopie électronique à balayage à 

l’aide d’un MEB Philips XL30 équipé d’une sonde d’analyse EDS (Energy Dispersive X-Ray 

Spectroscopy, en langue anglaise).  

La taille des particules dispersées dans de l’éthanol a été caractérisée par 

granulométrie laser (Malvern Mastersize S) en utilisant le modèle de Fraunhofer. 

La surface spécifique des poudres a été mesurée par la méthode BET (Brunauer Emmett 

Teller) en réalisant l’adsorption et la désorption de l’azote à 69K en utilisant un appareil 

BECKMANN COULTER (SA 3100
TM

 Series). Avant l’analyse, l’échantillon est dégazé 

pendant 3h à 300°C.  
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c Caractérisations thermiques 

Les analyses thermogravimétriques ont été réalisées sur une masse de composé m0 à 

l’aide d’un appareil Setaram TG 92-16.18 mono-fléau équipé d’un creuset en Pt. L’objectif 

était de suivre la variation de masse Δm/m0(%) pendant le traitement thermique (5) sous air. 

Une expérience à blanc réalisée préalablement permet de soustraire la contribution liée au 

creuset. 

(5) 20°C    min/2 C
 1500°C/1h    min/10 C

 20°C 

III Synthèse des composés LSTN 

III.1 Bilan des synthèses 

a Choix des compositions 

 Le choix a été fait de synthétiser des composés LSTN en faisant varier le degré de 

substitution en Ni pour pouvoir étudier son influence sur les propriétés de conduction et sur la 

stabilité de la structure ; le ratio La/Sr étant ajusté de façon à introduire une valence mixte sur 

le nickel. Une série de références a été synthétisée dans laquelle l’excès de charges apporté en 

site A par La
3+

 est contrebalancé totalement par le déficit lié à la substitution de Ti
4+

 par Ni
2+ 

selon l’équation (6) en notation de Kröger et Vink:  

(6) x

OTiSr

SrTiO
OiNLaNiOOLa 423

32     

Dans cette famille La2xSr1-2xTi1-xNixO3-δ (0,1<x<0,5), appelée LSTN, si la compensation de 

charges est bien totale et se fait selon l’équation (6), le nickel est purement divalent, les 

composés sont totalement oxydés (δ = 0) et la série peut alors être considérée comme une 

solution solide entre LaTi0,5Ni0,5O3 (appelé LTN50) et SrTiO3, à l’approximation près que ces 

pérovskites de composition extrême n’ont pas exactement la même structure (cf. Tableau 3).  

 En augmentant la proportion de Sr
2+

 en site A dans les composés LSTN, un déficit de 

charges est introduit, la compensation peut passer par la formation de lacunes d’oxygène et/ou 

par l’oxydation du Ni
2+

 en Ni
3+

. Ces 
 
mécanismes correspondent à la relation suivante :  

(7) 31212 ONiNiTirSSrLaySrO yyxxyxyx

LSTN 














   

            

                23221212 2
OVONiNiTirSSrLa Oyyxxyxyx

 




















  

 Dans le cas d’une compensation purement électronique, cela revient à considérer une 

solution solide entre SrTiO3, LTN50 et LaNiO3. Les séries de composés La3x/2Sr1-3x/2Ti1-

xNixO3-δ (50LSTN, y=x/2), La5x/3Sr1-5x/3Ti1-xNixO3-δ (33LSTN, y=x/3) et La7x/4Sr1-7x/4Ti1-
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xNixO3-δ (25LSTN, y=x/4) ont ainsi été synthétisées. L’objectif était d’obtenir respectivement 

50%, 33% et 25% de nickel trivalent. 

 Le diagramme de phase de la Figure 2, rassemble les différentes compositions qui ont 

été testées. Le Tableau 3 récapitule les principales données cristallographiques des composés 

de référence. 

 

Figure 2 : représentation schématique des différentes familles de composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 étudiées. 

Tableau 3 : structures des composés de référence. 

Composé Caractéristiques structurales Réf 

SrTiO3 
Cubique Pm-3m 

a=b=c= 3,905 Å 

ICSD n°: 00-

035-0734 

LaNiO3 
Rhomboédrique R-3c 

a=5,446 Å et c=13,154 Å 
[71] 

LaNi0.5Ti0.5O3 
Orthorhombique Pbnm 

a=5,517 Å, b=5,551 Å, c=7,856 Å 
[71] 

 Dans une seconde approche, une sous-stœchiométrie a été introduite sur le site A de 

la pérovskite. Pour conserver l’électro-neutralité, la compensation de charges s’effectue alors 

par la formation de lacunes d’oxygène et/ou par l’oxydation d’une partie du Ni
2+

 en Ni
3+

. Les 

composés La2x-0,05Sr1-2xTi1-xNixO3 (x= 0,3 ; 0,4 ; 0,5), appelés 5ssLSTN, ont ainsi été 

synthétisés avec 5% de lacunes en site A.  

b Résultats 

Tous les composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 ont été synthétisés par voie nitrate-citrate. Le 

traitement de calcination a été fixé dans un premier temps à 1300°C pendant 12h pour obtenir 

la meilleure cristallinité possible (rampes de 5°C/min). Le Tableau 4 rassemble les résultats 

obtenus pour les différentes compositions testées. Le degré d’oxydation du nickel est donné 
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en considérant une compensation purement électronique après synthèse sous air. L’écart à la 

stœchiométrie en oxygène δ est donc pris égal à 0. 

Tableau 4 : bilan des synthèses des composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3. 

Série x Dénomination 

Degré 

d’oxydation 

du Ni 

Facteur de 

tolérance 

t 

Pureté 

LSTN                            

La
2x

Sr
1-2x

Ti
1-x

Ni
x
O

3
 

0,10 LSTN10 

+2 

0,992 Trace de NiO 

0,25 LSTN25 0,977 Oui 

0,30 LSTN30 0,972 Oui 

0,40 LSTN40 0,963 Oui 

0,50 LTN50 0,953 Oui 

25LSTN                            

La
7x/4

Sr
1-7x/4

Ti
1-x

Ni
x
O

3
 

0,30 25LSTN30 

+2,25 

0,978 Oui 

0,40 25LSTN40 0,970 Oui 

0,50 25LSTN50 0,962 Oui 

33LSTN                            

La
5x/3

Sr
1-5x/3

Ti
1-x

Ni
x
O

3
 

0,30 33LSTN30 

+2,33 

0,979 pérovskite + NiO 

0,40 33LSTN40 0,972 pérovskite + RP + 

NiO 
0,50 33LSTN50 0,965 

50LSTN                            

La
3x/2

Sr
1-3x/2

Ti
1-x

Ni
x
O

3
 

0,30 50LSTN30 

+2,5 

0,983 pérovskite + NiO 

0,40 50LSTN40 0,977 pérovskite + RP + 

NiO 0,50 50LSTN50 0,971 

5ssLSTN                            

La2x-0,05Sr1-2xTi1-xNixO3 

 

0,30 5ssLSTN30 +2,5  

pérovskite + NiO 0,40 5ssLSTN40 +2,375  

0,50 5ssLTN50 +2,3  

Les composés LSTN (x > 0,10) et 25LSTN ont été obtenus purs (cf. Figure 3). Alors 

que les poudres des composés LSTN sont de couleurs vertes de plus en plus foncées lorsque 

la proportion en Ni augmente, les composés 25LSTN sont de couleurs noires. Cette coloration 

noire est souvent associée à une conductivité électronique sous air. En effet, l’oxyde de nickel 

stœchiométrique dans lequel le nickel est totalement divalent est isolant et de couleur verte, 

tandis que Ni1-xO comporte du Ni
3+

, il est semi-conducteur et de couleur noire [3]. 
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Figure 3 : diffractogrammes des séries LSTN et 25LSTN après calcination à 1300°C-12h. 

Les pics des composés 25LSTN (x   0,40) et LSTN (x   0,30) correspondent aux 

raies hkl du composé LTN50 référencé dans la littérature [71]. Les composés LSTN10, 

LSTN25 et 25LSTN30 comportent moins de pics ce qui laisse présager qu’ils cristallisent 

dans une structure plus symétrique. Toutefois, le composé LSTN10 présente des traces de 

NiO. La solution solide entre SrTiO3 et LTN50 ne semble donc pas être totale. 

Les essais de synthèse sous air n’ont pas permis la formation des composés 33LSTN et 

50LSTN et ont conduit à un mélange de phases. Dans les deux cas, la phase majoritaire est un 

oxyde de structure pérovskite dont les pics principaux correspondent à ceux du composé 

parent LTN50 de symétrie orthorhombique. Les phases secondaires sont l’oxyde de nickel 

pour x=0,3 et en plus, une phase de Ruddlesden-Popper de type La2NiO4 ou (La,Sr)2NiO4 

pour x>0,3. La Figure 4 donne, par exemple, les diffractogrammes des composés de la série 

50LSTN.  

Pour 33LSTN et 50LSTN, la proportion de phases secondaires augmente avec le degré 

de substitution en Ni. Comme mentionné précédemment, ces composés peuvent être 

considérés comme une solution solide entre SrTiO3, LTN50 et LaNiO3. Or, le composé de 

référence LaNiO3 est connu pour sa faible stabilité thermodynamique. Il commence à se 
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décomposer à des températures supérieures à 900°C en suivant l’équation (8) et conduit pour 

des températures supérieures à 1200°C à un mélange de La2NiO4 et NiO [72] [73]. 

(8) 21313 ONiOONiLaLaNiO nnn    

 
Figure 4 : diffractogrammes des composés La3x/2Sr1-3x/2Ti1-xNixO3 après calcination à 1300°C-12h. 

Il est donc possible que les composés 33LSTN et 50LSTN, riches en Ni
3+

, 

correspondant à une proportion non négligeable de LaNiO3, ne soient stables qu’à basse 

température. Le mélange de phases obtenu après calcination à 1300°C pourrait alors 

correspondre au début de décomposition de la phase pérovskite. Selon cette hypothèse, pour 

les composés x=0,3, seul l’oxyde de Ni ségrégerait ; les phases RP, Lan+1NinO3n+1, restant 

dans la structure pérovskite sous forme d’intercroissances. A noter que Takahashi et al. ont 

également identifié La2NiO4 comme un intermédiaire dans la formation de LaNiO3 [73]. Des 

calcinations à plus basse température (1000°C) et des recuits à la même température ont été 

tentés, mais sans succès. Dans les deux cas, la proportion de phases secondaires reste 

inchangée. 

 Les phases sous-stœchiométriques 5ssLSTN n’ont pas été obtenues pures. L’oxyde 

de nickel a ségrégé pour conduire à la formation d’une phase pérovskite avec un rapport A/B 

plus proche de 1. Des recuits à plus haute température et des traitements thermiques à plus 

basse température ont été tentés mais n’ont pas abouti à l’obtention des composés 

monophasés. 
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A partir de ces premiers résultats, l’étude des séries 33LSTN, 50LSTN et 5ssLSTN n’a pas 

été approfondie par la suite. 

III.2 Caractérisations structurales 

a Composés calcinés à 1300°C. 

Dans un premier temps, la structure de tous les composés LSTN et 25LSTN a été 

affinée par la méthode Le Bail, dans le groupe d’espace Pbnm, avec une maille élémentaire de 

dimensions ppp aaa 222  . où ap est le paramètre de maille de la pérovskite cubique. Ce 

groupe d’espace est celui qui a été déterminé par Rodriguez et al. pour le composé LTN50. 

Cependant, en analysant en détail l’indexation des pics, il s’avère que pour les composés 

LSTN10, LSTN25 et 25LSTN30, les raies h+k+l=2n+1 sont systématiquement absentes, ce 

qui est typique d’une maille centro-symétrique I. La théorie des relations entre groupes 

d’espace autorise seulement les transitions de Pbnm vers les groupes de plus grande symétrie 

Imma, I4/mcm ou P4/mbm [1]. Pour les trois composés, le groupe d’espace orthorhombique 

Imma donne les meilleures valeurs de RBragg et χ². Il correspond en fait à une rotation des 

octaèdres moins prononcée. Il peut en effet être décrit comme un système à deux rotations (a
-

a
-
c

0
) tandis que Pbnm correspond à un système à trois rotations (a

-
a

-
c

+
) dans la notation de 

Glazer (décrite en Annexe 2). Cette transition vers une structure plus symétrique pour les 

composés les moins substitués (x   0,3) est en accord avec les structures cristallographiques 

respectives des composés extrêmes (c.f. Tableau 3) et avec l’évolution du facteur de 

Goldschmidt donné dans le Tableau 4.  

Les résultats des affinements Rietveld sont listés dans les tableaux 6 et 7. Les figures 5 

et 6 donnent les diagrammes RX sur poudre affinés pour les composés LTN50 et LSTN25, 

illustrant respectivement la structure Pbnm et Imma. Les positions atomiques pour chaque 

composé sont détaillées en Annexe 3.  
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Tableau 5 : bilan des affinements dans le groupe d’espace Pbnm. 

Modèle structurale Pbnm (n°62) 

ppp aaa 222   

Atome Position x y z 

La/Sr 4c ~0 ~0 0,25 

Ti/Ni 4b 0,5 0 0 

O1 8d ~0,25 ~0,25 ~0 

O2 4c ~0 ~0,5 0,25 

Résultats des affinements dans le groupe d’espace Pbnm 

Composé LSTN30 LSTN40 LTN50 25LSTN40 25LSTN50 

a(Å) 5,5587(4) 5,5572(7) 5,557(1) 5,5506(3) 5,5472(4) 

b(Å) 5,5329(4) 5,5424(7) 5,5519(9) 5,5239(3) 5,5325(4) 

c(Å) 7,8228(6) 7,837(1) 7,842(1) 7,8128(4) 7,8249(6) 

V(Å
3
) 240,59(2) 241,38(4) 241,92(4) 239,55(2) 240,15(3) 

RBragg 3,07 2,16 
 

4,98 5,74 
 

3,96 

χ
2 

3,56 2,84 2,82 4,68 4,15 
 

Tableau 6 : bilan des affinements dans le groupe d’espace Imma. 

Modèle structurale Imma (n°74) 

ppp aaa 222   

Atome Position x y z 

La/Sr 4e 0 0,25 ~0,5 

Ti/Ni 4a 0 0 0 

O1 4e 0 0.25 ~0 

O2 8g 0,25 ~0 0.25 

Résultats des affinements dans le groupe d’espace Imma 

Composé LSTN10 LSTN25 25LSTN30 

a(Å) 5,517(2) 5,5284(4) 5,5548(4) 

b(Å) 7,8318(6) 7,8121(5) 7,8042(7) 

c(Å) 5,531(2) 5,5592(3) 5,5222(5) 

V(Å
3
) 238,97(9) 240,09(2) 239,39(2) 

RBragg 4,37 3,5 5,29 

χ
2
 5,62 3,18 3,03 
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Figure 5 : résultat de l’affinement Rietveld dans le groupe d’espace Pbnm du diagramme de DRX sur 

poudre de LTN50 après synthèse sous air à 1300°C-12h. 

 
Figure 6 : résultat de l’affinement Rietveld dans le groupe d’espace Imma du diagramme de DRX sur 

poudre de LSTN25 après synthèse sous air à 1300°C-12h. 
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Dans la Figure 7, le volume normalisé Vn est donné en fonction du taux de substitution 

en Ni pour les deux séries LSTN et 25LSTN. Il est défini comme le ratio du volume de maille 

V par le nombre de motifs par maille Z (ici Z = 4).  

 
Figure 7 : évolution du volume normalisé Vn des composés La2xSr1-2xTi1-xNixO3 (LSTN) et La7x/4Sr1-7x/4Ti1-

xNixO3 (25LSTN). Le volume normalisé du composé LTN50 de référence est donné d’après les travaux de 

Rodriguez et al. [71] ; celui de SrTiO3 d’après la fiche JCPDS n°35-0734. 

L’évolution de Vn est linéaire et conforme à la loi de Vegard entre SrTiO3 et le 

composé LTN50, extrême de la série LSTN (x=0,5). Les volumes des composés 25LSTN sont 

systématiquement inférieurs (de 0,5 à 0,7%) à ceux des composés LSTN pour un même taux 

de substitution en Ni.  

Dans cette série 25LSTN, le rapport La
3+

(r = 1,36 Å)/Sr
2+

(r = 1,44 Å), 

systématiquement plus faible que dans la série LSTN, conduit à un rayon moyen du site A 

plus grand et introduit un déficit de charges [2]. Comme mentionné précédemment, l’électro-

neutralité peut être conservée par la formation de lacunes d’oxygène ( OV  ) et/ou par 

l’oxydation du Ni
2+ 

(0,69 Å) en Ni
3+ 

(0,60 Å) [2]. Le premier mécanisme de compensation 

entraîne généralement une expansion de la maille liée à la plus grande répulsion entre les 

cations lorsqu’un site oxygène est vacant [74]. Le deuxième mécanisme conduit, quant à lui, à 

une diminution du rayon ionique moyen en site B. Par ailleurs, selon les lois de Pauling 

concernant les forces de liaisons, le nickel trivalent (plus électronégatif) renforce les liaisons 

B-O dans les blocs BO6 du réseau pérovskite et diminue la taille des octaèdres [75]. La 

présence de Ni
3+

 entraîne donc une contraction de la maille. Ainsi, la diminution de volume 

entre les deux séries va bien dans le sens d’une compensation électronique par la formation de 
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nickel trivalent. Cependant, l’effet global peut cacher des mécanismes de compensation 

mixtes. 

Il est important de noter que le composé LTN50 de référence, synthétisé par 

Rodriguez et al., présente un volume bien plus faible que celui du composé x = 0,5 de la série 

LSTN [71]. Dans les deux cas, les composés ont été synthétisés par voie citrate-nitrate. 

Cependant, alors que dans la littérature, le traitement de calcination était effectué à une 

température comprise entre 800 et 1000°C, ici, le composé a été calciné à 1300°C. Cette 

grande différence entre les températures de synthèse pourrait justifier la différence de volume 

entre les deux composés qui résulterait de variations de stœchiométrie ou d’arrangements 

structuraux.  

Le traitement à 1300°C-12h a été initialement choisi pour obtenir la meilleure 

cristallinité possible en vue de la caractérisation structurale des nouveaux composés 

(La,Sr)(Ti,Ni)O3. Cependant, il est en général plus avantageux de partir de poudres calcinées 

à plus basse température : la taille des particules est plus petite et plus favorable à la mise en 

forme et au contrôle de la microstructure de l’électrode. L’influence de la température de 

calcination sur la structure des composés LSTN et 25LSTN a donc été étudiée dans un 

deuxième temps.  

b Influence de la température de calcination 

Les composés LSTN10, LSTN25, LTN50 et 25LSTN30, 25LSTN50 ont été calcinés 

12h à 1000°C, 1100°C, 1200°C, 1300°C et 1400°C. Après chaque traitement, les poudres ont 

été analysées par DRX et les paramètres de mailles affinés. Tous les composés sont obtenus 

purs au sens des RX pour tous les traitements testés. La croissance des cristallites pourrait être 

à l’origine de la diminution de la largeur des pics observée sur les diagrammes RX lorsque la 

température de synthèse augmente. L’évolution du volume de maille normalisé est donnée sur 

la Figure 8. 

Pour la plupart des composés, le volume de maille évolue très peu avec la température 

de calcination. Seul le composé LTN50 voit son volume augmenter avec la température 

jusqu’à stabilisation à partir d’une calcination à 1200°C-12h. Parallèlement, sa couleur évolue 

progressivement du noir au vert lorsque la température de calcination augmente. Pour mieux 

comprendre ce phénomène, des analyses thermogravimétriques ont été effectuées sur les 

composés après calcination à 1000°C et 1300°C. La Figure 9 présente les résultats pour les 

composés LTN50, LSTN25 et 25LSTN30. 
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Figure 8 : évolution du volume de maille normalisé en fonction de la température de calcination. 

.  
Figure 9 : perte de masse sous air des composés LTN50, LSTN25 et 25LSTN30 après calcination à 

1000°C-12h et 1300°C-12h. 

Après une calcination à 1300°C, pour tous les composés LSTN et 25LSTN, la perte de 

masse sous air est inférieure à 0,1%. Correspondant à moins de 0,15 mg pour une masse de 

poudre analysée de 150 mg et un creuset de 3,8 g, cette perte est de l’ordre de celle obtenue 

pour le creuset Pt seul (blanc). Après synthèse à 1300°C sous air, les composés semblent donc 

stables : leur stœchiométrie n’évolue plus avec la température. Cette observation est en accord 

avec un volume de maille qui se stabilise dès 1200°C pour le composé LTN50. La couleur 

verte de la poudre est également un indice qui va dans le sens d’un composé plus 

stœchiométrique comportant uniquement du nickel divalent.  
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Après calcination à 1000°C, les pertes de masse sont plus significatives avec 0,69% 

pour 25LSTN30, 0,73% pour LSTN25 et 0,82% pour LTN50. Cependant, l’allure des courbes 

est différente d’un composé à l’autre. Alors que pour 25LSTN30, LSTN25 et les autres 

composés LSTN (x < 0,5) et 25LSTN, la majeure partie de la perte de masse se situe en 

dessous de 800°C, pour LTN50, la perte de masse la plus importante se situe au-dessus de 

1100°C. Ces pertes de masse peuvent être attribuées à : 

 L’évaporation de l’eau adsorbée pour des températures inférieure à 200°C.  

 L’élimination du dioxyde de carbone adsorbé pour 400°C<T<500°C [76]. 

 La décomposition de carbonates selon les réactions suivantes [76], [77] : 

(9) La2(CO3)3   C500
 (LaO)2CO3 + 2CO2 

(10) (LaO)2CO3   C770
La2O3 + CO2 

(11) SrCO3    CC 13001250
 SrO+CO2 

 Une perte irréversible de l’oxygène du réseau. 

Ainsi, les pertes de masse observées par ATG en dessous de 800°C, correspondraient à 

de l’oxyde de carbone adsorbé ou à des carbonates La2(CO3)3, formés du fait de la forte 

basicité du La. Les pertes de masse observées au-dessus de 1100°C, pourraient être dues au 

départ d’oxygène, liée à la réduction d’un cation ou à la formation de lacunes d’oxygène pour 

compenser un déficit de charges positives. Dans le cas des composés comportant du Sr, elles 

pourraient aussi être liées à la décomposition de carbonate SrCO3, formé du fait de la forte 

basicité du Sr. Dans tous les cas, ces hypothèses laissent supposer que la stœchiométrie des 

composés calcinés à 1000°C n’est pas celle attendue et que la compensation entre 

SrLa  et TiiN   

n’est pas totale.  

La couleur noire de LTN50 après calcination à 1000°C-12h semble indiquer la 

présence de Ni
3+

. Or comme mentionné précédemment, le nickel trivalent entraîne 

généralement une contraction de la maille. La présence de Ni
3+

 dans les poudres de LTN50 

calcinées à « basses températures » pourrait donc expliquer le plus faible volume de maille. 

Cette hypothèse est renforcée par les travaux de Zinkevich et al. sur la stabilité de LaNiO3 

sous air. Ils ont en effet observé par ATG, une perte de masse au-dessus de 1100°C et l’ont 

attribuée au début de décomposition de LaNiO3 avec la réduction du Ni
3+

 en Ni
2+

 [78]. Les 

pertes de masse au-dessus de 1100°C correspondraient alors à une proportion Ni
3+

/Nitotale 

d’environ 15% pour le composé LTN50 et 9% pour le composé 25LSTN30.  

Dans leurs travaux sur les composés La1-xTi0,5Ni0,5O3, sous-stœchiométriques en site 

A, Yakovlev et al. ont montré que le déficit de charges positives était compensé par la 



Chapitre 2 ― Synthèses et caractérisations 
 

83 

formation simultanée de Ni
3+

 et de lacunes d’oxygène [7]. Des simulations ont par ailleurs 

révélé que ces composés pouvaient présenter une association de défauts de type : 

  NiOA NiVV . Pour le composé LTN50 synthétisé ici, une calcination à une température 

inférieure à 1200°C pourrait donc stabiliser le Ni
3+

 de la même façon, i.e. dans un composé 

sous-stœchiométrique en site A et lacunaire en oxygène. L’oxyde La2O3 résiduel pourrait 

alors soit réagir pendant la descente en température pour former un carbonate La2(CO3)3, soit 

former des couches correspondant à des défauts planaires de type RP. Une plus haute 

température de calcination, moins favorable à la stabilisation de Ni
3+

, permettrait de former un 

composé plus stœchiométrique.  

De façon générale, la présence de Ni
3+

 peut s’expliquer par des inhomogénéités de 

composition, et/ou des inhomogénéités structurales.  

 

Pour valider ces hypothèses, les poudres de LTN50 calcinées à 1000°C et 1300°C ont 

tout d’abord été observées au MEB en mode électrons rétrodiffusés et analysées par EDS. 

Aucune phase secondaire n’a été détectée quelle que soit la température de calcination. Le 

Tableau 7 donne les stœchiométries en La, Ti et Ni issues des pourcentages massiques 

déterminés par analyses EDS. Les valeurs sont proches de la stœchiométrie attendue. 

Tableau 7 : stœchiométrie des composés LTN50 déterminés d’après les pourcentages massiques des 

éléments La, Ti, Ni déterminés par analyses EDS. La stœchiométrie en Ti a été fixée arbitrairement égale 

à 0,5 pour mieux comparer à la stœchiométrie théorique. 

 La Ti Ni 

LTN50 calciné à 1000°C-12h 1,04(6) 0,50(3) 0,50(2) 

LTN50 calciné à 1300-12h 1,03(4) 0,500(3) 0,52(1) 

Parallèlement, les mêmes poudres ont également été caractérisées par microscopie 

électronique à transmission pour vérifier la présence de défauts de structure. 
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Figure 10 : images de microscopie électronique en transmission du composé LTN50 calciné à 1000°C-12h. 

Comme le montre la Figure 10, les particules de la poudre calcinée à 1000°C sont 

constituées de grains d’une taille inférieure à 100 nm. Cette granulométrie très fine, typique 

d’une synthèse par auto-combustion, a considérablement compliqué la caractérisation par 

diffraction électronique et l‘imagerie haute résolution. De plus, les cristaux se détérioraient 

rapidement sous le faisceau. Ainsi, l’étude de cet échantillon n’a pas été plus approfondie. 

La calcination à 1300°C-12h de la poudre de LTN50 s’accompagne d’une croissance 

significative des grains. De nombreux cristaux sont maclés comme le montre l’image haute 

résolution de la Figure 11. Les clichés de diffraction obtenus pour ces cristallites maclés 

correspondent à la superposition des taches de diffraction des deux orientations. Ainsi, dans la 

figure 11, le cliché 2, obtenu par la transformée de Fourier de la zone 2, correspond à la 

superposition des clichés 1 et 3, également obtenus par des transformées de Fourier. Sur la 

base de ces observations, les clichés de diffraction électronique de cristallites non maclées et 

maclées ont pu être analysés (Figure 12 (a) et (b)). Dans les deux cas, les taches de diffraction 

ont pu être indexées dans le groupe d’espace Pbnm en accord avec l’affinement Rietveld 

réalisé à partir des données DRX. Pour le cliché (a), le plan correspond à l’axe de zone [1-10]. 

Le cliché (b) correspond à la superposition des clichés de diffraction pour chaque cristallite 

maclée, en jaune et rouge. Le plan centré est le [001]. Le maclage de grains de structure 

orthorhombique cristallisant dans le groupe d’espace Pbnm a déjà été rapporté dans la 

littérature [79] [80]. Il apparait lors de la croissance cristalline, lors de transformations de 

phase ou lors de déformations mécaniques [81]. Il est dû aux valeurs très proches des 

paramètres a et b, conduisant à la superposition des raies (112), (200) et (020).  
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Figure 11 : image haute résolution de microscopie électronique en transmission du composé LTN50 

calciné à 1300°C-12h. La flèche noire montre le plan de macle. Les images 1, 2 et 3 à droite, sont les 

transformées de Fourier des rectangles 1, 2 et 3. Elles sont obtenues à l’aide du logiciel Digital Micrograph 

et correspondent aux clichés de diffraction pour chaque zone. 

 
Figure 12 : clichés de diffraction électronique (a) d’une cristallite non maclée et (b) d’une cristallite 

maclée, indexés dans le groupe d’espace Pbnm. Sur le cliché (b), le maclage introduit des taches de 

diffraction supplémentaires (points jaunes) liées à la diffraction simultanée selon les deux axes de zones  

[1-10] et [001]. 

La présence de ces macles suggère une certaine flexibilité de la structure cristalline, 

mais ne peut être responsable du volume de maille plus important observé pour les poudres 

calcinées à haute température. Bien que le maclage puisse avoir une incidence sur les 

propriétés de conduction, l’étude de ce phénomène n’a pas été poursuivie.  
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Des analyses EDS ont été réalisées sur plusieurs particules de poudre de LTN50 

calcinée à 1300°C. La phase principale est bien du type La(Ti,Ni)O3 comme le montre 

l’analyse EDX de la Figure 13(a). Une phase secondaire a cependant été identifiée (Figure 

13(b)). L’indexation des pics EDS montre qu’il s’agit d’un nickelate de lanthane. Cette 

hypothèse est renforcée par le fait que le grain déjà peu cristallisé (voire amorphe) soit très 

instable sous le faisceau d’électrons, ce qui permet de l’identifier comme une phase 

facilement réductible. 

 
Figure 13 : Analyse EDS sur la poudre de LTN50 calciné à 1300°C-12h. (a) Phase principale (b) phase 

secondaire peu cristallisé. 

Aucune image n’a pu être enregistrée à cause de la désagrégation du grain sous le 

faisceau. Cependant, le cliché de diffraction électronique a pu être modélisé pour déterminer 

les distances entre les plans réticulaires dhkl. Les deux images sont données sur la Figure 14. 
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Figure 14 : (a) cliché de diffraction électronique de la phase secondaire et (b) modélisation correspondante 

réalisée à l’aide du programme Digital Micrograph. 

Les valeurs dhkl expérimentales, données dans le Tableau 8, ont été comparées à celles 

de la base de données de diffraction ICDD pour des nickelates de lanthane (système La-Ni-

O). Avec des dhkl très proches de ceux issus de la modélisation, LaNiO3 a ainsi pu être 

identifiée comme la phase la plus probable (cf. Tableau 8).  

Tableau 8 : comparaison des dhkl déterminées d’après la modélisation de la figure 13 avec les dhkl de 

LaNiO3 (n° 033-0710) issus de la base de données ICDD. Seules les raies, dont l’intensité est supérieure à 

50% de l’intensité de la raie principale, sont reportées dans le tableau. 

dhkl (Å)  

expérimentaux 

LaNiO3  

dhkl (Å) 
Intensité 

(u. a.) 

3,84 

2,68 

2,26 

1,92 

1,58 

1,36 

1,21 

3,850 

2,730 

2,229 

1,932 

1,578 

1,365 

1,221 

70 

100 

80 

90 

90 

60 

60 

Le composé LTN50 calciné à 1300°C pendant 12h contient donc une phase secondaire 

très peu cristallisée de type LaNiO3. La perte de masse observée au-dessus de 1100°C pour 

LTN50 calciné à 1000°C est probablement liée à la réduction du Ni
3+

 et correspond à la 

température de décomposition de LaNiO3, observée dans la littérature [82]. Cette phase 

secondaire doit donc être présente en plus grande quantité dans la poudre calcinée à basse 

température : jusqu’à 8%m. en considérant une perte liée à la réduction du Ni
3+

 de 0,26% 

pour LTN50 calciné à 1000°C (Figure 9). Il n’est pas exclu que la non-stœchiométrie du 

composé LTN50, La1-yTi0,5Ni0,5-yO3-δ, conduise à des compensations de charges stabilisant 

également du Ni
3+

. Le calcul de la proportion de phases secondaires en partant de l’ATG n’est 

donc donné qu’à titre indicatif. Après calcination à 1300°C-12h, la perte de masse devient 
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négligeable, de l’ordre du blanc : la phase secondaire décelée au MET doit donc se trouver en 

faible proportion. 

L’augmentation de volume de maille du composé LTN50 avec la température de 

calcination reflète ainsi l’obtention de composés de plus en plus proches de la stœchiométrie 

attendue, avec la diminution de la proportion de Ni
3+

, contenue dans la phase secondaire et 

éventuellement stabilisée dans un composé La1-yTi0,5Ni0,5-yO3.  

c Conclusion  

Les composés LSTN et 25LSTN sont purs au sens des RX après calcination à 1000°C-

12h. Pour le composé LTN50, des pertes de masse non négligeables observées sous air et 

l’évolution du volume de maille en fonction de la température de calcination ont conduit à 

mener une étude plus poussée par observation MET et diffraction électronique. Cette étude a 

révélé la présence d’une phase secondaire de type LaNiO3 dans la poudre calcinée à 1300°C-

12h. La décomposition de cette phase est probablement responsable de perte de masse, 

observée par ATG sous air au-dessus de 1100°C, pour la poudre calcinée à 1000°C-12h. Cette 

phase secondaire est donc présente en plus grande quantité après calcination à basse 

température. Après 1300°C-12h, la perte de masse très faible, de l’ordre du blanc, suggère que 

la phase secondaire reste en faible proportion.  

Si l’on considère l’évolution des volumes de maille, les composés LSTN (x > 0,5) et 

25LSTN semblent moins sensibles à la température de calcination. Cependant, des pertes de 

masse non négligeables sous air ont été observées pour des poudres calcinées à 1000°C-12h. 

Elles peuvent être attribuées à la décomposition de carbonates La2(CO3)3 et SrCO3 et 

éventuellement à la réduction en température de Ni
3+

, stabilisé dans une pérovskite (La,Sr) 

(Ti,Ni)O3 ou dans une phase secondaire LaNiO3 comme pour le composé LTN50. L’étude de 

ces poudres basses température n’a toutefois pas été approfondie pour répondre à ces 

hypothèses.  

Pour obtenir une stœchiométrie plus proche de celle attendue et une meilleure 

homogénéité chimique et structurale des composés LSTN et 25LSTN, il a été choisi de 

poursuivre l’étude à partir des poudres obtenues après calcination à 1300°C-12h. 
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III.3 Caractérisations microstructurales 

Les poudres calcinées à 1300°C-12h ont été observées au MEB. Comme le montrent 

les exemples de la Figure 15, après synthèse par voie citrate-nitrate, ces poudres sont 

constituées de particules de quelques micromètres jusqu’à plusieurs dizaines de micromètres.  

 
Figure 15 : micrographies en mode électrons secondaires des composés LSTN25 et LTN50 synthétisés par 

voie citrate nitrate et calcinés à 1300°C-12h. 

Des mesures granulométriques ont été réalisées sur les composés LSTN et 25LSTN. A 

chaque fois, plusieurs mesures ont été effectuées au cours du temps en maintenant la 

suspension sous agitation. La Figure 16 présente un exemple de résultats obtenus pour le 

composé LTN50 après traitement à 1300°C-12h. Les figures 12 (a) et 12 (b) font clairement 

apparaître une évolution dans la distribution de taille de particules entre 5 min et 30 min 

d’agitation. La population des grosses particules (> 100 µm) diminue au profit des particules 

de taille inférieure. Ce phénomène est lié à la présence d’agglomérats mous qui sont 

progressivement désagrégés sous l’effet de l’agitation mécanique. Après plusieurs minutes 

d’agitation, la distribution de taille de particules n’évolue plus, les particules restantes peuvent 

alors être considérées comme des agglomérats durs. 
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Figure 16 : distributions en taille et volumes cumulés croissants de la taille de particules de la poudre 

LTN50 après calcination à 1300°C-12h (a) après 5 min sous agitation (b) après 30 min sous agitation. 

Après stabilisation (Figure 16(b)), la distribution de taille de particules révèle une 

répartition trimodale très large, s’étendant des particules submicroniques à une taille de 

particules de 400 µm. Ainsi, une population de particules présente une taille centrée sur 0,3 

µm, une deuxième sur 4-8 µm et la dernière est centrée sur 70-100µm. Cette mesure tend à 

confirmer le caractère aggloméré/agrégé de la poudre. Cette distribution de taille de particules 

trimodale très étendue a été mise en évidence pour tous les composés LSTN et 25LSTN.  

Le calcul du volume cumulé permet de déterminer les indices granulométriques. Les indices 

d10, d50, d90 des composés extrêmes des séries LSTN et 25LSTN sont donnés dans le Tableau 

9. Ils correspondent aux mesures réalisées après stabilisation sous agitation.  
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Tableau 9 : valeurs des surfaces spécifiques et des indices granulométriques pour différents pourcentage 

volumique de quelques composés LSTN et 25LSTN après calcination à 1300°C-12h.  

Composé LSTN10 LSTN25 LTN50 25LSTN30 25LSTN50 

Surface spécifique (m².g
-1

) 1,06 0,63 0,45 0,76 0,84 

d10 (µm) 0,49 0,32 0,37 0,65 0,71 

d50 (µm) 22,04 17,72 17,24 15,94 17,24 

d90 (µm) 104,3 148,66 141,66 132,68 122,7 

 Tous les composés présentent une taille moyenne de particules (d50) supérieure à 15 

µm. Leurs surfaces spécifiques mesurées par la méthode BET sont comprises entre 0,5 et 1 

cm².g
-1

 ce qui est en accord avec les observations par microscopie et les mesures de tailles de 

particules. Ces valeurs relativement faibles pour des poudres synthétisées par voie nitrate-

citrate s’expliquent par les températures de synthèse élevées utilisées. En effet, la calcination 

à 1300°C-12h, privilégiée pour obtenir la meilleure homogénéité possible, conduit à des 

poudres pré-frittées. Dans l’ensemble, cette microstructure n’est pas favorable pour la mise en 

forme d’électrodes par sérigraphie. La poudre nécessitera une étape de broyage planétaire 

pour pouvoir être conditionnée avant la préparation d’une encre.  

IV Synthèse des composés LSTMN 

IV.1 Bilan des synthèses 

a Choix des compositions 

Les compositions LSTMN ont été fixées en partant des travaux de Fu et al. sur les 

composés La0.4Sr0.6Ti1-xMnxO3-δ (LSTM, 0 < x < 0,6) [35]. Le composé le plus substitué en 

Mn La0.4Sr0.6Ti0,4Mn0,6O3-δ (LSTM4646) présente un degré d’oxydation moyen du Mn de 

3,33. C’est le composé le plus conducteur sous air. Cependant, ce composé manque de 

stabilité sous atmosphère réductrice et présente un début de décomposition après un 

traitement de 12h à 850°C sous Ar/H2 (4%). Le choix du ratio Ti/Mn résulte donc d’un 

compromis entre stabilité sous atmosphère réductrice et conductivité. Les compositions 

LSTMN ont été fixées en considérant les aspects suivants :  

 La proportion de Ti en site B est maintenue au-dessus de 35%.  

 Le degré de substitution en Mn varie entre 0,4 et 0,55. 

 Le ratio La
3+

/Sr
2+

 est ajusté pour obtenir un degré d’oxydation moyen du Mn de 3,33, 

en considérant une compensation de charges totale δ=0. 

 Dans les composés LSTMN, c’est le manganèse qui contrôle la conductivité sous air, 

le nickel n’est substitué que pour permettre la formation de nanoparticules métalliques 

par exsolution sous atmosphère réductrice. Ni
2+

 est donc introduit en faible proportion 
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(5 à 10% en site B), en considérant une solution solide entre LSTM et le composé 

parent La2NiO4. 

Deux séries de composés ont ainsi été synthétisées : La0,2+2/3xSr0,8-2/3xTi0,9-xMnxNi0,1O3 appelée 

LSTMN10 et La0,1+2/3xSr0,9-2/3xTi0,95-xMnxNi0,05O3 appelée LSTMN5 avec 0,4 < x < 0,55. Des 

sous-stœchiométries de 5% en site A ont été tentées sur le composé x = 0,5 de la série 

LSTMN5 et sur le composé (La0,4Sr0,6)0,95(Ti0,4Mn0,6)0,95Ni0,05O3 dérivant de LSTM4646. 

b Résultats 

Le Tableau 10 rassemble les résultats obtenus pour les différentes compositions 

synthétisées. Le degré d’oxydation du manganèse est donné en considérant le nickel dans son 

degré d’oxydation +2 et une non-stœchiométrie en oxygène δ égale à 0. Pendant la synthèse 

par voie citrate-nitrate des composés LSTMN10, la précipitation de Mn(OH)2 a quelquefois 

nécessité l’ajout d’acide pour être dissous. Pour mieux contrôler tous les paramètres de la 

synthèse, il a été choisi de synthétiser les composés suivants (LSTMN5, 5ssLSTM50N5 et 

LSTM46465) par voie NPG. Comme pour les familles LSTN et 25LSTN, le traitement 

thermique a été fixé à 1300°C pendant 12h pour obtenir les meilleures cristallinité et 

homogénéité possibles.  
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Tableau 10 : bilan des synthèses des composés LSTMN. 

Série x Dénomination 

Degré 

d’oxydation 

du Mn 

Facteur 

de 

tolérance 

Pureté 

LSTMN10

31,09,0

3

2
8,0

3

2
2,0

ONiMnTiSrLa xx
xx




 

0,40 LSTM40N10 3,33 0,959 Oui 

0,45 LSTM45N10 3,33 0,970 Oui 

0,50 LSTM50N10 3,33 0,982 Oui 

0,55 LSTM55N10 3,33 0,981 Oui 

 

LSTMN5

305,09,0

3

2
9,0

3

2
1,0

ONiMnTiSrLa xx
xx




 

0,40 LSTM40N5 3,33 0,963 Oui 

0,45 LSTM45N5 3,33 0,975 Oui 

0,50 LSTM50N5 3,33 0,989 Oui 

0,55 LSTM55N5 3,33 0,986 Oui 

La0,38Sr0,57Ti0,45Mn0,50Ni0,05O3 0,50 5ssLSTM50N5 3,63  Mélange 

pérovskite 

+  Mn
3
O

4
 La0,38Sr0,57Ti0,38Mn0,57Ni0,05O3 0,57 LSTMN46465 3,68  

 

 Tous les composés stœchiométriques LSTMN5 et LSTMN10 ont été obtenus purs. 

Seuls les deux composés sous-stœchiométriques (sur le site A) ne sont pas monophasés et 

comportent un mélange entre l’oxyde de manganèse et une pérovskite LSTMN avec un 

rapport A/B plus proche de 1. Pour ces composés, la sous-stœchiométrie peut être compensée 

par la création de lacunes d’oxygène et/ou l’oxydation du Mn
3+

 en Mn
4+

. Si l’on considère 

une compensation électronique pure, la grande proportion de Mn
4+

 qui devrait se former pour 

conserver l’électro-neutralité, pourrait expliquer la difficulté de formation de ces phases. Des 

recuits à plus haute température et des calcinations à plus basse température ont été tentés 

mais n’ont pas abouti à l’obtention de ces composés monophasés. 

IV.2 Caractérisations structurales 

 Comme les composés LSTM étudiés par Fu et al., les composés LSTMN cristallisent 

en symétrie rhomboédrique [35]. Leurs structures ont été affinées par la méthode de Rietveld 

dans le groupe d’espace R-3c. Les résultats de ces affinements sont listés dans le Tableau 11. 

La Figure 17 donne le diagramme RX affiné du composé LSTM50N10. Les positions 

atomiques pour chaque composé sont détaillées en Annexe 3. 
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Tableau 11 : bilan des affinements des composés (La,Sr)(Ti,Mn,Ni)O3 dans le groupe d’espace R-3c. 

Modèle structurale R-3c (n°167) 

ppp aaa 3222   

Atome Position x y z 

La/Sr 6a 0 0 0,25 

Ti/Mn/Ni 6b 0 0 0 

O 18e ~0,5 0 0,25 

Résultats des affinements dans le groupe d’espace R-3c 

Composé LSTM40N10 LSTM45N10 LSTM50N10 LSTM55N10 

a(Å) 5,5278(4) 5,5266(4) 5,5255(3) 5,5268(2) 

c(Å) 13,461(1) 13,450(1) 13,43778(8) 13,4290(7) 

V(Å
3
) 356,21(3) 355,76(3) 355,31(3) 355,24(2) 

RBragg 3,24 3,44 
 

3,09 3,60 
 

χ
2 

8,26 7,21 7,53 8,75 

Composé LSTM40N5 LSTM45N5 LSTM50N5 LSTM55N5 

a(Å) 5,5206(7) 5,5193(3) 5,5186(3) 5,5182(4) 

c(Å) 13,472(2) 13,461(1) 13,4504(9) 13,444(1) 

V(Å
3
) 355,58(5) 355,12(3) 354,75(3) 354,53(3) 

RBragg 4,13 2,8 
 

3.06 3,12 
 

χ2 5,93 7,42 6.58 7,84 

 

 
Figure 17 : résultat de l’affinement Rietveld dans le groupe d’espace R-3c du diagramme de DRX sur 

poudre du composé LSTM50N10 après synthèse sous air à 1300°C-12h. 

 Dans la Figure 18, le volume normalisé Vn est donné en fonction du degré de 

substitution en Mn pour les deux séries LSTMN10 et LSTMN5. Il est défini comme étant le 

ratio du volume de maille V, par Z, le nombre de motifs par maille (ici Z = 6). A noter que 

lorsque x = 0 dans la série LSTMN10, la stœchiométrie devient La0,2Sr0,8Ti0,9Ni0,1O3 et 
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correspond au composé LSTN10 présenté au paragraphe III. Le volume normalisé de ce 

composé extrême est également reporté sur la Figure 18.  

 
Figure 18 : évolution du volume normalisé Vn des composés La0,2 +2x/3Sr0,8-2x/3Ti0,9-xMnx Ni0,1O3 (LSTMN10) 

et La0,1 +2x/3Sr0,9-2x/3Ti0,95-xMnx Ni0,05O3 (LSTMN5). 

 L’évolution des volumes normalisés est discutée en considérant les rayons ioniques 

des différents cations en site A et B : La
3+

 (1,36 Å), Sr
2+

 (1,44 Å), Ti
4+ 

(0,605 Å), Mn
3+

 (BS 

0,645 Å) et Mn
4+ 

(0,53 Å) [2]. Si la non-stœchiométrie en oxygène δ de ces composés est bien 

égale à 0, le ratio Mn
4+

/Mn
3+

 reste constant et avec 0,607 Å, le rayon moyen des cations de 

Mn est très proche de celui du Ti
4+

. La substitution du Ti par le Mn ne peut donc expliquer la 

diminution de volume observée lorsque x augmente. En fait, cette évolution est plus due à une 

diminution du rayon moyen en site A avec un ratio La
3+

/Sr
2+

 de plus en plus grand. Pour un 

même degré de substitution en Mn, les composés LSTMN10 présentent un volume plus grand 

que les composés LSTMN5. Cette observation est en accord avec la plus grande proportion de 

Ni
2+

. Pour être certain que cette différence entre les deux séries n’est pas simplement due aux 

différentes méthodes de synthèse utilisées, le composé LSTM55N10 a été synthétisé par la 

voie citrate-nitrate et par la voie NPG. Après calcination à 1300°C-12h, les paramètres de 

mailles affinés par la méthode de Rietveld sont les mêmes (à 3σ) quelle que soit la synthèse 

(Annexe 3).  

IV.3 Caractérisations microstructurales 

Comme les micrographies de la Figure 19 le montrent, après calcination à 1300°C-

12h, les poudres des composés LSTMN sont constituées de particules de quelques 

micromètres à plusieurs dizaines de micromètres. Plus particulièrement pour le composé 
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LSTM55N5 synthétisé par voie NPG, les particules sont constituées d’agrégats de grains 

micrométriques pré-frittés clairement apparents sur la micrographie. Pour le composé 

LSTM55N10, les joints de grains ne sont pas visibles, les particules semblent moins denses et 

laissent apparaître une porosité résiduelle. Elles s’apparentent à des agglomérats durs. 

 
Figure 19 : micrographie en mode électron secondaire du composé LSTM55N5 synthétisé par voie NPG et 

du composé LSTM55N10 synthétisé par voie citrate nitrate et calcinés à 1300°C-12h. 

Des mesures granulométriques ont été réalisées sur les composés LSTMN10 et 

LSTMN5. Comme précédemment, plusieurs mesures ont été effectuées au cours du temps. 

L’évolution dans la distribution de tailles de particules est observée de la même manière que 

pour les composés LSTN. Les résultats discutés ici sont ceux obtenus après stabilisation sous 

agitation. Les particules peuvent donc être considérées comme des agrégats ou agglomérats 

durs. Les composés LSTMN10 préparés par voie nitrate-citrate présentent une distribution de 

tailles de particules trimodale comme les composés LSTN et 25LSTN (cf. III.3). Les 

composés LSTMN5 préparés par voie NPG ont une distribution de tailles de particules plus 

resserrée et centrée autour de 70 µm. La Figure 20 compare, par exemple, les répartitions 

granulométriques des poudres LSTM55N5 et LSTM55N10. 
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Figure 20 : répartitions granulométriques de la poudre LSTM55N5 synthétisée par voie NPG et calcinée à 

1300°C-12h et de la poudre LSTM55N10 synthétisée par voie citrate-nitrate et calcinée à 1300°C-12h. 

Les indices d10, d50, d90 des composés extrêmes des séries LSTMN5 et LSTMN10 sont donnés 

dans le Tableau 12. Tous les composés présentent une taille moyenne de particules (d50) de 

façon générale plus importante que pour les composés LSTN et 25LSTN. L’évolution des 

indices dans la série LSTMN10 est probablement due à la différence de réactivité des 

poudres, issues des synthèses par voie citrate-nitrate ayant nécessité l’ajout d’acide pour 

dissoudre le précipité Mn(OH)2.  

Tableau 12 : valeurs des surfaces spécifiques et des indices granulométriques pour différents pourcentages 

volumiques de quelques composés LSTMN après calcination à 1300°C-12h.  

Composé LSTM40N10 LSTM55N10 LSTM40N5 LSTM55N5 

Surface spécifique (m².g
-1

) 0,43 ~0,2 ~0,1 ~0,1 

d10 (µm) 2,48 4,31 13,56 8,82 

d50 (µm) 19,59 53,06 48,15 46,46 

d90 (µm) 120,51 246,38 107,23 154,06 

Les surfaces spécifiques mesurées par la méthode BET sont toutes inférieures à 0,5 m².g
-1

, ce 

qui est en accord avec les observations MEB révélant des particules relativement denses. 

V Conclusions 

Les composés (La,Sr)TiO3 notés LST ont été largement étudiés comme matériaux 

d’anode SOFC en remplacement du cermet Ni/YSZ. Bien qu’ils possèdent généralement une 

bonne conductivité électronique sous atmosphère réductrice et une bonne stabilité redox, leur 

faible activité catalytique conduit à des performances électrochimiques bien inférieures à 
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celles de Ni/YSZ. L’objectif de ces travaux de thèse était de synthétiser de nouveaux 

matériaux d’électrode de cellule symétrique à exsolution à partir de ces LST.  

Les composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 constituent la première famille de composés étudiés. 

Une première série de composés appelés LSTN a été synthétisée dans laquelle la 

compensation de charge entre 

SrLa2  et TiiN   est totale, le nickel est divalent. Tous les 

composés LSTN (x>0,10) ont été obtenus purs au sens des RX. LSTN10 présente une trace de 

NiO qui montre que la solubilité de LaTi0,5Ni0,5O3 dans SrTiO3 n’est pas totale. Dans trois 

autres séries de composés, le ratio La/Sr a été ajusté pour favoriser la compensation des 

charges par l’oxydation du Ni
3+

. Cependant, l’incorporation de Ni
3+

 dans les composés 

(La,Sr)(Ti,Ni)O3 semble limitée par la faible stabilité thermodynamique de LaNiO3 et seuls 

les composés de la série 25LSTN, pour lesquels l’objectif était d’avoir 25% de Ni
3+

, ont été 

obtenus purs au sens des RX.  

Tous les composés LSTN et 25LSTN cristallisent en symétrie orthorhombique. Une 

transition structurale est observée de Pbnm vers Imma pour x < 0,3. L’évolution du volume 

normalisé est linéaire et suit la loi de Vegard entre les volumes de maille des composés 

extrêmes de la solution solide. Les volumes des composés 25LSTN sont plus petits que ceux 

des composés LSTN, ce qui est en accord avec la présence de Ni
3+

 dans la structure.  

L’influence de la température de calcination sur la structure cristallographique a révélé 

une augmentation significative du volume de maille de LTN50 pour des calcinations à des 

températures de plus en plus hautes. La perte de masse par ATG et le changement de couleur 

du composé semblent indiquer la stabilisation de Ni
3+

 dans ce composé à basse température. 

Des observations MET couplées à des analyses EDX ont révélé la présence de LaNiO3 sous 

forme de grains très peu cristallisés. Cette phase secondaire, présente après calcination à basse 

température, est progressivement résorbée pour des calcinations à des températures de plus en 

plus hautes. Cependant, même après calcination à 1300°C pendant 12h, elle reste présente 

mais n’est plus en proportion suffisante pour donner lieu à une perte de masse significative 

sous air. Le reste des composés LSTN et 25LSTN présentent peu d’évolution du volume de 

maille avec la température de calcination. Les pertes de masse par ATG semblent cependant 

indiquer la présence de carbonates dans ces composés après les calcinations à basse 

température. La présence d’une phase secondaire comportant du Ni
3+

 après calcination à 

1000°C-12h n’est pas non plus à exclure, même si l’étude n’a pas été approfondie pour 

vérifier cette hypothèse. Pour obtenir les composés les plus proches de la stœchiométrie 

désirée et favoriser l’homogénéité des composés, la température de calcination a été 
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maintenue à 1300°C pour la suite de l’étude. Ce choix s’est fait au détriment de la 

microstructure de la poudre obtenue qui comporte des agrégats durs défavorables à la mise en 

forme d’électrodes par sérigraphie ou à l’obtention d’une surface active d’électrode 

importante. Une étape de broyage planétaire devra donc être effectuée.  

Les composés (La,Sr)(Ti,Mn,Ni)O3 appelés LSTMN constituent la deuxième famille 

de matériaux étudiés. Les composés LSTMN10 ont été synthétisés par voie citrate-nitrate, les 

composés LSTMN5 et les composés sous-stœchiométriques ont été synthétisés par voie NPG. 

Seuls les composés stœchiométriques LSTMN5 et LSTMN10 ont été obtenus purs. Ils 

cristallisent dans le groupe d’espace R-3c comme leurs composés parents LSTM. Le composé 

LSTM55N10 synthétisé dans les deux voies de synthèse présente les mêmes paramètres de 

maille pour les deux méthodes après calcination à 1300°C-12h. La seule différence semble se 

situer au niveau microstructural avec une distribution trimodale de tailles de particules pour la 

voie citrate et plus resserrée (presque mono-modale) pour la voie NPG. Comme pour les 

composés LSTN et 25LSTN, le choix d’un traitement de calcination à 1300°C conduit à des 

poudres très agglomérées qui devront être broyées avant de pouvoir être mises en forme. 

Les chapitres 3 et 4 s’intéressent à évaluer le potentiel respectif des composés 

(La,Sr)(Ti,Ni)O3 et (La,Sr)(Ti,Mn,Ni)O3 utilisés comme matériaux d’électrode à oxygène et 

hydrogène. 
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Comme cela a été présenté au chapitre 1, les matériaux d’électrode de SOC doivent 

répondre à de nombreuses spécifications. Les composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 ont donc été évalués 

comme électrode à air et électrode à hydrogène en étudiant leur stabilité structurale et 

chimique, leur conductivité totale sous air et sous atmosphère réductrice et leur compatibilité 

chimique et thermo-mécanique avec le composé d’électrolyte 8YSZ. Une attention 

particulière a été portée sur la réductibilité des composés LSTN et 25LSTN et sur les 

conditions d’exsolution du Ni. La première partie de ce chapitre présente les méthodes 

expérimentales utilisées pour chacun de ces critères. 

I Démarche expérimentale de validation d’un nouveau matériau 

d’électrode. 

I.1 Etude de la stabilité chimique 

a Réductibilité 

La réductibilité des composés 25LSTN et LSTN a été étudiée en effectuant une 

analyse thermogravimétrique (Setaram TGA92) sous Ar/H2(2%) selon le cycle (1). Un 

traitement préalable sous air permet d’éliminer l’eau et les carbonates adsorbés (600°C/30min 

et rampes de 10K/min). 

(1) ChCC CC   
  201/150020

11 min.10min.2
 

Après ce traitement, les produits de décomposition des phases pérovskites ont été déterminés 

par analyse DRX des poudres réduites. Des tests de réduction ont également été effectués 

suivant le traitement (2) sous Ar/H2(2%) (débit 15 L/h). Chaque fois, les poudres réduites ont 

été analysées par DRX. 

(2) ChTC CC   
  202/20

11 min.5min.5
 

b Stabilité chimique et structurale 

La stabilité chimique et structurale des composés a été évaluée après des traitements 

réalisés selon le cycle (3) sous air et sous atmosphère réductrice. 

(3) ChCC CC   
  2048/80020

11 min.5min.5
 

Sous atmosphère réductrice, trois traitements ont été effectués sous des mélanges 

gazeux, correspondant à différents modes de fonctionnement :  

 Ar/H2(2%) correspondant à un fonctionnement limite d’anode de SOFC 

(particulièrement sévère pO2<10
-15

) quand la pile ne produit pas de courant, 

 Ar/H2(2%)/H2O(3%) correspondant à un fonctionnement de cathode de SOEC ou 

d’anode de SOFC,  
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 Ar/H2(2%)/H2O(20%) correspondant à un fonctionnement de cathode de SOEC 

ou un fonctionnement extrême d’anode de SOFC pour de fortes densités de 

courant.  

L’argon est utilisé comme gaz porteur et le gaz Ar/H2(2%) a été humidifié en le faisant buller 

dans l’eau à température ambiante pour avoir 3% d’eau (Psat= 3,26 kPa à 25°C) et à 60°C pour 

avoir 20% d’eau (Psat=19,9 kPa). Après chaque traitement, les poudres ont été analysées par 

DRX.  

Des observations au microscope électronique à transmission ont également été 

réalisées et couplées à des analyses EDX (MET Hitachi H9000Nar). Les images ont été 

exploitées grâce au logiciel Digital Micrograph.  

I.2 Réactivité avec le composé d’électrolyte 8YSZ 

La réactivité des composés avec le composé d’électrolyte 8YSZ (TOSOH TZ8Y) a été 

évaluée en réalisant des mélanges de poudres (8YSZ/LSTN) à 50% massique, homogénéisés 

au mortier et compactés sous forme de pastilles par pressage uniaxial (200 MPa). Les pastilles 

ainsi obtenues ont été traitées thermiquement sous air à la température de frittage des 

électrodes. Après ce traitement, elles ont été broyées et les poudres obtenues caractérisées par 

DRX.  

Pour évaluer la réactivité des composés dans les conditions de fonctionnement, de 

nouvelles pastilles ont été préparées à partir des mélanges de poudres déjà traités sous air et 

recuites à 800°C pendant 48h sous Ar/H2(2%). Après ce traitement, les pastilles ont été 

broyées et les poudres obtenues caractérisées par DRX.  

Pour certains composés, la réactivité a également été évaluée après des traitements de 

réduction à plus haute température (T > 1000°C). 

I.3 Comportement thermique  

Le comportement thermique des composés a été étudié par dilatométrie. Les mesures 

dilatométriques ont été effectuées sous air sur des pastilles de poudres, pressées de façon 

uniaxiale à 200 MPa, au moyen d’un système Setaram DHT 2050K en géométrie verticale. Le 

traitement effectué est le suivant (4) :  

(4) CCC CC   
  20min10/150020

11 min.10min.2
 

Ces expériences ont permis d’une part, de déterminer les températures de frittage optimales 

pour préparer les pastilles et barreaux en vue des mesures de conductivité en identifiant la 

température à laquelle la vitesse de frittage (ou vitesse de retrait) est maximale. D’autre part, 
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pour chaque composé, le coefficient de dilatation thermique a été déterminé lors de la 

descente en température (lorsque la pastille est dense) selon l’équation (5) :  

(5) 
TL

L







1

0

  

I.4 Mesures de conductivité  

Dans le cas de cette étude, la grandeur mesurée est une résistance qui rapportée à la 

géométrie de l’échantillon (longueur de l’échantillon l et surface S) permet de calculer la 

conductivité d’un matériau selon l’équation (6) :  

(6) 
S

l

R


1
  

La résistance électrique a été mesurée sous air et sous Ar/H2(5%)/H2O(3%) par 

spectroscopie d’impédance complexe (1 < f < 2.10
6 

Hz) sur des pastilles de 8 à 10 mm de 

diamètre et 3 à 4 mm d’épaisseur. Pour améliorer les contacts électriques, une laque d’or est 

déposée sur chaque face et traitée à 750°C pendant 30 min sous air ou sous Ar/H2(5%). La 

résistance totale de la pastille a été relevée sur les spectres d’impédance à l’intersection basse 

fréquence de l’axe Z  = 0.  

Pour les composés les plus conducteurs, les résistances mesurées par cette méthode 

sont du même ordre de grandeur que les résistances des fils et les résistances de contact. Pour 

s’affranchir de ces contributions liées à l’appareillage, il est nécessaire de passer par la 

méthode de mesure 4 points (courant continu) dans laquelle, deux contacts permettent 

d’injecter le courant et deux autres de relever la tension (Figure 1). Les tests ont été réalisés 

sur des barreaux (1,5x1x8 mm) obtenus par usinage mécanique des pastilles préalablement 

frittées. Les contacts électriques sont assurés par 4 fils d’or fixés grâce à une laque d’or, 

traitée à 750°C pendant 30 min sous air ou sous Ar/H2(5%).  

 

 
Figure 1 : barreau de mesure 4 pointes sur son support alumine et schéma des contacts électriques. 
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La conductivité totale de chaque composé a été mesurée sous air et sous Ar/H2(5%)/H2O(3%). 

Pour chaque composé, la conductivité totale a été corrigée pour tenir compte de la densité 

relative de l’échantillon, en utilisant la relation empirique (7) :  

(7) 
22 )100/()100/1( C

mesmes

cor






 


  

 où π est la porosité et C la compacité exprimées en % [1].  

II Etude de la stabilité chimique : condition d’exsolution du nickel 

La réductibilité des différents composés a été évaluée dans un premier temps en 

suivant leur décomposition par analyse thermogravimétrique sous atmosphère réductrice. 

Dans un deuxième temps, la stabilité des composés en condition de fonctionnement d’une pile 

à combustible et d’un électrolyseur a été vérifiée. 

II.1 Réductibilité des composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3. 

La Figure 2 présente la perte de masse en fonction de la température pour les 

composés LSTN et 25LSTN lors de l’analyse thermogravimétrique (ATG) sous Ar/H2(2%) 

jusqu’à 1500°C. Les pertes de masse observées sont principalement dues au départ de 

l’oxygène du réseau par réaction avec l’hydrogène selon l’équation (8). 

(8)   eOHVHO O

X

O 222
 

Les électrons libérés provoquent la réduction des cations du réseau : Ni
3+

, Ni
2+

 et/ou 

Ti
4+

. Si l’on considère les équilibres thermodynamiques de NiO/Ni et TiO2/Ti4O7 [2], la 

réduction du nickel jusqu’à Ni
0
 est plus facile que celle de Ti

4+
 en Ti

3+
 dans les oxydes 

simples, il en est probablement de même pour les composés pérovskites comportant Ti et Ni 

en site B. Une seule étape de réduction est observée pour la plupart des composés LSTN ; elle 

est donc attribuée à la réduction du Ni
2+

. Les composés sont stables jusqu’à 1000°C (Figure 

2(a)). Au-delà, des pertes de masses, continues jusqu’à 1500°C, sont observées. 
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Figure 2 : suivi par ATG sous Ar/H2(2%) de la perte de masse en fonction de la température des composés 

LSTN (a) et 25LSTN (b). 

Seul le composé LSTN10 comporte un premier palier de réduction, entre 500°C et 

800°C, qui pourrait être dû à la réduction de l’oxyde de nickel résiduel. Dans ce cas, cette 

perte de masse correspondrait à un pourcentage massique de NiO d’environ 0,5%m. Ce 

résultat est en accord avec la proportion déterminée par affinement Rietveld sur le composé 

après synthèse.  
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Les pertes de masse théoriques pour les composés LSTN ont été calculées en 

considérant la réduction totale du Ni
+2

 en Ni
0
, elles sont données dans le Tableau 1 et 

comparées aux pertes expérimentales. 

Tableau 1 : pertes de masse théoriques calculées pour la réduction du nickel et pertes de masse 

expérimentales relevées sur la courbe d’ATG des composés 25LSTN.  

x 0,5
 

0,4 0,3 0,25 0,1 

0m

m
théorique (%) 3,33 2,80 2,21 1,84 0,82 

0m

m
expérimentale (%) 3,34 3,02 2,28 1,85 0,70 

Les composés LTN50, et LSTN25 présentent des pertes de masse expérimentales proches des 

pertes de masse théoriques, tandis que celles des composés LSTN30 et LSTN40 sont 

supérieures à celles calculées pour la réduction totale du nickel. Dans ces deux composés, il 

est possible qu’une partie du Ti
4+

 ait également été réduit ce qui expliquerait la perte 

d’oxygène supplémentaire. Selon cette hypothèse, la proportion de Ti
3+

 en fin de traitement, 

serait d’environ 3% pour x = 0,3 et 10% pour x = 0,4. Enfin, dans le composé LSTN10, la 

perte d’oxygène reste inférieure à la perte théorique, tout le nickel ne semble pas avoir été 

réduit.  

Les composés 25LSTN présentent tous une première perte de masse entre 250°C et 

500°C (Figure 2(b)). Elle correspond à la réduction du Ni
3+

 en Ni
2+

, comme l’ont observé 

Garcia et al. pour les composés La1-xSrxNiO3 [3]. Les pertes de masse théoriques et 

expérimentales, données dans le Tableau 2, sont relativement proches pour ce premier palier 

de réduction, laissant suggérer que le Ni
3+

 est dans des proportions voisines de 25%.  

Un deuxième palier de réduction entre 500°C et 750°C, peu marqué, pourrait être lié à 

la réduction d’oxyde de nickel résiduel. Pour les trois composés, la proportion de NiO reste 

inférieure à 0,6%m. ce qui explique que cette phase secondaire ne soit pas detectée par DRX. 

De plus, la raie la plus intense pour NiO, (200) située à 43,3° chevauche les raies (122) et 

(212) des composés 25LSTN cristallisant dans le groupe d’espace Pbnm.  

Enfin, comme pour les composés LSTN, la dernière perte de masse peut être attribuée 

à la réduction du Ni
2+

 en Ni
0
. Les pertes de masse théoriques pour la réduction totale du 

Ni
+2/+3

 en Ni
0
, données dans le Tableau 2, sont relativement proches des pertes expérimentales 

pour les composés 25LSTN40 et 25LSTN50. Par contre, le composé 25LSTN30 semble plus 

stable, tout le nickel n’a pas été réduit.  
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Tableau 2 : pertes de masses théoriques calculées pour la réduction du nickel et pertes de masse 

expérimentales relevées sur la courbe d’ATG.  

 x 0,5
 

0,4 0,3 

Perte d’oxygène pour la 

réduction de Ni
3+

 en Ni
2+ 

0m

m
théorique (%) 0,43 0,36 0,28 

0m

m
expérimentale (%) 0,48 0,40 0,25 

Perte d’oxygène pour la 

réduction totale du  

Ni
3+

/Ni
2+

 en Ni
0 

0m

m
théorique (%) 3,85 3,22 2,53 

0m

m
expérimentale (%) 3,81 3,29 2,34 

Pour les deux familles étudiées, il est important de noter que plus le composé à un 

faible taux de substitution en nickel, plus il est stable sous atmosphère réductrice et se réduit à 

haute température. Ainsi, après l’ATG, alors que les composés LTN50 et 25LSTN50 sont 

totalement réduits conduisant à un mélange La2TiO5 et Ni (et SrTiO3), LSTN10 ne présente 

qu’un début de décomposition, visible par l’apparition de pieds de pics. Les composés 

LSTN25 et 25LSTN30 comportent quant à eux, une phase pérovskite majoritaire de type 

SrTiO3 ou LaxSr1-xTiO3 et des phases secondaires : La2O3, Ni et La2TiO5. Ces exemples sont 

illustrés par les diagrammes de DRX sur poudre de la Figure 3.  

 
Figure 3 : diagramme de DRX sur poudres des différents composés après analyse thermogravimétrique 

sous Ar/H2(2%). 
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Par ailleurs, si les deux familles sont comparées, pour un même taux de substitution en Ni, la 

perte de masse liée à la réduction du Ni
2+

 en Ni
0
 est plus précoce pour les composés LSTN 

que pour les composés 25LSTN. 

II.2 Stabilité chimique à 800°C 

Après les différents tests de stabilité à 800°C pendant 48h sous air ou sous atmosphère 

réductrice (cf. I.2), aucune phase secondaire n’est détectée par analyse DRX sur poudres. 

L’augmentation de la pression partielle d’eau ne semble pas avoir d’impact sur la stabilité de 

la structure : aucun signe d’hydrolyse n’a été relevé et les composés ne forment pas 

d’hydroxydes cristallisés. Pour tous les composés 25LSTN et LSTN, les diagrammes ont été 

affinés par la méthode de Rietveld et les résultats sont donnés dans les tableaux 3 et 4. Tous 

les composés conservent la même structure. 

Concernant les composés LSTN (0,1 < x < 0,3), aucune évolution des paramètres de 

maille n’est observée après les tests sous air et sous atmosphère réductrice. Le composé 

LSTN10 voit son volume de maille diminuer légèrement après les traitements sous 

atmosphère réductrice. Cette diminution de volume peut être liée au fait que le composé n’est 

pas stœchiométrique après synthèse avec la présence d’une faible proportion de phase 

secondaire NiO. Pour les composés LSTN les plus substitués (x > 0,3), il n’y a pas 

d’évolution après traitement sous air, sous Ar/H2(2%)/H2O(3%) ou sous 

Ar/H2(2%)/H2O(20%). Cependant, le traitement sous Ar/H2(2%) entraîne une augmentation 

significative des paramètres de maille, avec un écart supérieur à trois fois la déviation 

standard. L’expansion volumique atteint ainsi 0,04% pour LSTN40 et 0,05% pour LTN50 et 

peut être expliquée par la création de lacunes d’oxygène, 

OV , entraînant une plus grande 

répulsion entre les différents cations. Le traitement sous Ar/H2(2%) est le plus réducteur de 

tous, ce qui explique qu’il ait le plus d’effet sur la stœchiométrie en oxygène des composés. 

Au vu de ces résultats, il semble que les composés les plus substitués en Ni perdent plus 

facilement de l’oxygène.  

Concernant les composés 25LSTN, le traitement sous air n’a pas d’incidence sur les 

paramètres de maille, tandis que les traitements sous atmosphère réductrice conduisent 

systématiquement à une augmentation du volume de maille, avec environ 0,2% pour 

25LSTN30 et environ 0,3% pour 25LSTN40 et 25LSTN50. Cette expansion chimique peut 

s’expliquer par la réduction du Ni
3+

(0,60 Å) en Ni
2+

 (0,69 Å), entrainant une augmentation du 

rayon moyen en site B. D’autre part, cette réduction du nickel s’accompagne de la perte 
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d’oxygène du réseau. A noter que pour les deux familles, tous les paramètres de maille 

évoluent de la même façon : l’expansion est isotrope. 

Tableau 3 : paramètres de maille des composés 25LSTN après les différents tests de stabilité. n.s. veut dire 

non significatif et indique que les paramètres structuraux sont les mêmes à trois fois la déviation standard. 

Chaque fois, le chiffre entre parenthèse correspond à l’erreur sur le dernier chiffre et est égal à trois fois 

l’écart type. 

25LSTN30 Imma 

Atmosphère du 

test de stabilité 
Air 

Ar/H2(2%) 

H2O(20%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(3%) 
Ar/H2(2%) 

a(Å) 5,5548(4) 5,5563(6) 5,5559(12) 5,5540(11) 

b(Å) 7,8045(5) 7,815(1) 7,8154(19) 7,8214(19) 

c(Å
3
) 5,5222(4) 5,5258(7) 5,5258(13) 5,5240(12) 

V(Å
3
) 239,40(2) 239,95(4) 239,94(5) 239,96(7) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

n.s. 0,23% +0,23% 0,24% 

RBragg 4,09 3,42 7,51 5,14 

χ
2
 2,79 3,81 5,48 6,03 

25LSTN40 Pbnm 

Atmosphère du 

test de stabilité 
Air 

Ar/H2(2%) 

H2O(20%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(3%) 
Ar/H2(2%) 

a(Å) 5,5509(2) 5,5569(4) 5,5569(4) 5,5572(9) 

b(Å) 5,5232(2) 5,5293(4) 5,5290(4) 5,5281(9) 

c(Å
3
) 7,8134(2) 7,8230(7) 7,8227(6) 7,8220(14) 

V(Å
3
) 239,55(1) 240,37(2) 240,34(2) 240,30(5) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

n.s. 0,34% +0,33% 0,31% 

RBragg 4,69 6,23 6,06 4,02 

χ
2
 4,80 4,14 3,07 1,82 

25LSTN50 Pbnm 

Atmosphère du 

test de stabilité 
Air 

Ar/H2(2%) 

H2O(20%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(3%) 
Ar/H2(2%) 

a(Å) 5,5469(6) 5,5517(4) 5,5518(5) 5,5514(4) 

b(Å) 5,5327(7) 5,5397(5) 5,5396(5) 5,5395(5) 

c(Å
3
) 7,8245(10) 7,8344(6) 7,8343(8) 7,8343(7) 

V(Å
3
) 240,13(5) 240,94(3) 240,94(4) 240,92(4) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

n.s. 0,33%  +0,33% 0,32% 

RBragg 5,53 3,4 4,34 5,49 

χ
2
 2,75 2,49 2,52 2,67 
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Tableau 4 : bilan des affinements des composés LSTN après les différents tests de stabilité. n.s. veut dire 

non significatif et indique que les paramètres structuraux sont les mêmes à trois fois la déviation standard.  

LSTN10 Imma 

Atmosphère du 

test de stabilité 
Air Ar/H2(2%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(3%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(20%) 

a(Å) 5,5229(9) 5,520(1) 5,518(5) 5,522(4) 

b(Å) 7,8304(8) 7,830(1) 7,830(1 7,827(4) 

c(Å
3
) 5,5230(9) 5,524(1) 5,525(5) 5,525(4) 

V(Å
3
) 238,85(6) 238,76(5) 238,7(2) 238,8(1) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

n.s. -0,07% -0,11% -0,06% 

RBragg 5,93 9,24 6,41 8,53 

χ
2
 6,15 16,9 7,97 10,4 

LSTN25 Imma 

Atmosphère du 

test de stabilité 
Air Ar/H2(2%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(3%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(20%) 

a(Å) 5,5289(6) 5,5292(7) 5,5291(6) 5,5290(7) 

b(Å) 7,8135(8) 7,814(1) 7,8138(8) 7,8142(9) 

c(Å
3
) 5,5571(5) 5,5570(7) 5,5574(6) 5,5557(6) 

V(Å
3
) 240,07(3) 240,09(4) 240,10(3) 240,04(4) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

n.s. n.s. n.s. n.s. 

RBragg 3,65 4,39 3,76 3,92 

χ
2
 3,40 3,99 3,62 3,73 

LSTN30 Pbnm 

Atmosphère du 

test de stabilité 
Air Ar/H2(2%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(3%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(20%) 

a(Å) 5,5551(6) 5,5554(7) 5,5555(13) 5,5556(8) 

b(Å) 5,5331(7) 5,5336(7) 5,5338(15) 5,5337(9) 

c(Å
3
) 7,8258(9) 7,8257(11) 7,8254(21) 7,826(1) 

V(Å
3
) 240,54(4) 240,57(4) 240,58(5) 240,58(4) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

n.s. n.s. n.s. n.s. 

RBragg 4,63 3,04 6,83 4,23 

χ
2
 3,03 2,71 4,26 3,22 

LSTN40 Pbnm 

Atmosphère du 

test de stabilité 
Air Ar/H2(2%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(3%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(20%) 

a(Å) 5,556(1) 5,5571(4) 5,5562(4) 5,5560(7) 

b(Å) 5,5422(9) 5,5436(4) 5,5427(4) 5,5428(7) 

c(Å
3
) 7,837(1) 7,8383(6) 7,8373(6) 7,8378(9) 

V(Å
3
) 241,31(8) 241,47(5) 241,36(3) 241,37(3) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

n.s +0,04% n.s. n.s. 

RBragg 5,71 2,87 3,35 3,94 

χ
2
 6,33 2,67 2,79 3,36 

LTN50 Pbnm 

Atmosphère du 

test de stabilité 
Air Ar/H2(2%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(3%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(20%) 

a(Å) 5,555(2) 5,5572(9) 5,556(2) 5,552(1) 

b(Å) 5,552(2) 5,5527(9) 5,552(2) 5,556(1) 

c(Å
3
) 7,841(2) 7,843(1) 7,842(2) 7,843(1) 

V(Å
3
) 241,8(1) 242,03(6) 241,9(1) 241,94(9) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

n.s. +0,05% n.s. n.s. 

RBragg 6,35 3,34 7,17 6,26 

χ
2
 2,99 2,28 3,38 2,75 
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Bien que les analyses DRX ne révèlent pas la présence de nickel métal, les 

observations MET couplées à l’analyse EDS ont mis en évidence l’exsolution du Ni avec 

l’apparition de nanoparticules métalliques à la surface des grains d’oxyde. La Figure 4 montre 

les micrographies obtenues pour les composés LTN50, LSTN25 et 25LSTN40 après 

traitement sous Ar/H2(2%). La Figure 5 présente une image MET pour le composé LSTN40 

traité sous Ar/H2(2%) et les spectres EDX correspondants aux analyses réalisées pour la 

particule (zone A) et la matrice (zone B). Pour tous les composés, les particules de Ni 

observées présentent un diamètre inférieur à 50 nm.  

Figure 4 : micrographies MET des composés (a) LTN50, (b) LSTN25 et (c) 25LSTN40 après traitement à 

800°C pendant 48h sous Ar/H2(2%). 
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Figure 5 : micrographie MET et spectres EDS des zones A et B du composé LSTN40 après traitement à 

800°C pendant 48h sous Ar/H2(2%). 
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Pour tous les composés, le faible nombre de particules observées rend impossible leur 

comptage comme l’ont fait Kobsiriphat et al. [4]. Cette faible densité de particules peut 

s’expliquer par le fait que le gaz utilisé est de l’hydrogène dilué. La réaction (8) peut donc 

être limitée par l’apport d’hydrogène. Par ailleurs, il est possible que les composés soient plus 

stables d’un point de vue thermodynamique que les composés (La,Sr)(Cr,Ni)O3  ou 

(La,Sr)(Cr,Ru)O3 étudié par Kosbiriphat et al. (stabilité de Cr
3+/4+

 inférieure à celle de Ti
4+

) 

Il est donc difficile de comparer les différents composés ou les différents traitements 

de réduction (Ar/H2(2%) sec ou humide) et d’estimer, par ce biais, l’influence du taux de 

substitution en Ni sur la proportion de métal après différents traitements de réduction. 

Lorsque le gaz est humidifié, la pression partielle d’oxygène augmente, la réduction du Ni est 

probablement encore moins favorisée. Ainsi, Petunchi et al. [5] rapportent que la réduction de 

LaCoO3 en présence de vapeur d’eau demande de plus longues périodes pour qu’un équilibre 

soit atteint. Le taux de réduction est plus bas et contrairement à un traitement sous atmosphère 

réductrice exempte d’eau, il n’y a pas d’enrichissement de la surface en Co
0
. En fait, la 

réduction du cobalt est empêchée par la présence de groupements hydroxyles adsorbés à la 

surface. Le même phénomène pourrait empêcher ou ralentir la réduction du Ni dans les 

composés LSTN et 25LSTN, d’autant que la présence des ions Sr
2+

, plus basiques que La
3+

, 

favorise la réaction avec l’eau et la formation de groupements hydroxyles [5]. En 

fonctionnement sous forte pression partielle d’eau, en mode électrolyseur, il faudra donc 

prévoir un traitement de conditionnement pour réduire la poudre plus rapidement et avoir 

l’exsolution rapide du Ni
0
. 

De façon générale, les composés LSTN et 25LSTN sont très stables à 800°C, 

température de fonctionnement d’une SOC. Ces observations sont en accord avec les 

expériences de thermogravimétrie sous Ar/H2(5%), dans lesquels les composés ne 

commencent à perdre de la masse qu’au-delà de 1000°C. La présence de particules de Ni 

après le test de stabilité de 48h à 800°C sous Ar/H2(2%) laisse suggérer que la réduction du 

Ni
2+

, bien que peu favorable au niveau cinétique en-dessous de 1000°C, soit déjà possible 

d’un point de vue thermodynamique dès 800°C. Ainsi, pour favoriser la formation de 

nanoparticules de Ni, il a été proposé de pré-réduire les composés sous Ar/H2(2%) à des 

températures supérieures à 1000°C. 
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II.3 Réduction à plus haute température 

En se plaçant au début du palier de réduction du Ni
2+

, il devrait être possible d’obtenir 

pour des traitements plus courts, une densité de nanoparticules métalliques plus importante. 

La température de pré-réduction choisie ne doit toutefois pas être trop haute pour ne pas 

décomposer la phase pérovskite. Pour déterminer cette température de pré-réduction optimale, 

plusieurs traitements thermiques de réduction (par incrément de 50°C) ont été tentés selon le 

cycle thermique (9). Les poudres réduites ont ensuite été analysées par DRX.  

(9) 
  ChCTC hC

red

hC     252/25 /200/200

 

La Figure 6 donne, par exemple, l’évolution structurale à température ambiante du 

composé LSTN25 soumis à des traitements de réduction à 1200°C, 1250°C et 1300°C. Les 

diagrammes RX de la poudre non réduite et de celle réduite 48h à 800°C sous Ar/H2(2%) sont 

également présentés. 

 
Figure 6 : diagrammes de DRX obtenus sur les poudres de LSTN25 après différents traitements de 

réduction : (a) 1300°C pendant 2h, (b) 1250°C pendant 2h, (c) 1200°C pendant 2h, (d) 800°C pendant 48h. 

Le diagramme RX (e) est donné en référence et correspond à la poudre brute après synthèse et avant 

réduction. 

Le composé LSTN25 est stable (dans la limite de détection des RX) sous Ar/H2(2%) jusqu’à 

1200°C. Les traitements de réduction à des températures supérieures entrainent l’apparition 

des phases secondaires La2O3, puis La2TiO5 et Ni (diagrammes (a) et (b)). Si la haute 

température favorise la réduction du Ni, la formation de lacunes en site B, NiV  , déstabilise la 

structure pérovskite et entraîne la ségrégation des espèces du site A et finalement le début de 



Chapitre 3 ― Etude des composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 
 

123 

 

décomposition de la phase pérovskite. Pour LSTN25, le traitement de réduction optimal a été 

fixé à 1200°C pendant 2h (diagramme (c)), il correspond au dernier traitement testé sans 

apparition de phase secondaire. Les températures de pré-réduction ont ainsi été déterminées 

de la même façon pour tous les composés LSTN et 25LSTN, elles sont données dans les 

Tableau 5 etTableau 6. Ceux-ci rassemblent également les résultats des affinements de 

structure des composés après réduction à haute température.  

Tableau 5 : influence d’un traitement de pré-réduction à haute température (T > 1000°C) sur la structure 

des composés LSTN. 

LSTN 

Composé LSTN10 LSTN25 LSTN30 LSTN40 LTN50 

Groupe d’espace Imma Imma Pbnm Pbnm Pbnm 

Tred(°C) 1300°C 1200°C 1100°C 1050°C 1000°C 

a(Å) 5,511(3) 5,5304(9) 5,5599(4) 5,5572(3) 5,5538(5) 

b(Å) 7,836(4) 7,8147(11) 5,5339(4) 5,5432(4) 5,5604(5) 

c(Å
3
) 5,542(3) 5,5613(8) 7,8240(5) 7,8389(5) 7,8453(7) 

V(Å
3
) 239,29(9) 240,35(3) 240,73(2) 241,48(3) 242,27(4) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

+0,13 +0,11 +0,06 +0,04 +0,14 

RBragg 19,5** 9,27* 2,98 1,85 2,18 

χ
2
 13,7** 7,89* 2,9 3,55 3,08 

*Les valeurs de RBragg et χ
2
 élevées sont dues à l’utilisation de support en silice laissant une contribution amorphe 

aux bas angles. ** Pour LSTN10, un désordre sur les positions x et y de l’oxygène O(2) entraîne une oscillation, 

qui peut être due à la non stœchiométrie du composé. 

Tableau 6 : influence d’un traitement de pré-réduction à haute température (T > 1000°C) sur la structure 

des composés 25LSTN. 

25LSTN 

Composé 25LSTN30 25LSTN40 25LSTN50 

Groupe d’espace Imma Pbnm Pbnm 

Tred(°C) 1150°C 1100°C 1050°C 

a(Å) 5,559(1) 5,5573(4) 5,5526(9) 

b(Å) 7,818(2) 5,5324(4) 5,5415(9) 

c(Å
3
) 5,530(1) 7,8267(5) 7,8365(13) 

V(Å
3
) 240,36(4) 240,63(2) 241,13(3) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

+0,41 +0,45 +0,42 

RBragg 8,72* 2,83 6,15* 

χ
2
 8,43* 4,09 4,45* 

*Les valeurs de RBragg et χ
2
 élevées sont dues à l’utilisation de support en silice laissant une contribution amorphe 

aux bas angles. 

Plus le taux de substitution en Ni est grand, plus la température optimale fixée pour le 

traitement de pré-réduction est basse. Pour un même taux de substitution en Ni, la température 

fixée pour les composés 25LSTN est supérieure de 50°C à celle des composés LSTN, ce qui 

est en accord avec la plus grande stabilité du Ni
2+ 

observée lors des analyses 

thermogravimétriques.  

Tous les composés LSTN et 25LSTN conservent leurs structures après le traitement de 

réduction à haute température (même symétrie et même groupe d’espace). Ce dernier entraîne 



Chapitre 3 ― Etude des composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 
 

124 

toutefois une augmentation du volume de maille, plus marquée que pour la réduction à 800°C 

pendant 48h sous Ar/H2(2%). A noter que tous les paramètres de maille évoluent de la même 

façon, l’expansion est isotrope. Pour les composés LSTN (x < 0,5), l’expansion de volume est 

de plus en plus faible lorsque la température de réduction diminue. Le composé LTN50, réduit 

2h à 1000°C, ne suit pas cette tendance ; il présente une augmentation de volume plus 

importante. Le fait qu’il ne contienne pas de strontium pourrait jouer sur sa stabilité et sa 

capacité à créer des lacunes d’oxygène et expliquer son augmentation de 0,14% proche de 

celle de LSTN10 réduit 2h à 1300°C.  

Comme auparavant, l’expansion de la maille peut être liée à la formation de lacunes 

d’oxygène, entraînant ainsi une plus grande répulsion entre les cations, la concentration en 

lacunes d’oxygène étant probablement plus importante après ces réductions à haute 

température. Par ailleurs, si à 800°C, la réduction du Ni est favorisée par rapport à celle du Ti, 

à plus haute température, la réduction du Ti devient thermodynamiquement favorable. Selon 

cette hypothèse, l’augmentation du volume pourrait aussi s’expliquer par la réduction du Ti
4+

 

(r = 0,605 Å) en Ti
3+

(r = 0,67 Å) et donc par l’augmentation du rayon moyen en site B.  

Les observations MET effectuées sur les composés ont révélé la présence de 

nanoparticules de Ni. Cependant, la densité de particules visibles reste trop faible pour 

pouvoir juger si le traitement de pré-réduction augmente ou non la quantité de Ni exsolu.  

II.4 Discussion  

De nombreuses études sur la stabilité chimique des oxydes de structure pérovskite ont 

été réalisées en s’appuyant sur une approche thermodynamique [2], [6], [7], [8], [9]. D’après 

ces travaux, la stabilité peut être discutée en considérant : 

 la stabilité du réseau en fonction de la composition, en considérant les grandeurs 

standard de la thermodynamique (P=1 bar et T=298K), 

 la stabilité des degrés d’oxydation/valences du métal de transition en site B suivant le 

milieu oxydant ou réducteur, 

 la capacité du réseau à accepter des défauts, autrement dit à s’adapter sous contrainte.  

Ces trois critères sont présentés dans les paragraphes suivants et permettent de mieux 

comprendre les résultats des différents tests de stabilité.  

a Stabilité du réseau en fonction de la composition 

L’énergie de stabilisation δ d’un composé de structure pérovskite ABO3 est définie 

comme la variation d’enthalpie lors de la réaction de formation du composé pérovskite à 

partir des constituants oxydes binaires (équation (10)). Elle est donnée par la relation (11) : 
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(10) 3

)( 3 ABOBOAO
ABO

mn  


 

(11)  )()()()( 33 mfnff BOHAOHABOHABO    

Le composé de structure pérovskite est stable si l’énergie δ(ABO3) est inférieure à 

zéro. Des études systématiques ont montré que cette énergie de stabilisation était reliée de 

façon linéaire au facteur de tolérance t, présenté au chapitre 2 [6], [10]. L’énergie de 

stabilisation devient de plus en plus négative, sa valeur absolue devient de plus en plus grande 

lorsque t augmente et s’approche de 1 (1 étant la valeur pour une structure cubique idéale).  

Dans une deuxième approche, la stabilité d’un solide ionique peut être évaluée en 

considérant l’énergie réticulaire ER qui est définie comme l’énergie dégagée lors de la 

formation du cristal à partir de ses composants gazeux ionisés, situés à l’infinie :  

(12) )()()( cristalAXgazXgazA RE
 

 ER < 0 

Elle peut être calculée comme étant la somme entre l’énergie d’interaction électrostatique 

entre les ions chargés (répulsion entre ions de même charge et attraction entre ions de charges 

différentes) et l’énergie de répulsion électronique (chaque ion étant constitué d’un noyau 

central et d’un nuage électronique). Elle peut aussi être déterminée en utilisant un cycle 

thermodynamique (cycle de Born-Haber), à partir de grandeurs expérimentales (énergie 

d’ionisation, affinité électronique, enthalpie de réaction…). Un solide est d’autant plus stable 

que son énergie réticulaire est élevée. Il a pu être montré que cette énergie augmente avec le 

caractère ionique des liaisons [11]. Or, comme présenté au chapitre 2, l’ionicité moyenne des 

liaisons, ΔE, peut être évaluée à partir de la différence d’électronégativité entre cations et 

anions. 

Ainsi, sans avoir accès aux données thermodynamiques, la stabilité de la structure 

pérovskite peut être évaluée en considérant les deux facteurs définis précédemment : le 

facteur de Goldschmidt t et l’ionicité moyenne ΔE. Leur évolution en fonction du taux de 

substitution en Ni, x, est donnée sur la Figure 7. ΔE est calculée à partir des électronégativités 

données par Pauling (χLa= 1,1 ; χSr= 0,95, χTi= 1,54 ; χNi= 1,91 ; χO= 3,44) [12]. 
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Figure 7 : évolution du facteur de Goldschmidt t et de l’ionicité moyenne en fonction du taux de 

substitution en Ni. 

 Dans les séries LSTN et 25LSTN, les taux de Ni et La augmentent conjointement. 

Lorsque x augmente, le facteur de Goldschmidt et l’ionicité moyenne des liaisons diminuent. 

Les composés les plus substitués en Ni et La sont donc les moins stables d’un point de vue 

thermodynamique. 

 Pour un même taux de substitution en Ni, le facteur de Goldschmidt et l’ionicité 

moyenne des composés LSTN sont plus faibles que ceux des composés 25LSTN. En fait, la 

nature des cations en site A joue sur la iono-covalence des liaisons B-O. Les composés 

25LSTN comportent plus de Sr
2+

. Or, ces cations moins chargés que les ions La
3+

 pour un 

rayon ionique légèrement supérieur (r(Sr
2+

) =1,44 Å et r(La
3+

)=1,36 Å), entraînent une 

diminution de l’attraction électrostatique moyenne des cations du site A envers O
2-

, ce qui 

augmente l’attraction des O
2-

 par le site B. Les liaisons B-O sont renforcées. Pour un même 

taux de Ni, les composés LSTN sont donc moins stables que les composés 25LSTN. 

 Lorsque l’ionicité des liaisons diminue, les O
2-

 sont moins liés et peuvent réagir plus 

facilement avec l’hydrogène (selon l’équation (8)) ; les lacunes d’oxygène formées peuvent 

être plus mobiles, ce qui améliore la cinétique de réduction par une meilleure 

homogénéisation entre surface et cœur des grains.  

 D’autre part, la distorsion de plus en plus importante de la structure pérovskite avec le 

degré de substitution en nickel va également dans le sens d’une plus faible stabilité des 

liaisons B-O, car le recouvrement des orbitales est moins bon. 



Chapitre 3 ― Etude des composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 
 

127 

 

 Pour résumé, la réductibilité augmente avec les taux de substitution en Ni et La. Cette 

constatation est en accord avec les conclusions tirées après les analyses 

thermogravimétriques, les tests de stabilité à 800°C et la détermination des températures de 

pré-réduction optimales. Fagg et al. ont observé la même tendance pour les composés 

(La,Sr)(Ti,Fe)O3 [13], [14]. 

b Stabilité de la valence des métaux de transition 

La stabilité chimique des oxydes complexes est déterminée par la nature chimique du 

constituant le moins stable. D’un point de vue énergétique, la réaction de décomposition de la 

phase (La,Sr)(Ti,Ni)O3  sous atmosphère réductrice peut ainsi être divisée en deux étapes [6] : 

 Décomposition de l’oxyde complexe en ses constituants binaires :  

(13) )(
2

1
),)(,( 3

3

2

2

2

4

32

)(
3

3 ONiONiOTiSrOOLaONiTiSrLa
ABO 

 


 

 Réduction des métaux de transition : 

(14) 2

)(

2

1
ONiNiO

NiOGr  


 

(15) 2

)(

2
2 OTiTiO

TiOGr  


 

(16) )ln( 2pORTGr  
 

A noter que la réaction (15) cache plusieurs composés intermédiaires, dans lesquels le titane 

est à un degré d’oxydation inférieur à 4.  

 Cette dernière étape reflète l’équilibre qui existe entre l’oxyde et la phase gazeuse, la 

stabilité des oxydes de métaux de transition BOm peut alors être évaluée au moyen des 

diagrammes d’Ellingham, donnant ΔrG
°
(NiO) et ΔrG

°
(TiO2) en fonction de la température. 

Les diagrammes de stabilité, log(pO2)=f(1000/T), peuvent également être tracés pour avoir 

une indication directe de la stabilité sous une pression partielle d’oxygène et à une 

température données. Dans ces diagrammes, chaque droite représente l’équilibre entre deux 

états de valence du métal de transition considéré. La stabilité thermodynamique du métal de 

transition BOm est donc déterminée principalement par la stabilité relative des différents 

degrés d’oxydation.  

Pour évaluer la stabilité des composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 en fonction de la pression 

partielle d’O2, il est donc intéressant d’étudier les diagrammes de stabilité des systèmes Ti-O 

et Ni-O. Ils sont donnés à la Figure 8.  
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Figure 8 : diagramme de stabilité  simplifié des systèmes Ti-O et Ni-O [2]. 

A 800°C, seul Ni
2+

 est réduit dans les conditions de fonctionnement d’une électrode à 

hydrogène (10
-22 

< p(O2) < 10
-13,5 

bar). Pour des températures supérieures à 1000°C, si 

l’environnement est suffisamment réducteur (p(O2) < 10
-18 

bar), il peut y avoir un début de 

réduction du Ti
4+

, avec la formation de phases de Magnéli TinO2n-1.  

L’hypothèse de la formation du Ti
3+

 à haute température est étayée par les études 

effectuées sur les composés parents (La,Sr)TiO3 [15], [16]. Comme présenté au chapitre 2, un 

traitement de réduction à haute température favorise la formation de défauts TiiT  . Toutefois, 

pour les composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3, la présence de Ni en site B, plus réductible que le titane, 

peut limiter la formation de ces défauts.  

D’après ce diagramme d’équilibre (figure 8), Ni
2+

 et Ti
3+

 ne peuvent pas coexister. 

Cependant, la stabilité des oxydes binaires NiO et TiO2 ne donne qu’une indication partielle 

de la stabilité de la pérovskite et des degrés d’oxydation. Le fait que le Ni
2+

 soit dans une 

structure pérovskite peut aider à la stabilisation de ce degré d’oxydation à des pressions 

partielles d’oxygène plus faibles. D’ailleurs, la structure pérovskite est connue pour permettre 

la stabilisation d’éléments dans des degrés d’oxydation inhabituels par des processus de 

compensation de charges complexes ou de stabilisation de défauts [10]. Ainsi, bien que la 

présence de nanoparticules de Ni témoigne d’un début de décomposition, après réduction à 

des températures supérieures à 1000°C, la structure pérovskite est conservée, le nickel 
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divalent reste majoritaire. La stabilité thermodynamique du métal de transition BOm est 

certainement modulée selon l’environnement du cation dans la structure. 

c Capacité de la structure à former des défauts  

Nakamura et al. définissent la stabilité pratique de la structure ABO3 comme la 

pression partielle d’oxygène à laquelle la phase se décompose pour une température fixée. 

Elle dépend non seulement de la stabilité absolue de la phase ABO3 (énergie réticulaire), mais 

aussi du potentiel chimique des phases issues de sa décomposition [7]. Plus l’énergie de 

stabilisation de ces phases secondaires est grande (en valeur absolue), plus elles se formeront 

facilement. Lorsqu’un composé est soumis à un traitement de réduction, des défauts ponctuels 

vont être crées : lacunes d’oxygène 


OV , électrons, lacunes cationiques… Si la stabilisation de 

ces défauts dans la structure est énergétiquement plus favorable que la formation de phases 

secondaires, la structure conserve son intégrité. Dans le cas contraire, il peut y avoir 

ségrégation et/ou démixtion de ces phases secondaires. 

Pour les composés LSTN et 25LSTN, l’augmentation du volume de maille et la 

présence de nanoparticules de Ni, observées après la réduction in situ (800°C pendant 48h 

sous Ar/H2(5%)) et la pré-réduction, témoignent de la formation de défauts dans la structure. 

Ainsi, bien qu’elle semble stable (aucune phase secondaire n’est visible au DRX), le 

processus de décomposition a déjà commencé avec la formation de lacunes d’oxygène 


OV , la 

réduction du Ni, NiiN  , éventuellement celle du titane TiiT   et la précipitation de Ni
0
 en surface 

des grains d’oxyde. Deux hypothèses peuvent être envisagées pour l’exsolution du Ni :  

1. Ségrégation de phases secondaires :  

La formation de Ni
0
 déstabilise la phase de structure pérovskite : elle se décompose, ce qui 

entraîne localement la ségrégation de phases secondaires riches en La et Sr.  

Dans cette étude, les composés ont été considérés stables tant qu’aucune phase secondaire 

n’était visible par DRX. Or comme discuté au chapitre 2, la pureté au sens des RX n’exclut 

pas la présence de ces phases secondaires. Leur détection par cette technique peut être limitée 

par leur faible proportion, la faible taille des cristallites ou le caractère amorphe des phases 

secondaires.  

 

 

 



Chapitre 3 ― Etude des composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 
 

130 

2. Réarrangement structural : 

La formation de Ni
0
 et sa migration vers la surface des grains/ou vers les joints de grains 

s’accompagnent de la création de lacunes en site B, NiV  . Un réarrangement structural permet 

d’accommoder ces défauts. La structure pérovskite conserve donc son intégrité.  

Bien que la formation de lacunes en site B soit peu favorable d’un point de vue 

énergétique à cause de la grande charge formelle et de la faible taille des cations en site B, 

plusieurs composés lacunaires en site B, de type AnBn-1O3n, ont été répertoriés dans la 

littérature [17], [18], [19], [20]. Par ailleurs, de façon formelle, une zone déficitaire en site B, 

peut être considérée comme une zone riche en site A. Ainsi, les phases lamellaires de type 

Ruddlesden Popper, An+1BnO3n+1, correspondant à une alternance de plan AO et ABO3, sont 

connues pour être des produits de décomposition des pérovskites ABO3 [8], [9], [21]. Des 

défauts planaires de ce type sont fréquemment rencontrés dans les pérovskites [21], [22]. 

Dans les composés LSTN et 25LSTN, il est donc possible que la formation de défauts de ce 

genre permette d’accommoder les lacunes en site B. Toutefois, les analyses DRX après les 

ATG réalisées sur les composés LSTN et 25LSTN ont montré que La2TiO5 était un des 

produits de décomposition. Pour des réductions moins sévères, des défauts de type A2BO5 

pourraient aussi être stabilisés dans la structure.  

Il existe de nombreuses structures dérivées, présentant des lacunes d’oxygène, des 

lacunes en site B ou un excès en site A. Elles sont données sur la Figure 9, en fonction de 

leurs rapports O/A et A/B.  

 
Figure 9 : structures dérivées de la structure pérovskite en fonction des rapports O/A et A/B  
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Pour le moment, aucun élément ne permet de conclure en faveur de l’une ou l’autre 

hypothèse. L’apparition des phases secondaires dépend donc de la capacité de la structure 

pérovskite à accommoder les défauts formés lors du traitement de réduction et de l’énergie de 

stabilisation des phases secondaires. 

II.5 Conclusion 

De façon générale, les composés LSTN et 25LSTN sont stables après les traitements à 

800°C sous air et sous atmosphère réductrice et humide. L’expansion chimique reste faible et 

conciliable avec une intégration en cellule électrochimique, même après une réduction à haute 

température (ΔV/Vsynthèse < 0,5%). Ces matériaux semblent donc compatibles avec une 

application comme électrodes de cellule symétrique à oxygène et/ou électrode à hydrogène du 

point de vue de leur stabilité chimique et structurale.  

Les différentes expériences ont montré que l’exsolution du nickel à 800°C sous 

Ar/H2(2%) (réduction in situ), bien que limitée par une cinétique lente, est possible pour tous 

les composés LSTN et 25LSTN. Cependant, la faible densité de nanoparticules observées au 

MET a conduit à proposer une pré-réduction à plus haute température (T > 1000°C) pour 

favoriser l’exsolution. Dans ce cas, la réduction du Ti
4+

 devient thermodynamiquement 

favorable. 

Selon le traitement, réduction in situ ou pré-réduction, les composés ne sont pas dans 

le même état d’équilibre thermodynamique. Les défauts formés
 

''

NiV , 


OV  ou TiiT   peuvent se 

trouver dans des proportions différentes. Or, ils ont une grande influence sur les propriétés 

électriques. Pour comparer l’effet de traitement de réduction in situ et de pré-réduction, il est 

donc apparu important d’évaluer la quantité de Ni
0
 et de Ti

3+
. Plusieurs méthodes ont été 

envisagées : ré-oxydation suivie par thermogravimétrie, mesures magnétiques, mesures de 

spectroscopie électronique de surface (XPS), mesures d’absorption X (XANES). Cependant, 

les faibles quantités à caractériser et les limitations propres à chaque technique n’ont pas 

permis d’aboutir à des résultats probants.  

Si dans le domaine de la catalyse, le but est d’obtenir la meilleure dispersion possible 

du métal sur un support oxyde, pour une application comme électrode de SOC, il est essentiel 

que le support/la matrice conserve ses propriétés de conduction électroniques et/ou ioniques 

après exsolution. La décomposition de la structure pérovskite et la formation de phases 

secondaires, pourraient être rédhibitoires pour les performances électriques. Il serait donc 

intéressant d’approfondir l’étude et de vérifier comment est accommodé le départ de Ni en 

réalisant notamment une étude poussée par Microscopie Electronique à Transmission. Elle 
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permettrait de répondre aux deux hypothèses posées plus haut. Par ailleurs, la réduction étant 

un processus de surface, elle permettrait de vérifier l’homogénéité des grains.  

III Test de réactivité avec 8YSZ 

III.1 Après frittage sous air 

Comme le présentera plus en détail le chapitre 5, les cellules électrochimiques sont 

préparées par sérigraphie d’encre du matériau d’électrode sur un électrolyte 8YSZ dense. 

Cette méthode de mise en forme nécessite un traitement de consolidation ou frittage pour 

assurer la cohésion de l’assemblage et donner la tenue mécanique aux électrodes. Dans un 

premier temps, la réactivité des composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 avec le composé 8YSZ a été 

évaluée après ce traitement d’accroche/frittage. La Figure 10 donne les diagrammes RX des 

mélanges 8YSZ/LSTN et 8YSZ/25LSTN après un frittage à 1300°C pendant 3h sous air. Les 

pics non-indexés correspondent à ceux de la phase pérovskite. Ce premier test a mis en 

évidence la formation d’une phase pyrochlore La2Zr2O7  pour les composés LSTN et 25LSTN 

comportant une proportion de lanthane supérieure à 60%, soit pour un taux de nickel x 

supérieur à 0,3. Ce résultat est cohérent avec la plus faible stabilité thermodynamique des 

composés les plus riches en La et Ni, qui vont réagir plus facilement avec le composé 8YSZ 

[6].  
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Figure 10 : diagrammes de DRX réalisés sur les mélanges (a) 8YSZ/LSTN et (b) 8YSZ/25LSTN après 

traitement à 1300°C pendant 3h sous air, les pics qui ne sont pas indexés sont ceux de la phase 

(La,Sr)(Ti,Ni)O3 de structure pérovskite. 

III.2 Après réduction in situ ou pré-réduction  

Pendant le frittage sous air, les composés LSTN10, LSTN25, LSTN30 et 25LSTN30 n’ont 

pas réagi avec le composé 8YSZ. Des tests de réactivité ont donc été effectués après les 

traitements de réduction in situ (à 800°C sous Ar/H2(2%)) ou de pré-réduction (à la 

température propre à chaque composé). En effet, comme discuté précédemment, ces 

traitements sous atmosphère réductrice entraînent la formation de nanoparticules de Ni
0
, ce 
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qui peut déstabiliser la structure pérovskite et la rendre plus réactive vis-à-vis des autres 

composants de la cellule et notamment de l’électrolyte 8YSZ.  

Les figures 11 et 12 donnent respectivement les diagrammes RX des mélanges 

8YSZ/(La,Sr)(Ti,Ni)O3 après traitement de réduction in situ et après traitement de pré-

réduction. Les pics non-indexés correspondent à ceux de la phase pérovskite. 

 
Figure 11 : diagrammes de DRX réalisés sur les mélanges 8YSZ/(La,Sr)(Ti,Ni)O3 après traitement à 

800°C pendant 48h sous Ar/H2(2%). 

 
Figure 12 : diagrammes de DRX réalisés sur les mélanges 8YSZ/(La,Sr)(Ti,Ni)O3 après traitement de pré-

réduction pendant 2h sous Ar/H2(2%) à la température déterminée pour chaque composé. 
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Seul le composé LSTN25 voit apparaître une phase La2Zr2O7. Les autres composés ne 

réagissent pas quel que soit le traitement de réduction.  

III.3 Conclusion  

Seuls les composés LSTN10, LSTN30 et 25LSTN30 ne présentent pas de réactivité 

apparente après les différents tests effectués. Pour les autres composés, la formation de la 

phase pyrochlore La2Zr2O7 nécessite l’utilisation d’une couche barrière pour empêcher la 

diffusion des espèces. Habituellement, les couches barrières utilisées sont en cérine CeO2 

dopée par Y
3+

, Gd
3+ 

ou Sm
3+

 [23], [24], [25], [26].  

IV Caractérisation électrique  

Les composés LSTN et 25LSTN proposés comme électrode de cellule symétrique 

doivent présenter une conductivité suffisante sous air et sous atmosphère réductrice. Comme 

présenté au chapitre 2, les composés LST sont connus pour leur bonne conductivité sous 

atmosphère réductrice mais la substitution par un accepteur tend à diminuer cette conductivité 

de type n liée à la présence de Ti. Cependant, dans le cas du fer par exemple, plus la 

concentration en accepteur est importante, meilleure est la conductivité sous air. La sélection 

d’un matériau d’électrode pour cellule symétrique résulte donc d’un compromis entre ces 

deux effets. Tous les composés ont donc été caractérisés d’un point de vue électrique sous air 

et sous atmosphère réductrice pour étudier l’influence du ratio Ti/Ni. Par ailleurs, les séries 

LSTN et 25LSTN ont été comparées pour vérifier le bénéfice d’une valence mixte Ni
2+/

Ni
3+

 

sur la conductivité sous air.  

Après un exposé de la préparation des échantillons, les résultats sont présentés sous air 

et sous atmosphère réductrice en discutant l’effet d’un traitement de pré-réduction.  

IV.1 Préparation des échantillons 

Comme indiqué au chapitre 2, les poudres obtenues après synthèse à 1300°C-12h 

présentent de gros agrégats constitués de grains plus ou moins frittés. Cette microstructure 

rend difficile le compactage et diminue la réactivité des poudres ce qui conduit à l’utilisation 

de très hautes températures pour fritter les échantillons. De plus, même en partant de poudres 

désagglomérées au broyeur planétaire et/ou en utilisant un liant (PVA PolyVinylAlcohol), la 

tenue mécanique à cru des pastilles reste trop faible. Tous les tests de frittage à partir de 

poudres issues d’un traitement à 1300°C pendant 12h ont ainsi conduit à des pastilles encore 

poreuses et/ou fissurées. Pour favoriser la compacité et la tenue à cru et obtenir une bonne 

densité finale, les pastilles ont été préparées à partir de poudres calcinées 3h à 1000°C. 
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L’intérêt de ces poudres dites « basse température » est de présenter une taille de particules 

plus faible et une surface spécifique plus grande (7,38 m².g
-1

 pour LSTN10 calciné à 1000°C-

3h par exemple), ce qui leur permet d’être plus réactives et de fritter à des températures plus 

basses, comme le met en évidence la Figure 13. 

 
Figure 13 : courbes dilatométriques mesurées sur des pastilles de LTN50 préparées à partir de poudre 

après calcination à 1300°C-12h (en noir) et 1000°C-3h (en vert). Les dérivées des courbes données en 

pointillés sont normalisées pour une comparaison plus aisée. 

 

Toutefois, comme discuté au chapitre 2, des phases amorphes, notamment des carbonates 

et/ou des nickelates de type LaNiO3, peuvent encore être présentes dans ces poudres basse 

température. La synthèse n’est pas terminée et se poursuit donc pendant le traitement de 

frittage à haute température. A noter que le frittage se fait systématiquement à des 

températures supérieures à 1300°C. Au final, le barreau découpé dans les pastilles pour les 

mesures de conductivité est constitué d’une phase considérée comme étant équivalente à celle 

obtenue après un traitement à 1300°C-12h, à l’exception des joints de grains au niveau 

desquels peuvent se trouver des impuretés, du désordre, une part d’amorphisation ou des sur-

structures. 

Des expériences de dilatométrie ont été effectuées pour déterminer les températures 

auxquelles la vitesse de frittage est maximale ce qui correspond au minimum de la dérivée 

première de la courbe de dilatométrie. Les poudres ont été compactées sous forme de pastilles 

(Φ~10mm et 1,5-3mm d’épaisseur). Après frittage, les densités ont été mesurées par pesée 

hydrostatique dans l’éthanol, méthode permettant de tenir compte de la porosité ouverte des 
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échantillons. Les traitements de frittage et les compacités atteintes pour chaque composé sont 

rassemblés dans le Tableau 7, dans lequel la densité théorique dcalc est calculée selon 

l’équation (17) :  

(17) 
VN

ZM
d

A

calc



  

où M est la masse molaire du composé, Z le nombre de motifs par maille, NA le nombre 

d’Avogadro et V le volume de maille déterminé issu de l’affinement des paramètres de maille. 

Tableau 7 : traitements de frittage et compacités atteintes pour les pastilles de conductivité.  

Composé dcalc 
Traitement de 

frittage 

Compacité (%) 

dexp/dcalc 

LSTN10 5,39 1550°C-10h 92 

LSTN25 5,86 1350°C-48h 88 

LSTN30 5,99 1350°C-48h 92 

LSTN40 6,31 1350°C-48h 94 

LTN50 6,62 1350°C-48h 91 

25LSTN30 5,92 1400°C-5h 91,8 

25LSTN40 6,18 1480°C-5h 97 

25LSTN50 6,45 1480°C-5h 97 

En parallèle, ces expériences de dilatométrie permettent d’évaluer les coefficients 

d’expansion thermique des matériaux et de les comparer à celui de l’électrolyte 8YSZ (10,5 

10
-6

 K
-1

-10,9. 10
-6

 K
-1

) [27]. Le Tableau 8 rassemble les coefficients de dilatation thermique 

déterminés entre 1300°C et 300°C lors des descentes en température.  

Tableau 8 : coefficients de dilatation thermique déterminés sur les courbes de dilatométrie lors des 

descentes en température. 

Composé 
Coefficient de dilatation thermique 

(10
-6 

K
-1

) 

LSTN10 11,5 

LSTN25 12,2  

LSTN30 11,9  

LSTN40 11,9  

LTN50 
10,3  

(300°C-1000°C) 

12,8  

(1100°C-1300°C) 

25LSTN30 11,8  

25LSTN40 11,0  

25LSTN50 11,1  

L’expansion thermique est linéaire pour tous les composés. Seuls le composé LTN50 présente 

une anomalie accompagnée d’un léger changement de pente comme le montre la Figure 14. 
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Figure 14 : expansion thermique du composé LTN50, mesurée en descendant en température.  

Yakovlev et al. ont également observé ces anomalies pour les composés La1-yTi0,5Ni0,5O3 (y = 

0,05 et 0,1) et ont montré qu’elles pouvaient être dues à une transition structurale de la 

symétrie orthorhombique (groupe d’espace Pbnm) vers la symétrie rhomboédrique (groupe 

d’espace R-3c) [28] [29]. Les coefficients de dilatation moyens sont tous compris entre 10. 

10
-6

 et 13.10
-6 

K
-1

. Les composés LSTN et 25LSTN sont donc compatibles d’un point de vue 

thermomécanique avec l’électrolyte 8YSZ. 

IV.2 Mesures sous air 

L’évolution en température de la conductivité des composés LSTN et 25LSTN, 

mesurée sous air entre 300 et 800°C, est reportée sur la Figure 15. Les composés présentent 

un comportement typique des semi-conducteurs, leurs conductivités augmentent avec la 

température et suivent une loi activée : 

(18) 









kT

E

T

A
T aexp)(  

où k la constante de Boltzmann, Ea est l’énergie d’activation, et A un facteur pré-exponentiel 

dont la signification physique dépend du processus de conduction. Les énergies d’activation et 

les valeurs de conductivité à 800°C sont rassemblées dans le Tableau 9. A noter que le 

composé LSTN10 présente une allure différente des autres composés avec un changement de 

pente autour de 550°C, deux énergies d’activation ont donc été déterminées. 
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Figure 15 : conductivité des composés (a) LSTN et (b) 25LSTN sous air en fonction de la température. 

Tableau 9 : énergie d’activation et conductivité à 800°C sous air des composés LSTN et 25LSTN. 

Taux de substitution 

en Nickel x 
Ea (eV)  σair (S.cm

-1
) à 800°C 

Série LSTN 

0,50 0,34 3,5. 10
-2 

0,40 0,46 (400°C<T<800°C) 2,1. 10
-2

 

0,30 0,52 2,4. 10
-3

 

0,25 0,53 2,2. 10
-3

 

0,10 
0,92 (300°C<T<500°C) 

1,53 (600°C<T<800°C) 
2,8. 10

-3 

Série 25LSTN
 

0,50 0,13 5,3 

0,40 0,21 1 

0,30 0,42 2,1. 10
-2 
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Pour mieux comparer les composés entre eux, la  

Figure 16 donne la conductivité en fonction du taux de substitution en Ni à différentes 

températures.  

 

Figure 16 : conductivité sous air en fonction du taux de substitution en Ni, x, à 800°C, 500°C et 300°C. 

En première approximation, ces résultats sont discutés en s’intéressant uniquement au 

site B de la pérovskite. En effet, les cations en site A ne contribuent pas aux niveaux 

électroniques qui gouvernent les propriétés de transport et n’ont qu’une influence indirecte sur 

la conductivité [11]. Comme dans le cas des composés LSTF et LSTM, présentés au chapitre 

2, la conductivité sous air des LST substitués au nickel semble contrôlée par la proportion de 

cations accepteurs [14], [30]. Ainsi, le niveau de conductivité augmente avec le taux de 

substitution en nickel tandis que l’énergie d’activation diminue. Cette évolution est liée à la 

fois à une augmentation du nombre de porteurs de charges et à une meilleure mobilité des 

porteurs. Les énergies d’activation (pour x>0,1), du même ordre de grandeur que pour les 

composés LSTF [13] et LTN [31] (entre 0,25 et 0,4 eV), correspondent à une conduction par 

petit polaron liée à la valence mixte Ni
2+

/Ni
3+

 [32]. 

Dans la famille LSTN, le nickel est normalement divalent mais comme discuté au 

chapitre 2, il est possible qu’une légère non-stœchiométrie change les mécanismes de 

compensation induisant des défauts Ni
3+

. Comme pour le monoxyde NiO, isolant de Mott-

Hubbard [11], les électrons peuvent également passer d’un site à un autre par 

disproportionation du Ni
2+

 selon l’équation : 

(1) 2Ni
2+

 → Ni
+
 + Ni

3+
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Dans les deux cas, la proportion de Ni
3+

 reste faible. Le faible nombre de porteurs de charges 

dans cette série de composés limite la conductivité qui reste inférieure à 0,05 S.cm
-1

.  

Les énergies d’activation déterminées pour le composé LSTN10 sont bien supérieures 

à celles des autres composés de la série LSTN et approchent la valeur moyenne de celles des 

composés LST sous air [33]. Elles peuvent indiquer un processus de conduction différent et 

sont probablement liées aux faibles concentrations en porteurs de charges (ioniques et/ou 

électroniques). 

Pour un même taux de substitution en Ni, le niveau de conductivité des composés 

25LSTN est systématiquement supérieur à celui des composés LSTN et l’énergie d’activation 

est inférieure. Dans cette série, les composés comportent environ 25% de nickel trivalent. 

Pour un même taux de nickel, le nombre de porteurs de charges est donc plus important que 

dans les composés LSTN. A 800°C, le composé 25LSTN50 atteint ainsi 5,3 S.cm
-1

, ce qui est 

suffisant pour une couche active d’électrode à air. Ce résultat confirme l’intérêt de stabiliser le 

Ni
3+

 pour la conductivité sous air. 

Outre la concentration en sites donneur et accepteur (liée ici au taux de substitution en 

nickel et au ratio Ni
3+

/Ni
2+

), la conductivité est aussi influencée par la distorsion de la 

structure cristalline. En effet, la mobilité des porteurs dépend des distances inter-sites et des 

angles B-O-B. Plus ces angles sont proches de 180°, plus les distances B-B sont faibles et 

meilleur est le recouvrement des orbitales atomiques. Bien qu’il soit généralement intéressant 

de corréler les résultats de conductivité aux valeurs des angles B-O-B et distances B-B, cette 

interprétation n’est pas pertinente dans cette étude. En effet, pour les composés LSTN et 

25LSTN, la distorsion de la structure augmente avec le taux de substitution en nickel x, ce qui 

tendrait à diminuer la conductivité. Or, ici la conductivité augmente avec x. En fait, pour ces 

séries de composés, le facteur prépondérant est l’augmentation du nombre de porteurs de 

charges.  

IV.3 Mesures sous atmosphère réductrice 

a Mesures après stabilisation à 800°C sous Ar/H2(2%) 

Si la réduction du Ni
3+

 en Ni
2+

 sous faible pO2 est un phénomène rapide, la réduction 

du Ni
2+

 en Ni
0
 a une cinétique beaucoup plus lente comme présenté au paragraphe II. Pendant 

les mesures de conductivité, la réduction peut être d’autant plus ralentie que l’échantillon est 

dense. Pour laisser le temps aux lacunes d’oxygène de diffuser et avoir un échantillon le plus 
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homogène possible, les échantillons ont été pré-traités à 800°C pendant 48 h sous Ar/H2(2%) 

avant d’en mesurer la conductivité. 

La conductivité des composés LSTN et 25LSTN, mesurée entre 300°C et 800°C sous 

Ar/H2(5%)/H2O(3%), est reportée sur la Figure 17. Comme sous air, les composés présentent 

un comportement semi-conducteur avec l’activation en température de la conductivité. 

 
Figure 17 : conductivité des composés (a) LSTN et (b) 25LSTN mesurée sous Ar/H2(5%)/H2O(3%) en 

fonction de la température sur des échantillons pré-traités sous Ar/H2(2%) à 800°C pendant 48h. 

Le Tableau 10 donne les valeurs de conductivité à 800°C et les énergies d’activation 

pour chaque composé. A noter que deux énergies d’activation ont été déterminées pour la 
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plupart des composés. De légers changements de pente sont en effet observés entre 500°C et 

600°C et pourraient être liés soit à des changements de régime de conduction, soit à des 

transitions structurales en température. 

Tableau 10 : énergie d’activation et conductivités à 800°C des composés LSTN et 25LSTN sous 

Ar/H2(5%)/H2O(3%). 

Taux de substitution 

en Nickel x 

Ea (eV) 
σred (S.cm

-1
) à 800°C 

300 < T<500°C 600< T<800°C 

Série LSTN 

0,50 0,76 0,81 2,6. 10
-4 

0,40 0,70 0,77 1,8. 10
-3

 

0,30 0,58 0,63 7,2. 10
-4

 

0,25 0,81 0,94 3,8. 10
-3

 

0,10 0,09 0,7
 

Série 25LSTN
 

0,50 0,47 1,5. 10
-2

 

0,40 0,57 0,68 2. 10
-3 

0,30 0,78 1,09 8. 10
-4 

Les niveaux de conductivité des composés LSTN (x > 0,10) et 25LSTN ont clairement 

chuté par rapport aux mesures sous air. Parallèlement, les énergies d’activation ont augmenté 

et ne correspondent plus à un processus de conduction par sauts d’électrons ou petits polarons. 

(Ea > 0,5eV).  

Pour la série 25LSTN, le niveau de conductivité augmente avec le taux de substitution 

en Ni, tandis que l’énergie d’activation diminue. Pour la série LSTN, il est plus difficile de 

donner une tendance claire. Le composé LTN50, le plus substitué en Ni, est le composé le 

moins bon conducteur. Le composé LSTN10, le moins substitué en Ni, est le meilleur 

conducteur, sa conductivité sous atmosphère réductrice est supérieure à celle sous air. Son 

énergie d’activation est très faible (< 0,1 eV).  

Après le traitement à 800°C sous Ar/H2(2%), la réduction du Ni
3+

 entraîne une 

diminution du nombre de porteurs de charges électroniques. La diminution du niveau de 

conductivité lorsque la pression partielle d’oxygène diminue témoigne d’un comportement 

typique de conducteurs de type p. Parallèlement, ce traitement entraîne la formation de 

lacunes d’oxygènes 

OV , qui, si elles sont mobiles, sont à l’origine d’une contribution ionique. 

Pour un même taux de nickel en site B, les composés 25LSTN forment plus de lacunes 

d’oxygène que les composés LSTN puisqu’ils comportent plus de nickel trivalent. Le plus 

grand nombre de porteurs de charges ioniques pourrait expliquer le meilleur niveau de 

conductivité observé pour ces composés. Comme présenté au paragraphe II, la réduction du 
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titane en condition de fonctionnement semble peu favorable, la conductivité électronique de 

type n apportée par le couple Ti
3+

/Ti
4+

 reste donc faible pour la plupart des composés. Seul le 

composé LSTN10 présente une conductivité sous atmosphère réductrice supérieure à celle 

sous air. Dans ce composé, la contribution électronique de type n devient significative. Ce 

comportement correspond à celui des composés LST et serait dû à la formation de Ti
3+

. La 

formation de défaut TiiT   pourrait être favorisée par la plus grande proportion de titane en site 

B. De plus, le composé LSTN10 présentait une trace de NiO après synthèse sous air, il est 

donc possible qu’une compensation incomplète entre 

SrLa  et TiiN   entraîne une compensation 

de charges électroniques sous atmosphère réductrice, avec la formation de défauts TiiT   comme 

pour les composés LST [34], [35], [36].  

Pour des niveaux de conductivité très faibles, la distorsion structurale peut devenir 

l’effet prédominant, ce qui pourrait expliquer que le composé LTN50, le plus distordu, soit le 

moins bon conducteur. 

b Influence d’une pré-réduction 

Pour vérifier l’effet du traitement de pré-réduction à haute température (T > 1000°C) 

sur les propriétés de conduction, le barreau a été traité selon le traitement de réduction 

sélectionné précédemment pour chaque composé (cf. Equation 9 et Tableau 5 et 6). Les 

résultats pour ces échantillons pré-réduits sont présentés sur la Figure 18 dans laquelle, les 

niveaux de conductivité après stabilisation à 800°C (en pointillé) sont donnés comme 

référence. Le Tableau 11 donne les énergies d’activation et la conductivité à 800°C. 

Tableau 11 : énergie d’activation et conductivité des composés LSTN et 25LSTN à 800°C sous 

Ar/H2(5%)/H2O(3%) après pré-réduction à Tred > 1000°C 

Taux de 

substitution en 

Nickel 

Température de 

pré-réduction 

(°C) 

Ea (eV) 
σred (S.cm

-1
) à 

800°C 300 < T<500°C 600< T<800°C 

Série LSTN 

0,50 1000 0,68 5,1. 10
-3 

0,40 1050 0,25 0,46 5,1. 10
-3

 

0,30 1100 0,17 0,29 2,1. 10
-1

 

0,25 1200  2,3 

0,10 1300  17,8
 

Série 25LSTN
 

0,50 1050 0,49 0,61 2,5. 10
-2

 

0,40 1100 0,73 2,5. 10
-3 

0,30 1150 0,69 1,06 1.1. 10
-3 
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 Pour tous les composés LSTN (Figure 18-a et b), la pré-réduction entraîne une 

augmentation du niveau de la conductivité sous atmosphère réductrice et une diminution de 

l’énergie d’activation. L’effet est de plus en plus prononcé à mesure que la proportion de Ni 

en site B diminue et que la température du traitement de pré-réduction augmente. Pour les 

composés LSTN30 et LSTN40, les Ea deviennent inférieures à 0,5 eV, ce qui pourrait 

indiquer un mécanisme de conduction par saut d’électrons, cette fois lié au couple Ti
3+

/Ti
4+

. 

 Pour les composés 25LSTN (Figure 18-c), la pré-réduction semble avoir moins 

d’effets indiquant qu’il n’y a pas formation de Ti
3+

, ou que les électrons sont piégés et peu 

mobiles. A noter que dans ces composés, il pourrait être plus difficile de former du Ti
3+

 du 

fait de la plus grande proportion en strontium, qui stabilise le Ti
4+

, rend les liaisons Ti-O 

moins covalentes et les ions O
2-

 moins mobiles. Les énergies d’activation restent comprises 

entre 0,5 et 1,1 eV, la contribution majoritaire est ionique.   

 Pour les composés les moins substitués en Ni, LSTN25 et LSTN10, la pré-réduction 

entraîne une augmentation très significative de la conductivité. Le comportement de ces deux 

composés n’est plus semi-conducteur : une légère augmentation de la conductivité est 

observée lorsque la température diminue. Cette évolution correspond à une conduction de 

type métallique et peut être attribuée à la formation de Ti
3+

 (3d
1
) comme cela a déjà été 

rapporté pour les composés parents LST ou YST [16], [15], [37] [38]. A 800°C, la 

conductivité est multipliée respectivement par un facteur 600 pour LSTN25 et 25 pour 

LSTN10, permettant d’atteindre la spécification d’une électrode à hydrogène fonctionnelle 

(de l’ordre de 10 S.cm
-1

).  

A noter que pour un même traitement thermique de réduction, l’état de réduction de la 

poudre et celui du barreau dense peuvent différer. En effet, la réduction est un phénomène de 

surface. L’homogénéité d’un échantillon dense, comportant moins de surface active, dépend 

donc de la cinétique de diffusion des lacunes d’oxygène.  
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Figure 18 : conductivité des composés LSTN et 25LSTN après une pré-réduction à haute température  
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IV.4  Conclusion 

Le Tableau 12 donne un récapitulatif des modes de conduction selon les différents tests 

effectués. 

Tableau 12 : Type de conduction selon l’atmosphère de test et les pré-traitements effectués. 

Atmosphère de test Pré-traitement 
Conductivité 

majoritaire  
Porteurs de charges 

Air Aucun Type p 
Trous lié au couple 

Ni
2+

/Ni
3+ 

Ar/H2(5%)/H2O(3%) 

48h sous Ar/H2(2%) 

à 800°C 
ionique 



OV  

Pré-réduit à 

T>1000°C 
Type n 

Electrons lié au couple 

Ti
4+

/Ti
3+

 

Sous air, les composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 (x 
 
0,25) présentent un comportement semi-

conducteur de type p avec des énergies d’activation comprises entre 0,1 et 0,6 eV, la présence 

de Ni
3+

 permet bien d’accroître le niveau de conductivité, qui augmente également avec le 

taux de substitution en Ni. Sous Ar/H2(5%)/H2O(3%), la conductivité diminue du fait de la 

réduction du Ni
3+

 en Ni
2+

 et donc du nombre de porteurs de charges électroniques moins 

important. La conduction devient majoritairement ionique et est liée à la proportion de 

lacunes d’oxygène et à leur mobilité. Après la pré-réduction à haute température, la réduction 

d’une partie du Ti
4+

 en Ti
3+

 introduit des porteurs de charges électroniques, la conductivité est 

majoritairement de type n. 

Avec 5,3 S.cm
-1

 à 800°C, seul le composé 25LSTN50 présente une conductivité sous 

air suffisante pour envisager son utilisation comme électrode à air. Sous atmosphère 

réductrice, sa conductivité reste relativement faible (avec 2,5 10
-2

 S.cm
-1

 à 800°C après la pré-

réduction). Cependant, pour une couche fonctionnelle suffisamment fine, cette faible 

conductivité n’est pas toujours rédhibitoire, si elle est accompagnée d’une bonne activité 

catalytique et d’une conductivité ionique suffisante [39]. Il est donc intéressant d’étudier les 

propriétés électrochimiques de ce composé sous air et sous atmosphère réductrice en 

regardant notamment l’influence du traitement de pré-réduction.  

Les composés LSTN10 et LSTN25 présentent des conductivités sous air trop faibles 

pour envisager leur utilisation comme électrode à air ; cependant, après la pré-réduction, leurs 

conductivités sous Ar/H2(5%)/H2O(3%) atteignent respectivement 17,8 et 2,3 S.cm
-1

 à 800°C. 

Ces valeurs sont compatibles avec une utilisation comme électrode à hydrogène.  
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V Stabilité des phases pré-réduites 

Bien que les niveaux de conductivité des composés LSTN10 et LSTN25 pré-réduits à 

haute température soient très intéressants pour une application comme électrode à hydrogène, 

ces composés ne sont pas à l’équilibre thermodynamique. La question est donc de savoir si à 

la température de fonctionnement, ils évoluent vers des phases moins riches en défauts 

OV
 
et 

TiiT   et par conséquent moins conductrices. Par ailleurs, les phases stabilisées à haute 

température doivent aussi résister aux cycles redox inhérents au fonctionnement des SOC. 

Pour répondre à ces questions, la conductivité des phases pré-réduites a été mesurée après un 

cycle redox et à 800°C au cours du temps.  

V.1 Stabilité redox 

Comme présenté au chapitre 1, une électrode à hydrogène doit présenter une bonne 

stabilité redox, i.e. elle doit conserver ses performances électrique et électrochimique après 

avoir subi plusieurs cycles redox. De plus, l’expansion ou la contraction chimique, liée à 

l’incorporation ou au relargage d’oxygène et éventuellement au changement de degré 

d’oxydation, lors des cycles redox, doit être suffisamment faible pour que la cellule conserve 

son intégrité mécanique. La stabilité redox des composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 n’a pas fait l’objet 

d’une étude systématique. Cependant, un test préliminaire a été effectué pour valider 

l’utilisation des phases pré-réduites.  

En effet, de faibles dégradations du niveau de conductivité ont déjà été rapportées pour 

d’autres titanates substitués, préalablement réduits à haute température et soumis à des cycles 

redox. Hashimoto et al. ont montré qu’après une réduction à haute température, la 

conductivité sous atmosphère réductrice des composés Sr(Ti,Nb)O3 n’était pas affectée par les 

cycles redox, alors que celle des composés LST diminuait après exposition sous air et ne 

retrouvait pas sa valeur initiale après une re-réduction. Ils expliquent ces comportements par 

des différences de diffusivité de l’oxygène après les réductions à haute température [40]. Fu et 

al. ont également rapporté qu’une valeur stable pouvait être atteinte par les composés YST 

après plusieurs cycles redox, suggérant qu’un nouvel état d’équilibre était atteint [41].   

La Figure 19 présente la conductivité en fonction de la température des composés 

LSTN10 et LSTN25 mesurée sous Ar/H2(5%)/H2O(3%) après un cycle redox : réoxydation à 

800°C pendant 5h puis stabilisation 1h sous Ar/H2(5%)/H2O(3%). Les niveaux de 

conductivité des phases pré-réduites sont donnés comme référence.  
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Figure 19 : Influence d’un cycle redox sur la conductivité de LSTN10 et LSTN25. 

 

Bien qu’une faible diminution du niveau de conductivité soit observée, l’ordre de grandeur 

reste le même. Le composé LSTN10 conserve son comportement métallique tandis que le 

composé LSTN25 retrouve un comportement semi-conducteur. Cette diminution est attribuée 

à une proportion de défauts 

OV et TiiT 
 
moins importante après le cycle redox. En fait, les 

composés pré-réduits comportent probablement plus de défauts que des composés à 

l’équilibre thermodynamique à 800°C [16].  

Ce premier test de stabilité redox donne des résultats encourageants pour l’utilisation 

de ces composés pré-réduits comme électrode à hydrogène. Cependant, il serait intéressant de 

poursuivre cette étude en regardant comment évolue la conductivité après plusieurs cycles 

redox.  

Par ailleurs, il est important de noter que les cinétiques d’oxydation et réduction 

(réaction de surface) peuvent être très différentes pour un échantillon dense (barreau de 

conductivité) et pour un échantillon poreux (couche d’électrode), la surface active (en contact 

avec le gaz) étant bien plus grande dans l’échantillon poreux. De même, les joints de grains 

sont connus pour jouer un grand rôle dans la conductivité ionique et par conséquent dans la 

cinétique d’oxydation/réduction [38], [42]. La microstructure des échantillons peut donc 

fortement influencer la stabilité redox des composés.  

V.2 Stabilité à long terme 

Le traitement de pré-réduction n’est intéressant que si le niveau de conductivité atteint 

à haute température est stable et n’évolue plus à la température de fonctionnement. Dans les 
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composés SrTiO3 et BaTiO3 substitués par des ions donneurs, il a été montré qu’à 800°C, le 

retour à l’équilibre thermodynamique n’était pas complet du fait d’une faible diffusion 

ionique [37]. Cependant, pour les composés LSTN10 et LSTN25, l’exsolution du Ni pourrait 

se poursuivre à 800°C, favorisant la diffusion des lacunes d’oxygène. Le degré d’oxydation 

du titane pourrait encore changer pour assurer la compensation de charges. Pour vérifier la 

stabilité des phases pré-réduites, la conductivité a été mesurée à 800°C sous 

Ar/H2(5%)/H2O(3%) au cours du temps à raison d’un point enregistré par heure. La Figure 20 

donne les isothermes obtenues pour les composés LSTN10 et LSTN25 et rappelle les niveaux 

de conductivités des composés pré-réduits puis ré-oxydés et réduits in situ.  

 

Figure 20 : conductivité à 800°C de la LSTN25 pré-réduit à 1200°C-2h mesurée en fonction du temps. 

Les niveaux de conductivité sont stables pendant plusieurs centaines d’heures, 

indiquant que les défauts formés à haute températures sont stables à 800°C ou que la cinétique 

d’équilibration est très lente.  

Parallèlement à ces mesures de conductivité en fonction du temps, un test de stabilité a 

été effectué à 800°C pendant 500h sous Ar/H2(2%)/H2O(3%) sur les poudres des composés 

LSTN10 et LSTN25 pré-réduites. Les résultats des affinements des données DRX sont donnés 

dans le Tableau 13.  
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Tableau 13 : bilan des affinements des composés LSTN10 et LSTN25 après le test de stabilité de 500h à  

800°C sous Ar/H2(2%)/H2O(3%). n.s. veut dire non significatif et signifie que les paramètres structuraux 

sont les mêmes à trois fois la déviation standard. 

Composé LSTN10 LSTN25 

Groupe d’espace I4/mcm Imma 

Tred(°C) 1300°C 1200°C 

a(Å) 5,5260(6) 5,5289(5) 

b(Å) 5,5260(6) 7,8130(6) 

c(Å
3
) 7,827(1) 5,5592(4) 

V(Å
3
) 239,01(3) 240,14(3) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

n.s. n.s. 

RBragg 7,18 3,56 

χ
2
 5,87 3,90 

Après le test de stabilité de 500h à 800°C sous Ar/H2(2%)/H2O(3%), le composé LSTN25 

conserve la structure orthorhombique. Le composé LSTN10 semble plus symétrique et son 

diagramme de DRX est mieux affiné dans une symétrie quadratique (groupe d’espace 

I4/mcm). Pour ce composé, le pic du Ni est clairement visible en DRX et correspond à une 

proportion massique de 1,3%, soit un peu moins de 45% du Ni initialement en site B. Pour les 

deux composés, le volume de maille diminue par rapport à celui après la pré-réduction à haute 

température et rejoint celui après synthèse. Cette évolution suggère que les défauts formés à 

haute température se sont résorbés ou qu’ils se sont ordonnés.  

V.3 Conclusion  

Les études sur plus de 500h ont montré une bonne stabilité des phases et de leurs 

caractéristiques physico-chimiques. Ces composés sont prometteurs pour une utilisation 

comme électrode à hydrogène. Cependant, les cinétiques d’oxydation et de réduction peuvent 

dépendre de la microstructure, il serait donc intéressant d’aller plus loin en effectuant des tests 

de stabilité redox sur des cellules électrochimiques par spectroscopie d’impédance complexe. 

Par ailleurs, il convient également de vérifier l’expansion chimique lors des cycles redox en 

effectuant des mesures dilatométriques ou de DRX en température et sous atmosphère.  

VI Conclusion 

Les composés LSTN et 25LSTN ont été caractérisés comme électrode à air et à 

hydrogène pour SOC.  

Ils sont stables à 800°C sous air et sous atmosphère réductrice et humide. Les 

différentes expériences ont montré que l’exsolution du nickel à 800°C sous Ar/H2(5%) 

(réduction in situ), bien que limitée par une cinétique lente, est possible pour tous les 
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composés LSTN et 25LSTN. Cependant, la faible densité de nanoparticules observées au 

MET a conduit à proposer une pré-réduction à plus haute température (T > 1000°C) pour 

favoriser l’exsolution. Dans ce cas, la réduction du Ti
4+

 devient thermodynamiquement 

favorable. L’expansion chimique reste faible et conciliable avec une intégration en cellule 

électrochimique, même après la pré-réduction à haute température (ΔV/Vsynthèse < 0,5%). Ces 

matériaux semblent donc compatibles avec une application comme électrodes de cellule 

symétrique à oxygène et/ou électrode à hydrogène du point de vue de leur stabilité chimique 

et structurale.  

Les tests de réactivité avec le composé d’électrolyte 8YSZ, réalisés après frittage et 

éventuellement réduction in situ et pré-réduction ont mis en évidence, pour la plupart des 

composés, la formation d’une phase pyrochlore La2Zr2O7, connue pour être isolante ionique et 

néfaste aux propriétés électrochimiques. Seuls les composés LSTN10, LSTN30 et 25LSTN30 

ne présentent pas de réactivité apparente même si un début d’interdiffusion des cations n’est 

pas exclu. Selon les composés sélectionnés, l’utilisation d’une couche barrière s’avère donc 

indispensable pour limiter les pertes résistives. Les composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 sont toutefois 

compatibles d’un point de vue thermomécanique avec l’électrolyte 8YSZ. La mise en forme 

des électrodes ne devrait pas poser de problème car les coefficients d’expansion thermique 

sont proches de celui de 8YSZ.  

La conductivité a été mesurée sous air et sous atmosphère réductrice, ce qui a permis 

de sélectionner plusieurs candidats d’électrode.  

Sous air, la conductivité de type p est contrôlée par la proportion de Ni et le ratio 

Ni
2+

/Ni
3+

. Seul le composé 25LSTN50, le plus substitué en Ni et comportant environ 25% de 

Ni trivalent, présente une conductivité sous air suffisante pour une application comme 

électrode à air. Sous atmosphère réductrice, la réduction du Ni
3+

 diminue le nombre de 

porteurs de charges électroniques, des lacunes d’oxygène sont formées. Pour la plupart des 

composés, la conductivité diminue et semble majoritairement ionique. Le ratio Ti/Ni à 50% 

est le meilleur compromis entre conductivité sous air et sous atmosphère réductrice. Sous 

atmosphère réductrice la conductivité reste inférieure à 10
-1

 S.cm
-1

. Cependant, il parait 

intéressant de tester les performances électrochimiques du composé 25LSTN50 comme 

électrode de cellule symétrique. En effet, bien que sa conductivité sous atmosphère réductrice 

soit relativement faible, l’apport électrocatalytique des nanoparticules de nickel pourrait être 

très important et permettre d’avoir une électrode fonctionnelle performante. La caractérisation 

électrochimique sous air et sous atmosphère réductrice du composé 25LSTN50 est exposée au 

chapitre 5.  
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 Seul le composé LSTN10, le moins substitué en Ni, présente une contribution de type 

n non négligeable liée au Ti et à la présence de défauts TiiT  .. Le traitement de pré-réduction 

permet d’augmenter le nombre de ces défauts et augmente significativement la conductivité 

sous atmosphère réductrice des composés LSTN. Les plus riches en Ti, LSTN25 et LSTN10 

deviennent métalliques. A 800°C, leurs conductivités atteignent respectivement 2,3 S.cm
-1

 et 

17,8 S.cm
-1

, valeurs répondant aux spécifications pour des électrodes à hydrogène. Par 

ailleurs, ces composés pré-réduits conservent leur haute conductivité après un cycle redox et 

leurs niveaux de conductivité restent stables à 800°C pendant plusieurs centaines d’heures. 

Pour confirmer leur intérêt comme nouveaux matériaux d’électrode à hydrogène, leurs 

performances électrochimiques ont été étudiées sous atmosphère réductrice. Elles sont 

présentées au chapitre 5.  

 De façon générale, la conductivité des composés, la stabilité à long terme et la stabilité 

redox doivent être étudiées plus avant et être discutées en termes de chimie des défauts. En 

effet, l’exsolution est un processus de surface. Il peut entraîner du désordre, qui peut dépendre 

de la microstructure et entraîner un gradient de composition dans le grain, en particulier si 

l’équilibre thermodynamique n’est pas atteint complètement. De plus, la structure et les 

propriétés des composés (La,Sr)TiO3 sont connues pour être très dépendantes des conditions 

de préparation des échantillons. Selon la pression partielle d’oxygène à laquelle ils sont 

soumis, ces composés peuvent accommoder des défauts planaires de type Ruddlesden-Popper 

ou une surstoechiométrie en oxygène pour assurer la compensation de charges. Par ailleurs, 

dans ces composés, il a été montré que les joints de grains influencent énormément les 

propriétés de conduction. Tous ces phénomènes peuvent jouer un grand rôle dans la stabilité, 

le comportement redox et les propriétés électriques des composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3.  
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Les composés (La,Sr)(Ti,Mn,Ni)O3 ont été évalués comme électrode à oxygène et 

électrode à hydrogène de la même manière que les composés LSTN et 25LSTN. Leur stabilité 

structurale et chimique, leur compatibilité chimique et thermo-mécanique avec le matériau 

d’électrolyte 8YSZ et leur conductivité totale sous air et sous atmosphère réductrice ont été 

étudiées. La démarche expérimentale appliquée est la même que celle présentée au chapitre 

précédent.  

I Etude de la stabilité chimique : conditions d’exsolution du nickel 

I.1 Réductibilité des composés (La,Sr)(Ti,Mn,Ni)O3 

La Figure 1 présente la perte de masse en fonction de la température pour les 

composés LSTMN10 et LSTMN5 lors de leur analyse thermogravimétrique sous Ar/H2(2%) 

de l’ambiante à 1500°C.  

 
Figure 1 : suivi par ATG sous Ar/H2(2%) de la perte de masse en fonction de la température des composés 

(a) LSTMN10 et (b) LSTMN5.  
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Pour mieux comparer le comportement des différents composés, les dérivées des courbes de 

thermogravimétrie sont données Figure 2. 

 
Figure 2 : dérivées des courbes de thermogravimétrie présentées figure 1. 

Les pertes de masses observées sont principalement dues au départ de l’oxygène du 

réseau par réaction avec l’hydrogène selon l’équation (1). 

(1)   eOHVHO O

X

O 222  

Les électrons libérés peuvent provoquer la réduction des cations du réseau : Mn
4+

, Mn
3+

, Ni
2+

 

(éventuellement Ni
3+

) et Ti
4+

. Trois étapes de réductions sont observées, plus ou moins 

distinctement, notées : perte I entre 300°C et 700°C, perte II entre 1000°C et 1300°C et perte 

III au-dessus de 1400°C. Entre les paliers de réduction I et II, une perte de masse continue est 

observée. Bien qu’il soit difficile d’attribuer ces différentes étapes à l’un ou l’autre des 

éléments réductibles, ces expériences permettent de discuter la stabilité relative des composés 

LSTMN5 et LSTMN10. Le Tableau 1 présente les pertes de masse expérimentales (perte I et 
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perte totale) relevées sur les courbes de thermogravimétrie et les pertes de masse théoriques 

calculées, en considérant qu’après synthèse le manganèse est à un degré d’oxydation moyen 

de +3,33, le nickel de +2 et la non-stœchiométrie en oxygène δ est égale à 0, selon les 

hypothèses établies au chapitre 2. Celles-ci sont données sans à priori sur l’ordre dans lequel 

intervient la réduction des différentes éléments ; il peut, en effet, y avoir réduction simultanée 

de plusieurs cations.  

Tableau 1 : pertes de masse expérimentales relevées sur les courbes d’ATG et pertes de masses théoriques 

calculées pour la réduction du manganèse et du nickel.  

LSTMN10 

0m

m
 (%)  Taux de substitution en Mn 0,40 0,45 0,50 0,55 

Expérimentale

 
Perte I 0,62 0,72 0,8 0,85 

Total 3,15 3,62 3,95 4,32 

Théorique

 

Mn
4+

 en Mn
3+ 

0,50 0,56 0,62 0,67 

Mn
3+

 en Mn
2+ 

1,51 1,69 1,86 2,02 

Ni
2+

 en Ni
0
 0,76 0,75 0,74 0,74 

Ti
4+

 en Ti
3+ 

2,14 1,93 1,72 1,51 

Total 4,67 4,69 4,70 4,72 

Taux de réduction 
thTotal

Totalexp
 (%) 67% 77% 84% 92% 

LSTMN5 

0m

m
 (%) Taux de substitution en Mn 0,40 0,45 0,50 0,55 

Expérimentale

 
Perte I 0,84 0,9 1,04 0,94 

Total 3,25 3,45 3,66 4,10 

Théorique

 

Mn
4+

 en Mn
3+ 

0,52 0,58 0,64 0,69 

Mn
3+

 en Mn
2+

 1,56 1,73 1,91 2,08 

Ni
2+

 en Ni
0 

0,39 0,39 0,38 0,38 

Ti
4+

 en Ti
3+ 

2,14 1,93 1,72 1,51 

Total 4,60 4,62 4,64 4,66 

Taux de réduction 
thTotal

Totalexp
 (%) 71% 75% 79% 88% 

Pour les deux séries de composés, la perte I est de plus en plus grande lorsque le taux 

de Mn augmente. Elle peut être reliée à la réduction du Mn
4+

, qui est le cation le plus 

réductible [1]. Toutefois, les pertes de masse observées sont plus grandes que celles calculées 

en considérant qu’un tiers du manganèse est tétravalent. La différence est plus importante 

dans les composés LSTMN5 que dans les composés LSTMN10. D’autre part, les dérivés des 

courbes thermogravimétriques révèlent la présence d’épaulement ou de deux minima distincts 

entre 300°C et 600°C. La perte I pourrait donc finalement correspondre à deux processus de 

réduction.  
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Il est possible que les composés LSTMN5 et LSTMN10 stabilisent du Mn
4+

 

supplémentaire en même temps qu’une sur-stœchiométrie en oxygène, ce qui expliquerait que 

la perte I soit plus importante que prévue. En effet, dans les composés parents (La,Sr)MnO3±δ, 

la proportion de Mn
4+

 n’est pas seulement fixée par la proportion de Sr
2+

 mais aussi par la sur-

stœchiométrie en oxygène δ qui dépend de la température de traitement, de la pression 

partielle en oxygène et des vitesses des rampes en température [1], [2], [3]. Le composé 

LaMnO3±δ peut lui aussi accommoder une large proportion de Mn
4+

 par une sur-stœchiométrie 

en oxygène qui se traduit au niveau de la structure cristallographique par la formation de 

lacunes cationiques en site A et B [4].  

Dans le chapitre 3, les ATG réalisées sur les composés 25LSTN ont montré que le 

Ni
3+

 se réduisait entre 250°C et 500°C et le NiO résiduel entre 500°C et 750°C. Dans une 

deuxième hypothèse, la perte de masse supplémentaire pourrait donc être attribuée à la 

réduction de Ni
3+

 stabilisé dans la structure en même temps qu’une sur-stœchiométrie en 

oxygène ou à la réduction d’oxyde de Ni resté en dehors de la structure pérovskite après 

synthèse.  

Dans tous les cas, il semblerait que les mécanismes de compensation de charges dans 

les composés LSTMN ne soit pas aussi simples que ce qui était envisagé au chapitre 2. En 

particulier, les deux familles de composés pourraient présenter des mécanismes de 

compensation différents avec différentes proportions de Mn
4+

, Ni
3+

, NiO résiduel et non-

stœchiométrie en oxygène δ.  

Pour un même taux de nickel, plus le composé contient de Mn, plus le taux de 

réduction final est important. Pour les composés LSTMN10, plus le taux de Mn est important, 

plus la perte II commence tôt. Pour les composés LSTMN5, cette perte II est moins marquée. 

Si l’on compare avec le comportement des composés LSTN, cette perte II pourrait 

correspondre à la réduction du Ni
2+

. La plus faible proportion de Ni expliquerait alors qu’elle 

soit moins marquée dans les composés LSTMN5.  

Enfin, la perte III pourrait être liée à la réduction partielle du Mn
3+

 en Mn
2+

 et 

éventuellement du Ti
4+

 en Ti
3+

. 

Ces ATG réalisées, les poudres ont été analysées par DRX. La Figure 3 donne par 

exemple le diagramme de diffraction sur poudre pour le composé LSTM45N10.  
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Figure 3 : diagramme de DRX sur poudre du composé LSTM45N10 après analyse thermogravimétrique 

sous Ar/H2(2%) jusqu’à 1500°C. 

En dehors des pics du Ni, les pics n’ont pas pu être indexés par des composés définis 

(i.e. répertoriés dans la base de données), ils ont toutefois été identifiés comme appartenant à 

une phase pérovskite probablement (La,Sr)(Ti,Mn)O3 et une phase Ruddlesden Popper de 

type (La,Sr)2MnO4 et du Ni métallique.  

Ainsi, bien que les composés LSTMN soient plus réductibles que les composés LSTN, 

la décomposition de la phase n’est pas totale après ces réductions sévères (à haute 

température) et ne va pas jusqu’à la formation des oxydes simples et ce, en raison de la grande 

stabilité thermodynamique de la phase de type Ruddlesden-Popper [5]. Pour les composés à 

exsolution utilisés comme électrode de SOC, le fait de conserver une structure pérovskite ou 

dérivée de cette structure après réduction est un critère essentiel pour améliorer les propriétés 

électrocatalytiques grâce au nickel métallique sans dégrader complètement les propriétés de 

conduction électronique et ionique de la matrice oxyde. 

I.2 Stabilité chimique à 800°C 

Comme pour les composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3, la stabilité des composés LSTMN dans 

les conditions de fonctionnement d’une pile SOFC et d’un électrolyseur EHT a été étudiée en 

effectuant des traitements de 48h à 800°C sous air, sous Ar/H2(2%)/H2O(20%), sous 

Ar/H2(2%)/H2O(3%) et Ar/H2(2%). La Figure 4 donne l’évolution structurale du composé 

LSTM55N5. La Figure 5 présente les zooms des pics situés à ~58° pour les composés 

extrêmes après les différents tests de stabilité.  
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Figure 4 : diffractogrammes de DRX sur poudre obtenus à partir du composé LSTM55N5 après les 

différents tests de stabilité. 

       
Figure 5 : zoom sur les diffractogrammes de DRX sur poudre des composés (a) LSTM40N10 (b) 

LSTM55N10 (c) LSTM40N5 et (d) LSTM55N5 après les différents tests de stabilité. 

Bien qu’aucune phase secondaire ne soit détectée après les différents tests de stabilité, 

les composés LSTMN présentent une évolution structurale plus marquée que les composés 

(La,Sr)(Ti,Ni)O3, avec un décalage plus important et un changement de forme des pics 

témoignant à la fois d’une évolution des paramètres de maille et d’une probable 

transition/transformation structurale. Pour tous les composés LSTMN5 et LSTMN10, les 
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diagrammes de DRX ont été affinés par la méthode de Rietveld. Les résultats sont présentés 

dans les tableaux 2 et 3.  

Pour mieux comparer l’impact des différents tests de stabilité, la Figure 6 présente 

l’évolution des volumes de maille normalisés des composés LSTMN5 et LSTMN10. 

 
Figure 6 : évolution des volumes de maille normalisés Vn des composés La0,2 +2x/3Sr0,8-2x/3Ti0,9-xMnx Ni0,1O3 

(LSTMN10) et La0,1 +2x/3Sr0,9-2x/3Ti0,95-xMnx Ni0,05O3 (LSTMN5) après les différents tests de stabilité. 
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Tableau 2 : bilan des affinements des diagrammes de DRX sur poudre obtenus à partir des composés 

LSTMN10 après les différents tests de stabilité.  

LSTM40N10  

Atmosphère du 

test de stabilité 
Air 

Ar/H2(2%) 

H2O(20%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(3%) 
Ar/H2(2%) 

Groupe d’espace R-3c R-3c R-3c Pm-3m 

a(Å) 5,527(1) 5,5321(4) 5,533(1) 3,921(1) 

c(Å
3
) 13,459(4) 13,487(1) 13,500(5)  

V(Å
3
) 356,06(6) 357,46(3) 357,92(7) 60,27(1) 

Vn(Å
3
) = V/Z 59,34(1) 59,58(1) 59,65(1) 60,27(1) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

-0,04 +0,35 +0,48 +1,52 

RBragg 11,9 5,17 10,1 9,89 

χ
2
 6,61 3,5 5,5 6,41 

LSTM45N10 

Atmosphère du 

test de stabilité 
Air 

Ar/H2(2%) 

H2O(20%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(3%) 
Ar/H2(2%) 

Groupe d’espace R-3c R-3c R-3c Pm-3m 

a(Å) 5,526(1) 5,5310(7) 5,533(1) 3,9192(5) 

c(Å
3
) 13,449(3) 13,478(2) 13,492(4)  

V(Å
3
) 355,61(5) 357,08(5) 357,65(6) 60,20(1) 

Vn(Å
3
) = V/Z 59,27(1) 59,51(1) 59,61(1) 60,20(1) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

-0,04 +0,37 +0,53 +1,53 

RBragg 10,6 4,85 9,91 9,29 

χ
2
 5,39 2,34 5 7,26 

LSTM50N10 

Atmosphère du 

test de stabilité 
Air 

Ar/H2(2%) 

H2O(20%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(3%) 
Ar/H2(2%) 

Groupe d’espace R-3c R-3c R-3c Pm-3m 

a(Å) 5,5244(7) 5,5308(4) 5,5328(9) 3,920(1) 

c(Å
3
) 13,436(2) 13,471(1) 13,484(3)  

V(Å
3
) 355,11(4) 356,85(3) 357,47(4) 60,22(2) 

Vn(Å
3
) = V/Z 59,19(1) 59,48(1) 59,58(1) 60,22(2) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

-0,05 +0,43 +0,61 +1,69 

RBragg 9,42 6,14 9,07 9,02 

χ
2
 4,45 2,41 4,76 8,05 

LSTM55N10 

Atmosphère du 

test de stabilité 
Air 

Ar/H2(2%) 

H2O(20%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(3%) 
Ar/H2(2%) 

Groupe d’espace R-3c R-3c R-3c Pm-3m 

a(Å) 5,5284(8) 5,534(1) 5,536(1) 3,925(1) 

c(Å
3
) 13,434(3) 13,458(4) 13,467(3)  

V(Å
3
) 355,58(4) 356,90(5) 357,44(4) 60,44(3) 

Vn(Å
3
) = V/Z 59,26(1) 59,48(1) 59,57(1) 60,44(3) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

+0,09 +0,47 +0,62 +2,08 

RBragg 10 15,2 9,9 11,6 

χ
2
 4,99 6,36 4,98 8,89 

*Les valeurs de RBragg et χ
2
 élevées sont dues à l’utilisation de support en silice laissant une contribution amorphe 

aux bas angles. 
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Tableau 3 : bilan des affinements des diagrammes de DRX sur poudre obtenus à partir des composés 

LSTMN5 après les différents tests de stabilité. 

LSTM40N5 

Atmosphère du 

test de stabilité 
Air 

Ar/H2(2%) 

H2O(20%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(3%) 
Ar/H2(2%) 

Groupe d’espace R-3c R-3c R-3c Pm-3m 

a(Å) 5,522(2) 5,5278(5) 5,528(1) 3,923(1) 

c(Å
3
) 13,476(9) 13,518(2) 13,529(1)  

V(Å
3
) 355,81(2) 357,73(6) 358,07(7) 60,39(2) 

Vn(Å
3
) = V/Z 59,30(1) 59,62(1) 59,68(1) 60,39(2) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

+0,06 +0,60 +0,70 +1,90 

RBragg 6 5,69 10,1 12,2 

χ
2
 2,57 3,85 6,06 6,08 

LSTM45N5 

Atmosphère du 

test de stabilité 
Air 

Ar/H2(2%) 

H2O(20%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(3%) 
Ar/H2(2%) 

Groupe d’espace R-3c R-3c R-3c Pm-3m 

a(Å) 5,521(1) 5,5260(5) 5,5259(8) 3,9242(7) 

c(Å
3
) 13,464(5) 13,513(2) 13,528(4)  

V(Å
3
) 355,38(7) 357,37(6) 357,74(5) 60,43(1) 

Vn(Å
3
) = V/Z 59,23(1) 59,56(1) 59,62(1) 60,43(1) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

+0,07 +0,63 +0,74 +2,10 

RBragg 12 7,51 10,7 11,3 

χ
2
 5,72 4,54 5,38 7,28 

LSTM50N5 

Atmosphère du 

test de stabilité 
Air 

Ar/H2(2%) 

H2O(20%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(3%) 
Ar/H2(2%) 

Groupe d’espace R-3c R-3c R-3c Pm-3m 

a(Å) 5,522(1) 5,5276(5) 5,527(2) 3,924(1) 

c(Å
3
) 13,457(3) 13,504(2) 13,528(7)  

V(Å
3
) 355,33(5) 357,34(6) 357,85(8) 60,42(1) 

Vn(Å
3
) = V/Z 59,22(1) 59,56(1) 59,64(1) 60,42(1) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

+0,16 +0,73 +0,87 +2,19 

RBragg 11,9 3,38 11,1 13 

χ
2
 6,12 4,2 7,29 9,4 

LSTM55N5 

Atmosphère du 

test de stabilité 
Air 

Ar/H2(2%) 

H2O(20%) 

Ar/H2(2%) 

H2O(3%) 
Ar/H2(2%) 

Groupe d’espace R-3c R-3c R-3c Pm-3m 

a(Å) 5,5199(6) 5,5270(4) 5,5259(8) 3,925(1) 

c(Å
3
) 13,442(2) 13,495(1) 13,516(3)  

V(Å
3
) 354,69(3) 357,00(4) 357,43(5) 60,44(1) 

Vn(Å
3
) = V/Z 59,12(1) 59,50(1) 59,57(1) 60,44(1) 

ΔV/Vsynthèse (%)
 

+0,05 +0,70 +0,82 +2,29 

RBragg 12,3 5,69 10,5 10,5 

χ
2
 5,87 3,5 5,09 9,5 

*Les valeurs de RBragg et χ
2
 élevées sont dues à l’utilisation de support en silice laissant une contribution amorphe 

aux bas angles. 
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Après le test de stabilité sous air, le volume de maille augmente légèrement pour les 

composés LSTMN5 tandis qu’il diminue pour les composés LSTMN10. Ces évolutions 

peuvent être dues à un rééquilibrage de la stœchiométrie en oxygène des échantillons qui ont 

été soit refroidis trop rapidement à température ambiante après synthèse, soit sortis avant 

refroidissement complet des fours à cause de leur forte inertie thermique en dessous de 

300°C. Ces événements semblent avoir agi comme des trempes empêchant la stabilisation 

thermodynamique de la stœchiométrie en oxygène [6]. Ce phénomène n’était pas observé 

pour les composés LSTN et est donc probablement lié à la présence du manganèse. En effet, 

les composés de structure pérovskite du diagramme La-Sr-Mn-O sont connus pour être 

métastables, la proportion d’oxygène et la valence du Mn dépendant notamment du traitement 

thermique et du régime de refroidissement [3]. La différence de comportement entre les séries 

LSTMN5 et LSTMN10 pourrait indiquer que les mécanismes de compensation de charges 

sont différents. Cependant, il n’est pas non plus exclu que les différentes méthodes de 

synthèse utilisées (citrate-nitrate pour LSTMN10 et NPG pour LSTMN5) aient également un 

impact sur la non-stœchiométrie en oxygène δ. Des différences de distribution de tailles de 

particules, comme celles relevées au chapitre 2, pourraient conduire à un équilibrage en 

oxygène différent. En effet, Barnabé et al. ont noté que différentes tailles de cristallites 

pouvaient conduire à différents δ [4]. 

Après les deux tests sous atmosphère réductrice et humide, les composés LSTMN 

conservent leur structure rhomboédrique (groupe d’espace R-3c). L’augmentation de la 

pression partielle d’eau ne semble pas avoir d’impact sur la stabilité de la structure, aucun 

signe d’hydrolyse n’a été relevé et les composés ne forment pas d’hydroxyde. Cependant, 

pour les deux traitements, l’expansion volumique de la maille est importante : de 0,3 à 0,7% 

pour les composés LSTMN10 et de 0,6 à 0,8 % pour les composés LSTMN5. Ce gonflement 

de la maille, qui est de plus en plus grand lorsque le taux de Mn augmente, est dû à la fois à la 

formation de lacunes d’oxygène 


OV et à la réduction des cations. La réduction de Mn
4+

 (r = 

0,53 Å) en Mn
3+

 (rHS = 0,645 Å) et éventuellement de Ni
3+

 (0,60 Å) en Ni
2+ 

(r = 0,69 Å) 

entraîne en effet une augmentation du rayon moyen en site B. L’expansion volumique est plus 

importante après le traitement sous Ar/H2(2%)/H2O(3%) qu’après celui sous 

Ar/H2(2%)/H2O(20%). Dans les faits, augmenter la proportion d’eau revient à augmenter la 

pression partielle d’oxygène. Le traitement sous l’atmosphère la plus humide est donc moins 

réducteur, les lacunes d’oxygène sont plus difficiles à former. Le degré d’oxydation moyen du 
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Mn peut donc être légèrement plus grand après le traitement sous atmosphère très humide 

(20% d’eau).  

Pour un même taux de Mn, les composés LSTMN5 présentent une expansion 

volumique systématiquement plus importante que celle des composés LSTMN10. Ce résultat 

est cohérent avec la perte de masse plus importante observée par ATG entre 300°C et 700°C 

(perte I). Comme proposé plus haut, si les composés LSTMN5 comportent initialement plus 

de Mn
4+

 ou du Ni
3+

, la réduction entraîne bien une expansion plus importante.  

Après le traitement sous Ar/H2(2%), les composés évoluent vers une structure plus 

symétrique avec la disparition de la raie (113) à ~38° propre au groupe d’espace R-3c. Dans 

un premier temps, les diagrammes RX ont été affinés en symétrie cubique dans le groupe 

d’espace Pm-3m. En effet, la transformation structurale de R-3c à Pm-3m a déjà été observée 

lors de la réduction des manganites, LSCM [7] ou LSCMNi [8]. Cependant, pour les 

composés LSTMN5 (x>0,4) et LSTMN10, cet affinement n’est pas optimal comme le met en 

évidence la Figure 7 pour le composé LSTM55N10.  
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Figure 7 : résultat de l’affinement Rietveld dans le groupe d’espace Pm-3m du diagramme de DRX sur 

poudre du composé LSTM55N10 après traitement sous Ar/H2(2%) à 800°C-48h. 

Le résidu Yobs-Ycalc est important car les formes des pics ne sont pas bien modélisées. 

De plus, les flèches noires indiquent la présence d’épaulements qui sont retrouvés pour tous 

les pics de la phase. L’indexation des pics dans d’autres groupes d’espace a été tentée, mais 

sans succès. Finalement, il s’avère que les composés LSTMN5 (x > 0,4) et LSTMN10 traités 

sous Ar/H2(2%) sont constitués d’un mélange de deux phases pérovskites, de symétrie 

cubique ou quadratique, aux paramètres de maille très proches puisque les pics se 

chevauchent. Les paramètres et volume de maille, donnés plus haut dans les tableaux 2 et 3, 

correspondent donc à une moyenne des deux phases. L’expansion volumique moyenne est 

très importante : de 1,4% à 2,2%. Avec une pression partielle d’oxygène inférieure à 10
-17

 bar, 

les conditions de ce test sous Ar/H2(2%) sont les plus sévères de toutes. Pendant ce traitement, 

un plus grand nombre de lacunes d’oxygène peut donc être formé, une partie du manganèse 
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peut être réduit jusqu’au degré d’oxydation +2. Or, avec 0,83 Å, Mn
2+

 possède un rayon 

ionique 30% supérieur à celui de Mn
3+

, ce qui expliquerait que l’expansion volumique soit 

bien plus importante. Bien que moins favorable, la réduction d’une partie de Ti
4+

 (r = 0,605 

Å) en Ti
3+

(r = 0,67 Å) pourrait également contribuer à l’augmentation du volume de la maille.  

Comme pour les composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 réduits, le Ni métallique n’est pas détecté 

par diffraction des rayons X dans les composés LSTMN après les différents tests de stabilité. 

Cependant, les observations par MET réalisées après des traitement à 800°C sous Ar/H2(2%) 

ou Ar /H2(2%)/H2O(3%) ont confirmé l’exsolution du Ni pour tous les composés. Les figures 

8 et 9 donnent ainsi l’exemple des composés LSTM50N10 et LSTM50N5. Les particules de 

Ni sont repérables à leurs formes sphériques et apparaissent en transparence par contraste plus 

élevé.  

 
Figure 8 : micrographie MET des composés (a) LSTM50N10, (b) LSTM50N5 après traitement à 800°C 

pendant 48h sous Ar/H2(2%). 

. 
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Figure 9 : micrographies MET et spectres EDS correspondants aux composés (a) LSTM50N10, (b) 

LSTM50N5 après traitement à 800°C pendant 48h sous Ar/H2(2%). La présence d’Al, Cu et C est liée au 

support des échantillons. 
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Les ATG semblent indiquer que la réduction du Ni
2+

 ne se produit que pour des 

températures supérieures à 1000°C (perte II). Cependant, l’exsolution du nickel est 

thermodynamiquement favorable dès 800°C comme le prouvent les micrographies par MET. 

Bien qu’aucune analyse quantitative ne confirme cette hypothèse, comparée aux composés 

(La,Sr)(Ti,Ni)O3, l’exsolution du Ni à 800°C pourrait être facilitée par un plus grand nombre 

de lacunes d’oxygène formées grâce à la présence du Mn, plus réductible que le nickel. 

I.3 Discussion 

La stabilité des composés LSTMN peut être discutée en considérant les critères définis 

dans le chapitre 3.  

a Stabilité du réseau en fonction de la composition 

 
Figure 10 : évolution du facteur de Goldschmidt et de l’ionicité moyenne en fonction du taux de 

substitution en Mn. 

Alors que dans les familles LSTN et 25LSTN, le facteur de Goldschmidt t et l’ionicité 

moyenne des liaisons ΔE évoluaient dans le même sens ; pour les composés LSTMN, ΔE 

diminue, tandis que t augmente lorsque le taux de substitution en Mn augmente. Un optimum 

pourrait donc exister entre l’effet de la structure et l’effet de la force des liaisons. Il n’a 

cependant pas été mis en évidence lors des expériences d’ATG et des tests de stabilité.  

Pour un même taux de substitution en Mn, les composés LSTMN10 présentent une 

ionicité et un facteur de tolérance plus faibles que les composés LSTMN5. Ils sont donc 
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moins stables et forment plus facilement des lacunes d’oxygène. Cette conclusion est en 

accord avec le fait que la perte II soit plus précoce et que le taux de réduction soit plus 

important après l’analyse thermogravimétrique sous Ar/H2(2%). 
 

b Stabilité de la valence des métaux de transition 

Pour discuter de la stabilité des composés LSTMN en fonction de la pression partielle 

d’O2, les diagrammes de stabilité des systèmes Ti-O, Ni-O et Mn-O sont donnés à la Figure 

11. 

 
Figure 11 : diagramme de stabilité simplifié des systèmes Ti-O, Ni-O et Mn-O [9] [10].  

Les oxydes de manganèse MnO2 et Mn2O3 présentant respectivement un degré 

d’oxydation de  +4 et +3 sont bien moins stables que le nickel dans son degré d’oxydation +2. 

Le manganèse tétravalent peut même être réduit sous air en température. A 800°C, il est 

possible d’aller jusqu’à la réduction du Mn
3+

 en Mn
2+

 pour des pressions partielles d’oxygène 

inférieures à 10
-10

 bar. Cependant, stabilisé dans la structure pérovskite, le Mn pourrait rester 

à son degré d’oxydation +3 pour des pressions partielles d’oxygène encore plus faibles. Ces 

remarques sont en accord avec les différences d’expansion chimique observées entre les 

traitements effectués sous atmosphère réductrice sèche et humide. L’ordre de réduction des 

cations déduit de cette figure correspond à celui qui a été proposé suite aux ATG jusqu’à 

1500°C. Ainsi, il y a d’abord réduction du Mn
4+

 en Mn
3+

, le Ni
2+

 peut se réduire en même 

temps que le Mn
3+

. Après la réduction jusqu’à 1500°C, il n’y a par contre aucune trace de Mn 

à l’état métallique, il reste stabilisé à un degré d’oxydation moyen entre +2 et +3 dans la 
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structure pérovskite ou Ruddlesden-Popper. D’après ce diagramme de phase, la réduction du 

Mn
3+

 en Mn
2+

 intervient avant celle du Ti
4+

 en Ti
3+

. A 800°C, la réduction du Ti
4+

 n’est pas 

favorable, la proportion de Ti
3+

 doit donc être très faible.  

Ce diagramme donne une idée de la stabilité des composés LSTMN, mais ne permet qu’un 

raisonnement global. En réalité dans la structure pérovskite, il est possible d’avoir la 

stabilisation de valences mixtes Ni
3+

/Ni
2+

, Mn
4+

/ Mn
3+

, Mn
3+

/ Mn
2+

 et Ti
4+

/Ti
3+ 

; ou même 

localement, la coexistence de trois degrés d’oxydation dans le cas du Mn [11]. De plus, des 

équilibres d’oxydo-réduction internes entre différents cations pourraient exister et modifier les 

processus de réduction.  

c Capacité de la structure à former des défauts 

Après les traitements sous atmosphère réductrice humide, le volume de maille des 

composés LSTMN augmente de façon très significative en lien avec la formation de lacunes 

d’oxygène, la réduction des cations (Mn
4+

 et Ni
2+

) et l’exsolution du Ni
0
. Toutefois, les 

composés conservent leur structure pérovskite. Sa grande flexibilité lui permet en effet 

d’accommoder les défauts 


OV  et NiV  .  

Pour une réduction plus sévère (à 800°C sous Ar/H2(2%)), le nombre de défauts 

augmente, il y a alors un phénomène de démixtion avec la formation de deux phases de 

structure pérovskite de compositions relativement proches. Cette séparation de phases 

témoigne de la limite de stabilité des composés LSTMN qui ne peuvent accepter un trop 

grand nombre de lacunes. 

Lors de réductions encore plus sévères (à haute température sous Ar/H2(2%)), les 

phases Ruddlesden-Popper du type (La,Sr)2MnO4±δ. deviennent thermodynamiquement plus 

stables que les composés de structure pérovskite. Toutefois, avant que ces phases secondaires 

ne ségrégent, il est possible que des défauts planaires de ce type soient stabilisés dans la phase 

pérovskite.  

Bien que la stabilité absolue des composés LSTMN soit moins grande que celle des 

composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3, la plus grande stabilité du Mn
3+

 et Mn
2+

 comparée au Ni
2+

 leur 

permet de conserver une structure ordonnée après réduction. L’exsolution du nickel est 

possible sans apparition des oxydes simples tels La2O3.  

I.4 Conclusion 

Les composés LSTMN conservent leur structure pérovskite après les différents tests 

de stabilité à 800°C. Cependant, les traitements sous atmosphère réductrice conduisent à une 
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importante expansion de la maille liée à la formation de lacunes d’oxygène et à la réduction 

des cations. Le Tableau 4 dresse un bilan des différents tests de stabilité effectués. 

 

Tableau 4 : bilan des tests de stabilité à 800°C. 

Atmosphère de test ΔV/Vsynthèse (%) Exsolution du Ni Stabilité 

Air De -0,04 % à +0,16%  Oui
 

Ar/H2(2%)/H2O(20%) De +0,35% à +0,70% ** Oui 

Ar/H2(2%)/H2O(3%) De +0,48% à +0,82% Oui Oui 

Ar/H2(2%) De +1,52% à+2,29% Oui 
Mélange de deux 

phases pérovskites
 

**Non vérifié faute de temps 

De façon générale, les composés (La,Sr)(Ti,Mn,Ni)O3 sont plus réductibles que les 

composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3. L’exsolution du Ni doit être plus favorable notamment sous 

atmosphère humide, car les lacunes d’oxygène sont plus facilement formées grâce à la forte 

proportion de Mn, plus réductible que le Ti.  

Pour le traitement le plus réducteur, la présence d’une deuxième phase pérovskite 

témoigne d’un début de décomposition des composés LSTMN avec peut-être même 

l’apparition d’un gradient de composition entre le cœur et la surface des grains. Après ce 

traitement, l’expansion chimique très importante pourrait être rédhibitoire pour l’application. 

L’utilisation des composés LSTMN devra probablement être limitée à un mode de 

fonctionnement n’entraînant pas des conditions trop réductrices pour éviter l’apparition de 

contraintes mécaniques dans la cellule.  

Bien que les composés LSTMN présentent une stabilité absolue relativement faible, ils 

se décomposent en conservant une structure ordonnée (phase pérovskite ou phase de 

Ruddlesden Popper), ce qui pourrait être moins problématique pour les propriétés de 

conduction que la ségrégation d’oxydes simples.  

Il serait intéressant d’approfondir l’étude, notamment par microscopie électronique à 

transmission ou diffraction des neutrons pour mieux caractériser les composés après les 

différents tests de stabilité et étudier la façon dont la structure accommode les défauts 


OV  et 

NiV  . L’étude de la réoxydation des phases réduites permettrait de vérifier si l’expansion de la 

maille et l’exsolution du nickel sont des processus réversibles. Déterminer les degrés 

d’oxydation du Mn après synthèse et après les différents traitements pourrait également 

permettre de confirmer les différentes hypothèses. Enfin, bien que les premiers tests de 

stabilité sous forte pression partielle d’eau soient encourageants pour une application comme 
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électrode à hydrogène d’EHT, il est essentiel de vérifier si l’exsolution du nickel est bien 

possible et si les particules de nickel peuvent être disponibles pour l’électrocatalyse (non 

passivées par une couche d’oxyde ou d’hydroxyde à leur surface).  

II Test de réactivité avec YSZ 

La réactivité des composés LSTMN avec le matériau d’électrolyte 8YSZ a été testée 

en traitant thermiquement des mélanges de poudres à 50% massique à 1300°C pendant 3h 

(traitement équivalent à celui utilisé pour fritter une électrode) . Ces mélanges de poudres ont 

ensuite été traités à 800°C sous Ar/H2(2%)/H2O(3%) pour vérifier la réactivité dans les 

conditions de fonctionnement standard d’une anode SOFC. Les Figures 12 et 13 présentent 

les diffractogrammes des mélanges 8YSZ/LSTMN pour les composés extrêmes des séries 

LSTMN5 et LSTMN10, après ces deux traitements. 

 
Figure 12 : diagrammes de DRX sur poudre réalisés sur les mélanges 8YSZ/(La,Sr)(Ti,Mn,Ni)O3 après 

traitement thermique à 1300°C pendant 3h sous air 
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Figure 13 : diagrammes de DRX sur poudre réalisés sur les mélanges 8YSZ/(La,Sr)(Ti,Mn,Ni)O3 après 

traitement thermique à 1300°C pendant 3h sous et traitement à 800°C pendant 48h sous Ar/H2(2%). 

Pour les composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 étudiés dans le chapitre précédent, la phase La2Zr2O7 

apparaissait lorsque le composé comportait plus de 60% de La en site A. Or, dans tous les 

composés LSTMN synthétisés, la proportion de La en site A reste inférieure à 60%. Aucun 

pic supplémentaire n’apparaît sur les diagrammes de DRX suite aux tests de réactivité 

effectués sur les composés LSTMN. Ils sont donc thermochimiquement compatibles avec le 

matériau d’électrolyte 8YSZ.  

Lors de son étude des composés LSTM, Fu et al. n’avaient pas non plus relevé de réactivité 

entre le composé La0,4Sr0,6Ti0,4Mn0,6O3 et 8YSZ après un traitement à 1400°C pendant 5h 

[12]. Ils ont d’ailleurs utilisé ce composé comme électrode en composite avec le matériau 

d’électrolyte pour améliorer ces performances électrochimiques. 

III Etude du comportement thermique  

L’étude du comportement thermique des composés est nécessaire d’une part pour 

mettre en forme les échantillons en vue des caractérisations électriques et d’autre part pour 

contrôler la compatibilité thermo-mécanique des composés avec le matériau d’électrolyte 

8YSZ en vue de leur intégration comme électrode de cellule symétrique.  

III.1 Préparation des barreaux de conductivité 

Comme pour les composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3,, les barreaux de conductivité ont été 

préparés à partir de poudres « basse température », calcinées à 1000°C pendant 3h et 
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compactées sous forme de pastilles (Φ~10 mm et 1,5-3 mm d’épaisseur). Les traitements de 

frittage et les compacités atteintes pour chaque composé sont rassemblés dans le Tableau 5. 

Tableau 5 : traitement de frittage et compacité atteinte pour les pastilles de conductivité.  

Composé dcalc Traitement de frittage Compacité (%) 

dexp/dcalc 

LSTM55N5 5,94 1480°C-5h 92 

LSTM50N5 5,87 1480°C-5h 91 

LSTM45N5 5,81 1480°C-5h 96 

LSTM40N5 5,75 1480°C-5h 94 

LSTM55N10 6,08 1480°C-5h 94 

LSTM50N10 6,02 1300°C-10h 81 

LSTM45N10 5,97 1400°C-5h 91 

LSTM40N10 5,91 1400°C-5h 89 

Pendant les premières mesures de conductivité, les barreaux des composés LSTMN5 (

55,04,0  x ) et celui du composé LSTM55N10 se sont fissurés et ont perdu totalement leur 

intégrité mécanique lors du changement de gaz à 800°C : de l’air au mélange gazeux 

Ar/H2(5%)/H2O(3%). L’existence d’une phase secondaire dans le barreau de conductivité a 

tout d’abord été suspectée, mais les analyses par DRX et les observations MEB effectuées 

n’ont pas confirmé cette hypothèse. Les fissures étant aussi bien inter- qu’intra-granulaires 

comme le montrent les micrographies MEB de la Figure 14.  

 

Figure 14 : micrographies MEB du barreau de conductivité du composé LSTM40N5 après mesure sous 

air et passage sous atmosphère réductrice Ar/H2(5%)/H2O(3%). 

III.2 DRX en température 

Pour mieux comprendre le comportement des composés LSTMN lors des mesures de 

conductivité, des analyses par DRX en température et sous atmosphère ont été réalisées sur 
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les composés extrêmes des séries : LSTM55N10, LSTM40N10, LSTM55N5 et LSTM40N5. 

Elles ont été enregistrées sur un diffractomètre Brüker D8 Advance en géométrie Bragg-

Brentano avec une anode de Cu comme source de rayons X et équipé d’une chambre haute 

température Anton Paar XRK900. Dans ce but, l’échantillon pulvérulent est compacté sous 

forme de pastille (Φ=13mm, 200 MPa) à l’aide d’une presse uniaxiale simple effet et déposé 

sur un support en alumine. Les diagrammes ont été enregistrés sur une gamme angulaire 2θ = 

20°-90° avec un pas de 0,02°, tous les 100°C, de 300°C à 800°C sous air et de 800°C à 300°C 

sous N2/H2(5%)/H2O(3%). Trois diagrammes ont été enregistrés à chaque palier pour être 

certain que le composé soit bien à l’équilibre thermodynamique. 

La Figure 15 montre, par exemple, l’évolution en température des diffractogrammes 

du composé LSTM40N5 sous air et sous atmosphère réductrice. Il est important de noter que 

les pics observés correspondent à la superposition des contributions Kα1 et Kα2.  

 
Figure 15 : évolution en température des diagrammes de DRX-HT sous air et sous N2/H2(5%)/H2O(3%) 

du composé LSTM40N5.  

A température ambiante, le composé est de symétrie rhomboédrique (groupe d’espace 

R-3c). Le zoom à ~58° permet de suivre l’évolution du triplet d’indexation (300)(214)(018). 

En fait, le composé présente une transition en température (ou une transformation structurale 

car liée à une modification de la formule chimique) et adopte une structure cubique : le triplet 

devient progressivement un pic simple correspondant à la raie (211) dans le groupe d’espace 

Pm-3m (contribution Kα1 et Kα2). Sous atmosphère réductrice à 800°C, la symétrie reste 

cubique puis revient à une symétrie rhomboédrique lors de la descente en température.  
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Pour estimer les températures de ces modifications structurales et l’expansion chimique 

associée au changement d’atmosphère, les paramètres de maille ont été déterminés par 

affinement des diffractogrammes selon la méthode de Rietveld. Leurs évolutions pour les 

quatre composés sont données sur les figures 16 et 17, dans la maille cubique équivalente où 

2

a
a p   et 

32

c
c p  .  

 

 

Figure 16 : évolution des paramètres de maille normalisés pour (a)LSTM40N10 et (b) LSTM55N10 sous 

air de 30°C à 800°C puis sous N2/H2(5%)/H2O(3%) de 800°C à 30°C. 
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Figure 17 : évolution des paramètres de maille normalisés pour (c) LSTM40N5 et (d) LSTM55N5 sous air 

de 30°C à 800°C puis sous N2/H2(5%)/H2O(3%) de 800°C à 30°C. 

La température de transition entre R-3c et Pm-3m sous air semble dépendre du taux de 

substitution en Mn. Alors que le composé LSTM40N10 passe d’une structure rhomboédrique 

à une structure cubique entre 500°C et 600°C, cette transition doit se trouver légèrement au-

dessus de 800°C pour le composé LSTM55N10. De même, la transformation sous air se situe 

100°C plus haut pour le composé LSTM55N5 par rapport au composé LSTM40N5. La 

remarque est la même pour les transitions de Pm-3m à R-3c sous atmosphère réductrice. Les 

transitions structurales sont progressives pour la plupart des composés avec une bonne 
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continuité du paramètre moyen 3

Z

V
a p  . Seul le composé LSTM55N5 présente une 

transformation structurale brutale entre 400°C et 500°C sous air, associée à une expansion de 

la maille de 0,42% qui pourrait être liée à l’instabilité du Mn
4+

 en température et à sa 

réduction en Mn
3+

 (figure 16-d). Pour les autres composés, outre la dilatation thermique, la 

maille subit une forte expansion lors du passage sous atmosphère réductrice. Celle-ci est due à 

la formation de lacunes d’oxygène et à la réduction des cations. Comme après les traitements 

de stabilité sous atmosphère réductrice, l’expansion chimique est globalement plus importante 

lorsque le composé est plus riche en Mn.  

Ces expériences de DRX en température et sous atmosphère ont également permis de 

déterminer les Coefficients d’Expansion Thermique (CET) donnés dans le tableau 6.  

Tableau 6 : coefficient de dilatation thermique et expansion chimique déterminés d’après les expériences 

de DRX en température et sous atmosphère.  

Composé 

Air N2/H2(5%)/H2O(3%) 
Expansion 

chimique 

(%)
p

p

a

a
 

Gamme de 

températures 
CET (10

-6 
K

-1
) 

Gamme de 

températures 
CET (10

-6 
K

-1
) 

LSTM40N10 
30°C-500°C 10,6(3) 30°C-300°C 11,5 

0,27 
600°C-800°C 15,7(9) 300°C- 800°C 15,4 

LSTM55N10 30°C-800°C 11,8(1) 
30°C-300°C 11,6 

0,42 
300°C-800°C 16,5 

LSTM40N5 
30°C-350°C 11,0 

300°C-800°C 15,4 0,35 
400°C-800°C 12,8 

LSTM55N5 
30°C-400°C 12(3) 30°C-300°C 11,9 

0,42* 
500°C-800°C 17,4(1) 400°C-800°C 16,4 

*Lors de la transition R-3c à Pm-3m sous air. 

Il est difficile d’établir une tendance pour les valeurs des CET en s’appuyant 

seulement sur les deux composés extrêmes de chaque famille. Sous air, les composés 

LSTM55N10 et LSTM40N5 sont compatibles d’un point de vue thermomécanique avec le 

matériau d’électrolyte 8YSZ, alors que les composés LSTM55N5 et LSTM40N10 présentent 

des coefficients de dilatation thermique bien plus élevés. Pour ces derniers composés, la 

différence de CET peut être préjudiciable lors de la mise en forme des cellules et conduire à la 

délamination des couches d’électrode. Cependant, les composés ne réagissant pas avec 8YSZ, 

l’utilisation d’un composite pour ajuster les coefficients de dilatation pourra éventuellement 

être envisagée. Il est important de noter que les composés ne présentent pas forcément le 
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même coefficient de dilatation sous air et sous atmosphère réductrice. Ainsi, bien que le 

composé LSTM55N10 ne présente a priori aucun problème de compatibilité 

thermomécanique avec le matériau d’électrolyte 8YSZ lors du frittage sous air, en 

fonctionnement, l’électrode à hydrogène correspondra à une phase réduite riche en lacunes 

d’oxygène qui présente un CET bien supérieur à celui de l’électrolyte 8YSZ. Cette différence 

pourra entraîner l’apparition de contraintes mécaniques importantes dans la cellule lors des 

phases de chauffe et de refroidissement.  

Pour tous les composés, les fortes expansions chimiques observées sont probablement 

responsables de la fissuration/explosion des barreaux de conductivité lors du passage de l’air 

au mélange gazeux Ar/H2(5%)/H2O(3%) à 800°C. Pour pallier ce problème, de nouveaux 

barreaux de conductivité ont été préparés avec une compacité comprise entre 80 et 90% afin 

d’accommoder les variations de volume grâce à la porosité (Tableau 7). 

Tableau 7 : traitement de frittage et compacité atteinte pour les pastilles utilisées pour les mesures de 

conductivité. 

Composé dcalc Traitement de frittage Compacité (%) 

dexp/dcalc 

LSTM55N5 5,94 1350°C-15h 83 

LSTM50N5 5,87 1400°C-5h 84 

LSTM45N5 5,81 1350°C-15h 86 

LSTM40N5 5,75 1350°C-15h 86 

LSTM55N10 6,08 1450°C-5h 81 

IV Caractérisation électrique  

Les composés LSTM étudiés par Fu et al. présentent des conductivités suffisantes sous 

air et sous atmosphère réductrice pour être de bons candidats d’électrode de cellules 

symétriques [12]. Les composés LSTMN dont la composition a été fixée en s’appuyant sur les 

travaux de Fu et al. cristallisent en symétrie rhomboédrique comme leurs composés parents 

LSTM. La substitution par 5 et 10% de nickel semble peu affecter la structure. Cependant, la 

question est de savoir si la substitution par le Ni affecte les propriétés électriques sous air et 

sous atmosphère réductrice. La conductivité électronique a donc été mesurée par la méthode 

des 4 points DC sous air et sous Ar/H2(5%)/H2O(3%) avec pour objectif la sélection des 

composés les plus performants en vue d’une utilisation comme électrode à air et à hydrogène 

dans une cellule symétrique.  
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IV.1 Mesures sous air 

L’évolution en température de la conductivité des composés LSTMN10 et LSTMN5 

est présentée dans la Figure 18. Comme les composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3, les composés 

LSTMN présentent un comportement semi-conducteur : la conductivité est activée en 

température. Les énergies d’activation et la conductivité à 800°C sont données dans le 

Tableau 8. Bien que les expériences de DRX en température aient révélées des transitions 

structurales de R-3c à Pm-3m, aucune rupture de pente n’est observée sous air. Les 

transformations structurales ne sont pas brutales et n’entraînent pas de changement d’énergie 

d’activation.  

 

 
Figure 18 : conductivité des composés (a) LSTMN10 et (b) LSTMN5 sous air en fonction de la 

température.  
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Tableau 8 : énergie d’activation et conductivité à 800°C sous air des composés LSTMN10 et LSTMN5. 

Taux de substitution en Mn x Ea (eV)  σair (S.cm
-1

) à 800°C 

Série LSTMN10
 

0,40 0,29 3,8 

0,45 0,21 6,6 

0,50 0,19 9,1 

0,55 0,16 15,8
 

Série LSTMN5 

0,40 0,24 4,0 

0,45 0,26 6,3 

0,50 0,35 7,0 

0,55 0,40 8,8 

Pour la famille LSTMN10, l’énergie d’activation diminue et le niveau de conductivité 

augmente avec le taux de substitution en Mn. Les énergies d’activation, inférieures à 0,5 eV, 

correspondent à une semi-conduction de type p liée au couple Mn
3+

/Mn
4+

. Cette évolution, 

aussi observée pour les composés LSTM, est due à la fois à une augmentation du nombre des 

porteurs de charges et à leur meilleure mobilité, notamment grâce à une multiplication du 

nombre de sites sur lesquels les électrons peuvent sauter [11], [12]. 

Les composés LSTMN5 présentent un comportement tout à fait différent : le processus 

de conduction demande plus d’énergie pour les composés les plus substitués en Mn, i.e. les 

énergies d’activation augmentent avec x. Comme discuté au paragraphe I.3, les composés 

LSTMN5 sont plus stables que les composés LSTMN10, les liaisons sont plus fortes dans ces 

composés ; les électrons sont donc plus liés et moins susceptibles de participer au processus 

de conduction. Cependant, l’augmentation de l’énergie d’activation avec le taux de Mn dans 

cette série reste difficile à expliquer. Quoi qu’il en soit, ces résultats témoignent, une fois de 

plus, d’une différence de comportement entre les deux familles de composés qui pourrait 

provenir de mécanismes de compensation de charges différents.  

Comparés aux composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3, les composés LSTMN présentent une 

conductivité sous air nettement supérieure, liée à la fois à la forte proportion de Mn (entre 40 

et 55% en site B) et à sa valence mixte (Mn
3+

/Mn
4+

). Les composés les plus substitués 

présentent les meilleurs niveaux de conductivité à 800°C, avec respectivement 15,8 et 9,1 

S.cm
-1

 pour LSTM55N10 et LSTM50N10. En comparaison, le composé La0,4Sr0,6Ti0,4Mn0,6O3 

étudié par Fu et al. présente une conductivité de 10 S.cm
-1

 à 800°C. La présence de Ni ne 

semble pas diminuer le niveau de conductivité.  Au contraire, le nickel qui peut présenter une 

valence mixte Ni
+2

/Ni
+3

, pourrait jouer un rôle positif dans le processus de conduction.  
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IV.2 Mesures sous atmosphère réductrice 

Avant de mesurer la conductivité sous atmosphère réductrice, les barreaux de 

conductivité ont été stabilisés à 800°C pendant 12h sous Ar/H2(5%)/H2O(3%) pour laisser le 

temps aux lacunes d’oxygène de diffuser et avoir ainsi un échantillon le plus homogène 

possible. L’évolution en température de la conductivité des composés LSTMN10 et LSTMN5 

est présentée dans la Figure 19.  

 

 
Figure 19 : conductivité des composés (a) LSTMN10 et (b) LSTMN5 sous Ar/H2(5%)/H2O(3%) en 

fonction de la température. 

Comme sous air, la conductivité augmente avec la température. Les énergies 

d’activation et les niveaux de conductivité sont donnés dans le Tableau 9. 
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Tableau 9 : énergie d’activation et conductivité à 800°C sous Ar/H2(2%) des composés LSTMN10 et 

LSTMN5. 

Taux de substitution 

en Manganèse x 
Ea (eV)  σred (S.cm

-1
) à 800°C 

Série LSTMN10  

0,40 0,38 0,48 

0,45 0,37 0,89 

0,50 0,29 1,4 

0,55 0,25 2,0
 

Série LSTMN5  

0,40 0,40 0,46 

0,45 0,36 0,92 

0,50 0,30 1,7 

0,55 0,28 1,5 

Sous atmosphère réductrice, les composés LSTMN10 suivent la même tendance que 

sous air, i.e. l’énergie d’activation diminue et le niveau de conductivité augmente lorsque le 

taux de Mn augmente. Le niveau de conductivité sous atmosphère réductrice est inférieur 

d’un facteur 10 à celui mesuré sous air. Les énergies d’activation sont faibles (inférieures à 

0,5 eV) et indiquent que la conductivité électronique reste majoritaire sous atmosphère 

réductrice.  

Sous Ar/H2(5%)/H2O(3%), la réduction du Mn
4+

 en Mn
3+ 

entraîne une diminution du 

nombre de porteurs de charges électroniques (trous) et donc de la contribution de type p. 

Cependant, la réduction partielle du Mn
3+

 en Mn
2+

 et Ti
4+

 en Ti
3+

 augmente la contribution de 

type n (liée au saut d’électrons). Dans les séries LSTMN5 et LSTMN10, la conductivité sous 

atmosphère réductrice augmente avec le taux de Mn, ce qui indique que la contribution liée au 

couple Mn
3+

/Mn
2+

 est plus importante que celle liée au Ti. La conductivité sous atmosphère 

réductrice reste inférieure à la conductivité sous air, ce qui témoigne que la proportion de 

Mn
2+

 reste faible. Par ailleurs, plus il y a de Mn dans le composé, plus le nombre de lacunes 

d’oxygène 

OV
 
formées suite à la réduction du Mn

4+
 est important. La part de conductivité 

ionique est sans doute plus conséquente dans les composés les plus substitués en Mn.  

Sous atmosphère réductrice, les composés LSTMN5 ont un comportement plus proche 

des composés LSTMN10, ce qui pourrait indiquer que les mécanismes de compensation de 

charges de ces deux familles de composés sont identiques dans ces conditions.  

Alors que les composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 devenaient principalement conducteurs 

ioniques sous atmosphère réductrice et présentaient des niveaux de conductivité très faibles (< 

10
-1 

S.cm
-1 

à 800°C), dans les composés LSTMN, la valence mixte Mn
2+

/Mn
3+

 permet 
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d’atteindre des niveaux de conductivité suffisants pour des électrodes à hydrogène 

fonctionnelle fine (~1 S.cm
-1

).  

IV.3 Conclusion 

Bien que des différences apparaissent entre les familles LSTMN5 et LSTMN10, la 

conductivité des composés LSTMN sous air et sous atmosphère réductrice semble 

globalement contrôlée par le taux de Mn et son degré d’oxydation. Sous air, les porteurs de 

charges sont principalement des trous dont la concentration dépend du ratio Mn
3+

/Mn
4+

. Sous 

atmosphère réductrice, la conduction est majoritairement électronique et liée aux couples 

Mn
2+

/Mn
3+

 et éventuellement Ti
4+

 /Ti
3+

. La réduction des cations Mn
4+

 et Ni
2+

 conduit à la 

formation d’un grand nombre de lacunes d’oxygène, qui, si elles sont mobiles, pourraient 

permettre l’établissement d’une conductivité ionique non négligeable. Le Tableau 10 donne 

un récapitulatif des modes de conduction selon les différents tests effectués. 

Tableau 10 : type de conduction selon l’atmosphère de test et les pré-traitements effectués. 

Atmosphère de test Pré-traitement Conductivité  
Porteurs de charges 

majoritaires 

Air Aucun type p 
Trous lié au couple 

Mn
4+

/Mn
3+ 

Ar/H2(5%)/H2O(3%) 
12h sous 

Ar/H2(5%)/H2O(3%) 
type n majoritaire 

Electrons lié au couple 

Mn
3+

/Mn
2+ 

et Ti
4+

/Ti
3+ 

 

Les composés LSTMN10 présentent des énergies d’activation inférieures et des 

niveaux de conductivité supérieurs aux composés LSTMN5, dont le comportement reste 

encore mal compris. Les composés LSTM55N10 et LSTM50N10, plus particulièrement, 

présentent les meilleurs niveaux de conductivité sous air avec respectivement 15,8 et 9,1 

S.cm
-1

 et sous atmosphère réductrice avec respectivement 2 et 1,4 S.cm
-1

 à 800°C. Ils 

semblent être de bons candidats comme électrode de cellules symétriques. Il apparait donc 

intéressant d’étudier leurs performances électrochimiques sous air et sous atmosphère 

réductrice.  

V Conclusion 

Ce chapitre avait pour objectif la caractérisation des composés LSTMN5 et LSTMN10 

comme électrode à air et à hydrogène de cellules symétriques SOFC ou SOEC.  

Dans un premiers temps, la réductibilité des composés a été évaluée en réalisant des 

ATG sous Ar/H2(2%). Bien que les composés LSTMN présentent une stabilité absolue plus 

faible que celle des composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 étudiés au chapitre 3, ils se décomposent en 

formant une phase Ruddlesden-Popper sans ségrégation d’espèces du site A. La stabilité des 
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composés a été testée à 800°C (température de fonctionnement des systèmes) sous air et sous 

atmosphère réductrice sèche et humide. Tous les composés conservent une structure 

pérovskite après ces différents tests. L’exsolution du Ni est confirmée pour tous les composés 

après le traitement sous Ar/H2(2%) et Ar/H2(2%)/H2O(3%). Cependant le traitement le plus 

réducteur (sans humidification du gaz), correspondant à un fonctionnement sévère d’anode 

SOFC, conduit à un début de décomposition avec la démixtion en deux phases de structure 

pérovskite et s’accompagne d’une expansion volumique supérieure à 1,5%. L’utilisation des 

composés LSTMN devra donc être limitée à un fonctionnement normal d’anode SOFC, avec 

une proportion d’eau suffisante pour ne pas se trouver en milieu trop réducteur.  

Aucune réactivité avec le matériau d’électrolyte 8YSZ n’a été mise en évidence après 

frittage sous air et un traitement de 48h à 800°C sous Ar/H2(2%)/H2O(3%). Cependant, pour 

certains composés LSTMN, leur coefficient d’expansion thermique supérieur à celui du 

matériau d’électrolyte 8YSZ pourrait poser problème lors de la mise en forme des cellules.  

Comparée au composé (La,Sr)(Ti,Ni)O3, la réduction des composés LSTMN à 800°C 

s’accompagne d’une forte expansion de la maille, de plus en plus importante lorsque la 

pression partielle d’oxygène diminue. Cette expansion chimique s’est avérée problématique 

lors des mesures de conductivité puisque des barreaux trop denses (compacité supérieure à 

90%) se fissuraient voire explosaient lors du passage de l’air à l’atmosphère réductrice à 

800°C. Elle pourrait également être préjudiciable pour la stabilité redox d’électrodes à base de 

LSTMN. L’étude du comportement redox doit toutefois être approfondie avant de conclure. 

En particulier, il devrait être plus facile d’accommoder les contraintes mécaniques engendrées 

par cette expansion chimique lorsque le matériau est déposé en couche poreuse. D’autre part, 

les composés ne réagissant pas avec le matériau d’électrolyte 8YSZ, l’utilisation de 

composites pourrait être envisagée pour établir un gradient de composition et ainsi éviter la 

délamination due à de trop grandes différences de comportement par rapport à l’électrolyte 

dense.  

La conductivité électronique des composés a été mesurée sous air et sous 

Ar/H2(5%)/H2O. Sous air, les composés présentent un comportement semi-conducteur de type 

p lié au couple Mn
3+

/Mn
4+

. Sous atmosphère réductrice, le niveau de conductivité diminue 

mais reste bien supérieur à celui des composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3, qui eux deviennent 

conducteurs ioniques. La présence de la valence mixte Mn
3+

/Mn
4+

 permet en effet de 

conserver une conduction électronique importante par saut d’électrons d’un site à un autre, ce 

qui permet d’atteindre les spécifications pour une électrode à hydrogène fonctionnelle sans 
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ajouter de traitements supplémentaires (pas de pré-réduction contrairement aux composés 

LSTN ou 25LSTN)  

Les composés LSTM55N10 et LSTM50N10 présentent les meilleures conductivités 

sous air avec respectivement 15,8 et 9,1 S.cm
-1

 et sous atmosphère réductrice avec 

respectivement 2 et 1,4 S.cm
-1

 à 800°C. Ils sont de bons candidats d’électrode de cellules 

symétriques. Pour valider leur stabilité à long terme en fonctionnement normal d’anode 

SOFC, un traitement de 500h à 800°C sous Ar/H2(2%)/H2O(3%) a été effectué. Les deux 

composés sont restés stables, aucune phase secondaire n’est apparue, leur structure n’a pas 

plus évoluée qu’après le test de 48h. Ces résultats, présentés en Annexe 3, sont très 

encourageants quant à la stabilité à long terme de ces composés à exsolution et confirment 

l’intérêt d’étudier leurs performances électrochimiques.  

Dans le cadre de cette thèse, seules les performances électrochimiques du composé 

LSTM50N10 ont pu être étudiées sous air et sous atmosphère réductrice. Ces travaux sont 

présentés dans le chapitre suivant.  
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Après avoir présenté les caractérisations des composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 dans le 

chapitre 3 et (La,Sr)(Ti,Mn,Ni)O3 dans le chapitre 4, les composés LSTM50N10, 25LSTN50, 

LSTN10 et LSTN25 ont été sélectionnés comme candidats d’électrode à hydrogène ou 

électrode de cellule symétrique. Le Tableau 1 rassemble leurs principales caractéristiques. 

Tableau 1 : propriétés des composés sélectionnés pour l’étude électrochimique.  

Matériaux d’électrode de cellule symétrique 

Composé 
LSTM50N10 

La0,53Sr0,47Ti0,4Mn0,5Ni0,1O3 

25LSTN50 

La0,875Sr0,125Ti0,5Ni0,5O3 

Stabilité 
Début de décomposition sous 

Ar/H2(2%) ΔV/V0> +1,6% 

Oui  

ΔV/V0 ~ +0,3% 

Réactivité avec 8YSZ Non 
Formation de La2Zr2O7 après 

frittage à 1300°C 

CET (10
-6

 K
-1

) 11,1 11,1 

σair (S.cm
-1

) à 800°C 9,1 5,3  

σred (S.cm
-1

) à 800°C*  1,4 

1,5. 10
-2

 après réduction in situ 

2,5. 10
-2 

après réduction à 

1050°C-2h 

Matériaux d’électrode à hydrogène 

Composé 
LSTN10 

La0,2Sr0,8Ti0,9Ni0,1O3 

LSTN25 

La0,5Sr0,5Ti0,75Ni0,25O3 

Stabilité 
Oui  

ΔV/V0 ~0 

Oui  

ΔV/V0 ~0 

Réactivité avec 8YSZ Non 
Formation de La2Zr2O7 après 

réduction à 1200°C-2h 

CET (10
-6

 K
-1

) 11,5 12,2 

σred (S.cm
-1

) à 800°C* 
0,7 après réduction in situ 

17,8 après réduction à 1300°C-2h 

3,8 10
-3

 après réduction in situ 

2,3 après réduction à 1200°C-2h 

* Sous Ar/H2(5%)/H2O(3%) 

Pour tester les performances électrochimiques des composés et déterminer si ils 

présentent de bonnes propriétés électro-catalytiques vis-à-vis de la réaction d’électrode, des 

demi-cellules (électrode poreuse//électrolyte//électrode poreuse)
1
 ont été mises en forme par 

sérigraphie et testées par spectroscopie d’impédance complexe en configuration 2 électrodes 

sous atmosphère contrôlée.  

Les performances mesurées selon cette méthode ne sont pas seulement intrinsèques au 

matériau d’électrode étudié, mais dépendent en grande partie de la qualité de l’interface entre 

                                                 
1
 Habituellement, ces cellules de test sont appelées « cellules symétriques ». Dans ce manuscrit, le terme demi-

cellule a été choisi pour éviter la confusion entre le concept de cellules symétriques présenté au chapitre 1 et les 

cellules symétriques utilisées pour tester les performances électrochimiques d’un matériau dans une atmosphère 

donnée par spectroscopie d’impédance complexe.  
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électrodes et électrolyte, de la microstructure et de l’épaisseur des électrodes, du collectage du 

courant, etc… Il est donc indispensable de passer par un travail d’optimisation appliqué à la 

mise en forme de ces électrodes et visant à diminuer l’impact de ces différents paramètres. 

La première partie de ce chapitre présente donc la mise en forme des cellules et la 

mesure de spectroscopie d’impédance complexe. Le travail d’optimisation des performances 

électrochimiques du composé LSTM50N10 proposé comme électrode de cellule symétrique a 

fait l’objet d’un stage Ingénieur, il est détaillé dans une deuxième partie. Pour les autres 

composés 25LSTN50, LSTN25 et LSTN10, seul le bilan des résultats est commenté. 

I Démarche expérimentale 

I.1 Mise en forme de cellule 

Les cellules ont été préparées par sérigraphie du matériau d’électrode sur un 

électrolyte support en 8YSZ (préalablement préparé par coulage en bande au laboratoire 

LPCE). La sérigraphie est un procédé d’impression dans lequel une encre placée sur un écran 

est déposée, sous la pression d’une racle, à travers un motif perméable (mailles ouvertes de 

l’écran) sur un substrat, ici l’électrolyte.  

L’encre est préparée en mélangeant la poudre avec un liant organique et un solvant. 

Ces composés en proportions adéquates confèrent un caractère rhéofluidifiant et thixotrope 

nécessaire à l’obtention d’un dépôt homogène et cohésif avec le substrat. Il est en effet 

important que, lors du passage de la racle, l’encre, sous la contrainte, se fluidifie assez pour 

passer à travers les mailles de l’écran mais, qu’une fois la contrainte enlevée, l’encre déposée 

se fige sans s’étaler davantage sur le substrat. Toutes les encres réalisées dans cette étude ont 

été préparées en mélangeant 60% massique de poudre avec 40% massique d’un mélange (95/5 

% massique) de terpinéol (solvant) et d’éthyle cellulose (liant organique). Cette préparation 

est homogénéisée manuellement puis mécaniquement au moyen d’un broyeur tri-cylindre.  

L’oxyde pulvérulent utilisé pour préparer l’encre de sérigraphie doit respecter 

certaines propriétés pour assurer une bonne reproductibilité du processus de dépôt. Ainsi, les 

particules de la poudre doivent être suffisamment petites pour passer à travers les mailles 

constituant les motifs de l’écran. Une poudre micrométrique étant l’idéal pour obtenir un bon 

empilement et une bonne reproductibilité des dépôts mais aussi un bon comportement au 

frittage, les écrans utilisés dans le cadre de cette étude ont été choisis avec une ouverture de 

maille de 50 µm. Dès lors, les composés oxydes à déposer doivent posséder une répartition de 

tailles de particules telle que 90% du volume de la poudre (d90) présente un diamètre de 
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particules inférieur à 10 µm. De plus, pour obtenir une surface suffisamment réactive, la 

surface spécifique doit être au minimum de 4 à 6 m².g
-1

. 

Comme présenté au chapitre 2, les poudres obtenues après synthèse sont très 

agglomérées et présentent des tailles de particules très importantes (d90 > 100 µm). Une étape 

de broyage planétaire a donc été indispensable pour pouvoir répondre à ces spécifications. Le 

tableau 2 rassemble les caractéristiques des poudres utilisées pour préparer les encres de 

sérigraphie. 

Tableau 2 : valeurs des surfaces spécifiques et des indices granulométriques pour différents pourcentages 

volumiques des composés après broyage planétaire de 12h à 400rpm.  

Composé d10 (µm) d50 (µm) d90 (µm) Surface spécifique (m².g
-1

) 

LSTM50N10 0,25 0,46 1,29 4,5 

25LSTN50 0,27 0,57 3,47 5,1 

LSTN25 0,39 0,60 5,14 4,8 

LSTN10 0,28 0,48 7,24 6,4 

Une fois les encres préparées, les différentes couches constituant l’électrode d’un 

diamètre de 10 mm sont déposées par sérigraphie à la surface de l'électrolyte support, dense et 

mince (100 à 150µm), en zircone stabilisée à l’oxyde d’yttrium (YSZ 8% mol-TOSOH) d’un 

diamètre de 16 mm. Après chaque dépôt, le système formé est séché quelques minutes dans 

une étuve à 90°C afin d’évaporer le solvant. Plusieurs couches sont ainsi déposées 

successivement sur les deux faces de l’électrolyte de façon symétrique. Les demi-cellules 

subissent ensuite un traitement thermique de consolidation, aussi appelé frittage partiel, 

pendant lequel le liant est éliminé et des ponts ou cous de frittage sont créés entre les 

particules inorganiques assurant la cohésion de l’électrode ainsi que la percolation électrique 

tout en laissant une porosité ouverte indispensable pour la circulation des gaz.  

I.2 Spectroscopie d’impédance complexe sur cellules symétriques  

a Montage 2 électrodes 

Du point de vue expérimental, les mesures ont été réalisées sur des demi-cellules, dans 

une configuration deux électrodes (Figure 1) à l’aide d’un impédance-mètre de marque 

Solartron et de type 1250 dans des conditions de circuit ouvert (OCV pour Open Circuit 

Voltage en langue anglaise) en imposant une tension alternative de 30 mV d’amplitude et un 

balayage en fréquence de 10
-2

 à 10
7
 Hz. Les mesures ont été effectuées à 800°C sous air ou 

sous balayage des mélanges gazeux Ar(95%)/H2(2%)/H2O(3%) ou H2(97%)/H2O(3%).  
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Figure 1 : schéma du montage de mesure d’impédance d'une cellule en configuration deux électrodes. 

Dans le cas des tests sous atmosphère réductrice, les composés présentaient une 

amélioration continue des performances liée à la réduction in situ et probablement à 

l’exsolution progressive du Ni. Pour comparer objectivement les différentes cellules testées, 

toutes les mesures d’impédance ont été réalisées dans des conditions expérimentales 

identiques, après 90 minutes de réduction.  

b Analyse des diagrammes d’impédance 

La spectroscopie d’impédance complexe mesure la réponse électrique d’un système 

électrochimique soumis à une perturbation alternative de fréquence variable et d’amplitude 

constante, autour d’un point de fonctionnement stationnaire [1].  

L’impédance électrique Z( ) d’un élément de circuit (ici, l’échantillon étudié entre les deux 

électrodes) est le rapport de la tension sinusoïdale appliquée U=U0exp(i t) et de la réponse 

en courant I=I0exp(i t + ) : 

(1) )exp()(  iZZ    

Z( ) est un nombre complexe que l’on peut représenter en coordonnées cartésiennes par son 

module |Z| et sa phase  . Si la pulsation   (ou la fréquence f= /2 ) varie, l’extrémité M 

du vecteur impédance Z


 décrit dans le plan complexe une courbe caractéristique du système 

étudié. En général, la réponse de l’échantillon à la perturbation appliquée est représentée dans 

le plan de Nyquist. Dans ce diagramme, l’opposé de la partie imaginaire Z’’=Im[Z( )]=|Z|sin

  est tracé en fonction de la partie réelle Z’=Re[Z( )]= |Z|cos  (Figure 2-a). 

Lorsqu’un matériau est soumis à un champ électrique, le déplacement des charges 

entraîne la formation de dipôles électriques : c’est le phénomène de polarisation. Dans des 

matériaux conducteurs par ions oxygène, le champ électrique alternatif participe donc à la 

polarisation des espèces ioniques mobiles. Lorsque la fréquence f du signal alternatif varie, il 

se produit un décalage temporel (déphasage) entre l’orientation des dipôles et le basculement 

du champ, symbolisé par l’angle  . Quand les espèces, migrant dans le milieu considéré, 

entrent en résonance avec le champ sinusoïdal appliqué, on parle de fréquence de relaxation 

f0, caractéristique du phénomène de polarisation mis en jeu. Ainsi, l’intérêt de la 
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spectroscopie d’impédance complexe est de permettre la distinction de plusieurs contributions 

électrochimiques sous forme de processus de relaxation plus ou moins séparés.  

Dans le cas idéal, chaque contribution peut être décrite par un schéma électrique 

équivalent constitué d’une résistance R (translation de l’espèce : effet résistif), en parallèle 

avec une capacité C (polarisation ionique : effet capacitif). Il faut généralement y ajouter la 

résistance série du circuit Rs (Figure 2-b).  

 
Figure 2 : diagramme d’impédance complexe représenté dans le plan de Nyquist (a) et circuit électrique 

correspondant (b). 

Dans le cas réel, on observe que les demi-cercles des diagrammes enregistrés ne sont 

pas parfaitement centrés, il est souvent nécessaire d’utiliser des éléments à angle de phase 

constant (CPE pour Constant Phase Element en langue anglaise) à la place des capacités afin 

de traduire l’hétérogénéité des propriétés responsables de ce décentrage. D’un point de vue 

mathématique, l’impédance d’un CPE est donnée par la relation suivante : 

(2) 
nCPE

jQ
Z

)(

1
)(


    

où Q et n (0 ≤ n ≤ 1) sont les paramètres spécifiques d’un CPE et j² = -1. Si n = 1, on retrouve 

une capacité pure.  

Lors du test d’une demi-cellule, plusieurs phénomènes de polarisation donnent lieu à 

plusieurs contributions électrochimiques se recouvrant plus ou moins. Un affinement par un 

modèle mathématique est nécessaire pour déterminer précisément les caractéristiques de 

chaque contribution (R, ω0 ou f0 et C). Ces affinements ont été réalisés à l’aide du programme 

ZView2 (Scribner Associate). La Figure 3 donne l’exemple d’un diagramme d’impédance 

mesuré sur une cellule symétrique LSTM50N10//8YSZ//LSTM50N10 à 800°C sous 

Ar/H2(2%)/H2O(3%) et modélisé par trois contributions R//CPE. Outre les grandeurs 

caractéristiques propres à chaque contribution, les performances globales d’une cellule 

symétrique sont généralement appréciées en donnant sa résistance de polarisation 
i

ip RR  
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Rs= 6,63 Ω.cm
2 

Contribution 1 
R1= 1,88 Ω.cm

2
 

f0 ~10 Hz 
C ~5 mF.cm

-2
 

Contribution 2 
R2= 1,07 Ω.cm

2
 

f0 ~0,5 Hz 
C ~ 0,15 F.cm

-2
 

Contribution 3 
R3= 2,2 Ω.cm

2
 

f0 ~0,05 Hz 
C ~0,5  mF.cm

-2
 

Rp= 5,15 Ω.cm
2
 

 

 

 

Figure 3 : modélisation du diagramme d'impédance d’une cellule LSTM50N10//8YSZ//LSTM50N10 

enregistré à 800°C sous Ar/H2(2%)/H2O(3%). Les nombres au niveau des symboles ouverts correspondent 

au logarithme décimal de la fréquence.  

Dans cet exemple, comme dans les diagrammes d’impédance présentés ensuite, les 

données expérimentales Z’ et Z’’ ont été normalisées en multipliant par la surface de 

l’électrode et en divisant par deux de façon à accéder directement à la valeur de Rp, en Ω cm², 

correspondant à une électrode. Pour répondre aux spécifications d’une électrode de SOEC ou 

SOFC, cette résistance ne devrait pas dépasser 0,1 Ω.cm² [2], [3]. La résistance série Rs 

correspond à la somme de la résistance de l’électrolyte, de la résistance des électrodes et des 

résistances de contact dépendant de la qualité du collectage de courant. Avec σ8YSZ = 4,2. 10
-2

 

S.cm
-1

 à 800°C, la résistance de l’électrolyte 8YSZ est de l’ordre de 0,1 à 0,15 Ω.cm² (pour 

une épaisseur de 100 à 150 µm). L’inductance est attribuée aux connecteurs de courant. 

c Interprétation des phénomènes 

Comme cela a été vu dans le chapitre 1, les réactions aux électrodes peuvent être 

décomposées en plusieurs étapes : diffusion en phase gaz, adsorption, diffusion surfacique, 

dissociation, transfert de charges, diffusion des ions O
2-

, etc… Cependant, pour modéliser les 

diagrammes d’impédance, deux ou trois contributions sont la plupart du temps suffisantes. En 

fait, certains processus électrochimiques possèdent des fréquences de relaxation très proches, 

ce qui entraîne une superposition des contributions. Caractérisées par leur fréquence de 

relaxation f0 et leur capacité C, elles sont généralement étudiées en faisant varier la 

température, l’atmosphère de test ou encore la microstructure de l’échantillon. L’attribution 

des différentes contributions à des processus électrochimiques précis est difficile notamment à 
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cause de l'absence de véritable consensus dans la littérature. Les fréquences et capacités 

relevées sont très dépendantes de la microstructure et des conditions expérimentales qui 

varient énormément d’un groupe à l’autre [4].  

L’objet de ce chapitre n’était pas l’étude poussée des phénomènes électrochimiques 

intervenant dans les électrodes, mais plutôt une évaluation de la potentialité des matériaux 

sélectionnés comme électrode à air et/ou à hydrogène. Ce sont donc les performances globales 

de la cellule, caractérisées par la résistance de polarisation, qui ont été prises en compte. 

Cependant, identifier quelle contribution est majoritaire peut, en complément, apporter des 

indications sur les processus limitant les performances et peut permettre d’identifier quel 

paramètres doivent être optimisés afin de les améliorer. Les diagrammes d’impédance ont 

donc été affinés avec des circuits R//CPE, les valeurs des fréquences de relaxation et capacités 

sont données chaque fois et ont été comparées dans la mesure du possible à celles de la 

littérature. Par la suite, pour différencier les processus, les contributions seront désignées 

comme étant : 

 Très Hautes Fréquences (THF) pour f0 > 10
3
 Hz ; 

 Hautes Fréquences (HF) pour 10 < f0 < 10
3
 Hz ; 

 Basses Fréquences (BF) pour 0,1 < f0 < 10 Hz ; 

 Très Basses Fréquences (TBF) pour f0 < 0,1 Hz. 

II LSTM50N10 comme matériau d’électrode de cellule symétrique 

En dehors des propriétés intrinsèques des matériaux d’électrode, les étapes 

réactionnelles présentées au chapitre 1 vont être fortement influencées par la microstructure 

de l’électrode. Pour optimiser les performances, les paramètres étudiés sont la température de 

frittage partiel, l’épaisseur de l’électrode, l’ajout d’une couche d’accroche et l’introduction de 

composites avec un matériau conducteur ionique.  

II.1 Optimisation sous atmosphère réductrice 

a Optimisation du frittage partiel 

Afin de favoriser la cohésion à l’interface électrode//électrolyte et de conférer une 

tenue mécanique au dépôt d’électrode, les cellules mises en forme par sérigraphie doivent 

ensuite subir un traitement thermique de « consolidation ». Son but n’est pas de densifier les 

couches mais seulement de créer des ponts entre les particules nécessaires à l’établissement de 

chemins de percolation, tout en laissant suffisamment de porosité ouverte pour laisser libre le 
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passage des gaz ; il s’agit donc d’un frittage partiel. Afin de déterminer la température de ce 

traitement thermique, une mesure de dilatométrie a été réalisée sous air en géométrie 

verticale, sur un barreau cylindrique de poudre pressée de façon uniaxiale à 180MPa. La 

Figure 4 présente la courbe dilatométrique obtenue. 

 

Figure 4 : courbe dilatométrique du composé LSTM50N10 (trait pointillé) – courbe dilatométrique 

corrigée du coefficient de dilatation thermique (trait plein) 

La courbe peut se partager en trois parties lors de la montée en température : la 

première correspond à la dilatation des grains de la poudre, la deuxième correspond à la 

formation des ponts et la troisième représente l’élimination de la porosité. Une fois corrigée 

des effets de la dilatation thermique, la méthode des tangentes permet de déterminer une 

température de frittage optimale de 1070°C dans la zone où les ponts commencent à se 

former.  

Cette expérience de dilatométrie a également permis de calculer au refroidissement, 

une fois le composé densifié, un coefficient de dilatation thermique du matériau LSTM50N10 

entre 800°C et 300°C de 11,1 10
-6

 K
-1

. Cette
 
valeur est proche de celle du matériau 

d’électrolyte 8YSZ utilisé (10.3–10,5.10
-6

 K
-1

), le composé devrait donc présenter une bonne 

compatibilité thermomécanique [5]. 

 L’influence de la température de frittage sur les performances électrochimiques de 

cellules LSTM50N10//8YSZ//LSTM50N10 a été étudiée en déposant, sur chaque face de 

l’électrolyte dense, deux couches d’encre, d’environ 6 µm d’épaisseur chacune. Les cellules 

ainsi formées ont été frittées selon le traitement (3) à cinq températures différentes entourant 

la valeur optimale déterminée par dilatométrie : 950°C, 1000°C, 1050°C, 1100°C et 1150°C. 
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(3) CC hC
  


20)/3hT(frittage20

C/h-300/300
 

La Figure 5 présente les diagrammes d’impédance enregistrés pour ces différentes cellules. 

Pour mieux comparer les différents spectres, les résistances séries sont soustraites. 

 
Figure 5 : influence de la température de frittage sur les diagrammes d’impédance mesurés à 800°C sous 

Ar/H2(2%)/H2O(3%). Les nombres au niveau des symboles ouverts correspondent au logarithme décimal 

de la fréquence. 

Pour les demi-cellules frittées à une température supérieure à 950°C, les diagrammes 

ont été affinés par trois contributions (R//CPE) : une contribution HF (1 < C < 7 mF.cm
-2

) qui 

peut être liée aux transferts des espèces O
2-

 à l’interface électrolyte//électrode, une 

contribution BF (40 < C < 100 mF.cm
-2

) qui pourrait être liée à l’adsorption dissociative de 

l’hydrogène à la surface de l’électrode [6] et une contribution TBF présentant des capacités 

relativement grande (0,1 < C < 0,5 F.cm
-2

). Deux processus pourraient expliquer cette grande 

capacité. Le premier, typique de composé conducteur mixte, est relié au changement de 

composition chimique d’un matériau d’électrode sous l’effet d’un potentiel appliqué, 

notamment l’incorporation et le relargage d’oxygène. Dans ce cas, la contribution TBF 

correspondrait aux réactions d’échange d’oxygène ou à la diffusion de l’oxygène dans 

l’électrode [6]. Le deuxième processus expliquant cette large capacité est appelé conversion 

des gaz et est lié au changement de composition du gaz au voisinage de l’électrode, il peut 

être évité avec un débit de gaz suffisamment important (il correspond à la surtension de 

concentration).  
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Après un frittage à 950°C, la cellule ne présente pas de performances stables, l’allure 

du diagramme d’impédance n’a pas cessé d’évoluer pendant la mesure, ce qui a compliqué la 

modélisation. La présence d’une contribution THF (f0 >10
4
 Hz) probablement d’origine 

électrique pourrait être liée à la faible coalescence des grains [7], [8]. Pour des frittages au-

dessus de 950°C, les contributions HF et BF diminuent lorsque la température de frittage 

augmente tandis que la contribution TBF augmente. 

 

 
Figure 6 : micrographies MEB en mode électrons secondaires des interfaces électrode//électrolyte pour des 

cellules frittées à différentes températures. 

Comme le montre la Figure 6, plus la température de frittage est haute, plus les grains 

ont coalescé. L’augmentation du nombre de chemins de conduction diminue la résistivité due 

au transfert des espèces chargées, ce qui explique la diminution des contributions THF ainsi 

que la diminution de la contribution des électrodes à la résistance série. L’accroche entre 

l’électrolyte et le matériau d’électrode est favorisée par un frittage à une température de plus 

en plus haute, l’interface, et par conséquent, les transferts de charges à l’interface s’améliorent 

d’où une diminution de la contribution HF. Parallèlement, la porosité de l’électrode diminue. 

Lorsque le frittage est effectué à une température trop élevée, la porosité résiduelle et par 

conséquent, la surface active de l’électrode peuvent être insuffisantes. La diffusion des gaz ou 

les étapes d’adsorption deviennent limitantes, entrainant ainsi une augmentation de la 

contribution TBF. Le meilleur compromis entre ces deux phénomènes est atteint pour un 

frittage partiel à 1100°C.  

b Epaisseur optimale de la couche de LSTM50N10 

Pour un matériau conducteur mixte, l’hypothèse retenue est que les réactions se 

délocalisent sur tout le volume de l’électrode. Cependant, selon les parts respectives de la 
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conductivité électronique et de la conductivité ionique, ce sera plus ou moins le cas. 

L’épaisseur de l’électrode peut donc influencer les performances de la cellule. Pour une 

épaisseur trop importante, l’ensemble du volume de l’électrode ne contribue pas aux réactions 

électrochimiques : cela ne fait qu’allonger la distance que les électrons ont à parcourir pour 

être évacués au niveau du collecteur de courant augmentant ainsi la résistivité de l’électrode 

[9].  

Pour évaluer l’influence de l’épaisseur de l’électrode sur les performances 

électrochimiques, plusieurs cellules ont été préparées, en déposant de 1 à 6 couches par 

sérigraphie, puis frittées à 1100°C pendant 3h. Des observations MEB ont montré que chaque 

couche déposée par sérigraphie correspond à une épaisseur d’environ 6 µm après frittage. Les 

épaisseurs des électrodes varient donc de 6 µm à 36 µm. Pour mieux comparer les différents 

spectres de la figure 7, les résistances séries sont soustraites. 

 
Figure 7 : influence du nombre de couches LSTMN50 déposées sur les diagrammes d’impédance mesurés 

à 800°C sous Ar/H2(2%)/H2O(3%). Les nombres au niveau des symboles ouverts correspondent au 

logarithme décimal de la fréquence. 

Les mêmes contributions que celles commentées précédemment sont retrouvées. Pour une 

seule couche déposée, la résistance de polarisation est très élevée avec une contribution THF, 

et une contribution HF (C= 34 µF.cm
-2

) très importante. Entre 2 et 6 couches déposées, la 

contribution HF (1< C < 10mF.cm
-2

) varie peu et la résistance BF (40 < C < 100 mF.cm
-2

) 

augmente légèrement (de 2 à 2,5 Ω.cm²). La contribution TBF suit la même variation que la 

résistance série. Cette tendance est difficile à expliquer si l’on considère que cette 

contribution est bien attribuée aux réactions d’échange d’oxygène, à la diffusion de l’oxygène 

ou à la conversion des gaz.  



Chapitre 5 ― Caractérisations électrochimiques 
 

210 

Globalement, les meilleures performances sont obtenues pour une électrode contenant 5 

couches de LSTMN50, soit pour une épaisseur de 30µm (Rs=2,5 Ω.cm² et Rp=4,15 Ω.cm²). 

Cette épaisseur a donc été retenue pour la suite de l’étude. Comme dans l’étude du frittage, il 

est important de noter que les contributions BF et TBF sont celles qui dominent dans la 

résistance de polarisation.  

c Influence d’une couche d’interface  

La qualité de l’interface entre l’électrolyte dense et l’électrode poreuse est essentielle 

pour obtenir de bonnes performances électrochimiques. Des couches sont souvent ajoutées à 

l’interface électrode//électrolyte pour agir comme barrière à la diffusion en cas de réactivité 

avec l’électrolyte [10], pour accommoder les différences de coefficient de dilatation 

thermique ou les différences de comportement en frittage [11] ou tout simplement pour 

diminuer la résistance d’interface [12], [13].  

Dans cette étude, trois matériaux conducteurs ioniques ont été testés comme couche 

d’interface, entre l’électrolyte 8YSZ et les cinq couches de LSTM50N10 : 8YSZ, YDC (pour 

Yttrium Doped Ceria en langue anglaise, Y0,2Ce0,8O2) et GDC (pour Gadolinium Doped Ceria 

en langue anglaise). Préalablement, la réactivité d’YDC et GDC avec LSTM50N10 a été 

testée en réalisant des mélanges de poudres à 50% massique traités 3h à 1100°C sous air puis 

48h à 800°C sous Ar/H2(2%)/H2O(3%). Après ces deux traitements, aucune réactivé n’a été 

détectée par analyse DRX.  

La Figure 8 présente l’influence des couches d’interface sur les diagrammes 

d’impédance. Pour mieux comparer les spectres, les résistances séries sont soustraites. La 

Figure 9 donne l’évolution des différentes contributions et de la résistance de polarisation.  
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Figure 8 : influence de la nature de la couche d’interface sur les diagrammes d’impédance mesurés à 

800°C sous Ar/H2(2%)/H2O(3%). Les nombres au niveau des symboles ouverts correspondent au 

logarithme décimal de la fréquence. 

 

 
Figure 9 : les différentes contributions de la résistance de polarisation de l'électrode en fonction de la 

nature de la couche d'interface.  

 

Quelle que soit la nature de la couche ajoutée à l'interface YSZ//LSTM50N10, la résistance de 

polarisation diminue. Ce comportement est lié à la diminution des contributions HF (2 <C< 

10mF.cm
-2

) et BF (50< C < 160 mF.cm
-2

), cependant la contribution TBF augmente (0,4 <C< 

1 F.cm
-2

).  
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L’effet global est une diminution de la résistance de polarisation, plus prononcée pour 

les couches supplémentaires en cérines substituées. Bien que certains aient proposé que ces 

cérines substituées présentent un meilleur coefficient d’échange d’oxygène en surface k 

comparé à l’électrolyte 8YSZ, cette explication n’est pas unanime [14]. Pour YDC et GDC, la 

réduction partielle du Ce
4+

 en Ce
3+

 confère, en plus de la conductivité ionique, une 

conductivité électronique à la couche d’accroche, ce qui peut améliorer les processus de 

transfert de charges [12]. Lors de l’ajout d’une couche interfaciale d’YDC à une électrode à 

base de Ni-YSZ, Tsai et al. ont aussi observé la diminution d’un arc haute fréquence [15]. 

Cette contribution HF a été attribuée au processus d’échange de protons au niveau des 

interfaces Ni/YSZ selon la réaction suivante : 

(4)   YDCYDCads OHOH 2
 

L’hypothèse est que cette réaction est plus rapide sur une couche interfaciale d’YDC que sur 

l’électrolyte YSZ. Bien que les étapes réactionnelles soit différentes entre un cermet et un 

oxyde conducteur mixte, la même hypothèse pourrait être posée pour les électrodes à base de 

LSTM50N10. 

Avec une interface constituée d’un matériau conducteur mixte, on pourrait penser que 

les réactions électrochimiques se produisent directement sur la couche d’interface. Cependant, 

les tests de cellule avec YDC comme couche fonctionnelle conduisent à des résistances de 

polarisation bien plus élevées, montrant ainsi que la présence du Ni reste indispensable pour 

l’électro-catalyse [16], [15].  

Dans cette étude, la granulométrie des poudres utilisées pour préparer les encres 

d’YSZ, YDC et GDC n’a pas été optimisée. Or, en plus des propriétés intrinsèques de ces 

trois composés, les différences de performances peuvent aussi s’expliquer par les différences 

de microstructure de ces couches d’accroche ; la rugosité de surface de la couche peut 

notamment jouer un rôle [17]. Les micrographies de la Figure 10 permettent de visualiser les 

différentes microstructures des couches d’interface. 
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Figure 10 : micrographies MEB en mode électrons secondaires de l’interface électrode // électrolyte avec 

différentes couches d’accroche. 

Ainsi, la couche d’YSZ semble la plus dense. La couche d’YDC présente une microstructure 

proche de celle du composé LSTM50N10. Avec une résistance de polarisation de 3,10 Ω.cm², 

les meilleures performances ont été obtenues pour une couche d’accroche en GDC présentant 

une microstructure intermédiaire.  

d Performance de composite  

Bien que le composé LSTM50N10 ait été présenté comme un matériau conducteur 

mixte, sa conductivité ionique n’a pas encore été mesurée. Or, si elle n’est pas suffisamment 

importante, la réaction électrochimique reste localisée à proximité de l’électrolyte, ce qui 

limite les performances électrochimiques. Le mélange avec un matériau conducteur ionique 

est un bon moyen d’estimer la part de conductivité ionique du composé LSTM50N10. En 

effet, si le composé est suffisamment conducteur ionique pour délocaliser les réactions 

électrochimiques, le mélange avec un conducteur ionique ne fera que diluer les charges 

électroniques et rallonger les chemins de percolation, les performances ne devraient pas être 

améliorées. Dans le cas contraire, le mélange avec un conducteur ionique favorisera la 

délocalisation des réactions dans tout le volume de l’électrode diminuant ainsi la résistance de 

polarisation. Des cellules ont donc été réalisées avec une couche d’accroche en GDC et 3 

couches de composite LSTM50N10/GDC dans des proportions massiques 60/40, 50/50 et 

40/60. Les performances de ces cellules sont présentées dans le Tableau 3.  
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Tableau 3 : comparaison des performances électrochimiques des cellules en fonction de différentes 

concentration de composite LSTM50N10 / GDC. 

Résistance  

(Ω cm²) 
8YSZ//GDC/LSTM50N10 

8YSZ//GDC/Composite (LSTM50N10/GDC) 

60/40 50/50 40/60 

RHF  

1<C<10 mF.cm
-2 0,04 0,07 0,06 0,07 

RBF  

70<C<160 mF.cm
-2

 
1,22 1,45 1,18 1,21 

RTBF  

0,5<C<0,8 F.cm
-2

 
1,85 1,51 1,22 1,07 

Rp  3,11 3,03 2,46 2,35 

Globalement, les performances électrochimiques des cellules s’améliorent avec l’ajout de 

GDC. Cependant, la diminution de la résistance de polarisation n’est pas significative pour 

une concentration massique de GDC inférieure à 50 % dans le composite. A partir de 50% de 

GDC, la percolation du réseau ionique est sans doute suffisante pour délocaliser la réaction à 

l’ensemble du volume de l’électrode. L’introduction du conducteur ionique joue 

principalement sur la contribution TBF qui serait reliée à la diffusion d’oxygène dans 

l’électrode. Le meilleur résultat est atteint pour la cellule présentant une proportion de 60% de 

GDC ; sa microstructure est présentée Figure 11. Ces résultats laissent entendre que le 

composé LSTM50N10 présente une conductivité ionique inférieure à celle de GDC (σion=5,44 

10
-2

 S cm
-1

 à 700°C [18]).  

 
Figure 11 : micrographie MEB en mode électrons secondaires de la surface de fracture de la cellule 

symétrique 8YSZ//GDC/composite (LSTM50N10/GDC-40/60). 

Comme le montre la micrographie de la Figure 11, la microstructure du composite est 

bien différente de celle du composé LSTM50N10. Il semblerait en particulier, qu’il y ait 

moins de porosité ouverte. Deux explications peuvent être données : d’une part, les particules 

de GDC plus petites que celles de LSTMN50, ont obstrué la forte porosité ouverte, d’autre 

part, avec une granulométrie plus faible, la poudre de GDC fritte à plus basse température. A 
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noter que la couche d’accroche déposée ne se distingue plus des couches actives en raison de 

la forte concentration de GDC dans le composite. 

e Influence du collectage de courant 

La qualité du collectage du courant est essentielle pour aboutir à des performances 

satisfaisantes. Lorsque la densité des points de contact est trop faible, des interférences 

expérimentales peuvent apparaître sur les diagrammes d’impédance. Elles sont liées à une 

distribution inhomogène des lignes de courant dans l’électrode ce qui conduit à une perte de 

volume actif (Figure 12-b). Sans modifier la distribution en fréquence, la qualité du collectage 

joue donc sur l’amplitude des réponses électrochimiques. Pour limiter ce phénomène, un 

double collectage est classiquement effectué avec une grille d’or et un feutre platine 

présentant un maillage plus fin (Figure 1). Cependant, il peut encore être insuffisant dans le 

cas de composés faiblement conducteur électronique, comme c’est le cas pour LSTM50N10. 

Une couche collectrice métallique est donc ajoutée pour assurer un collectage « continu » sur 

toute la surface de l’électrode (Figure 12-a). L’ajout de telles couches collectrices est courant 

lors de tests de composés conducteurs mixtes [4], [19], [20]. 

 

Figure 12 : distribution des lignes de courant dans le cas (a) d’un collectage « continu » et (b) d’un 

collectage « ponctuel ». 

Dans cette étude, la couche collectrice ajoutée est constituée de deux couches de NiO 

déposées par sérigraphie et cofrittées avec l’électrode à base de LSTM50N10. L’oxyde de 

nickel est réduit in situ en nickel métallique. La Figure 13 compare les diagrammes 

d’impédance obtenues pour des cellules avec ou sans couche collectrice.  
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Figure 13 : influence du collectage sur les diagrammes d’impédance mesurés à 800°C sous 

Ar/H2(2%)/H2O(3%). Les nombres au niveau des symboles ouverts correspondent au logarithme décimal 

de la fréquence. 

L’ajout d’une couche collectrice en Ni permet incontestablement un meilleur 

collectage des électrons, les charges sont plus rapidement évacuées et ne s’accumulent plus à 

l’interface électrode//collectage augmentant ainsi la cinétique des réactions électrochimiques. 

La résistance série diminue de façon significative, passant de 2,25 à 0,17 Ω.cm². La 

contribution HF, relativement faible avant l’ajout de cette couche collectrice (< 0,1 Ω.cm²) 

n’est plus visible, la contribution BF passe de 1,21 à 0,11 Ω.cm² tandis que la contribution 

TBF reste inchangée.  

Lors de l’introduction du mélange GDC/LSTM50N10, la température de frittage a été 

maintenue à 1100°C. Or comme mentionné précédemment, la microstructure du composite 

est bien différente de celle du composé LSTM50N10. Ainsi, la température de frittage, fixée à 

1100°C pour le composé LSTM50N10, est probablement trop haute pour le composite 

LSTM50N10/GDC (40/60). Une nouvelle étude du frittage a donc été réalisée et a permis de 

diminuer encore la résistance de polarisation et d’atteindre 0,56 Ω.cm² en frittant la cellule 

8YSZ//GDC/Composite(LSTM50N10/GDC-40/60)/NiO à 1000°C pendant 3h. 

Bien que la couche collectrice présente une microstructure fine et suffisamment 

poreuse pour laisser passer les gaz (réactifs et produits), elle est très fissurée comme le montre 

la Figure 14. Ce problème peut être lié au frittage et à la réduction de NiO qui entraine 

d’important changement volumique. Elle présente une mauvaise tenue mécanique et a 

tendance à se décoller du reste de l’électrode et à rester fixée aux feutres de platine. Le 
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transfert de charges est néanmoins suffisamment amélioré par son ajout pour bénéficier d’un 

accroissement des performances électrochimiques de la couche fonctionnelle. 

     
Figure 14 : micrographies MEB en mode électrons secondaires de la surface de fracture d’une cellule  

8YSZ//GDC/Composite (LSTM50N10/GDC-40/60)/Ni et de sa surface.  

II.2 Optimisation sous air 

Les performances électrochimiques ont été optimisées sous air en regardant l’influence 

de l’épaisseur de l’électrode et de l’ajout d’une couche d’interface de GDC. La température de 

frittage partiel a été maintenue à 1000°C en vue d’un cofrittage des électrodes lors de 

l’élaboration de cellules symétriques.  

a Epaisseur optimale de LSTM50N10 

Des demi-cellules dont l’épaisseur varie de 6 µm à 36 µm ont été préparées par 

sérigraphie de 1 à 6 couches d’encre sur l’électrolyte, puis frittées à 1000°C-3h et testées sous 

air à 800°C. La Figure 15 donne les résistances de polarisation et de série.  

 

Figure 15 : influence de l’épaisseur de l’électrode sur la résistance de polarisation et la résistance série des 

cellules. 
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Sous air, les meilleurs performances sont atteintes pour 4 couches déposées soit une épaisseur 

d’électrode de 24 µm. La Figure 16 donne le diagramme d’impédance correspondant. La 

contribution majoritaire présente une fréquence de relaxation supérieure à 10
2
 Hz et une 

capacité de 30 µF.cm
-2

. Elle peut être attribuée à une résistance de transfert ionique à 

l’interface 8YSZ//LSTM50N10 [21]. 

 

Figure 16 : diagramme d’impédance pour une cellule 8YSZ//LSTM50N10 testée à 800°C sous air. Les 

nombres au niveau des symboles ouverts correspondent au logarithme décimal de la fréquence. 

b Influence d’une couche d’interface 

Comme sous atmosphère réductrice, une couche de GDC est ajoutée à l’interface 

électrode//électrolyte principalement pour améliorer les transferts de charges à ce niveau. La 

Figure 17 donne le diagramme d’impédance mesuré à 800°C sous air pour la cellule 

8YSZ//GDC/LSTM50N10-4c. La résistance de polarisation diminue de façon spectaculaire 

passant de 40,5 à 1,5 Ω.cm². La contribution HF (C = 18 µF.cm
-2

) est principalement affectée 

par cette diminution, comme l’ont observée Baumann et al [21]. Le diagramme d’impédance 

s’est décalé vers les THF (C~6 µF.cm
-2

) ce qui pourrait traduire une modification du 

processus de transfert de charges à l’interface qui reste malgré tout la principale limitation.  
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Figure 17 : diagramme d’impédance pour une cellule 8YSZ//GDC/LSTM50N10 testée à 800°C sous air. 

Les nombres au niveau des symboles ouverts correspondent au logarithme décimal de la fréquence. 

Avec 1,76 Ω.cm², la résistance série reste trop élevée, principalement à cause de la faible 

conductivité électrique du composé LSTM50N10 sous air. La résistance de polarisation (1,5 

Ω.cm²) est dix fois plus élevée que ce qui est requis pour un matériau d’électrode à air. 

Toutefois, en s’affranchissant des problèmes de collectage, la résistance de polarisation 

mesurée devrait être moins importante. De même, l’utilisation d’un composite avec un 

conducteur ionique pourrait être bénéfique pour pallier la déficience de conductivité ionique 

du composé LSTM50N10. Le gain devrait d’ailleurs être encore plus important que sous 

atmosphère réductrice puisque le composé, stable sous air, forme peu de lacunes d’oxygène 

en température et doit présenter une conductivité ionique sous air plus faible que sous 

atmosphère réductrice. 

II.3 Conclusion 

Sous atmosphère réductrice, la cinétique des réactions d’électrode dans le composé 

LSTM50N10 est gouvernée par plusieurs processus limitant : 

 les transferts des espèces O
2-

 à l’interface électrolyte/électrode correspondant aux 

contributions HF, 

 l’adsorption dissociative de l’hydrogène à la surface de l’électrode correspondant à la 

contribution BF, 

 les réactions d’échange d’oxygène, la diffusion de l’oxygène dans l’électrode et/ou la 

conversion des gaz correspondant aux contributions TBF. 
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L’optimisation du frittage et l’introduction d’une couche d’interface en GDC ont permis de 

diminuer la contribution HF. Le mélange avec GDC, conducteur ionique, a permis de pallier 

la déficience en conductivité ionique de LSTM50N10 et donc de diminuer la contribution 

TBF ; celle-ci a pu encore être atténuée en optimisant la température de frittage du composite 

LSTM50N10/GDC. L’évolution de la contribution BF selon les différents paramètres est plus 

difficile à expliquer. Toutefois il est important de noter que pour la plupart des diagrammes 

d’impédance, les contributions BF et TBF se superposent ce qui peut introduire des erreurs 

d’interprétation.  

Sans couche collectrice de Ni, les résistances de polarisation et de série sont élevées (Rs = 

2,25 Ω.cm² et Rp = 2,35 Ω.cm²). Le composé LSTM50N10 ne présente pas une conductivité 

électronique suffisante, il peut cependant être utilisé comme couche fonctionnelle en 

combinaison avec une couche collectrice telle La0,3Sr0,7TiO3, comme l’on proposé Gross et al. 

[3]. Avec une couche collectrice de Ni, les performances sont très prometteuses, d’autant plus 

que les mesures ont été effectuées au bout de 90 min de test seulement, l’exsolution 

progressive du Ni pourrait permettre d’atteindre de meilleures performances.  

Sous air, l’introduction d’une couche d’interface a permis de diminuer de façon 

significative la contribution HF, les performances obtenues sont prometteuses d’autant que 

toutes les voies d’optimisation n’ont pas été explorées.  

Dans les deux atmosphères, les performances du composé LSTM50N10 semblent être 

limitées par sa conductivité ionique trop faible, ce qui affecte la délocalisation de la réaction 

d’électrode. Il serait intéressant de confirmer cette hypothèse en mesurant la conductivité 

ionique.  

III 25LSTN50 comme matériau d’électrode de cellule symétrique 

Les performances électrochimiques du composé 25LSTN50 ont été étudiées sous 

atmosphère réductrice et sous air en s’intéressant notamment à la température de frittage et à 

l’épaisseur de l’électrode. Les mesures de conductivité sous atmosphère réductrice présentées 

au chapitre 3, ont montré que le traitement de pré-réduction à 1050°C pendant 2h avait peu 

d’influence sur la conductivité, qui reste inférieure à 0,05 S.cm
-1

 à 800°C sous 

Ar/H2(5%)/H2O(3%). L’hypothèse est que peu de Ti
3+

 est formé pendant ce traitement. 

Cependant, la pré-réduction pourrait avoir une influence sur la proportion de nanoparticules 

de Ni en surface et sur la proportion de lacunes d’oxygène. Il semblait donc important de 
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comparer les performances électrochimiques de demi-cellules avec ou sans traitement de pré-

réduction. Après frittage, certaines demi-cellules ont donc été réduites à 1050°C pendant 2h 

sous Ar/H2(2%). 

Sous air, l’influence du traitement de pré-réduction sur les performances a également 

été prise en compte. En effet, lors de la mise en forme d’une cellule symétrique (même 

matériau pour l’anode et la cathode), les deux électrodes sont cofrittées et subissent le 

traitement de réduction. Il semblait donc essentiel d’étudier la ré-oxydation de l’électrode à 

air.  

Comme présenté au chapitre 3, le composé 25LSTN50 présente une réactivité avec le 

composé d’électrolyte 8YSZ pendant l’étape de frittage. L’introduction d’une couche barrière 

s’est donc avérée indispensable. L’utilisation de GDC a cependant posé certaines difficultés. 

En effet, le traitement de pré-réduction à 1050°C entraîne la réduction du Ce
4+

 en Ce
3+

 qui 

s’effectue avec un important changement de volume conduisant à la délamination des couches 

d’électrode. Une couche d’interface en YDC, supportant mieux le traitement de pré-réduction, 

a donc été choisie. Le Tableau 4 donne les principaux résultats de ces travaux.  

Tableau 4 : performances électrochimiques d’électrodes à base de 25LSTN50 

Architecture de cellule 

Conditions 

d'élaboration des 

cellules 

Atmosphère 

de test 

Rs Rp Rtotale 

Ω.cm² 

YSZ//YDC/25LSTN50-4c 

frittée 1300°C/3h 

non réduite 

Ar/H2(2%)/ 

H2O(3%) 

21,9 10,4 32,3 

réduite 1050°C/2h 3,7 5,8 9,5 

YSZ//YDC/25LSTN50-4c/Ni 

frittée 1300°C/3h 

non réduite 0,6 1,73 2,33 

réduite 1050°C/2h 
0,1 1,5 1,6 

H2/H2O(3%) 0,3 0,52 0,82 

YSZ//YDC/25LSTN50-3c 

frittée 1300°C/3h 

non réduite 

Air 

1,7 1,1 2,8 

réduite 1050°C/2h 4,4 3,1 7,5 

réduite 1050°C/2h et 

réoxydée à 800°C/72h 
2,7 1 3,8 

La Figure 18 présente les diagrammes d’impédance de la demi-cellule 

8YSZ//YDC/25LSTN50-4c/Ni testée à 800°C sous Ar/H2(2%)/H2O(3%) et de la demi-cellule 

8YSZ//YDC/25LSTN50-3c testée à 800°C sous air. 
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Figure 18 : diagramme d’impédance de cellule à base de 25LSTN50 testées sous air et sous 

Ar/H2(2%)/H2O(3%) à 800°C. Les nombres au niveau des symboles ouverts correspondent au logarithme 

décimal de la fréquence. 

Sous atmosphère réductrice, le traitement de pré-réduction à 1050°C permet de diviser 

par deux la résistance de polarisation et par cinq la résistance série. Il agit principalement sur 

la contribution BF (C = 350mF.cm
-2

) qui reste malgré tout majoritaire, comme le montre la 

Figure 18. Fu et al. ont attribué cet arc à l’adsorption dissociative de l’hydrogène à la surface 

de l’électrode [6]. Cette étape est probablement favorisée par la formation de nanoparticules 

de Ni à la surface de l’électrode.  

L’effet du traitement de réduction est toutefois moins marqué lorsque la couche 

collectrice de Ni est ajoutée. Ainsi, la demi-cellule 8YSZ//YDC/25LSTN50-4c/Ni non pré-

réduite présente une résistance de polarisation de 1,7 Ω.cm² contre 1,5 Ω.cm² pour la cellule 

pré-réduite à 1050°C.  

En se plaçant dans une atmosphère moins diluée (sous H2/H2O(3%)), la résistance de 

polarisation est divisée par un facteur trois, permettant d’atteindre 0,52 Ω.cm². Ce 

comportement est lié principalement à la diminution de la contribution BF (350 < C < 530 

mF.cm
-2

) attribuée à l’adsorption dissociative de l’hydrogène [6].  

Sous air, la cellule non réduite présente deux contributions, une à très haute fréquence (C= 

3 µF.cm
-2

) et une à basse fréquence (C = 300 mF.cm
-2

). La cellule pré-réduite présente des 

performances nettement dégradées comparée à la cellule non réduite. Ce comportement est lié 

à la diminution de la conductivité du composé 25LSTN50 due à la réduction du Ni
3+

 en Ni
2+

. 

Cependant, les performances évoluent au cours du test à mesure que la demi-cellule se ré-

oxyde. Un traitement de réoxydation de 72h à 800°C permet de retrouver la valeur de 

résistance de polarisation initiale tandis que la résistance série, avec 2,7 Ω.cm², reste 1,6 fois 
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supérieure. Une réoxydation plus longue pourrait cependant permettre de regagner en 

conductivité électronique et de diminuer encore cette résistance série. Il serait toutefois 

intéressant d’étudier comment le matériau se comporte lors de cycle redox, et notamment de 

vérifier si le Ni
3+

 qui est réduit lors du traitement de pré-réduction, peut de nouveau être 

stabilisé dans la structure. La proportion de Ni
3+

 conditionne en effet les propriétés de 

conduction sous air.  

 Pour le composé 25LSTN50, le bénéfice du traitement de pré-réduction sous 

atmosphère réductrice est finalement faible, une réduction in situ pourrait donc être envisagée 

pour faciliter la mise en forme de cellules symétriques. La réduction de l’électrode à air serait 

ainsi évitée, ce qui permettrait de conserver le niveau de conductivité sous air. Il serait 

intéressant de suivre les performances de l’électrode non réduite 8YSZ//YDC/25LSTN50/Ni à 

800°C sous H2/H2O(3%) pour vérifier si l’exsolution du Ni permet effectivement une 

amélioration progressive des performances via la diminution de la contribution BF.  

IV LSTN25 et LSTN10 comme matériaux d’électrode à hydrogène  

Suite à l’étude des composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 réalisée dans le chapitre 3, les 

composés LSTN25 et LSTN10 ont été sélectionnés comme matériaux d’électrode à 

hydrogène au vu de leur bon niveau de conductivité sous atmosphère réductrice après des pré-

réductions à haute température. Leurs performances électrochimiques ont donc été étudiées 

sous Ar/H2(2%)/H2O(3%), elles sont données dans le Tableau 5 après optimisation de la 

température de frittage et l’introduction d’une couche d’accroche permettant d’améliorer 

l’interface et de limiter la réactivité avec 8YSZ. 

Tableau 5 : performances sous Ar/H2(2%)/H2O(3%) à 800°C de cellules à base de LSTN10 et LSTN25  

Atmosphère 

de test 
Architecture de cellule 

Conditions 

d'élaboration des 

cellules 

Rs Rp Rtotale 

Ω,cm² 

Ar/H2(2%)/ 

H2O(3%) 

YSZ//YDC/LSTN10-3c  
frittée 1200°C/3h 

réduite 1300°C/2h  

3,4 4,75 8,15 

YSZ//YDC/LSTN10-3c/Ni 0,9 6,4 7,3 

YSZ//YDC/LSTN25-3c  frittée 1350°C/3h 

réduite 1200°C/2h  

4,4 6,4 10,8 

YSZ//YDC/LSTN25-3c/Ni 0,35 9,5 9,85 

Les résistances de polarisation et de série obtenues pour les électrodes à base de LSTN10 et 

LSTN25 sont élevées et, contrairement aux composés précédents, l’ajout d’une couche 

collectrice de Ni n’arrange rien. Bien qu’elle entraîne une diminution importante de la 
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résistance série, elle ajoute une contribution à la résistance de polarisation. En fait, comme le 

montre la Figure 19, après un frittage et une réduction à haute température, cette couche 

collectrice n’est pas optimale. Les particules de Ni ont coalescé et l’adhésion à la couche 

fonctionnelle de LSTN10 est mauvaise. 

 

Figure 19 : Micrographie MEB en mode électrons secondaires de la surface de fracture d’une cellule 

8YSZ//YDC/LSTN10/Ni. 

Dans ces électrodes, les contributions TBF sont majoritaires. Elles sont liées à des processus 

d’échange surfacique ou de diffusion des gaz. Leur importance suggère que la porosité et/ou 

la surface active des électrodes n’est pas suffisante et limite ces étapes. Le frittage partiel 

suivi d’un traitement de réduction à haute température n’est pas favorable pour obtenir une 

microstructure adéquate.  

Pour pallier ce problème, une nouvelle encre pour le composé LSTN25 a donc été 

préparée à partir d’une poudre calcinée à plus basse température, 1000°C-3h, présentant une 

surface spécifique de 7,9 m².g
-1

. Cette poudre, plus réactive, permet d’effectuer le frittage 

partiel dès 1200°C contre 1350°C pour la poudre calcinée à 1300°C. Pour ces cellules 

préparées à partir de la nouvelle encre, l’influence du traitement de pré-réduction sur les 

composés a été étudiée de même que l’ajout d’une couche collectrice de Ni et l’effet de la 

dilution des gaz réactifs. Les résultats sont donnés dans le Tableau 6. Pour éviter une trop 

grande coalescence des particules, l’oxyde de nickel a été déposé par sérigraphie une fois les 

couches YDC/LSTN25 frittées.  
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Tableau 6 : performances de cellules à base de LSTN25  réalisé à partir de poudre calcinée à 1000°C-3h 

Atmosphère 

de test 
Architecture de cellule 

Conditions 

d'élaboration des 

cellules 

Rs Rp Rtotale 

Ω,cm² 

Ar/H2(2%) 

/H2O(3%)  

YSZ//YDC/LSTN25-3c frittée 1200°C/3h  18,9 8,9 27,8 

YSZ//YDC/LSTN25-3c frittée 1200°C/3h 

réduite 1200°C/2h 

1,5 4,5 6 

YSZ//YDC/LSTN25-3c/Ni 0,3 1,25 1,55 

H2/H2O(3%) 
YSZ//YDC/LSTN25-3c frittée 1200°C/3h 

réduite 1200°C/2h 

3,2 1,3 4,5 

YSZ//YDC/LSTN25-3c/Ni 0,13 0,56 0,69 

L’utilisation d’une poudre plus réactive améliore significativement les performances 

électrochimiques. Ainsi, la résistance série de la cellule YSZ//YDC/LSTN25-3c, préparée à 

partir de la nouvelle encre, diminue de 65% et sa résistance de polarisation de 35%. Ce 

résultat montre qu’il est important de travailler sur la synthèse pour partir de poudres plus 

adaptées à la mise en forme de cellules. Ce premier essai étant concluant, il conviendrait de 

mieux caractériser les poudres calcinées à basse température. Le composé LSTN10, plus 

conducteur que le composé LSTN25 après la pré-réduction à haute température, pourrait 

encore conduire à de meilleurs résultats en partant de poudres synthétisées à basse 

température.  

Comparée à une cellule non réduite, la résistance de polarisation est divisée par deux 

et la résistance série par douze. Ce résultat est en accord avec le gain de conductivité 

électrique lié à la formation de Ti
3+

 lors du traitement de pré-réduction à haute température. 

Le traitement de pré-réduction conduit à une diminution importante de la contribution BF 

tandis que la contribution TBF reste pratiquement inchangée. Comme précédemment, si l’arc 

BF est bien lié au processus d’adsorption dissociative de l’hydrogène à la surface de 

l’électrode, la formation de nanoparticules en surface des grains explique sa diminution après 

la pré-réduction. Comme pour le composé 25LSTN50, le passage sous H2/H2O(3%) permet 

de diminuer la résistance de polarisation et d’atteindre 0,56 Ω.cm
2
. Cette valeur reste 

supérieure à celle des cermets classiques Ni/YSZ (Rp < 0,3 Ω.cm
2
 à 800°C) ou d’une 

électrode composite YST/YSZ imprégnée par 5% vol. de Ni (Rp = 0,21 Ω.cm
2
 à 800°C). 

Cependant, alors que les cermets classiques souffrent lors de cycle redox, ici, un traitement 

thermique effectué à 1100°C pendant 3h sous air, simulant le traitement de frittage d’une 

électrode à air, affecte peu les performances, comme le montre la Figure 20.  
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Figure 20 : influence d’une réoxydation sur les diagrammes d’impédance d’une cellule 

8YSZ//YDC/LSTN25-3c/Ni testée à 800°C sous H2/H2O(3%). Les nombres au niveau des symboles ouverts 

correspondent au logarithme décimal de la fréquence. 

Ainsi, même si une augmentation de la résistance série est observée due à la ré-

oxydation de LSTN25 et à une possible délamination de la couche collectrice de Ni, la 

résistance de polarisation reste inférieure à 0,5 Ω.cm
2
 à 800°C. Ce résultat est très 

encourageant pour la future préparation et l’étude de cellules complètes comportant une 

électrode à hydrogène à base de LSTN10 ou LSTN25. 

V Bilan comparatif et conclusion 

L’objectif de ce chapitre était d’évaluer la potentialité des composés LSTM50N10 et 

25LSTN50 comme électrode de cellule symétrique et celle de LSTN10 et LSTN25 comme 

électrode à hydrogène. Dans ce but, des demi-cellules ont été mises en forme par sérigraphie, 

puis testées par spectroscopie d’impédance complexe à 800°C sous atmosphère réductrice et 

sous air. En plus des propriétés intrinsèques des matériaux (conductivité électronique, 

conductivité ionique, activité électro-catalytique,…), les performances électrochimiques de 

ces demi-cellules sont influencées par la microstructure de l’électrode (porosité, taille de 

grains, surface spécifique…), son épaisseur, la qualité de l’interface avec l’électrolyte et le 

collectage du courant. Un travail d’optimisation a donc été réalisé pour diminuer au maximum 

l’impact de ces différents paramètres. Il a conduit à l’introduction d'une couche d’interface en 

GDC ou YDC pour favoriser le transfert de charges et de couches collectrices en Ni pour 

améliorer le collectage. Cette dernière a été choisie pour sa facilité de mise en œuvre et son 

niveau de conductivité électronique élevé, toutefois ce n’est pas une solution 

technologiquement viable au vu des problèmes du Ni en fonctionnement évoqués au chapitre 
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1 (coalescence des grains, cokage en fonctionnement sous hydrocarbure, variation volumique 

trop importante lors de cycles redox). Les composés présentant un niveau de conductivité 

électronique trop faible pour être appliqués tels quels, devront être utilisés comme couche 

fonctionnelle en combinaison avec un oxyde conducteur tel La0,2Sr0,7TiO3 ou Y0,08Sr0,92TiO3  

sous atmosphère réductrice [8], ou en combinaison avec des cobaltites substituées de structure 

pérovskite ou des nickelates de structure Ruddlesden-Popper sous air [22]. 

Dans le cas du composé LSTM50N10, l'approche composite avec GDC permet 

d’améliorer les performances, ce qui pourrait indiquer que LSTM50N10 comporte une 

conductivité ionique trop faible pour permettre la délocalisation des réactions à tout le volume 

de l’électrode.  

L’influence du traitement de pré-réduction sur les performances électrochimiques sous 

atmosphère réductrice des composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 a été étudiée. Dans tous les cas, la pré-

réduction permet de diminuer la résistance série et la résistance de polarisation notamment en 

jouant sur la contribution Basse Fréquence associée au processus d’adsorption dissociative de 

l’hydrogène à la surface de l’électrode. Ce comportement peut être lié à l’augmentation de la 

conductivité électronique après la réduction à haute température mais également à 

l’exsolution des nanoparticules de Ni. Il serait toutefois intéressant de découpler les deux 

effets en comparant l’activité catalytique de ces matériaux à exsolution avec ou sans pré-

réduction. En effet, la spectroscopie d’impédance complexe n’est pas la méthode la plus 

appropriée pour conclure sur le gain apporté par l’exsolution du Ni puisque plusieurs effets se 

superposent et qu’il est bien difficile d'associer clairement un processus avec une 

contribution.  

La pré-réduction semble avoir moins d’effets sur le composé 25LSTN50, 

probablement car elle modifie peu le niveau de conductivité sous atmosphère réductrice pour 

ce composé. Pour faciliter la mise en forme de cellules symétriques et notamment éviter la 

réduction de l’électrode à air, l’exsolution du Ni pourrait être obtenue par une réduction in 

situ.  

Pour les composés LSTN25 et LSTN10, le traitement de pré-réduction améliore très 

nettement les performances, mais ajoute une étape à la mise en forme. Les deux traitements à 

haute température (frittage et pré-réduction) sont néfastes pour la microstructure de 

l’électrode. Trop peu poreuse, celle-ci limite la diffusion des gaz ou les processus surfaciques. 

L’utilisation d’une poudre calcinée à plus basse température, plus réactive, permet de fritter à 

une température de 150°C inférieure, ce qui diminue la contribution à Très Basse Fréquence 

et permet d’atteindre des résultats très prometteurs. Ces résultats soulignent l'importance du 



Chapitre 5 ― Caractérisations électrochimiques 
 

228 

travail de synthèse et notamment l'utilisation de poudres calcinées à basse température dont la 

microstructure est plus favorable à la mise en forme de cellules. 

Le tableau 7 rassemble les résistances de polarisation obtenues pour les électrodes à 

base de LSTM50N10, 25LSTN50 et LSTN25 après optimisation et les compare aux 

performances d’électrodes de la littérature. 

Tableau 7 : résistances de polarisation à 800°C des électrodes à base de LSTM50N10, 25LSTN50 et 

LSTN25 optimisées et d’électrodes proposées dans la littérature. 

Electrode Atmosphère de test 
Rp 

(Ω.cm²) 
ref 

8YSZ//GDC/Composite(LSTM50N10/GDC)/Ni Ar/H2(2%)/H2O(3%) 0,56 

Cette 

étude 

8YSZ//GDC/LSTM50N10 air 1,5 

8YSZ//YDC/25LSTN50/Ni 
Ar/H2(2%)/H2O(3%) 1,5 

H2/H2O(3%) 0,52 

8YSZ//YDC/25LSTN50 air 1,1 

8YSZ//YDC/LSTN25/Ni 
Ar/H2(2%)/H2O(3%) 1,25 

H2/H2O(3%) 0,56 

8YSZ//GDC/LSCMNi/Ni Ar/H2(5%)/H2O(3%) 1 
[23] 

8YSZ//GDC/LSCMNi air 1,6 

YSZ//Composite(LSCM/YSZ)/Pt* 
Ar/H2(5%)/H2O(3%) 0,59 

[24] 
air 0,27 

YSZ//Composite(LSTM4646/YSZ)/Au 
H2/H2O(3%) 0,44 

[6] 
Ar/H2(20%)/H2O(3%) 1,42 

8YSZ//Composite(Sr0,94Ti0,9Nb0,1O3/YSZ)/Pt* H2/H2O(3%) 16,9 [7] 

8YSZ//Cermet(Ni/YSZ) H2/H2O(3%) 0,11 [9] 

8YSZ//Composite(LSM/YSZ) air 0,44 [13] 
* Mesurée à 850°C 

Les composés 25LSTN50 et LSTM50N10 permettent d’obtenir des performances sous 

air et sous atmosphère réductrice de même ordre de grandeur que celles des composés de la 

littérature proposés comme électrodes de cellules symétriques. Les résistances de polarisation 

restent toutefois supérieures d’un ordre de grandeur à celles des électrodes usuelles Ni/YSZ 

sous atmosphère réductrice et LSM/YSZ sous air. En fait, le développement de matériaux 

d’électrode fonctionnant à la fois côté air et côté hydrogène apporte de nombreuses 

contraintes qui aboutissent à un compromis en termes de performances. L’intérêt des cellules 

symétriques serait de présenter une meilleure stabilité redox et de permettre un 

fonctionnement réversible. L’étude de la stabilité redox des composés 25LSTN50 et 

LSTM50N10 doit encore être effectuée pour valider ce point. La nécessité d’utiliser des 

couches collectrices pour atteindre de bonnes performances électrochimiques pose cependant 

problème car celles-ci devront être tout aussi stables vis-à-vis des cycles redox [22]. 

Le composé LSTN25 proposé comme électrode à hydrogène permet d’obtenir une 

résistance de polarisation prometteuse. Elle reste supérieure à celle d’un cermet classique, 
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cependant les performances sont conservées après une ré-oxydation sévère à 1100°C sous air, 

ce qui laisse présager une meilleure stabilité redox des composés LSTN comparée aux 

cermets classiques. L’étude de la stabilité redox des composés LSTN25 et LSTN10 doit 

encore être approfondie.  
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Conclusion générale 

Ce travail de thèse a porté sur le développement de nouveaux matériaux d’électrode de 

SOEC et SOFC s’appuyant sur deux concepts originaux proposés récemment : les cellules 

symétriques et l’exsolution. L'objectif était de développer des matériaux répondant à la fois 

aux spécifications de l’électrode à air et à celles de l’électrode à hydrogène, c’est-à-dire être 

stable sous atmosphère oxydante, réductrice et humide, soit sous un large domaine de 

pressions partielles d’oxygène ; présenter des conductivités électroniques et ioniques 

suffisantes sous les deux atmosphères ; présenter une bonne activité électro-catalytique pour 

chacune des deux demi-réactions électrochimiques associées au fonctionnement des cellules 

électrochimiques (pile ou électrolyseur). L'exsolution devait permettre d'augmenter l'activité 

catalytique coté électrode à hydrogène.  

Les titanates de strontium substitués au lanthane, (La,Sr)TiO3, déjà largement étudiés 

comme matériaux d’électrode à hydrogène, ont constitué le point de départ de ces travaux. 

Afin d’adapter les propriétés de ces composés pour répondre au cahier des charges d’une 

électrode de cellule symétrique à exsolution, une part du titane a été substitué par du nickel et 

du manganèse. Deux familles de composés ont été synthétisées par voie sol-gel : 

(La,Sr)(Ti,Ni)O3 et (La,Sr)(Ti,Mn,Ni)O3. Les compositions ont été fixées de façon à stabiliser 

une valence mixte Ni
2+

/Ni
3+

 ou Mn
3+

/Mn
4+

 et ainsi favoriser la conductivité sous air. La faible 

stabilité thermodynamique de LaNiO3 n’a cependant pas permis d’aller au-delà de 25% de 

Ni
3+

 stabilisé dans la pérovskite. Quatre familles de composés ont été obtenues pures au sens 

des RX après calcination à 1300°C-12h : 

 La2xSr1-2xTi1-xNixO3 (0,1<x<0,5) appelé LSTN et comportant 100% de nickel 

divalent ; 

 La7x/4Sr1-7x/4Ti1-xNixO3 (0,3<x<0,5) appelé 25LSTN et comportant 25% de nickel 

trivalent ; 

 La0,2+2/3xSr0,8-2/3xTi0,9-xMnxNi0,1O3 (0,4 < x < 0,55) appelée LSTMN10 ;  

 La0,1+2/3xSr0,9-2/3xTi0,95-xMnxNi0,05O3 (0,4 < x < 0,55) appelée LSTMN5.  

Après une caractérisation structurale et microstructurale, ces composés ont été évalués comme 

électrode à air et électrode à hydrogène :   

→ Leur stabilité chimique et structurale a été étudiée en analysant les poudres par DRX 

après des traitements de 48h à 800°C sous air, Ar/H2(2%), Ar/H2(2%)/H2O(3%) et 

Ar/H2(2%)/H2O(20%). Les composés LSTN et 25LSTN sont stables après ces différents tests. 
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Seuls les composés les plus riches en Ni présentent une évolution structurale après le 

traitement le plus réducteur. L’exsolution du Ni a été observée par Microscopie électronique à 

transmission (MET). Tous ces composés présentent des nanoparticules de Ni (< 50 nm) après 

une réduction in situ, mais l'exsolution semble limitée d’un point de vue cinétique. Pour 

favoriser la réduction du nickel, des pré-réductions à des températures supérieures à 1000°C 

ont été réalisées. La formation d’un plus grand nombre de lacunes d’oxygène et la réduction 

d’une part du Ti
4+

 entraîne alors une plus grande expansion de la maille qui reste toutefois 

compatible avec une intégration en cellule.  

Les composés LSTMN10 et LSTMN5 conservent leur structure pérovskite après les 

différents tests de stabilité. L’exsolution du Ni est observée pour tous ces composés après les 

traitements sous Ar/H2(2%)/H2O(3%) et Ar/H2(2%). Toutefois, ce dernier entraîne un début 

de décomposition avec la démixtion en deux phases de structure pérovskite et une expansion 

volumique supérieure à 1,5%. L’utilisation des composés LSTMN5 et LSTMN10 devra donc 

être limitée à un fonctionnement normal d’anode SOFC, avec une proportion d’eau suffisante 

pour ne pas se trouver en milieu trop réducteur.  

→ Leur réactivité avec le composé d’électrolyte 8YSZ a été évaluée après un frittage de 

3h à 1300°C, une réduction in situ (48h à 800°C sous Ar/H2(2%)/H2O(3%)) et éventuellement 

une pré-réduction à haute température. Pour la plupart des composés LSTN (x=0,25 et x 0,4) 

et 25LSTN (x 0,4), ces tests ont mis en évidence la formation d’une phase pyrochlore 

La2Zr2O7, connue pour être isolante et néfaste aux propriétés électrochimiques. L’utilisation 

d’une couche barrière est donc nécessaire pour limiter les pertes résistives. Pour les composés 

LSTMN5 et LSTMN10 aucune réactivité n’a été observée. Si les composés LSTN et 25LSTN 

sont compatibles d’un point de vue thermomécanique avec le composé d’électrolyte 8YSZ, 

certains composés LSTMN5 et LSTMN10 présentent des coefficients de dilatation thermique 

bien supérieurs à celui de 8YSZ ce qui pourrait poser problème lors de la mise en forme des 

cellules. 

→ Leurs propriétés de conduction ont été caractérisées sous air et sous atmosphère 

réductrice. Sous air, leur comportement est celui de semi-conducteurs de type p. Le nombre 

de porteurs de charges est contrôlé par la proportion de Ni et le ratio Ni
2+

/Ni
3+

 pour les 

composés LSTN et 25LSTN et par la proportion de Mn et le ratio Mn
3+

/Mn
4+

 pour les 

composés LSTMN5 et LSTMN10. Sous atmosphère réductrice, la réduction du Ni
3+

 et 

respectivement celle du Mn
4+

 entraînent une diminution du niveau de conductivité. 

Cependant, alors que la conductivité des LSTN (x 0,25) et 25LSTN devient majoritairement 
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ionique et passe en dessous de 10
-1 

S.cm
-1

 à 800°C, celle des composés LSTMN5 et 

LSTMN10 conserve un niveau supérieur grâce à une contribution électronique liée à la 

valence mixte Mn
2+

/Mn
3+

. Sous atmosphère réductrice, seul le composé LSTN10, le moins 

substitué en Ni, présente une contribution de type n non négligeable liée au Ti et à la présence 

de défauts TiiT  .. Le traitement de pré-réduction permet d’accroître le nombre de ces défauts et 

augmente significativement la conductivité des composés LSTN sous atmosphère réductrice. 

Les composés les plus riches en Ti, LSTN10 et LSTN25 deviennent métalliques. 

Avec respectivement 15,8 et 9,1 S.cm
-1

 sous air et 2 et 1,4 S.cm
-1

 sous atmosphère 

réductrice à 800°C, les composés LSTM55N10 et LSTM50N10 présentent les meilleurs 

niveaux de conductivité parmi les composés LSTMN5 et LSTMN10. Leur stabilité à long 

terme a été validée en fonctionnement normal d’anode SOFC. Ils sont de bons candidats 

d’électrodes de cellules symétriques.  

Parmi les composés LSTN et 25LSTN, seul le composé 25LSTN50 présente, avec 5,3 

S.cm
-1

 à 800°C, une conductivité suffisante sous air pour une électrode à air. Bien que sa 

conductivité sous atmosphère réductrice soit relativement faible (~10
-2

 S.cm
-1

) et ce même 

après une pré-réduction à 1050°C, ce composé reste compatible avec une application comme 

couche fonctionnelle d’électrode à hydrogène.  

Les composés LSTN10 et LSTN25, pré-réduits respectivement à 1300°C et 1200°C, 

atteignent des conductivités de 17,8 S.cm
-1

 (pour LSTN10) et 2,3 S.cm
-1

 (pour LSTN25) à 

800°C sous Ar/H2(5%)/H2O(3%). Par ailleurs, ces composés pré-réduits conservent leur haute 

conductivité après un cycle redox et leurs niveaux de conductivité restent stables à 800°C 

pendant plusieurs centaines d’heures. Ils sont donc de bons candidats d’électrode à 

hydrogène.  

→ Les performances électrochimiques des composés LSTM50N10 et 25LSTN50 comme 

électrode de cellules symétriques et celles de LSTN10 et LSTN25 comme électrode à 

hydrogène ont été évaluées. Des demi-cellules ont été mises en forme par sérigraphie, puis 

testées par spectroscopie d’impédance complexe à 800°C sous atmosphère réductrice et sous 

air. Un travail d’optimisation a conduit à l’introduction d’une couche d’interface en GDC ou 

YDC pour favoriser le transfert de charges et empêcher la formation de phase résistive 

La2Zr2O7 et de couche collectrice en Ni pour améliorer le collectage. Dans le cas du composé 

LSTM50N10, le manque de conductivité ionique a été compensé en réalisant un composite 

avec GDC. Le travail d’optimisation a par ailleurs souligné l’intérêt de retravailler la synthèse 
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et de mieux caractériser les poudres calcinées à basse température dont la microstructure est 

plus favorable à la mise en forme des cellules et aux performances électrochimiques. 

Les composés 25LSTN50 et LSTM50N10 permettent d’obtenir des résistances de 

polarisation sous air et sous atmosphère réductrice de même ordre de grandeur que celles des 

composés de la littérature proposés comme électrodes de cellule symétrique. Elles restent 

supérieures d’un ordre de grandeur à celles des électrodes usuelles Ni/YSZ sous atmosphère 

réductrice et LSM/YSZ sous air Elles pourraient encore être améliorées en jouant sur la 

microstructure et notamment en introduisant plus de porosité dans les couches d’électrode de 

façon à diminuer la contribution TBF. 

Concernant les composés pré-réduits, LSTN25 permet d’atteindre une résistance de 

polarisation prometteuse avec 0,56 Ω.cm² sous H2/H2O(3%) à 800°C. Bien que cette 

résistance soit supérieure à celle d’un cermet classique, une réoxydation sévère affecte peu les 

performances électrochimiques ce qui suggère que ce composé présente une très bonne 

stabilité redox. 

Dans l’ensemble, ces travaux soulignent la difficulté pour un seul matériau de 

répondre aux spécifications de l’électrode à air et de l’électrode à hydrogène. Les 

performances résultent nécessairement d’un compromis entre les deux. Les conductivités 

électroniques et ioniques sont ainsi trop faibles pour une application directe de ces matériaux 

comme électrode de cellules symétriques et nécessitent l’ajout de couches supplémentaires 

qui font perdre une partie des bénéfices attendus pour cette configuration.  

Concernant les électrodes à hydrogène à base de LSTN25 et LSTN10, les 

performances sont prometteuses et il est important de mieux caractériser le comportement 

redox pour confirmer les premiers résultats obtenus. Cette étude pourra être menée à 

différents niveaux : sur poudre pour suivre l’évolution structurale par DRX en température 

sous atmosphère contrôlée, sur des échantillons denses pour mesurer la conductivité totale 

après plusieurs cycles redox, sur des demi-cellules pour suivre les performances 

électrochimiques d’électrodes poreuses par spectroscopie d’impédance complexe après 

plusieurs cycles redox.  

D’un point de vue plus fondamental, l’exsolution du Ni est un concept attrayant pour 

le développement de nouveaux matériaux d’électrode à hydrogène. Ces travaux de thèse 

confirment l’intérêt d’approfondir l’étude des mécanismes permettant la formation de ces 

nanoparticules en surface des grains d’oxyde. Ainsi, une meilleure caractérisation des 

composés réduits est essentielle pour déterminer comment les traitements de réduction (pré-
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réduction ou réduction in situ) et la microstructure de la poudre influencent les paramètres tels 

que la taille des nanoparticules de Ni, la proportion de Ni métal, et la proportion de Ti
3+

, 

facteurs déterminants pour les performances électrochimiques des composés. Bien que 

plusieurs méthodes aient été envisagées et testées (ré-oxydation suivie par thermogravimétrie, 

mesures magnétiques, mesures de spectroscopie électronique de surface (XPS), mesures 

d’absorption X (XANES)), aucune n’a pour le moment abouti à des résultats probants. Il 

serait toutefois intéressant de pousser plus loin les tests réalisés et de rechercher de nouvelles 

méthodes de caractérisation. Les résultats obtenus pourraient être corrélés aux performances 

électrochimiques de demi-cellules et à des tests catalytiques. Cela permettrait d’optimiser la 

composition, le traitement de réduction, et l’élaboration des cellules pour favoriser 

l’exsolution des nanoparticules de Ni et ainsi de mettre en valeur les bénéfices associés à cette 

microstructure particulière.  



Conclusion générale 
 

238 

 



Annexes 

Annexe 1 Electrolyseur haute température ..................................................................... iii 
1 Processus thermodynamiques et électrochimiques ....................................................... iii 

a Performances idéales ............................................................................................. iii 

b Polarisation et performances réelles ..................................................................... iv 
c Caractérisations des performances d’une cellule électrochimique ...................... vii 
d Trois modes de fonctionnement .............................................................................. ix 

2 Du rendement de la cellule d’électrolyse au système .................................................... xi 
a Rendement d’une SOEC ......................................................................................... xi 

b Compromis entre rendement et taux de production d’hydrogène ......................... xii 
c Rendement d’un système EHT .............................................................................. xiii 

Annexe 2 Notations .......................................................................................................... xiv 
1 Notation de Kröger-Vink ............................................................................................. xiv 
2 Notation de Glazer ........................................................................................................ xv 

Annexe 3 Résultats des affinements de structure .......................................................... xvi 
1 Méthode de l’affinement ............................................................................................. xvi 

2 Composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 ....................................................................................... xviii 
a Résultats des affinements de structure après synthèse par voie citrate-nitrate et 

calcination à 1300°C pendant 12h. .................................................................... xviii 
b Angles B-O-B et distance B-B .............................................................................. xxi 

2 Composés (La,Sr)(Ti,Mn,Ni)O3 ................................................................................. xxii 
a Résultats des affinements de structure après synthèse par voie NPG et calcination 

12h à 1300°C. ...................................................................................................... xxii 

b Résultats des affinements de structure après synthèse par voie citrate-nitrate et 

calcination 12h à 1300°C. .................................................................................. xxiii 
c Résultats des affinements de structure après traitement de 500h à 800°C sous 

Ar/H2(2%)/H2O(3%). .......................................................................................... xxv 

Références bibliographiques ............................................................................................... xxv 
 

 



Annexes 
 

 

ii 

 

  



Annexes 
 

 

iii 

 

Annexe 1 Electrolyseur haute température 

1 Processus thermodynamiques et électrochimiques 

a Performances idéales 

La réaction bilan pour l’électrolyse de l’eau est : 

(1) H2O → H2 + ½ O2 

Elle est caractérisée par une variation d’enthalpie libre positive ΔGr>0 qui traduit le caractère 

non spontané de la dissociation de l’eau. L’électrolyse est une réaction endothermique qui 

nécessite un apport d’énergie pour se maintenir en régime permanent. Cette énergie 

correspond à la variation d’enthalpie de la réaction (ΔHr>0) qui peut s’écrire : 

(2) ΔHr= ΔGr + TΔSr 

Où T est la température absolue, ΔSr la variation d’entropie de la réaction et ΔGr la variation 

d’enthalpie libre de Gibbs de la réaction. 

Dans le cas de réactions d’oxydo-réduction, il est d’usage de relier la variation d’enthalpie 

libre à la différence de potentiel ΔEeq entre les deux électrodes sièges des demi-réactions 

d’oxydation et de réduction. La relation (3) traduit ainsi l’équilibre électrochimique : 

(3) ΔGr +nFΔEeq = 0 

Où n est le nombre d’électrons échangés dans les réactions électrochimiques élémentaires (ici, 

n=2) et F est la quantité électrique associée à une mole d’électrons (F = 96500 C/mol = 1 

faraday). 

ΔEeq  est la différence entre les potentiels d’électrodes à l’équilibre et est définie en utilisant la 

loi de Nernst par la relation suivante : 

(4) 
)(

)()(
ln

2

2
1

220

OHP

OPHP

nF

RT
EE eqeq


  

Ce « potentiel de Nernst » est appelé force électromotrice de la pile à l’équilibre, potentiel 

d’équilibre de la cellule, ou encore potentiel en circuit ouvert ou OCV (Open Circuit Voltage, 

en langue anglaise) et est assimilé à la tension aux bornes de la cellule lorsqu’aucun courant 

ne la traverse pour une température et des pressions partielles données. Il peut également être 

calculé à partir des grandeurs thermodynamiques de réaction en combinant les équations (3) et 

(4) : 

(5) 
nF

STH

nF

G
E rrr

eq





  



Annexes 
 

 

iv 

 

La réaction de dissociation de l’eau est thermodynamiquement possible dès qu‘un potentiel U 

supérieur à eqE  est appliqué à la cellule. La Figure 1 présente l’évolution des différentes 

grandeurs thermodynamiques 
eqE , rG , rH  et rST en fonction de la température : 

 

Figure 1 : évolution des paramètres thermodynamiques régissant l’équation d’électrolyse de l’eau [1].  

La Figure 1 montre clairement une diminution de la demande en énergie électrique lorsque la 

température augmente. En effet, le rapport ΔGr/ΔHr passe de 93% à 398 K à environ 70% à 

1273 K [2]. Tout l’intérêt de l’électrolyse haute température réside dans ce constat : 

l’augmentation de la température de fonctionnement de l’électrolyseur permet de diminuer la 

part électrique à fournir, généralement plus coûteuse financièrement et de la remplacer par de 

l’énergie thermique. 

b Polarisation et performances réelles 

Le potentiel de Nernst est un potentiel réversible. En fonctionnement, lorsqu’une 

différence de potentiel U supérieure à ΔEeq est imposée, un courant I traverse le système. A ce 

courant est associé un certain nombre d’irréversibilités appelées surtensions ou polarisations 

(cf. Figure 2). Elles sont dues à différents phénomènes physiques qui peuvent être décrit par 

trois contributions.  

(6) actconcohm    

ηohm est lié aux pertes ohmiques. ηconc est la surtension de concentration et ηact la surtension 

d’activation. Ces éléments sont liés à la vitesse des réactions électrochimiques. Ces trois 

termes sont explicités ci-dessous : 
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 Pertes ohmiques : ηohm 

Elles traduisent la résistance des matériaux au passage des porteurs de charges 

électriques (ions ou électrons). Elles correspondent à des pertes thermiques par effet Joule 

dans l’électrolyte, les électrodes, les collecteurs de courant et interconnecteurs éventuels. 

Elles dépendent principalement des matériaux, de la géométrie des stacks et de la température. 

Proportionnelles à la densité de courant, elles peuvent être exprimées par la relation : 

(7)  IRRRIR contactioniqueueélectroniq

i

iohm   

Généralement, la perte ohmique dominante est due à l’électrolyte et peut donc être réduite en 

diminuant son épaisseur et/ou en augmentant sa conductivité ionique. 

 Surtension de concentration : ηconc 

Pour qu’une cellule soit pleinement efficace, il faut que les réactifs gazeux alimentent 

en permanence les zones réactionnelles. Or, lorsque la vitesse de réaction devient trop 

importante (généralement à des densités de courant élevées), la diffusion des espèces gazeuses 

(réactifs ou produits) n’est pas assez rapide et la pression partielle dans les zones 

réactionnelles devient plus faible que celle du mélange d’alimentation, il y a alors formation 

d’un gradient de concentration induisant une surtension de concentration ηconc. Dans la plupart 

des cas, la diffusion des espèces à partir de la surface d’une électrode peut être décrite par la 

première loi de Fick :  

(8) 
 


sv CCnFD
i


  

Où D est le coefficient de diffusion de l’espèce considérée, CV sa concentration volumique, 

CS sa concentration surfacique, et  l’épaisseur de la couche de diffusion. Le courant 

maximal limite ilim mesurant la vitesse d’acheminement des gaz à travers l’électrode est défini 

lorsque CS = 0 par : 

(9) 


vnFDC
i lim  

La différence de potentiel produite par un changement de concentration entre la surface 

externe de l’électrode et l’interface électrode/électrolyte appelée surtension de concentration 

peut donc s’exprimer ainsi, grâce à la loi de Nernst par :  

(10) 
v

s

conc
C

C

nF

RT
E ln   


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En associant les trois dernières équations, cette surtension peut être exprimée par la relation 

suivante : 

(11) 









lim

1ln
i

i

nF

RT
conc  avec i < ilim 

ilim est la densité de courant limite, proportionnelle aux pressions partielles des espèces 

gazeuses et à leur coefficient de diffusion. Elle dépend également de la microstructure de 

l’électrode (porosité volumique, taille et répartition des pores et facteur de tortuosité). 

 Surtension d’activation : ηact  

La surtension d’activation est assimilée à l’énergie qu’il faut apporter pour activer les 

réactions d’électrodes. Cette surtension dépend donc fortement du processus de transfert de 

charge et de sa cinétique, de l’activité électro-catalytique de l’électrode elle-même, mais aussi 

du nombre de points triples (ou TPB pour Triple Phase Boundary, en langue anglaise) qui 

sont les lieux où ions, électrons et espèces gazeuses sont en présence et réagissent. Elle peut 

être reliée à la densité de courant i, à la densité de courant d’échange i0 et au nombre 

d’électrons transférés n à l’aide de l’équation de Butler-Volmer : 

(12) 



































RT

nF

RT

nF
ii actact 




 )1(expexp0
 

Où β est le coefficient d’échange compris entre 0 et 1 qui définit la fraction d’énergie 

électrique, soit β nFΔEeq, activant la réaction électrochimique. Dans cette relation, les termes 

exponentiels en ηact traduisent donc l’activation de la réaction par le potentiel d’électrode. La 

densité de courant d’échange i0 est, quant à elle, une mesure de la vitesse de réaction : elle 

contient un terme exponentiel associé à l’énergie d’activation chimique (activation électro-

catalytique). Pour une réaction électrochimique très rapide (c'est-à-dire i0 → 0  et ηact  → 0), la 

relation précédente se linéarise et l’équation devient alors l’équivalent d’une loi d’Ohm : 

(13) act
RT

nF
ii 0   

Pour une réaction électrochimique très lente (c'est-à-dire i0 → 0 et ηact  → ∞), l’équation de 

Butler-Volmer peut être approximée par une loi semi-empirique de Tafel : 

(14) 







 act

RT

nF
ii exp0

 ou 











0

ln
i

i

nF

RT
act


  

La Figure 2 présente la caractéristique courant-tension d’un électrolyseur en fonctionnement 

et illustre ainsi les différents types de surtensions : 
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Figure 2 : courbe UI d’un électrolyseur 

Lorsqu’une électrode est le siège d’une réaction, son potentiel E(I) dépend du courant 

qui s’écoule. La surtension de l’électrode η est une fonction de I définie comme la différence 

entre le potentiel E(I) et le potentiel d’équilibre Eeq donné par la relation de Nernst :  

(15)     eqEIEI   

Les surtensions d’activation et de concentration peuvent exister aux deux électrodes. Pour un 

électrolyseur, la différence de potentiel aux bornes, lorsqu’un courant I passe, est donc donnée 

par la relation : 

(16) IREU
i

icathodeanodeeqcellule    

c Caractérisations des performances d’une cellule électrochimique 

Les moyens de caractérisation d’une cellule électrochimique n’ont pas été 

standardisés. Il n’existe actuellement aucune procédure de tests pour les cellules SOFC ou 

SOEC qui serve de référence. Dans la pratique, chaque laboratoire a développé ses propres 

protocoles de tests pour répondre aux programmes de R&D nationaux. Il est bien souvent 

difficile de pouvoir comparer les travaux de différents laboratoires. Si quelques projets 

européens ont eu pour tâches de créer des procédures et d’harmoniser les tests (FCTESTNET 

[3], REAL SOFC [4]), celles-ci ne sont pas encore adoptées par tous. Ce paragraphe vise à 
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présenter les différents paramètres caractérisant les performances de SOFC ou SOEC, utilisés 

dans les chapitres 1 et 2 pour évaluer les différents matériaux proposés comme électrode. 

Pour caractériser les systèmes électrochimiques, les méthodes voltampérométriques 

sont classiquement utilisées. Le signal imposé est un potentiel d’électrode d’amplitude 

suffisante pour donner naissance à un courant continu. Les courbes UI présentées 

précédemment sont obtenues de cette façon. 

Pour caractériser les performances d’une cellule SOEC, en générale, la densité de courant 

pour un potentiel donné est considérée, cette valeur est en effet directement proportionnelle au 

flux d’hydrogène produit 
2HN  selon la relation :  

(17) 
2HnFNi 
 
 en A.cm

-2
 

Dans le cas d’une pile à combustible SOFC, c’est la densité de puissance pour un potentiel 

donné qui est comparée : 

(18) P=U.|i| enW.cm
-2

 

Pour les deux modes de fonctionnement, le taux de conversion peut également être donné en 

effectuant le bilan matière en entrée et en sortie.  

La résistance spécifique de surface ou ASR (pour Area Specific Resistance, en langue 

anglaise) quantifie l’effet net de tous les mécanismes de pertes dans la cellule (pertes 

ohmiques, surtensions d’activation et de concentration, etc...) [2]. Elle est définie comme la 

pente de la courbe UI à un point de fonctionnement pris dans la zone linéaire (région II sur la 

Figure 2 ) : 

(19) ASR= dU/d|i| en Ω.cm
2
 

Il est d’un commun accord que ce paramètre ne doit pas être supérieur à 0,3-0,4 Ω.cm
2
 afin 

que la cellule soit potentiellement commercialisable. La contribution de chaque électrode à 

l’ASR globale ne doit donc pas dépasser 0,2 Ω.cm
2
. Pour atteindre ces spécifications, cette 

résistance peut être diminuée en augmentant l’activité catalytique des matériaux d’électrode et 

en optimisant la microstructure des électrodes de façon à augmenter la surface réactionnelle. 

Les performances électrochimiques sont aussi étudiées par spectroscopie d’impédance 

complexe en déterminant la résistance de polarisation Rp. Ce paramètre permet d’évaluer les 

contributions résistives et diélectriques de la cellule en les distribuant en fréquence ce qui 

permet de différencier plusieurs phénomènes électrochimiques. Il peut être déterminé pour 

une cellule complète, il comprendra alors des contributions liées aux deux électrodes et 
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correspondra à l’ASR relevée sur la courbe UI au même point de fonctionnement. Il peut 

également être déterminé sur des demi-cellules en atmosphère symétrique ce qui permet de 

caractériser un matériau d’électrode à la fois. La spectroscopie d’impédance complexe est 

présentée au chapitre 5. 

d Trois modes de fonctionnement  

Comme cela a été vu précédemment, une partie de l’énergie électrique injectée dans 

l’électrolyseur est dissipée thermiquement dans les différentes pertes irréversibles 

accompagnant le processus électrochimique de dissociation de l’eau. La quantité de chaleur 

générée est alors égale à (Ucellule–ΔEeq)I. Selon la valeur du potentiel Ucellule appliqué aux 

bornes de l’électrolyseur, cette énergie thermique dissipée peut être supérieure, égale ou 

inférieure à l’énergie thermique TΔSr nécessaire pour que la réaction de dissociation de l’eau 

se produise. Ces trois cas définissent trois modes de fonctionnement de l’EHT : 

 Le mode autothermique  

A ce point de fonctionnement de l’électrolyseur, le caractère endothermique de la 

réaction de dissociation de l’eau est totalement compensé par les pertes par effet Joule dans 

l’électrolyseur. Le potentiel de cellule Ucellule est alors tel que : 

(20) I
nF

ST
IEU r

eqcellule 






 
 )(  

En développant cette égalité en tenant compte des relations thermodynamiques (4) et (5), on 

obtient : 

(21) IE
nF

H
I

nF

G

nF

H
IEU eq

rrr
eqcellule 



















 



 )(  

Le potentiel de cellule Ucellule vaut ΔHr/(nF) et est appelé potentiel thermique neutre Etn. Il 

vaut environ 1.3V à 800°C [5].  

Ce mode de fonctionnement ne nécessite pas ou peu de couplage avec une source de chaleur, 

ce qui simplifie les installations avec des appareils plus compactes et donc sa mise en œuvre. 

Dans ce cas, la vapeur d’eau entre dans l’électrolyseur à une température inférieure à sa 

température de fonctionnement et est réchauffée grâce à l’énergie dissipée par effet Joule [6]. 

 Le mode allothermique ΔEeq<Ucellule<Etn 

Les pertes par effet Joule ne permettent pas de contrebalancer le caractère 

endothermique de la réaction de dissociation de la molécule d’eau, un effet de refroidissement 

domine dans l’assemblage. Dans ce cas, un apport extérieur d’énergie est nécessaire pour 
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chauffer la vapeur d’eau et maintenir la cellule en température. La puissance électrique 

appliquée aux bornes de la cellule est plus faible, le rendement est meilleur mais ce mode de 

fonctionnement implique la présence d’un échangeur thermique haute température qui 

complexifie le système [7]. 

 Le mode exothermique Ucellule>Etn 

La quantité de chaleur produite par effet Joule est supérieure à celle adsorbée par la 

réaction endothermique, un net effet de chaleur domine. Les gaz d’entrée peuvent alors être 

chauffés à l’aide des gaz de sortie par l’intermédiaire d’un système d’échangeurs thermiques. 

Ce mode de fonctionnement ne nécessite pas de couplage avec une source de chaleur externe 

cependant il implique de fortes densités de courant qui peuvent entraîner un vieillissement 

prématuré de la cellule (réduction sous courant de certaines espèces).  

La Figure 3 présente les différents modes de fonctionnement, en fonction de la tension 

de cellule appliquée : 

 

Figure 3 : les différents modes de fonctionnement d’une cellule d’électrolyse. 

Comme cela a été vu précédemment, la part d’énergie qui peut potentiellement être fournie 

sous forme de chaleur pour la réaction d’électrolyse augmente avec la température. En 

fonctionnement allothermique qui ne nécessite pas de forte densité de courant, l’électrolyse 

sera donc réalisée à une température élevée (environ 900°C). En fonctionnement 

autothermique ou légèrement exothermique, l’apport d’énergie sous forme électrique est plus 

important et la température de fonctionnement est donc plus faible et tend vers 600/700°C.  
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Le choix du point de fonctionnement d’un électrolyseur dépend du couplage envisagé et 

résulte donc d’un compromis entre consommation électrique et coût de récupération ou de 

fourniture de la chaleur.  

2 Du rendement de la cellule d’électrolyse au système 

a Rendement d’une SOEC 

Le rendement de l’électrolyse quantifie en fait, le pouvoir calorifique de l’hydrogène 

produit par unité d’énergie électrique consommée dans la cellule. Basé sur cette définition, le 

rendement vaut : 

(22) 
IU

NH

cellule

forméHr

cellule





2

  

Où 
 rH  est la variation d’enthalpie de la réaction de dissociation de l’eau, forméHN

2
 le flux 

molaire d’hydrogène formé et IU cellule   la puissance imposée aux bornes de la cellule.  

L'application de la loi de Faraday permet de calculer le flux molaire d’hydrogène produit qui 

est proportionnel à l’intensité I du courant ayant traversé la cellule : 

(23) 
nF

I
N forméH 

2
 

Le flux réel sera en réalité inférieur à cette valeur. En effet, un certain nombre de réactions 

parasites peuvent avoir lieu et « détourner » des électrons. Le rendement faradique εf  est donc 

introduit pour tenir compte de ces pertes de charge, il est défini comme le rapport de la charge 

nécessaire pour que la dissociation de l’eau se produise (proportionnelle à If) et de la charge 

totale écoulée (proportionnelle à I) : 

(24) 
I

I f

f    

En combinant, ces trois dernières égalités, le rendement de la cellule devient alors : 

(25) 
cellule

fr

cellule
nFU

H 



  

Le rendement de l’électrolyse peut aussi être exprimé strictement en termes de potentiel de 

fonctionnement de la cellule selon l’expression :  

(26) f

cellule

tn

cellule
U

E
   

Cette expression peut être retrouvée si le rendement d’une cellule d’électrolyse est exprimé 

comme étant le produit des trois rendements: 



Annexes 
 

 

xii 

 

(27) fmélectrochethcellule    

Où rrth GH   est le rendement thermodynamique, celluleeqmélectroche UE  est le 

rendement électrochimique et ff II  est le rendement faradique. Il doit être noté que 

selon cette définition, le rendement vaut un, au point de fonctionnement thermique neutre, 

mais devient supérieur à un pour Ucellule<Etn. Le rendement est maximal lorsque la tension 

appliquée à la cellule est égale à la tension de Nernst, avec un rendement faradique εf=1, on a : 

(28) th

r

r

eq

r
cellule

G

H

EnF

H
 









max

 

Il vaut environ 1,3 dans le cas de l’électrolyse de la vapeur d’eau à 800°C.  

b Compromis entre rendement et taux de production d’hydrogène 

Un rendement élevé ne garantit pas un taux de production d’hydrogène élevé. Il n’est 

donc pas intéressant de fonctionner à un rendement proche du rendement maximal. La Figure 

4 montre la diminution du rendement quand la tension de cellule augmente. Or, comme le 

montre la relation (29), le flux d’hydrogène produit augmente avec Ucellule. 

(29) 
ASR

EU
nFNi

eqcellule

H




2
 

 
Figure 4 : effet du potentiel appliqué et de l’ASR sur le rendement d’électrolyse [2].  

Un bon compromis entre rendement et taux de production d’hydrogène est généralement 

obtenu en dessous de Etn vers 1,1 V. A noter que pour les piles à combustible SOFC, le choix 

du point de fonctionnement résulte aussi d’un compromis entre rendement maximal obtenu à 

l’OCV (soit 1,1 V à 850°C sous H2) et la puissance maximale produite (vers 0,5 V à 850°C 
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sous H2). Suivant les performances de la cellule SOFC et l’optimisation des paramètres, un 

bon fonctionnement est généralement obtenu autour de 0,7 V (vers 0,5 V à 850°C sous H2). 

Pour avoir un rendement maximal à une densité de courant i fixée, c’est-à-dire à un 

taux de production d’hydrogène 
2HN  fixé, il faut chercher à diminuer la tension de cellule 

Ucellule à appliquer. Pour cela, une méthode consiste à diminuer le potentiel d’équilibre de la 

cellule (le potentiel de Nernst) en augmentant la température de fonctionnement, en 

augmentant la quantité de vapeur d’eau introduite et son débit dans l’alimentation, ou en 

diminuant la quantité d’oxygène à l’anode de l’électrolyseur (dépolarisation de l’anode) [8], 

[9], [10]. 

Par ailleurs, la Figure 4 montre que si la valeur d’ASR est faible, une tension de 

fonctionnement plus faible peut être appliquée pour obtenir la même densité de courant. Le 

challenge est donc de développer une SOEC avec une faible ASR. C’est l’enjeu des 

recherches sur les matériaux du cœur de cellule présentées au chapitre 1. 

c Rendement d’un système EHT 

Le rendement énergétique global d’un système EHT dépend principalement de la 

méthode de production d’électricité et de chaleur et du type d’échangeur thermique utilisés. Il 

est défini comme le rapport entre le Pouvoir Calorifique Supérieur PCS (ou HHV pour High 

Heating Value, en langue anglaise) de l’hydrogène produit et l’énergie apportée pour dissocier 

une molécule d’eau soit : 

(30) 
theltot

globale
QQ

PCS

Q

PCS


  où 

celluleel

cellule

el

nFU
Q

 
  et onrécupératindissipatiochauffageth QQQQ   avec rndissipatio STQ   

Où Qel et Qth sont respectivement l’énergie électrique et thermique nécessaires pour produire 

une quantité d’hydrogène équivalent au PCS (PCS= 
0

rH = 285.8kJ/H2-mol). L’énergie 

électrique dépend du rendement de production εel de la source électrique et du rendement de 

l’électrolyse εcellule. Finalement le rendement global s’écrit : 

(31) 

)( thth

celluleel

cellule

globale

Q
nFU

PCS









  

Où εth est le rendement d’utilisation thermique du système, il tient compte du rendement 

d’échange thermique, de la dissipation de chaleur dans l’électrolyseur, de la consommation de 

chaleur pour le préchauffage des gaz ainsi que du recyclage de la chaleur perdue [11].  
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Pour fournir la chaleur et l’électricité nécessaires à l’électrolyse, différents couplages 

ont été envisagés : 

 Couplage à une centrale nucléaire. 

Il s’agit d’exploiter le plus efficacement possible la centrale nucléaire fonctionnant à 

puissance constante en utilisant en plus l’excès de chaleur dans le procédé EHT. Plusieurs 

études ont été réalisées pour analyser ce couplage selon les différents types de réacteurs et les 

différents modes de fonctionnement de l’électrolyseur [12], [13], [14]. Shin et al. ont ainsi 

montré que le rendement global pourrait atteindre jusqu’à 59% à 1000°C [11]. Comparé au 

rendement thermique d’une électrolyse alcaline de l’eau à plus basse température qui est de 

27%, la production d’hydrogène par un EHT couplé à une centrale peut permettre dans le 

meilleur cas de diminuer la demande en énergie par deux. Les électrolyseurs à oxyde solide 

permettent donc des économies significatives par rapport aux électrolyseurs basse 

température. 

 Couplage aux énergies renouvelables 

Dans un futur système énergétique, l’intégration des SOEC pourra se faire en 

combinaison avec des sources d'énergie renouvelables comme le solaire à concentration, la 

géothermie et l’éolien. Ces sources d'énergie ne fournissent généralement pas une puissance 

de sortie en accord avec la variation de la consommation. Par conséquent, les SOEC 

pourraient être utilisées pour produire des combustibles à partir de l'énergie excédentaire [15].  

Annexe 2  Notations 

1 Notation de Kröger-Vink 

Cette notation est utilisée pour décrire les espèces chimiques dans un cristal et 

notamment les défauts ponctuels [16]. De façon générale, les espèces sont notées : 
c

pS  

 S est le symbole de l’élément considéré, avec V pour une lacune, e pour un électron et 

h pour un trou. 

 p est la position qu’il occupe dans le cristal : en substitution p est le symbole de 

l’élément qu’il remplace, en site interstitiel la position est notée i. 

 c est la charge effective de l’espèce. C’est-à-dire la différence entre la charge réelle de 

l’élément considéré et la charge de l’espèce p qu’il remplace, un site interstitiel ayant 

une charge nulle. Les charges positives sont symbolisées par des points en exposant 

« 

 », les charges négatives sont symbolisées par des apostrophes « ′ » et la charge 

effective nulle est symbolisée par une croix en exposant « 
×
 ». 
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2 Notation de Glazer 

 La notation standard utilisée pour décrire les tilts des octaèdres BO6 dans les composés 

de structure pérovskite ABO3 a été introduite par Glazer en 1972. Du type α
β
 α

β
 α

β 
(α = a, b, c 

et β= 0, +, -), elle permet de décrire qualitativement le système de tilt en spécifiant les 

rotations des octaèdres selon chacun des trois axes cartésiens (x,y,z) correspondant au trois 

axes de la maille de la pérovskite cubique. Ces rotations sont, elles-mêmes, définies par 

chacune des trois lettres α qui spécifient l’amplitude de la rotation autour d’un axe et un 

exposant β qui indique si les rotations dans les plans adjacents se font dans le même sens en 

phase ou dans le sens opposé. Un exposant 
+
 indique que les rotations de deux octaèdres 

voisins selon l’axe de rotation, s’effectuent dans le même sens, un exposant 
–
 indique que les 

rotations se font dans des sens opposés. Un exposant 
0
 indique qu’il n’y a pas de rotation entre 

deux octaèdres voisins.  

 Ainsi, dans les systèmes a
0
a

0
c

+ 
et a

0
a

0
c

-
, les octaèdres ne s’inclinent que selon les axes 

d’ordre quatre parallèles à z. La figure 5 illustre ces deux cas.  

 

Figure 5 : vue selon l’axe z de deux plans adjacents d’octaèdres pour les systèmes (a) a
0
a

0
c

+
 et (b) a

0
a

0
c

-
. 

Les atomes B sont localisés au centre des octaèdres, un atome O est situé à chaque sommet. Les cercles 

représentent les atomes A [17].  

 

Selon cette figure, il est clair que la rotation d’un octaèdre force les quatre plus proches 

voisins à s’incliner dans le sens opposer. Cela entraine à son tour la rotation des octaèdres du 

plan (001) avec la même amplitude. Deux octaèdres voisins, connecté selon l’axe z, peuvent 

toutefois s’incliner de façon indépendante :  

 Dans le même sens, ce qui correspond au système a
0
a

0
c

+
 (Figure 5(a)),  

 Dans le sens opposé, ce qui correspond au système a
0
a

0
c

-
 (Figure 5(b)).  
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 Les tilts des octaèdres vont nécessairement réduire la symétrie et générer des sous-

groupes dérivés de plus basse symétrie. Les relations entre groupes et sous-groupes d’espace, 

déterminées mathématiquement selon la théorie des groupes par Howard et Stokes, sont 

données dans la Figure 6. 

 
Figure 6 : relation entre groupe d’espace associées aux systèmes particuliers de tilt des octaèdres, évaluées 

par Howard &Stokes (1998) [18] 

Cette figure donne les séquences de changements de groupes d’espace théoriquement 

possibles avec les transitions de phase associées aux différents systèmes de tilts des octaèdres. 

Il est nécessaire de préciser que pratiquement, il existe quelques exceptions qui contredisent 

ces règles. 

Annexe 3 Résultats des affinements de structure 

1 Méthode de l’affinement 

Pour réaliser l’affinement structural à partir des données de diffraction des rayons X, la 

première étape consiste à déterminer la symétrie du cristal à partir de la position des pics. Ceci 

est effectué grâce au programme Dicvol04 de l’interface WinplotR, qui pour une liste de pics 

donne plusieurs paramètres de maille possibles associés aux réseaux de Bravais (cubique, 

orthorhombique, rhomboédrique, quadratique monoclinique ou triclinique) [19]. Le 

programme CheckCell permet ensuite de tester chacune des solutions en passant en revue les 

différents groupes d’espace possibles et en donnant celui qui correspond le mieux aux pics 

observés. Par la suite, le profil global de diffraction est analysé sans référence à un modèle 

structural mais sous contrainte de la maille élémentaire déterminée précédemment. A cette 

étape, la position des raies est contrainte par les paramètres de la maille, mais leur intensité 

n’est pas fixée puisqu’il n’y a pas de contrainte structurale (le contenu de la maille n’est pas 

défini). Ce premier affinement de type Le Bail (aussi appelé Full Pattern Matching) est réalisé 
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grâce au logiciel FullProf [20], il conduit à des paramètres de maille affinés et une liste 

d’intensités indexées (raie hkl). Enfin, la méthode de Rietveld est utilisée pour déterminer la 

position de chaque atome au sein de la maille à l’aide du logiciel FullProf. En résumé, cette 

méthode consiste à simuler un diffractogramme à partir du modèle cristallographique de 

l’échantillon en tenant compte des variables instrumentales (fonction de résolution du 

diffractomètre), puis à ajuster les paramètres de ce modèle afin que le diffractogramme simulé 

soit le plus proche possible du diffractogramme expérimental. Les profils de diffraction ont 

été simulés par une fonction de type Pseudo-Voigt. Les positions atomiques des éléments ont 

été affinées. Les facteurs d’agitation thermique isotropes Biso des différents éléments pouvant 

occuper le site A ont également été affinés tout en les contraignant à une même valeur, de 

même pour les différents éléments du site B et les atomes d’oxygène. Le décalage de 

l'échantillon a également été pris en compte (sycos). 

Bien qu’un diagramme de la différence entre profil calculé et profil mesuré soit 

probablement le meilleur moyen d’évaluer la qualité d’un affinement, celle-ci peut également 

être caractérisée par un ensemble de facteurs d’accord : les facteurs de profil R [21]. Le 

facteur de profil pondéré Rwp est ainsi défini selon la relation (1). 

(1) 














i

obs

ii

i

obs

ii

i

calc

i

obs

ii

wp

yw

M

yw

yyw

R
22

)²(

 

wi est le poids attribué au point i, yi
obs 

est l’intensité expérimentale du point i, yi
calc 

est 

l’intensité calculée du point i. Ce facteur doit tendre vers une valeur Rexp qui ne dépend que de 

la statistique de comptage :  

(2) 

 




i

obs

ii yw

CPN
R

2exp  

où N est le nombre de point expérimentaux, P le nombre de paramètres affinés et C le nombre 

de paramètres contraints s’il y en a. En général, c’est la diminution du χ
2
, définit selon la 

relation (3) que l’on suit au cours de l’affinement. 

(3) 
CPN

M

R

Rwp



















2

exp

2  

Elle doit en général tendre vers 1 pour un affinement réussi. Dans la pratique, des valeurs 

beaucoup plus élevées peuvent être obtenues notamment lorsque les données ont été « sur-
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collectées », i.e. les erreurs ne sont alors plus dominées par la statistique de comptage et Rexp 

est très faible.  

Le facteur de Bragg, défini selon la relation (4) peut également être utilisé pour suivre 

l’amélioration du modèle structural.  

(4) 

 



k

obs

k

k

calc

k

obs

k

Bragg
I

II

R

 

où obs

kI  et calc

kI  sont les intensités intégrées observées et calculées. 

Il faut également noter que les écarts types calculés par Fullprof sont en général sous-

estimés car la méthode de calcul ne tient pas compte de corrélations locales. Cette erreur peut 

être corrigée en multipliant les écarts-types par le paramètre scor donné par le programme 

Fullprof selon la formule de Berar [22]. Cette correction est systématiquement prise en 

compte dans les résultats d'affinements présentés. 

2 Composés (La,Sr)(Ti,Ni)O3 

a Résultats des affinements de structure après synthèse par voie citrate-nitrate et 

calcination à 1300°C pendant 12h.  

 

25LSTN30 La0,525Sr0,475Ti0,7Ni0,3O3  

Imma  

 

a= 5,5548(4) Å, b=7,8042(7) Å, c=5,5222(5) Å, V=239,39(2) Å
3
  

RBragg =5,29  χ
2
=3,03 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 4e 0,131 0 0,25 0,494(4) 0,44(2) 

Sr 4e 0,119 0 0,25 0,494(4) 0,44(2) 

Ti 4a 0,175 0 0 0 0,32(3) 

Ni 4a 0,075 0 0 0 0,32(3) 

O(1) 4e 0,25 0 0,25 -0,042(2) 1,05(9) 

O(2) 8g 0,5 0,25 0,021(1) 0,25 1,05(9) 
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25LSTN40 La0,7Sr0,3Ti0,6Ni0,4O3  

Pbnm  

 

a= 5,5506(3) Å, b=5,5239(3) Å, c=7,8128(4) Å, V=239,55(2) Å
3
  

RBragg =5,74 χ
2
=4,68 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 4c 0,35 0,0039(5) 0,159(2) 0,25 0,44(2) 

Sr 4c 0,15 0,0039(5) 0,159(2) 0,25 0,44(2) 

Ti 4b 0,3 0,5 0 0 0,40(3) 

Ni 4b 0,2 0,5 0 0 0,40(3) 

O(1) 8d 1,00 0,28(2) 0,266(3) 0,30(1) 0,85(3) 

O(2) 4c 0,5 -0,058(2) 0,498(2) 0,25 0,85(3) 

    

 

 

 

 

  

25LSTN50 La0,875Sr0,125Ti0,5Ni0,5O3  

Pbnm  

 

a= 5,5472(4) Å, b=5,5325(4) Å, c=7,8249(6) Å, V=240,15(3) Å
3
  

RBragg =3,96 χ
2
=4,15 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 4c 0,35 0,004(5) 0,0246(1) 0,25 0,55(8) 

Sr 4c 0,15 0,004(5) 0,0246(1) 0,25 0,55(8) 

Ti 4b 0,3 0,5 0 0 0,51(3) 

Ni 4b 0,2 0,5 0 0 0,51(3) 

O(1) 8d 1,00 0,283(2) 0,272(3) 0,029(1) 1,05(7) 

O(2) 4c 0,5 -0.071(3) 0,495(1) 0,25 1,05(7) 

 

 

 

 

LSTN10 La0,2Sr0,8Ti0,9Ni0,1O3  

Imma  

 

a= 5,5169(7) Å, b=7,8318(2) Å, c=5,5307(7) Å, V=238,97(4) Å
3
  

RBragg =4,37 χ
2
=5,62 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 4e 0,05 0 0,25 0,506(1) 0,71(4) 

Sr 4e 0,20 0 0,25 0,506(1) 0,71(4) 

Ti 4a 0,225 0 0 0 0,45(3) 

Ni 4a 0,025 0 0 0 0,45(3) 

O(1) 4e 0,25 0 0,25 0,005(3) 1,3(2) 

O(2) 8g 0,5 0,25 0,007(4) 0,25 1,3(2) 
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LSTN25 La0,5Sr0,5Ti0,75Ni0,25O3  

Imma  

 

a= 5,5284(1) Å, b=7,8121(2) Å, c=5,5592(1) Å, V=240,094(8) Å
3
  

RBragg =3,62 χ
2
=3,19 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 4e 0,125 0 0,25 0,498(1) 0,34(4) 

Sr 4e 0,125 0 0,25 0,498(1) 0,34(4) 

Ti 4a 0,188 0 0 0 0,05(7) 

Ni 4a 0,063 0 0 0 0,05(7) 

O(1) 4e 0,25 0 0,25 -0,045(4) 0,2(2) 

O(2) 8g 0,5 0,25 0,027(2) 0,25 0,2(2) 

 

 

 

 

LSTN30 La0,6Sr0,4Ti0,7Ni0,3O3  

Pbnm  

 

a= 5,5587(1) Å, b=5,5329(1) Å, c=7,8228(9) Å, V=240,59(1) Å
3
  

RBragg =3,07 χ
2
=3,56 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 4c 0,3 0,002(1) 0,0109(6) 0,25 0,40(3) 

Sr 4c 0,2 0,002(1) 0,0109(6) 0,25 0,40(3) 

Ti 4b 0,175 0,5 0 0 0,07(5) 

Ni 4b 0,075 0,5 0 0 0,07(5) 

O(1) 8d 1,00 0,243(6) 0,223(4) 0,027(2) 1,2(1) 

O(2) 4c 0,5 -0.063(3) 0,501(5) 0,25 1,2(1) 

 

 

  

  

 

 

 

LSTN40 La0,8Sr0,2Ti0,6Ni0,4O3  

Pbnm  

 

a= 5,5572(2) Å, b=5,5424(2) Å, c=7,8370(3) Å, V=241,38(2) Å
3
  

RBragg =2,16 χ
2
=2,84 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 4c 0,4 0,003(1) 0,0223(3) 0,25 0,77(4) 

Sr 4c 0,1 0,003(1) 0,0223(3) 0,25 0,77(4) 

Ti 4b 0,3 0,5 0 0 0,36(7) 

Ni 4b 0,2 0,5 0 0 0,36(7) 

O(1) 8d 1,00 0,271(5) 0,275(5) 0,036(3) 0,6(2) 

O(2) 4c 0,5 -0.061(6) 0,494(3) 0,25 0,6(2) 
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LTN50 LaTi0,5Ni0,5O3  

Pbnm  

 

a= 5,5566(3) Å, b=5,5519(3) Å, c=7,8420(3) Å, V=241,92(2) Å
3
  

RBragg =5,2 χ
2
=2,82 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 4c 0,5 0,004(5) 0,0246(1) 0,25 0,42(3) 

Ti 4b 0,25 0,5 0 0 0,75(8) 

Ni 4b 0,25 0,5 0 0 0,75(8) 

O(1) 8d 1,00 0,283(2) 0,272(3) 0,029(1) 1,2(2) 

O(2) 4c 0,5 -0.071(3) 0,495(1) 0,25 1,2(2) 
 

 

b Angles B-O-B et distance B-B  

Degré de substitution en 

Nickel x 

Angle (°) Distance (Å) 

B-O(1)-B B-O(2)-B d1 d2 

Série LSTN 

0,50 159,4 155,6 3,921 3,927 

0,40 160,7 160,1 3,919 3,924 

0,30 165,4 159,6 3,911 3,921 

0,25 162,5 167,9 3,906 3,920 

0,10 178,5 176,7 3,906 3,916 

Série 25LSTN 

0,50 161,7 157,0 3,914 3,918 

0,40 162,9 161,1 3,906 3,915 

0,30 166,4 170,5 3,902 3,916 
Déterminés à l’aide du logiciel Diamond d’après les résultats des affinements Rietveld sur les données de DRX à 

température ambiante. 
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2 Composés (La,Sr)(Ti,Mn,Ni)O3 

a Résultats des affinements de structure après synthèse par voie NPG et 

calcination 12h à 1300°C. 

 

LSTM40N5 La0,37Sr0,63Ti0,55Mn0,4Ni0,05O3  

R-3c 

 

a= 5,5206(2) Å, c=13,4718(2) Å, V=355,58(3) Å
3
  

RBragg =4,13 χ
2
=5,93 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 6a 0,062 0 0 0,25 0,57(6) 

Sr 6a 0,105 0 0 0,25 0,57(6) 

Ti 6b 0,092 0 0 0 1,1(1) 

Mn 6b 0,067 0 0 0 1,1(1) 

Ni  6b 0,008 0 0 0 1,1(1) 

O 18e 0,5 0,467(3) 0 0,25 2,3(3) 

 

 

 

 

LSTM45N5 La0,4Sr0,6Ti0,5Mn0,45Ni0,05O3  

R-3c 

 

a= 5,5193(1) Å, c=13,4613(3) Å, V=355,12(1) Å
3
  

RBragg =2,8 χ
2
=7,42 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 6a 0,067 0 0 0,25 0,63(4) 

Sr 6a 0,1 0 0 0,25 0,63(4) 

Ti 6b 0,084 0 0 0 0,23(6) 

Mn 6b 0,075 0 0 0 0,23(6) 

Ni 6b 0,008 0 0 0 0,23(6) 

O 18e 0,5 0,470(2) 0 0,25 1,6(2) 

 

 

 

 

LSTM50N5 La0,43Sr0,57Ti0,45Mn0,5Ni0,05O3  

R-3c 

 

a= 5,5186(1) Å, c=13,4504(3) Å, V=354,75(1) Å
3
  

RBragg =3,06 χ
2
=6,58 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 6a 0,072 0 0 0,25 0,39(4) 

Sr 6a 0,095 0 0 0,25 0,39(4) 

Ti 6b 0,075 0 0 0 0,15(1) 

Mn 6b 0,084 0 0 0 0,15(1) 

Ni 6b 0,008 0 0 0 0,15(1) 

O 18e 0,5 0,470(2) 0 0,25 1,3(2) 
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LSTM55N5 La0,47Sr0,53Ti0,4Mn0,55Ni0,05O3  

R-3c 

 

a= 5,5182(1) Å, c=13,4437(4) Å, V=354,53(1) Å
3
  

RBragg =3,12 χ
2
=7,84 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 6a 0,078 0 0 0,25 0,56(4) 

Sr 6a 0,088 0 0 0,25 0,56(4) 

Ti 6b 0,067 0 0 0 0,12(6) 

Mn 6b 0,092 0 0 0 0,12(6) 

Ni 6b 0,008 0 0 0 0,12(6) 

O 18e 0,5 0,467(2) 0 0,25 1,4(2) 

 

 

 

 

LSTM55N10 La0,57Sr0,43Ti0,35Mn0,55Ni0,1O3  

R-3c 

 

a= 5,52681(7) Å, c=13,4290(2) Å, V=355,24(1) Å
3
  

RBragg =3,60 χ
2
=8,75 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 6a 0,095 0 0 0,25 0,49(4) 

Sr 6a 0,072 0 0 0,25 0,49(4) 

Ti 6b 0,058 0 0 0 0,07(7) 

Mn 6b 0,092 0 0 0 0,07(7) 

Ni 6b 0,017 0 0 0 0,07(7) 

O 18e 0,5 0,462(2) 0 0,25 1,4(2) 

 

 

b Résultats des affinements de structure après synthèse par voie citrate nitrate et 

calcination 12h à 1300°C. 

 

LSTM40N10 La0,47Sr0,53Ti0,5Mn0,4Ni0,1O3  

R-3c 

 

a= 5,5278(1) Å, c=13,4609(4) Å, V=356,21(1) Å
3
  

RBragg =3,24 χ
2
=8,26 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 6a 0,078 0 0 0,25 0,29(5) 

Sr 6a 0,084 0 0 0,25 0,29(5) 

Ti 6b 0,083 0 0 0 0,16(8) 

Mn 6b 0,067 0 0 0 0,16(8) 

Ni 6b 0,017 0 0 0 0,16(8) 

O 18e 0,5 0,464(2) 0 0,25 1,6(2) 
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LSTM45N10 La0,5Sr0,5Ti0,45Mn0,45Ni0,1O3  

R-3c 

 

a= 5,5266(1) Å, c=13,4499(3) Å, V=355,76(1) Å
3
  

RBragg =3,44 χ
2
=7,21 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 6a 0,083 0 0 0,25 0,25(4) 

Sr 6a 0,083 0 0 0,25 0,25(4) 

Ti 6b 0,075 0 0 0 0,18(7) 

Mn 6b 0,075 0 0 0 0,18(7) 

Ni 6b 0,017 0 0 0 0,18(7) 

O 18e 0,5 0,465(2) 0 0,25 1,2(2) 

 

 

 

 

LSTM50N10 La0,53Sr0,47Ti0,4Mn0,5Ni0,1O3  

R-3c 

 

a= 5,5255(1) Å, c=13,4378(3) Å, V=355,31(1) Å
3
  

RBragg =3,09 χ
2
=7,53 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 6a 0,089 0 0 0,25 0,21(4) 

Sr 6a 0,078 0 0 0,25 0,21(4) 

Ti 6b 0,067 0 0 0 0,19(8) 

Mn 6b 0,083 0 0 0 0,19(8) 

Ni 6b 0,017 0 0 0 0,19(8) 

O 18e 0,5 0,462(2) 0 0,25 1,8(2) 

 

 

 

 

LSTM55N10 La0,57Sr0,43Ti0,35Mn0,55Ni0,1O3  

R-3c 

 

a= 5,52703(6) Å, c=13,4294(2) Å, V=355,28(1) Å
3
  

RBragg =3,40 χ
2
=6,63 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 6a 0,095 0 0 0,25 0,31(3) 

Sr 6a 0,072 0 0 0,25 0,31(3) 

Ti 6b 0,058 0 0 0 0,23(5) 

Mn 6b 0,092 0 0 0 0,23(5) 

Ni 6b 0,017 0 0 0 0,23(5) 

O 18e 0,5 0,461(2) 0 0,25 0,9(2) 
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c Résultats des affinements de structure après traitement de 500h à 800°C sous 

Ar/H2(2%)/H2O(3%). 

 

LSTM50N10 La0,53Sr0,47Ti0,4Mn0,5Ni0,1O3  

R-3c 

 

a= 5,5323(1) Å, c=13,4798(4) Å, V=357,29(1) Å
3
  

RBragg =5,25 χ
2
=4,16 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 6a 0,089 0 0 0,25 0,74(3) 

Sr 6a 0,078 0 0 0,25 0,74(3) 

Ti 6b 0,067 0 0 0 0,34(9) 

Mn 6b 0,083 0 0 0 0,34(9) 

Ni 6b 0,017 0 0 0 0,34(9) 

O 18e 0,5 0,457(2) 0 0,25 1,2(3) 

 

 

 

 

LSTM55N10 La0,57Sr0,43Ti0,35Mn0,55Ni0,1O3  

R-3c 

 

a= 5,5362(2) Å, c=13,4654(6) Å, V=355,41(2) Å
3
  

RBragg =7,35 χ
2
=3,88 

Atome Site Taux d’occupation x y z Biso 

La 6a 0,095 0 0 0,25 0,63(5) 

Sr 6a 0,072 0 0 0,25 0,63(5) 

Ti 6b 0,058 0 0 0 0,44(1) 

Mn 6b 0,092 0 0 0 0,44(1) 

Ni 6b 0,017 0 0 0 0,44(1) 

O 18e 0,5 0,457(2) 0 0,25 1,1(2) 
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Deux familles de titanates substitués au Ni, de structure pérovskite, ont été développées pour une 

utilisation comme électrodes à la fois coté air et hydrogène dans des cellules électrochimiques à oxyde solide 

(SOFC ou SOEC) « symétriques ». Cette symétrie, avantageuse notamment pour la mise en forme des cellules, 

peut être abaissée dans les conditions de fonctionnement des dispositifs. Les titanates, monophasés sous air, 

évoluent ainsi vers des cermets par précipitation de nanoparticules de Ni hors de la structure cristalline dans des 

conditions réductrices. Ce phénomène, appelé exsolution, est au cœur de cette étude. Les composés 

(La,Sr)(Ti,Ni)O3 et (La,Sr)(Ti,Mn,Ni)O3, synthétisés par voie-sol-gel, cristallisent respectivement en symétrie 

orthorhombique et rhomboédrique. Leur stabilité à 800°C a été vérifiée pendant 48h sous air et sous Ar/H2(2%) 

sec et humide. L’exsolution du Ni sans décomposition de la phase peut être obtenue par une réduction in situ 

(T=800°C) et/ou une pré-réduction à plus haute température (T>1000°C). Les mesures de conductivités sous air 

et sous Ar/H2(2%) humide ont permis la sélection de La0,875Sr0,125Ti0,5Ni0,5O3 et La0,53Sr0,47Ti0,4Mn0,5Ni0,1O3 

comme candidats d’électrodes de cellule symétrique et de La1-2xSr2xTi1-xNixO3 (x=0,1 et 0,25) comme candidats 

d’électrode à hydrogène. Leurs performances électrochimiques, étudiées par spectroscopie d’impédance 

complexe, sont prometteuses. La0,53Sr0,47Ti0,4Mn0,5Ni0,1O3 atteint ainsi, une résistance de polarisation de 0,56 

Ω.cm² à 800°C sous Ar/H2(2%)/H2O(3%) après optimisation.  

Mots clés : pile à combustible, électrolyseur haute température, cellule symétrique, électrode, titanate, 

pérovskite, nanoparticules de nickel, exsolution. 

 

 

 

 

Two families of Ni substituted titanates, with perovskite structure, have been developed to be used as 

electrodes on both the air and hydrogen side, in "symmetrical" solid oxide electrochemical cells (SOFC or 

SOEC). This symmetry, particularly advantageous for the cell preparation, can be lowered in the devices 

operating conditions. Titanates, single-phase in air, turn into cermets through precipitation of Ni nanoparticles 

out of the crystal structure under reducing conditions. This phenomenon, called exsolution, is the main topic of 

this study. The compounds (La,Sr)(Ti,Ni)O3 and (La,Sr)(Ti,Mn,Ni)O3, synthesized via sol-gel route, 

respectively crystallize in orthorhombic and rhombohedral symmetry. Their stability at 800°C has been assessed 

during 48h in air and under dry and wet Ar/H2(2%). Ni exsolution without phase decomposition can be obtained 

after in situ reduction (T=800°C) and/or pre-reduction at higher temperatures (T>1000°C). Conductivity 

measurements in air and reducing atmosphere have led to the selection of La0.875Sr0.125Ti0.5Ni0.5O3 and 

La0.53Sr0.47Ti0.4Mn0.5Ni0.1O3 as candidates for electrode of symmetrical cell, and La1-2xSr2xTi1-xNixO3 (x=0.1 and 

0.25) as candidates for hydrogen electrodes. Their electrochemical performances, studied by complex 

impedance spectroscopy, are promising. La0.53Sr0.47Ti0.4Mn0.5Ni0.1O3 reaches thus, a polarization resistance of 

0.56 Ω.cm ² at 800 ° C under Ar/H2(2%)/H2O(3%) after optimization.  

Keywords: SOFC, SOEC, symmetrical cell, electrode, titanate, perovskite, nickel nanoparticules, exsolution. 


