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La consommation d’énergie dans le monde ne cesse de croître notamment par l’essor 

économique des pays émergents. Afin de limiter la demande en énergie fossile, des efforts 

importants sont réalisés pour adopter une plus grande part d’énergie renouvelable (solaire, 

éolien..) dans le bouquet énergétique de chaque pays. Ces nouvelles sources d’énergie 

nécessitent de part leur production intermittente l’intervention de systèmes de stockage et de 

restitution de cette énergie sur demande. Par conséquent le développement d’accumulateurs 

électrochimiques performants constitue dans cette vision un enjeu majeur. D’autre part, la 

réduction de la production de CO2 dans le domaine du transport fait appel au développement 

de véhicules électriques ce qui constitue un enjeu supplémentaire pour les batteries. Enfin, la 

multiplication d’appareils portables maintenant indispensables à la vie de tous les jours 

(téléphones, ordinateurs, outils, capteurs cartes à puce etc..) a décuplé le besoin de disposer de 

sources d’énergie autonome toujours plus performantes.  

 

Les accumulateurs Lithium-ion commercialisés pour la première fois par Sony en 1992 

(batterie LiCoO2-graphite) ont créé une véritable révolution, permettant une amélioration 

considérable des performances des accumulateurs électrochimiques en terme de densité 

d’énergie (100-200 Wh kg
-1

 et 200-350 Wh L
-1

) et de durée de vie par rapport à ceux déjà 

existant de type Nickel/Cadmium (Ni-Cd), Nickel/Hydrure métallique (Ni-MH) ou encore les 

accumulateurs au Plomb. 

Les matériaux d’électrode positive pour accumulateurs Li-ion sont des phases lamellaires de 

la famille des oxydes LiCoO2, où le métal de transition peut être en partie substitué par 

différents éléments (par exemple LiNi1/3Mn1/3Co1/3) fonctionnant aux alentours de 4 V vs 

Li
+
/Li. Leur capacité se trouve limitée à environ 150-180 mAh g

-1
. Des recherches 

importantes sont engagées à travers le monde pour synthétiser de nouveaux composés plus 

performants, plus stables en cyclage, et si possible compatibles avec l’environnement et 

attractifs d’un point de vue économique (Composés polyanioniques dérivés de LiFePO4). 

Si l’électrode négative de graphite a pu être une solution au problème de l’utilisation de 

lithium métal et permettre l’essor de la technologie Li-ion, celle-ci présente des limitations 

importantes en termes de capacité (372 mAh g
-1

) et de puissance délivrée car elle n’est pas 

appropriée aux fortes densités de courant. Ces limitations, notamment faible densité de 

puissance peuvent induire des problèmes de sécurité importants notamment lorsque de gros 
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modules doivent être utilisés. Par conséquent une recherche active concerne le remplacement 

de la négative de graphite.  

Des travaux considérables sont réalisés à travers le monde pour trouver des alternatives à ce 

matériau à commencer par de nombreux matériaux carbonés différents du graphite. Parmi les 

autres voies poursuivies, on peut citer certains alliages de lithium, Li-Sn Li-Sb préparés par 

réduction des oxydes correspondants, plus récemment les alliages Li-Si mis en jeu à partir de 

composites Si-C avec de bons résultats en capacité et cyclage (600 mAh g
-1

, plusieurs 

centaines de cycles). Des électrodes nanoarchitecturées sont également étudiées avec des 

résultats encourageants (nanofils de silicium etc..). Enfin il faut souligner l’intérêt soulevé il y 

a très peu de temps par la possible utilisation d’oxydes de métaux de transition à valence 

basse comme FeO, CoO, NiO, Co3O4 et Cu2O dont le principe de fonctionnement repose sur 

des réactions de conversion. Ceci engendre la formation de particules métalliques 

nanométriques et de Li2O puis une reconstruction du réseau de l’oxyde lors de l’oxydation de 

la négative. Si on se focalise sur le schéma d’intercalation il est clair qu’à l’heure actuelle la 

meilleure électrode négative est celle constituée de Li4Ti5O12 capable de fonctionner 

réversiblement à fort régime avec une capacité de 150-170 mAh g
-1

 à 1,5V c'est-à-dire sans 

formation de couche passivante (SEI). De ce fait la sécurité du système est accrue car on est 

très loin du dépôt éventuel de lithium. 

Une catégorie originale de matériaux est considérée avec intérêt du fait de leur potentiel de 

travail relativement bas et de leurs capacités spécifiques importantes. Il s’agit des 

pnictogénures (degré d’oxydation -3 de N, P, As, Sb) de métaux de transition. Les composés à 

base d’arsénic, du fait de leur toxicité, et les composés à base d’antimoines (de cobalt par 

exemple), du fait de leur forte masse molaire, ont été écartés. Les phosphures de métaux de 

transition ont par contre été récemment et plus longuement étudiés par plusieurs groupes. Ces 

matériaux sont par exemple MnP4, FeP2, CoP3, LixTiP4 et Cu3P. Les mécanismes de 

fonctionnement sont très variés et font intervenir soit des processus d’intercalation, soit des 

déplacements du métal. Malgré des valeurs de capacités spécifiques initiales élevées, les 

capacités (200 mAh g
-1

) obtenues en cyclage restent à améliorer. 

Sur la base de travaux préliminaires encourageants publiés par des équipes japonaises entre 

1994 et 1999, l’équipe d’accueil le GESMAT avec le CNES de Toulouse a initié l’étude 

systématique des composés lamellaires Li3-xMxN (M = Co, Cu, Ni). Ces travaux qui ont fait 

l’objet de la thèse de J.-B. Ducros ont permis de souligner l’intérêt de ces matériaux avec des 
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résultats différents selon le cation métallique M. L’existence de nouveaux composés 

d’intercalation a été démontrée pour la première fois avec des capacités comprises entre 150 

et 300 mAh g
-1

 selon le taux de cobalt et le domaine de tension de cyclage. Le fait 

remarquable réside surtout sur l’absence totale de changements structuraux au cours de la 

réaction d’intercalation du fait de l’insertion réversible du lithium dans des lacunes 

disponibles dans les composés de départ. Cependant ces nitrures lithiés au cobalt et au cuivre 

souffrent d’une faible tenue aux forts régimes ce qui limite fortement la densité de puissance. 

C’est pour tenter de répondre à ce critère de tenue en régime élevé que nous avons choisi de 

nous orienter vers d’autres composés nitrures tels que Li3FeN2 et Li7MnN4 qui semblent très 

intéressants du fait de leurs capacités comprises entre 150 et 250 mAh g
-1

 et qui présentent 

cette fois une structure 3D.  

Le travail présenté dans ce mémoire s’inscrit dans une approche de la compréhension des 

relations structure-propriétés électrochimiques des composés nitrures métalliques lithiés 2D 

dont le meilleur exemple est le composé lamellaire Li3-2xCoxN avec x <0.5 et les composés de 

structure 3D Li7MnN4, Li3FeN2, Li6MoN4 et Li6WN4. Le manuscrit est divisé en quatre 

chapitres. 

Le premier chapitre est consacré à une description des principales caractéristiques des 

accumulateurs lithium-ion et notamment des matériaux potentiellement utilisables comme 

électrode négative. Nous soulignerons l’intérêt des nitrures mixtes de lithium et de métal dans 

ce domaine. 

Le chapitre deux sera consacré à l’élucidation des mécanismes de réaction dans Li3-2xCoxN 

via une étude par diffraction des RX in-operando du composé le plus performant c'est-à-dire 

pour x = 0,44. D’autre part pour la première fois une contribution importante sera apportée 

sur les propriétés de transport électronique dans ces matériaux alors que seul le transport 

ionique avait été étudié auparavant. Cette étude sera réalisée par spectroscopie diélectrique. 

Enfin nous étudierons la réactivité chimique de ces matériaux vis-à-vis de l’air, ce qui est 

déterminant pour une application réelle. 

Le chapitre 3 sera consacré à l’étude détaillée de la synthèse, de la structure et des propriétés 

électrochimiques de Li7MnN4 avec le souci d’expliquer très précisément son comportement 

électrochimique par l’examen approfondi de sa réponse structurale. Une optimisation de ses 
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performances sera effectuée par mécanosynthèse et sa réactivité vis-à-vis de l’air sera 

également étudiée. 

Enfin le chapitre 4 permettra de passer en revue les potentialités offertes par la famille de 

composés 3D à base de Fe, Mo, W que sont les nitrures métalliques Li3FeN2, Li6MoN4 

Li6WN4. 
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1) Les accumulateurs Lithium-ion 

 

Les accumulateurs Lithium-ion commercialisés pour la première fois par Sony en 1992 

(batterie LiCoO2-graphite) ont créé une véritable révolution, permettant une amélioration 

considérable des performances des accumulateurs électrochimiques en terme de densité 

d’énergie et de durée de vie par rapport à ceux déjà existants de type Nickel/Cadmium (Ni-

Cd), Nickel/Hydrure métallique (Ni-MH) ou encore les accumulateurs au Plomb. 

On reporte sur la Figure 1 les différentes technologies d’accumulateurs existants en termes de 

densité d’énergie massique (Wh kg-1) et de densité d’énergie volumique (Wh L-1), dont celle 

au lithium-ion caractérisée par des valeurs de l’ordre de 100-200 Wh kg-1 et 200-350 Wh L-1 

respectivement, soit deux à trois fois supérieures à celles des autres générations.  

 

 

Figure 1: Comparaison des densités d’énergie pour différentes technologies d’accumulateurs. 

 

La batterie Lithium-ion est donc désormais la technologie la plus employée pour les systèmes 

portables (elle représente 63% du chiffre d’affaire mondial du marché des accumulateurs) de 

par sa légèreté et sa flexibilité de mise en forme. 

On va rappeler ci-dessous le principe de fonctionnement d’une batterie Lithium-ion avec ses 

différents constituants que sont l’électrode positive, l’électrode négative, sièges de l’insertion 

réversible du Li+, et l’électrolyte. 
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1-1) Principe de fonctionnement d’un accumulateur lithium-ion 

 

Le principe de fonctionnement d’un générateur électrochimique est basé sur la conversion 

d’une énergie chimique en énergie électrique au travers de deux réactions d’oxydoréduction 

s’opérant aux deux électrodes négative et positive. Dans une batterie Lithium ion, l’électrode 

positive et l’électrode négative sont des matériaux d’intercalation du lithium. Typiquement, il 

s’agit de carbone graphite à l’électrode négative et d’un oxyde lithié de cobalt LiCoO2 à 

l’électrode positive. Le fonctionnement d’un accumulateur Lithium-ion [1,2] est illustré sur la 

Figure 2.  

 

Figure 2 : Principe de fonctionnement de l’accumulateur Lithium-ion en décharge [1]. 

 

Au cours de la décharge (utilisation) (Figure 2), l’électrode négative va céder des électrons au 

circuit extérieur via une réaction d’oxydation électrochimique qui, outre le transfert 

d’électrons, s’accompagne de la désintercalation des ions lithium des plans graphitiques de la 

structure hôte selon la réaction électrochimique suivante : 

LixC6       →    C + x Li+ + x e-  

A l’électrode positive, la  réaction de réduction électrochimique suivante a lieu : 

Li1-xCoO2 + x Li+ + x e-        
→

        LiCoO2 
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Pendant le processus de décharge, les ions Li+ sont donc produits à l’électrode négative, 

transportés par migration d’une électrode à l’autre à travers l’électrolyte conducteur ionique et 

consommés à l’électrode positive via une réaction d’insertion. 

Au cours de la charge, un courant de sens opposé est imposé grâce à un générateur extérieur, 

et ce sont les phénomènes inverses qui ont lieu : oxydation à l’électrode positive (extraction 

de lithium) et réduction à l’électrode négative (insertion de lithium).  

La caractéristique essentielle de ce système est son fonctionnement assuré par un transfert 

réversible du lithium ionique entre les deux électrodes positive et négative grâce à l’utilisation 

d’un électrolyte conducteur ionique, c’est le principe des batteries dites « rocking-chair » ou 

« lithium-ion ». L’équation globale correspondant à ce système est la suivante : 

LixC6 + Li1-xCoO2 ↔ LiCoO2 + C 

 

L’énergie délivrée par une telle batterie correspond à la variation d’enthalpie libre ∆G de cette 

réaction. La tension de fonctionnement du système le plus répandu LiCoO2/graphite avec un 

électrolyte organique est proche de 3,8 V. 

 

1-2) Matériaux d’électrodes 

 

Dans une batterie lithium-ion, le choix des matériaux d’électrode positive et négative est 

déterminant sur les caractéristiques de densité et d’énergie puissance. Les principaux critères 

définissant un bon matériau d’électrode sont : 

-Une bonne réversibilité électrochimique.  

-Une capacité massique et volumique élevée. 

-Une conductivité mixte électronique et ionique. 

-Une bonne durée de vie. 

-Une bonne stabilité chimique vis-à-vis de l’électrolyte.  

Par ailleurs, pour être intégrés dans des systèmes commercialisables, les matériaux 

d’électrode doivent répondre au cahier des charges : faible coût, facile à mettre en œuvre 

industriellement et non toxique. 

L’enjeu actuel est de disposer de matériaux d’électrodes performants en termes d’énergie et 

de densité de puissance. Cette quête permanente a stimulé une recherche centrée sur l’étude 

des changements structuraux induits par la réaction d’insertion et de désinsertion des ions 

lithium et dont la nature et l’amplitude conditionnent les performances électrochimiques. 
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1-3) L’électrode positive  

 

Le choix du couple du matériau d’insertion de l’électrode positive et de l’électrode négative, 

déterminera le niveau de tension de la cellule. Sur la Figure 3, sont représentés en bleu et 

rouge, la plupart des matériaux d’électrodes positives utilisés, en fonction de leur tension et de 

leur capacité spécifique.  

 

 

Figure 3 : Principaux matériaux d’intercalation dans les batteries au lithium  

et lithium-ion [2]. 

 

Comme le montre la même figure, ces matériaux peuvent être classés en deux catégories : 

Des composés dits « basse tension » non lithiés, comme TiS2, V6O13, V2O5, LiV3O8 et MnO2 

[3], généralement utilisés pour les batteries au lithium (anode en Lithium métal) et dont les 

potentiels moyens (en V) par rapport au lithium sont respectivement de 2,1; 2,4 ; 2,8 ; 2,8 ; 

3V, et des matériaux lithiés fonctionnant à plus « haute tension » (3,5-4,5V) comme LiCoO2, 

LiNiO2, LiMn2O4, LiFePO4 et leurs formes substituées qui, couplés à l’utilisation d’une 

électrode négative en carbone, constituent des matériaux de choix pour les batteries lithium-

ion. Seules ces dernières ont acquis une maturité industrielle. 
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La Figure 4 représente des cycles de charge-décharge de certains de ces matériaux et 

renseigne sur leur potentiel moyen de fonctionnement et sur les capacités (en mAh g-1) 

atteintes. 

 

Figure 4 : Evolution du potentiel en fonction de la capacité spécifique de certains matériaux d’électrodes 

positives, régime C/5, 20° [4]. 

 

Parmi ces matériaux, LiCoO2 dont les propriétés réversibles d’insertion du lithium ont été 

mises en évidence pour la première fois par l’équipe de Goodenough [5], est jusqu’à 

aujourd’hui, le matériau d’électrode le plus répandu grâce à son importante commercialisation 

initiée par la firme Sony en 1991. LiCoO2 possède une structure lamellaire 2D de type α-

NaFeO2, (succession de plans de Cobalt et de plans de lithium)�[6]. Il présente de nombreux 

avantages car en plus de sa facilité de préparation, il conduit à des potentiels élevés entre 3 et 

4,2 V (Figure 4) grâce au pouvoir très oxydant du couple Co4+/Co3+, et il possède une capacité 

spécifique élevée de l’ordre de 140 mAh g-1 qui correspond à environ 0,5 lithium soit la 

moitié de sa capacité théorique (274 mAh g-1). En effet, l’extraction du lithium au-delà de 

cette valeur provoque des pertes de capacités dues essentiellement à une série de changements 

structuraux qui déstabilisent la structure et à l’instabilité électrolytique à haut potentiel [7, 8�� 

Il est à noter que, depuis leur introduction en 1991, une amélioration des capacités a été 

rendue possible : les travaux pionniers de Cho et al [9,10,11] ont montré que des « coating » 

appropriés à base d’oxydes de métaux ou des phosphates à la surface des particules de 

LiCoO2, ont permis d’atteindre une capacité de 170 mAh g-1 entre 2,75 et 4,4V après 70 

cycles. Ces « coating » ont conduit à la minimisation de la réactivité du Co4+ avec l’acide HF 
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présent dans l’électrolyte et qui provient de la décomposition du sel LiPF6. D’ailleurs le 

remplacement de ce dernier par LiBOB (Lithium bis (oxalato) borate : LiB(C2O4)2) a 

augmenté la capacité à 180 mAh g-1 à 4,5V [12]. 

 

Malgré ces progrès, l’utilisation de ce matériau est cependant contrainte par la toxicité et le 

coût élevé du cobalt, incompatibles avec des stratégies de production de masse. 

LiNiO2, de structure lamellaire également [13], apparaît comme un candidat intéressant car 

d’un coût et d’une toxicité moindre, permettant de disposer d’une capacité spécifique plus 

importante que LiCoO2 (200 mAh g-1) ainsi que d’un potentiel de travail inférieur. 

Néanmoins, ce matériau reste très difficile à synthétiser dans des proportions 

stœchiométriques ; la présence systématique d’une faible quantité d’ions Ni2+ (formé suite à la 

conversion de Ni3+ en 2z Ni2+ et (1-z) Ni3+ et perte de z Li+) sur le site du lithium conduit à la 

formulation réelle Li1-zNi1+zO2 [14,15,16,17,18,19]. Cet écart à la stœchiométrie conduit à un 

désordre cationique qui influe sur les propriétés de transport du Li+ en bloquant sa diffusion et 

en provoquant une diminution des performances électrochimiques [16]. Des efforts se sont 

donc concentrés sur la synthèse afin d’obtenir un composé le plus proche de la stœchiométrie 

en minimisant la valeur de z [17,18]. Des travaux menés au laboratoire ont permis par 

exemple de synthétiser par voie solide un oxyde de Nickel « quasi-stœchiométrique » où 

z=0,008 et qui est capable d’assurer une capacité réversible de 140 mAh g-1 pendant 40 cycles 

à C/10 [19]. 

Néanmoins, la succession de changements structuraux que subit LixNiO2 au cours de la 

délithiation est aussi responsable de la dégradation des performances électrochimiques dans la 

mesure où des transitions hexagonale-monoclinique prennent place au sein de la structure au 

cours du fonctionnement électrochimique [20,21]. 

 

Afin de profiter de la capacité élevée de ce matériau et palier les problèmes qui lui sont 

propres, des phases LiNi1-yCoyO2 ont été synthétisées et ont montré un bon compromis entre 

les phases LiCoO2 et LiNiO2. Cette substitution du Ni3+ par du Co3+ et qui conserve la 

structure lamellaire de l’oxyde, a pour but de stabiliser l’état d’oxydation du Nickel et de 

réduire ainsi la formation de Ni2+. LiNi0,8Co0,2O2 présente une capacité irréversible réduite 

grâce au faible désordre cationique entre Ni2+ et Li+, ainsi qu’une capacité attractive de 150 

mAh g-1 [22].  
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D’autres substitutions notamment avec Mg et Ti stabilisent la structure lamellaire et ont 

conduit à des oxydes type LiNi1-xTix/2Mgx/2O2 qui présentent une capacité de 180 mAh g-1 

[23]. 

Tout en restant dans la famille des lamellaires, l’oxyde LiCo1/3Ni1/3Mn1/3O2 introduit pour la 

première fois par Ohzuku et al [24] est un matériau d’électrode d’avenir. Les propriétés 

électrochimiques remarquables se traduisent par une bonne tenue au régime qui permettent 

d’atteindre des capacités de 200 mAh g-1 dans certaines conditions [25]. De plus cet oxyde 

possède des propriétés structurales intéressantes puisqu’il n’affiche que 1-2% de changement 

de volume dans la gamme 0<x<0,7 (dans Li1-xCo1/3Ni1/3Mn1/3O2) [26], et il bénéficie aussi 

d’un faible degré de désordre cationique estimé à 1-6% au lieu de 8-10% pour des oxydes 

comme LiNi0,5Mn0,5O2 [27]. 

 

Une autre famille d’oxydes lithiés, présentant cette fois une structure spinelle a fait l’objet de 

nombreux travaux. Cette famille est représentée typiquement par le composé LiMn2O4 

initialement décrit par Thackeray et al [28]. Cet oxyde cumule les avantages d’un faible coût 

et d’une absence de toxicité. Sa tension moyenne est de 4,1 V (Figure 4). Ce matériau 

d’électrode peut aussi fonctionner à 3V mais ses performances sont médiocres dans ce 

domaine de potentiel [29]. Cependant, LiMn2O4 présente une capacité de l’ordre de 110-120 

mAh g-1, soit environ 70-80% de sa capacité théorique (148 mAh g-1) et une mauvaise tenue 

en cyclage expliquée essentiellement par la dissolution du manganèse [30], problème 

largement accentué avec la température. Les substitutions partielles de Mn par d’autres 

métaux de transition pour former des composés du type LiMn2-xMxO4 où M= Cr, Ni 

permettent de palier de façon efficace au problème de dissolution du manganèse et de 

disposer de candidats potentiels pour la nouvelle génération de matériaux cathodiques 

fonctionnant à 5V (LiNi0,4Mn1,6O4 et LiNi0,5Mn1,5O4, Figure 4). 

 

LiFePO4 qui appartient à la famille des olivines, est un matériau extrêmement prometteur (au 

point d’être commercialisé récemment, entre autres par les sociétés Valence et A123) qui a 

fait l’objet d’une littérature abondante ces dix dernières années [31-43]. Cet intérêt tout 

particulier pour les matériaux de type phosphate est lié à leur stabilité structurale très 

importante, due à la forte covalence de la liaison P-O. Ce composé a une structure hexagonale 

compacte distordue de type 3D dans laquelle les octaèdres MO6 (M=Fe, Li) et les tétraèdres 

PO4 sont liés par des arêtes et des sommets. Cet empilement tridimensionnel délimite des 
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tunnels dans les directions [010] et [001] où se trouvent les ions lithiums dans les sites 

octaédriques [31]. (Figure 5) 

 

Figure 5 : Vue en perspective de la structure olivine de LiFePO4, en marron les octaèdres FeO6, en vert les 
tétraèdres PO4 et ions Li+ en bleu dans des tunnels parallèles à l’axe b. 

 

Les phosphates de fer sont donc très intéressants du point de vue de la sécurité (émission de 

gaz limitée), mais également pour leur faible coût et leurs performances élevées (170 

mAh g-1, 80-110 Wh kg-1), stables dans le temps et ce même à des régimes de cyclage élevés 

[32,33]. En outre, il s’agit d’un matériau peu cher, ayant une nocivité réduite, et stable 

thermiquement. En revanche, l’inconvénient majeur de LiFePO4 est sa faible conductivité 

électronique (≈ 10-9 S cm-1 à température ambiante) et ionique, ce qui limite ses performances 

électrochimiques. Des améliorations de ces propriétés de transport ont été obtenues par un 

coating de carbone [34,35,36,37,38,39,40,41], ou par diminution de la taille des particules 

(jusqu’à quelques dizaines de nanomètres) [35, 42] ou encore par un dopage approprié [43]. Il 

reste néanmoins que la densité d’énergie disponible demeure inférieure à celles des oxydes 

lamellaires, notamment du fait d’un potentiel relativement « faible » de 3,45 V vs. Li+/Li 

(Figure 4). 

 

1-4) L’électrolyte 

 

L’électrolyte assure par migration le transport des ions lithium entre les pôles négatif et positif 

de la batterie. Il peut s’agir d’un liquide, d’un polymère ou d’un solide. 
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En général, un électrolyte doit être un bon conducteur ionique (10-2 / 10-3 S cm-1 à 

température ambiante) et un mauvais conducteur électronique (10-10 S cm-1) afin de limiter 

l’autodécharge de la batterie hors utilisation. Il doit aussi être stable électrochimiquement et 

thermiquement (-20 à 70°C) sur une large fenêtre de potentiel (0 à 4,5/5 V/Li+/Li) et de 

température, mais aussi être compatible avec les matériaux d’électrode d’où la nécessité qu’il 

ne soit pas aqueux en raison de la réactivité du lithium avec l’eau. 

 

Les électrolytes liquides sont constitués d’un sel de lithium et d’un solvant aprotique car tout 

proton mobile est inévitablement réduit en hydrogène à bas potentiel, et dipolaire pour 

favoriser une bonne dissolution du sel de lithium et donc une meilleure conductivité de 

l’électrolyte. Ils affichent des conductivités de l’ordre de 10-2 / 10-3 S cm-1 à température 

ambiante. 

 

a) Les solvants : [1] 

Après plusieurs années de recherche, le choix des alkylcarbonates s’est finalement imposé car 

c’est celui qui respecte le mieux le cahier des charges. Les solvants les plus employés sont des 

composés à forte constante diélectrique (εT> 30) comme par exemple le carbonate de 

propylène (PC) ou le carbonate d’éthylène (EC). Or une forte constante diélectrique liée à un 

moment dipolaire élevé (µ), engendre une forte viscosité (η) comme le montre le Tableau 1 

qui rassemble les propriétés physico-chimiques de quelques solvants utilisés dans les batteries 

Li-ion. 

 

Tableau 1 : Propriétés des alkylcarbonates utilisés à 25°C [44]. 
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C’est la raison pour laquelle ces solvants sont utilisés en mélange avec des co-solvants de plus 

faible viscosité afin d’améliorer la conductivité ionique de l’électrolyte par abaissement de 

viscosité globale. Parmi les co-solvants utilisés, on cite le carbonate de diméthyle (DMC) ou 

le carbonate de diéthyle (DEC)... 

 

b) Le sel de lithium : 

Le sel de lithium doit être stable et très soluble dans le solvant utilisé et ce sur une large plage 

de température. Il doit également avoir un poids moléculaire assez faible et ne pas être la 

cause de réactions indésirables avec des composants de la batterie. Enfin, il doit être non 

toxique et si possible bon marché. 

On trouve de nombreux sels de lithium [1] tels que LiPF6, LiASF6, « LiTFSI » ou 

(bis(trifluorométhylsulfoyl amidure: LiN(SO2CF3)2)), LiBF4, LiClO4, « LiBOB »(Lithium bis( 

oxalato) borate :LiB(C2O4)2). Le Tableau 2 donne un aperçu sur les avantages et 

inconvénients de ces sels : 

 

Sels de lithium  Avantages Inconvénients 

LiPF6 -Conductivité très élevée 

-Excellente stabilité électrochimique 

-Faible toxicité 

-Très hygroscopique (formation 

de HF en présence de trace d’eau) 

-Prix élevé 

-Instabilité thermique 

LiAsF6 -Conductivité élevée  

-Excellente stabilité  

-Toxique (non utilisé 

industriellement) 

 

LiClO4 -Bon marché 

-Conductivité moyenne 

-Excellente stabilité  

-Dangereux et explosif (non 

utilisé industriellement) 

 

LiBF4 -Coût modéré -Faible conductivité 

LiTFSI -Coût modéré 

-Non toxique 

-Excellente stabilité thermique 

-Faible conductivité 

-Eventuelle corrosion du 

collecteur du courant en 

aluminium aux potentiels élevés 

LiBOB -Bonne stabilité thermique -Coût élevé 

Tableau 2 : Comparaison de quelques sels utilisés dans les batteries lithium ion. 
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LiPF6 est le sel le plus utilisé à l’échelle industrielle. Il offre par rapport aux autres sels un 

bon compromis entre conductivité ionique, stabilité et coût. La composition la plus utilisée est 

basée sur LiPF6 dissous dans un mélange de carbonate d’éthylène (EC), carbonate de 

propylène (PC) et carbonate de diméthyl (DMC) connue sous la dénomination « LP30 ». 

 

Les électrolytes type polymère [45], où le sel de lithium est incorporé cette fois dans des 

matrices polymères comme par exemple le Poly-Oxyde d’Ethylène (POE), constituent le 

deuxième type d’électrolyte pour batteries lithium ion. Un des atouts de ces électrolytes est 

leur flexibilité mais l’inconvénient majeur reste leur faible conductivité à température 

ambiante. Cette conductivité atteint seulement 10-4 S cm-1 même à température élevée de 60-

80 °C. Des progrès ont été réalisés et ont consisté à incorporer des nanoparticules de Al2O3 ou 

TiO2 afin d’augmenter la conductivité. Cette dernière a pu atteindre une valeur de 10-4 S cm-1 

à seulement 30°C [46]. 

 

On trouve aussi des électrolytes solides utilisés particulièrement dans des microbatteries tout 

solide. Il s’agit de matériaux inorganiques comme des verres conducteurs à base d’oxyde ou 

de sulfures comme Li2S-SiS2, Li2S-P2S5-SiS2 [47] ou encore Li2S-AlS3-SiS2 [48] qui ont une 

conductivité de l’ordre de 10-4 S cm-1 à température ambiante. 

La conductivité des verres oxydes est plus faible (10-6 S/cm) que leurs homologues à base de 

sulfures. Néanmoins ces faibles conductivités ne limiteront pas le transport du lithium du fait 

de faibles épaisseurs des couches minces de l’électrolyte [49]. 

A l’heure actuelle, l’électrolyte le plus utilisé dans les microbatteries au lithium est un 

phosphate de lithium nitruré appelé LIPON, de composition Li2,9PO3,3N0,46, avec une 

conductivité ionique de 3.10-6 S cm-1 [50]. 

 

1-5) L’électrode négative  

 

Le premier concept d’accumulateur au lithium était fondé sur l’utilisation du lithium métal 

comme électrode négative. Un des avantages du lithium est sa faible masse molaire 

conduisant à une capacité massique théorique très élevée (3883 mAh g-1), mais aussi son 

pouvoir fortement réducteur (E0=-3,03V/ENH) qui couplé à une électrode positive, engendre 

une tension élevée (Figure 3). Cependant, le lithium présente des inconvénients majeurs qui 
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sont liés à sa réactivité dans la plupart des électrolytes à l’origine d’une rechargeabilité 

insuffisante. Dans certains cas ultimes, la formation de dendrites à sa surface peut mener à des 

courts circuits mettant en jeu la sécurité du système [45].  

C’est en 1980 que le concept d’intercalation de l’électrode positive a été transposé à 

l’électrode négative, et l’utilisation du carbone graphitique comme matériau d’intercalation du 

lithium a ainsi été proposé pour la première fois par R.Yazami [51,52]. Le graphite, une des 

formes allotropiques du carbone, cristallise soit sous forme hexagonale qui est la phase 

thermodynamiquement la plus stable, soit sous forme rhomboédrique comme illustré sur la 

Figure 6. 

 

Figure 6 : Structure hexagonale et rhomboédrique du graphite [44]. 

 

Le graphite est caractérisé par une structure ordonnée, qui est constituée, dans le cas d’une 

structure hexagonale, de couches de carbones (appelées plans de graphène) arrangées 

régulièrement selon l’axe (c). Dans chaque plan de graphène, les atomes de carbone occupent 

les sommets d’un hexagone régulier qui partage chaque coté avec un autre hexagone. La 

distance C-C dans les plans de graphène est de 1,41 Å et de 3,35 Å entre les plans de 

graphène [53]. Ces liaisons C-C sont covalentes et rigides dans le plan et plus fragiles entre 

les plans car de type Van der Waals. Une telle configuration permet une insertion réversible 

du Li+ entre les plans latéraux du graphène. 

Lorsque le lithium s’insère dans le graphite, il s’intercale entre deux plans de graphène : la 

structure lamellaire du graphite reste intacte mais une variation du volume due à l’écartement 

des plans de carbone est observée (3,35 Å↔3,71 Å) pour x dans LixC6 variant de 0 à 1. La 

réaction d’insertion du lithium dans le graphite entraîne des transitions de phases liées aux 

formations de stades d’insertion successifs. La variation du potentiel avec le taux x de lithium 

inséré (Figure 7) traduit ces transitions par la présence 3 plateaux de potentiels qui 

correspondent à la formation de trois différentes stœchiométries LiC36, LiC18 et LiC6 [54]. 
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Le potentiel moyen de fonctionnement de l’électrode LixC6 (0<x<1) est d’environ 150 m V vs 

Li+/Li très proche de celui du lithium, et la capacité théorique atteinte lors de la réduction du 

graphite au stade final LiC6 est égale à 372 mAh/g qui ne représente que 10% de la capacité 

atteinte par le lithium métal [55]. 

 

Figure 7 : Courbe de décharge-charge du graphite à C/100 [56]. 

 

Ces propriétés structurales et électrochimiques intéressantes ont constitué une véritable 

avancée dans le domaine des électrodes négatives permettant, en association avec une 

électrode positive lithiée, de commercialiser le système et de le rendre performant en terme de 

durée de vie et de sécurité. Cependant, un problème subsiste. Il s’agit de la formation d’une 

couche de passivation (SEI) [57,58] qui engendre une capacité irréversible lors des premiers 

cycles de la batterie et est à l’origine de la consommation d’une certaine quantité d’électrolyte 

et de lithium (seulement 350 mAh g-1 de capacité réversible récupérée). 

Dans le but d’augmenter la capacité et de minimiser les pertes irréversibles, les recherches se 

sont alors développées selon deux axes, le premier concerne l’amélioration des matériaux 

carbonés et le deuxième consiste à chercher de nouvelles alternatives à l’électrode de 

graphite. 

 

Le développement par exemple de nouvelles formes du carbone comme les nanotubes de 

carbone [59] n’a pas abouti à des améliorations notables. 

 

Des alliages de lithium comme LiAl ou LiSn [60,61,62] ont également été proposés mais les 

expansions volumiques (qui dépassent 200%) qui les caractérisent engendrent des pertes 



Chapitre I : Généralités 

29 

considérables de capacités en cyclage. Des tentatives d’amélioration de capacité ont consisté à 

diminuer la taille des particules mais les gains n’étaient pas suffisants [63]. 

Par ailleurs des travaux récents, menés au laboratoire [64], ont permis à partir de nanofils de 

silicium d’éviter ces expansions volumiques et d’atteindre des capacités de près de 500 

mAh g-1 au bout de 50 cycles dans une fenêtre de potentiel inférieure 0,5V/Li+/Li. 

Une autre approche initialement proposée par Thackeray et al [65] pour éviter ces expansions 

volumiques, consiste à sélectionner des alliages intermétalliques comme InSb, Cu2Sb qui 

affichent une stabilité structurale vis-à-vis du lithium : pour le composé ternaire LixIn1-ySb 

(0<x<3 et 0<y<1) par exemple, on note 46% seulement d’expansion volumique. Ce type 

d’électrode délivre une capacité réversible entre 250 et 300 mAh g-1, mais souffre d’une faible 

cyclabilité. Plus récemment, des travaux réalisés à l’institut proposent un composite 

nanométrique de formule « Ni0.14Sn0.17Si0.32Al0.037C0.346 » synthétisé à partir du précurseur 

intermétallique Ni3.4Sn4, et qui est capable d’atteindre une capacité de 920 mAh g-1 au bout de 

280 cycles [66]. 

Une alternative intéressante semble se dessiner avec l’utilisation d’électrodes composite C-Si 

permettant d’atteindre des capacités stables de l’ordre de 600 mAh g-1 [67]. Enfin, dans le 

domaine des microbatteries, de nombreux édifices nanostructurés à base de silicium ou de 

composites Si-C, avec des architectures plus ou moins originales, constituent des voies de 

recherche prometteuses permettant d’obtenir des performances variables, de 300 à 500 

mAh g-1 selon le régime et le type d’électrode : nanofils, nanotubes, nanosphères [64,68]. 

 

Des oxydes lithiés type spinelle comme Li4Ti5O12 [69,70,71,72] sont également des 

alternatives, mais leurs performances restent moins attractives que celles des carbones : 175 

mAh g-1 de capacité théorique (correspond à l’insertion de trois lithiums) pour une tension de 

1,5V/Li+/Li, qui reste tout de même relativement élevée par rapport au graphite.  

 

1-5-1 Les pnictogenures de métaux de transition 

 

Les phosphures 

 

Les phosphures font partie des matériaux étudiés les plus récemment en tant que composés 

d’insertion des ions lithium. Ce domaine est relativement peu exploré et assez mal connu. On 

peut citer les phosphures de métaux de transition tels que MnP4 [73], CoP3 [74,75], FeP2 [76], 
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CuP2 [77], Li2CuP [78], InP [79] et Cu3P [80,81,82]. Leur potentiel de travail se situe autour 

de 0,7 V vs Li+/Li. Des mécanismes différents entre le lithium et le phosphure ont été établis 

selon la phase étudiée. En ce qui concerne les phosphures comme MnP4 et Cu3P, la formation 

de phases ternaires de type Li―M―P est mise en évidence. Dans le cas de MnP4, une 

transformation entre deux phases cristallines, Li7MnP4↔ MnP4 a lieu [73]. Pour le composé 

Li9TiP4, la capacité spécifique initiale se situe aux alentours de 700 mAh g-1 au cours du 

premier cycle, mais après 50 cycles, la capacité spécifique récupérée est inférieure à 50 mAh 

g-1, quelles que soient les conditions de cyclage [83]. La place disponible dans la maille ne 

serait pas le paramètre déterminant du mécanisme d’insertion, qui serait plutôt contrôlé par 

l’aptitude des entités TiP4 à « absorber » les variations de charges électroniques [83]. D’autres 

phénomènes ont pu être établis comme la destruction de la matrice de Co3P au cours de 

l’insertion initiale des ions lithium suivie d’une réaction réversible entre le lithium et le 

phosphore dans une phase de cobalt nanométrique pour former Li3P. Bien que ces types de 

composés présentent des capacités spécifiques élevées au cours de la première décharge 

(environ 1000-1500 mAh g-1), la stabilité en cyclage est faible avec des capacités de l’ordre 

de 100-200 mAh g-1 récupérées au bout d’une quinzaine de cycles. Pour le matériau Cu3P, la 

capacité spécifique initiale peut atteindre jusqu’à 650 mAh g-1 suivant les conditions de 

cyclage et de synthèse du matériau (Figure 8). D’un point de vue réactionnel, au cours de la 

première réduction du matériau il se forme successivement les phases Li0,64Cu2,36P, LiCu2P et 

Li2CuP pour obtenir un mélange Li3P + Cu métal au final [83]. Cette réaction est en grande 

partie réversible, et des capacités spécifiques de 350 mAh g-1 après 15 cycles ont pu être 

obtenues. 
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Figure 8 : Courbes galvanostatiques de (a) LixCu3P et évolution de la capacité en fonction des cycles [82] 
(b) Li9TiP4 sur la fenêtre de potentiel [0 – 2] V vs Li+/Li [83]. 

 

La capacité des phosphures peut être augmentée grâce à un contre ion capable de former un 

alliage avec le lithium. C’est dans cet esprit que des études électrochimiques ont été 

entreprises sur Sn4+δP3 (0 ≤ δ ≤ 1) [84] et Zn3P2 [83,85]. La capacité spécifique initiale 

disponible pour le matériau Zn3P2 est de l’ordre de 400 mAh g-1 mais la cyclabilité n’est pas 

satisfaisante [83]. Dans le cas de Sn4+δP3, au cours de la première décharge, il est visualisé la 

formation de Li4,4Sn et de Li3P et des capacités stables de l’ordre 400-600 mAh g-1 peuvent 

alors être obtenues à l’issue d’une cinquantaine de cycles. 

 

Les nitrures de lithium et métal de transition 

 

Une autre piste relativement récente concerne l’étude des nitrures mixtes de lithium et de 

métal. Leur électroactivité a été mise en évidence pour la première fois en 1994 par Nishijima 

et al avec les matériaux Li3FeN2 [86] et Li7MnN4 [87]. Les capacités massiques maximales de 

ces matériaux valent respectivement 150 et 250 mAh g-1 pour l’extraction réversible de 0,6 et 

1,5 ions Li+ par mole de nitrure. Nishijima et al [88] puis Shodai et al [89] ont ensuite montré 

en 1996 l’intérêt des nitrures mixtes de lithium et de métal du type Li3-xMxN (M = Co, Cu, 

Ni). Le matériau le plus intéressant électrochimiquement semble être le nitrure mixte de 

lithium / cobalt, de type Li2,6Co0,4N. En effet, les capacités massiques indiquées sont très 

élevées, mais les valeurs citées varient de 480 à 900 mAh g-1 selon les auteurs [88,89]. 

Lorsque le métal utilisé est du cuivre ou du nickel, les travaux sont rares et les capacités 
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spécifiques sont inférieures, mais intéressantes, surtout lorsque M = Cu. En particulier, le 

matériau Li2,6Cu0,4N présente une capacité massique réversible comprise entre 460 et 650 

mAh g-1 suivant les auteurs [89,90] sur la fenêtre de potentiel 0,0 V - 1,4 V vs Li+/Li. Seul un 

nitrure mixte de lithium et de nickel semble digne d’intérêt avec une capacité massique 

limitée à 200 mAh g-1 sur cette même fenêtre de potentiel [90]. 

 

 

Figure 9 : Potentiels de travail de Li7MnN4, Li3FeN2 et Li2,6Co0,4N comparé à divers oxydes de métaux de 
transition [91]. 

 

La Figure 9 montrent ces différents nitrures sont actifs à des potentiels autours de 1V vs 

Li+/Li, soit 2 à 3 V plus bas que les oxydes de métaux de transition, ce qui les rends attractifs 

comme matériaux d’électrode négative. 

Il est notable que les structures des nitrures de lithium et métaux de transition peuvent être 

classifié en deux catégories. Pour un numéro atomique compris entre celui du Titane (Z = 22) 

et celui du Fer (Z = 26) la structure est dérivée du motif anti fluorite tandis que du Fer au 

cuivre (Z = 29) la structure est lamellaire hexagonal. Dans le cas du fer les deux types de 

structures sont possibles. 
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Figure 10 : Type de structure selon le métal de transition dans les nitrures de lithium et métaux de 
transition 

 

Quel que soit le métal considéré, très peu d’études ont été consacrées à ces matériaux 

d’électrode négative. Nous livrons ici une synthèse des principales caractéristiques 

structurales et électrochimiques des systèmes à base de nitrures. Nous décrirons 

successivement les systèmes du fer (Li3FeN2) et du manganèse (Li7MnN4), puis les nitrures 

mixtes de lithium et de métal de type Li3-xMxN (M = Co, Cu, Ni). 

 

Le système Li3FeN2 

 

Très peu d’études ont été consacrées à l’étude électrochimique du matériau Li3FeN2 à cause 

de sa faible capacité limitée à 250 mAh g-1 [86] sur le domaine de potentiel 0,0 – 1,6 V vs 

Li+/Li. Ce bilan faradique correspond à l’oxydation de tout le Fe(III) en Fe(IV), et donc à 

l’extraction réversible de 1 lithium par mole de nitrure. La Figure 11 montre l’allure des 

courbes électrochimiques obtenues pour ce matériau en oxydation et en réduction. Comme on 

peut le voir, le potentiel moyen de travail de Li3FeN2 se situe aux alentours de 1,2 V vs Li+/Li. 
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Figure 11 : Allure des courbes électrochimiques de Li3FeN2, d'après [86]. Les courbes pointillées ont été 
réalisées en OCV, les courbes en trait plein ont été réalisées à 150 mA cm-2. 

 

L’étude structurale du matériau en cours d’oxydation, sur le domaine de composition 0 ≤ x ≤ 

1 dans Li3-xFeN2 révèle un mécanisme complexe qui ferait intervenir 4 phases mais aucune 

étude étayée n’a été publiée à ce jour sur ce mécanisme de réponse structurale. Entre autre 

aucune donnée relative à son comportement en cyclage n’est disponible malgré l’intérêt 

potentiel de ce matériau. 

 

Le système Li7MnN4 

 

Electrochimiquement, Li7MnN4 est un matériau relativement intéressant selon quelques 

sources : la capacité maximale peut atteindre environ 250 mAh g-1 [91,92] sur la fenêtre de 

potentiel [0,8 – 1,7] V vs Li+/Li. L’oxydation et la réduction consistent en un plateau de 

potentiel situé aux alentours de 1,2 V vs Li+/Li (Figure 12) avec des cyclages relativement 

stables sur une cinquantaine de cycles [91,93]. On a donc une extraction allant jusqu’à 1,8 

lithium par mole de nitrure, correspondant à l’oxydation des ions Mn5+ en un mélange 

Mn6+/Mn7+. 
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Figure 12 : Allure des courbes d’oxydation et de réduction du matériau Li7MnN4, d’après [91]. 

 

En vue de stabiliser les cyclages électrochimiques de Li7MnN4, Cabana et al. [92,94] ont 

synthétisé en 2003 le premier oxynitrure de type Li7,9MnN3,2O1,6. La structure anti-fluorite de 

type Li2O – donc différente de la structure de Li7MnN4 – obtenue est plus stable 

chimiquement que le simple nitrure de manganèse Li7MnN4. Effectivement, après une 

semaine complète à l’air libre, Li7MnN4 se dégrade considérablement, alors que ce n’est pas 

le cas pour Li7,9MnN3,2O1,6. 

Ce dernier ne se décompose qu’après plusieurs semaines hors boîte à gants [94]. Le 

comportement électrochimique de l’oxynitrure sur la fenêtre 0,0 V – 1,9 V vs Li+/Li est assez 

similaire à celui obtenu pour Li7MnN4, le plateau d’oxydation à 1,2 V vs Li+/Li est 

légèrement plus pentu pour l’oxynitrure. La stabilité en cyclage n’est cependant pas très 

différente. 

Pour ce composé, les études préliminaires disponibles indiquent une forte potentialité sans 

toutefois le démontrer par une étude exhaustive. 

 

Les matériaux Li3-xMxN (M=Co,Cu,Ni) 

 

Les nitrures mixtes de lithium et de métal obtenus dérivent tous de la structure α-Li3N (Figure 

13), quel que soit le métal M (Co, Cu, Ni) utilisé. Li3N est connu pour être un bon conducteur 

des ions Li+. En effet, sa conductivité ionique est une des plus élevées à température 

ambiante, de l'ordre de 10-3 à 10-4 S cm-1 [95]. 

 



Chapitre I : Généralités 

36 

 

Figure 13 : La structure hexagonale de α-Li3N (groupe d’espace P6/mmm, Z=1). Les petites sphères 
représentent les ions Li+ et les grosses sphères représentent les anions N3-. a=b=3,648 Å et c=3,875 Å� 

 

Les matériaux Li3-xCoxN 

 

Dans la fenêtre de potentiel [0 – 1,4] V vs Li+/Li, Shodai et al [96] indiquent des 

performances fortement dépendantes du taux de cobalt dans le matériau. 

Matériau 
Capacité massique au 

1er cycle (mAh g-1) 

Capacité massique 
après 20 cycles 

(mAh g-1) 

Perte de capacité en 20 
cycles (%) 

Li2,8Co0,2N 1075 / 1175 0 — 

Li2,7Co0,3N 910 750 - 17 

Li2,6Co0,4N 780 770 - 1 

Li2,55Co0,45N 715 735 + 3 

Li2,4Co0,6N 550 425 - 22 

Tableau 3 : Capacités massiques obtenues après 20 cycles entre 0 V et 1,4 V vs Li+/Li 
sur les matériaux Li3-xCoxN d’après [96]. 

 

On voit donc l’intérêt ici des nitrures mixtes de lithium et de cobalt, qui permettent a priori 

d’atteindre des capacités massiques deux à trois fois plus élevées que celles obtenues sur le 

graphite (372 mAh g-1 théorique). 

Pour le matériau Li2,6Co0,4N, seuls Shodai et al [96,97] indiquent un cyclage stable sur 50 

cycles entre 0,0 V et 1,4 V vs Li+/Li (Figure 14). De façon contradictoire, les autres auteurs 

ayant étudié le comportement du matériau en cyclage [98,99,100,101] ne présentent jamais 
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plus de 10 à 20 cycles dans les mêmes conditions de cyclage. Par exemple, Sun et al [100] 

montrent une capacité qui chute d’environ 45% au bout de 20 cycles. Nous avons reporté 

l’évolution des bilans faradiques en cyclage d’après Shodai et al [97] et d’après Sun et al 

[100] sur la Figure 15. 

 

Figure 14 : Courbes galvanostatiques du matériau Li2,6Co0,4N entre 0,0 V et 1,4 V vs Li+/Li, d'après [96] 

 

Figure 15 : Capacité obtenues en cyclage sur le matériau Li2,6Co0,4N sur la fenêtre de potentiel 
[0 – 1,4] V vs Li+/Li d’après [97,100]. 

 

Les matériaux Li3-xCuxN 

 

Contrairement au nombre important de travaux qui ont pu être effectués sur le système 

Li3-xCoxN (en particulier sur le matériau Li2,6Co0,4N), les nitrures mixtes de lithium et de 

cuivre n’ont été que très peu étudiés électrochimiquement. On retrouve donc les équipes de 

Shodai [96] et de Nishijima [99]. Dans le domaine [0,0 – 1,0] V vs Li+/Li, des bilans 

faradiques inférieurs à 0,2 F mol-1 sont signalés [99] et aucune donnée en cyclage n’est 

disponible pour ce groupe de composés. Dans le domaine [0,0 – 1,4] V vs Li+/Li, seul le 

nitrure mixte de formule Li2,6Cu0,4N a fait l’objet d’une étude de rechargeabilité mais seule 
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une dizaine de cycles galvanostatiques est donnée, avec une fois de plus des données 

contradictoires puisque des capacités de 450 et 700 mAh g-1 sont indiquées suivant les auteurs 

[96, 99]. 

 

Les matériaux Li3-xNixN 

 

Les travaux consacrés aux études électrochimiques de cette famille de composés restent très 

limités. Nishijima et al [99] sont les seuls auteurs à décrire le comportement en première 

réduction en fonction du taux de nickel dans le matériau. La capacité spécifique est limitée à 

145 mAh g-1 pour le composé Li2,6Ni0,4N qui présente les meilleures performances dans le 

domaine de potentiel [0 – 1] V vs Li+/Li. Sur cette fenêtre de potentiel, aucune étude en 

cyclage n’a été présentée dans la littérature pour les matériaux de type Li3-xNixN. 

Quant à la fenêtre de potentiel plus étendue, comprise entre 0 V et 1,4 V vs Li+/Li, seul un 

nombre très restreint de cycles (sept) est présenté, avec une capacité maximale limitée à 220 

mAh g-1 pour Li2,5Ni0,5N [99] et à 180 mAh g-1 pour Li2,6Ni0,4N [96]. La capacité massique 

pour le système Li-Ni-N semble donc largement moins importante que pour les systèmes Li-

Cu-N et Li-Co-N [96,99]. 

 

L’équipe d’accueil avait décidé il y a 5 ans d’approfondir les potentialités de cette famille de 

composés [102]. Cette étude avait permit de montrer que le traitement thermique à 700°C 

pendant 8h sous flux d’azote d’un mélange de Li3N et d’un métal (M = Co,Cu,Ni) conduisait 

de manière reproductible à des nitrures mixtes ayant une structure lamellaire dérivée de celle 

de α-Li3N. Dans le cas du nickel et du cobalt des phases lacunaires de formules Li3-2xMxN où 

le métal est au degré d’oxydation +2 et avec 0 < x ≤ 0,44 pour le cobalt et 0 < x ≤ 0,6 pour le 

nickel. Dans le cas du cuivre le matériau est non lacunaire, de formule Li3-xCuxN et le cuivre 

au degré d’oxydation +1 avec 0 < x ≤ 0,41. 

D’un point de vue électrochimique, deux systèmes ont été observés selon le domaine de 

potentiel considéré. 

Le degré d’oxydation +2 des ions nickel et cobalt donne lieu à des matériaux d’intercalation 

où le lithium s’insère réversiblement dans les lacunes. Le potentiel moyen de ces matériau est 

de 0,4-0,5 V vs Li+/Li avec des capacités spécifiques stables de 150 et 180mAh g-1 pour 

Li1,89Ni0,57N et Li2,23Co0,39N dans le fenêtre de potentiel [0 – 1] V vs Li+/Li. Dans ces 

conditions les composés à base de cuivre ne présentent aucunes propriétés électrochimiques. 
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Une autre possibilité consiste à augmenter la borne supérieure de la fenêtre de potentiel. Dans 

ce cas lors de l’oxydation, une étape sous la forme d’un plateau se produit vers 1,1V vs Li+/Li 

pour les matériaux Li-Co-N et vers 1,4 V vs Li+/Li pour les systèmes Li-Cu-N et Li-Ni-N. Un 

bilan faradique élevé est alors obtenu, ne pouvant s’expliquer que l’intervention des ions N3-. 

La structure du matériau est alors détruite et le comportement électrochimique consiste en une 

évolution continue du potentiel avec le bilan faradique que ce soit en oxydation ou en 

réduction. Des entités de types Métal-Azote pourraient être capable d’absorber la variation du 

nombre d’électron et assurer une certaine réversibilité. Dans la fenêtre de potentiel [0 – 2] V 

vs Li+/Li les bilans obtenus étaient de 1,4 F mol-1 pour Li2,35Co0,33N, 1,2 F mol-1 pour 

Li1,80Ni0,60N et 2,0 F mol-1 pour Li2,61Cu0,39N. Cependant les capacités chutent rapidement 

avec des pertes supérieures à 20% sur les 20 premiers cycles. Dans le cas des composés au 

cuivre et au nickel, la formation de nitrures de métal a été mise en évidence au bout de 100 

cycles. 

En limitant la borne supérieure de la fenêtre de potentiel il est possible d’améliorer la tenue en 

cyclage de ces matériaux. Par exemple sur le composé Li2,23Co0,39N pour des tensions d’arrêt 

de 1,4V, 1,2V et 1,1V des capacités stables de 320mAh g-1 sont obtenues. 

 

2) Conclusion 

 

Les nitrures lamellaires ont fait l’objet du plus grand nombre d’études et malgré les résultats 

déjà obtenus dans l’équipe GESMAT des questions subsistent. Pour les composés lamellaires 

Li-Co-N le mécanisme structural mis en jeu lors du fonctionnement du matériau n’est pas 

élucidé que ce soit dans la fenêtre [0 – 1] ou [0 – 1,1] V vs Li+/Li. A ce titre il convient aussi 

de confirmer et démontrer l’existence de la capacité de 310 mAh g-1 obtenu dans la fenêtre [0 

– 1,1] V vs Li+/Li. D’un point de vue fondamental, la détermination des compositions 

chimiques n’est pas aisée et doit être affinée par rapport à la simple détermination du rapport 

Li/Co utilisé lors des études de J.-B. Ducros [102]. Enfin si des données avaient pu être 

obtenues sur la cinétique du transport des ions lithium notamment par spectroscopie 

d’impédance complexe, aucune étude n’avait été consacrée aux propriétés de transport 

électronique dans ces nitrures lithiés de cobalt. 

Dans le chapitre 2 nous développerons une étude du système Li-Co-N en tentant de répondre 

aux questions soulignées précédemment. 
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Le chapitre 3 visera à exploiter les chiffres prometteurs de capacités de Li7MnN4. Il sera 

consacré à l’étude des potentialités électrochimiques de Li7MnN4, nitrure de structure cubique 

dérivée de la structure anti-fluorite. Il s’agira d’élaborer de façon fiable ce nitrure, de décrire 

complètement son comportement électrochimique en lien avec sa réponse structurale, 

d’optimiser ses performances en cyclage et d’aborder la question de sa réactivité chimique 

afin de préciser les conditions de son application réelle. 

Le dernier chapitre de la thèse portera sur le composé Li3FeN2 de structure également dérivée 

de la structure anti-fluorite pour lequel on peut espérer des performances intéressantes avec la 

mise en jeu originale du couple Fe3+/Fe4+. 
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1) Analyse Bibliographique 

 

La synthèse de ces matériaux correspondant à la formule Li3-xCoxN est connue depuis les 

travaux de Sachsze et al [1] en 1949 à partir d’un mélange de poudre de nitrure de lithium 

Li3N et de Cobalt. La synthèse peut s’effectuer sous flux d’azote [2,3,4] ou azote hydrogéné 

N2 + 1%H2 [5]. En effet Nishijima et al [6] utilise les deux types de flux de façon 

indifférenciée. Les températures de synthèse varient de 500 à 800°C selon les auteurs pour 

des durées de 8h à 12h. Ducros [7] a précisé les conditions de synthèse : une température de 

700°C pendant 8h permet d’obtenir le matériau avec une meilleure cristallinité qu’à 500°C. 

D’autre part, l’utilisation de l’azote pur comme gaz vecteur est préconisée alors que les 

synthèses sous flux de N2 + 1%H2 mènent à la formation d’hydrure LiNH2 ou Li2NH. 

Les matériaux synthétisés conservent la symétrie hexagonale du précurseur Li3N. La structure 

lamellaire de Li3N est donc conservée : elle est constituée de couches hexagonales Li2N
- 

séparées par des plans d’ions lithium Li+ (Figure 1). Les positions de Wyckoff sont données 

dans le Tableau 4. La formule développée de Li3N peut être écrite : 

(Li+)1b(Li+
2)2c(N

3-)1a 

 

 

Figure 1 : Structure de Li3N, groupe d’espace P6/mmm,  

paramètre de maille a = 3,66(1)Å et c= 3,87(1)Å [8] 
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Ion Position de 

Wyckoff 

x y z Rayons ioniques (pm) 

Li+ (1) 1b 0 0 1/2 68 

Li+ (2) 2c 2/3 1/3 0 68 

N3- 1a 0 0 0 171 

Tableau 4 : Position de Wyckoff et coordonnées réduites des différents ions dans la structure α-Li3N de 

symétrie hexagonale, groupe d’espace P6/mmm, Z=1. 

La limite de solubilité du cobalt dans le nitrure de lithium est estimée pour un rapport molaire 

maximal initial de 
NLi

Co

n

n

3

proche de 0,5 [1,6,8]. Par simulation des diffractogrammes de rayons 

X, Nishijima et al [6] et Ducros et al [8] ont montré que les ions cobalt remplaçaient les ions 

Li+ dans les sites 1b de l’espace interfeuillets, c'est-à-dire entre les plans de Li2N
-. Gordon et 

al [9] ont montré qu’un important nombre de lacunes était en position 2c. Ces travaux 

suggèrent donc que dans matériaux les ions cobalt sont au degré d’oxydation +2 avec pour 

formule : 

Li3-2x[]x CoxN 

Ou écrit de façon plus développée en prenant en compte la position de chaque ion dans la 

structure : 

(Li1-x)1b(Li2-x)2c([]x)2c(Cox)1b(N)1a d’après[8]. 

 

Sachsze et al [1], Nishijima et al [6] et Ducros et al [8] ont montré que les paramètres de 

maille évoluaient avec le taux de cobalt dans le matériau. Lorsque le taux de cobalt augmente, 

le paramètre de maille a, soit la distance entre 2 atomes d’azote du même plan, augmente de 

3,65 Å à 3,74 Å et le paramètre de maille c, distance interfeuillets, diminue de 3,87 Å à 3,64 

Å. Ducros et al suggèrent que l’augmentation du nombre d’ions cobalt dans le plan 

interfeuillets augmente la charge moyenne du plan, ainsi les forces d’attraction 

électrostatiques entre les plans de Li+/Co2+ et les plans Li2N
- augmentent ce qui conduit à une 

diminution du paramètre de maille c. Du fait de la présence de cobalt au degré d’oxydation +2 

qui entraine la création de lacunes dans les plans Li2N
-, les ions N3- situés dans le même plan 

vont se repousser ce qui explique l’augmentation du paramètre de maille a. 

Nishijima et al [6,10] ont montré que ces matériaux étaient électrochimiquement actifs en 

réduisant ces composés dans la fenêtre de potentiel 0,02-1V vs Li+/Li. Les capacités obtenues 

variaient avec le taux de cobalt dans le matériau. De façon plus précise et systématique 
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Ducros et al [8] ont montré que la quantité de lithium insérée dans le matériau était quasi 

proportionnelle au taux de cobalt avec des valeurs proches de ce taux (Figure 2). D’autre part 

lors de la réduction, le volume de la maille ne varie que de l’ordre de 1%. Ceci suggère que 

l’insertion du lithium se fait dans les lacunes induites par la présence de cobalt au degré 

d’oxydation +2 dans la structure. Pour le matériau Li2,23Co0,39N, une capacité stable de 180 

mAh g-1 (0,35 F mol-1) est obtenue et la structure conserve une bonne cristallinité après 10 

cycles. 
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Figure 2 : Courbe de décharge-charge de Li3-2xCoxN à C/20 dans la fenêtre de potentiel 0,02-1V vs Li+/Li 
et évolution du bilan faradique en fonction du taux de cobalt dans le matériau d’après [8] 

 

Il est possible d’augmenter de façon importante la capacité en étendant la fenêtre de potentiel 

utilisée au domaine 0,02-1,4V vs Li+/Li [2,3,4,6,11,12] (Figure 3). La courbe présente alors 

un long plateau vers 1-1,1V vs Li+/Li uniquement lors de la première charge et des capacités 

importantes de l’ordre de 760 mAh g-1, c’est à dire largement supérieures à la capacité 
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théorique du graphite (372 mAh g-1), sont alors obtenues. La structure est alors complètement 

détruite lors de la première charge. Une intervention des ions N3- dans le processus 

d’oxydation est alors très probable, expliquant à la fois le bilan et l’effondrement de la 

structure. 

 

 

Figure 3 : Courbes galvanostatiques de Li2,6Co0,4N entre 0 et 1,4V vs Li+/Li [12] 

 

Cependant, dans cette fenêtre de potentiel, seul Shodai et al [11] indiquent avoir obtenu des 

capacités stables pour les compositions Li2,55Co0,45N et Li2,6Co0,4N. Pour d’autres 

compositions des pertes de l’ordre de 20% sur 20 cycles sont obtenues. D’autres auteurs ayant 

travaillé dans cette fenêtre de potentiel ne montrent que quelques cycles ou ont observé une 

décroissance importante de la capacité [5, 7]. 

Afin de limiter la chute de capacité, Shodai et al [11] et Ducros [7] ont oxydé le matériau de 

façon limité (0,36 F mol-1 pour Li2,6Co0,4N [11] et 0,39 F mol-1 pour le matériau Li2,23Co0,39N 

[7]) puis le matériau est cyclé dans la fenêtre de potentiel [0,02 - 1,1] ou [0 - 1] V vs Li+/Li. 

Les capacités obtenues sont alors respectivement de 310 mAh g-1 et 335 mAh g-1, soit 

nettement supérieure à celles obtenues lorsque le matériau n’est pas préalablement oxydé (165 

à 180 mAh g-1) tout en gardant une excellente stabilité. Il est donc probable que lors de la 

première charge les ions cobalt +2 soient oxydés au degré d’oxydation +3. Ce qui permet de 

mettre en jeu les degrés d’oxydation +1 à +3 des ions cobalt et de quasiment doubler les 

capacités par rapport au système Co2+/Co1+. 
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Conclusion 

 

La littérature souligne bien l’intérêt des composés de la famille Li3-2xCoxN dont les données 

structurales et électrochimiques les plus récentes ont été rapportés dans les travaux de Ducros 

[7]. Pour le composé le plus performant Li2,61Co0,39N, des valeurs de capacités de 180 mAh g-

1 ou 310 mAh g -1 sont atteintes dans les fenêtres de potentiel [0,02-1] V et [0,02-1,1] V vs 

Li+/Li respectivement. 

Cependant les données structurales des matériaux en fonctionnement font défaut et les 

mécanismes de réactions de décharge-charge également. Enfin, si quelques données 

précieuses sur le transport ionique des ions Li+ figurent dans la thèse de Ducros, aucunes 

données sur les propriétés de transport électronique ne sont disponibles. Cependant la 

substitution progressive des ions Li+ par des ions Co2+ dans la série Li3-2xCoxN permet de 

passer d’un conducteur purement ionique à un conducteur mixte, ce qui confère des propriétés 

de matériau d’électrode. 

Au vu de ces résultats, nous avons porté notre attention sur l’élucidation des mécanismes de 

réaction via l’étude par diffraction des rayons X in operando du composé le plus performant 

(avec un taux de cobalt proche de 0,4 Co par mole de nitrure). 

Auparavant, nous montrerons que la détermination des formules chimiques des composés 

synthétisés dans la série Li3-2xCoxN est un problème délicat et peut être affinée grâce à une 

évaluation de la quantité de Li2O présente via des affinements de Rietveld des données RX. 

Les propriétés de transport électronique seront ensuite étudiées par spectroscopie diélectrique 

sur plusieurs compositions. 

Enfin, nous tenterons de répondre à la question de la réactivité chimique de ces nitrures vis-à-

vis de l’air, problème crucial à prendre en compte pour une application future. 
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2) Synthèse des nitrures cobalt lithiés 

 

Les nitrures de lithium et de cobalt sont synthétisés à partir d’un mélange de poudre de nitrure 

de lithium Li3N (Li3N, Alpha Aesar 99,4%, -60 mesh soit <250�m) et de cobalt (Alpha Aesar 

99,8%, 1,6�m). Les poudres sont mélangées dans un mortier en agate. Le mélange des 

poudres se fait selon la proportion molaire initiale 
NLi

Co

n

n
R

3

=  allant de 0 à 0,5. 

Les quantités pesées étant déterminées par les formules suivantes : 

 

NLi

CoNLi

NLi M
xMM

m
m tot

3

3

3
*

+
=  et Co

CoNLi

Co M
xMM

m
m tot *

3
+

=  

2-1) Conditions expérimentales 

 

Une fois le mélange fait, environ 1g de matière est pressé sous forme de pastille à l’aide d’un 

moule de 13 mm de diamètre et d’une presse manuelle sous une pression de 5 tonnes par cm². 

La pastille est alors transférée dans un creuset en alumine à l’intérieur d’un réacteur tubulaire 

en acier inox. Un autre creuset rempli de mousse de titane (alpha Aesar, 3-19mm, 99,95%) est 

aussi placé dans le réacteur afin de piéger au mieux les éventuelles traces d’oxygène et 

d’humidité présentes dans le gaz. Le réacteur fermé hermétiquement est sorti de la boite à 

gants et le traitement thermique s’effectue à l’aide d’un four tubulaire programmable, le 

réacteur étant balayé de façon continue par un flux régulier d’azote (0,1 L min-1) (Figure 4). 

 

 

Figure 4 : Dispositif utilisé pour le traitement thermique 
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Un système de purge permet d’éliminer l’air présent dans les tuyaux avant d’introduire l’azote 

dans le réacteur. Le choix de l’azote comme vecteur suit les recommandations de Ducros [7] 

de même pour la température de palier du traitement thermique de 700°C. Le four est 

rapidement chauffé jusqu’à 650°C à 5°C min-1, température proche de celle visée. Puis une 

deuxième montée en température plus lente (1°C min-1) permet d’atteindre la température 

sélectionnée, 700°C, qui sera maintenue pendant 7 heures. Le refroidissement suit l’inertie du 

four (Figure 5). 
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Figure 5 : Evolution de la température lors d’une synthèse à 700°C pendant 8h 

 

Apres refroidissement, le réacteur est finalement réintroduit en boite à gants, la pastille est 

broyée dans un mortier en agate afin d’obtenir une poudre. 

Lors du traitement thermique une partie du lithium s’est évaporé. D’après Ducros et al [8], la 

synthèse suit la réaction suivante : 

Li3N + R Co 
2N

→  Li3-2xCoxN avec x ≤ R 

 

Les analyses par diffraction des rayons X sont réalisées à l’aide d’un porte échantillon étanche 

(BRUKER réf.A100B33) constitué d’un socle sur lequel vient se visser un dôme plastique. 

L’échantillon est ainsi en permanence à l’abri de l’air. Le plastique du dôme du porte 

échantillon est visible sur les diffractogrammes sous la forme d’une large bosse amorphe dans 

le domaine angulaire 10-30°. Les acquisitions ont été faites en utilisant un diffractomètre 
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Panalytical XPert Pro équipé d’un détecteur X’Celerator et une longueur d’onde au cobalt 

(λKα = 1,789 Å) sur le domaine angulaire 2θ 20 à 90° par pas de 0,016° pendant 150 s pour 

des temps complets d’une heure et demi. 

 

Commercialement, Li3N est vendu comme un mélange de 2 phases, α-Li3N et β-Li3N. α-Li3N 

est la forme allotropique stable dans les conditions normales de température et de pression. 

β-Li3N est une phase haute pression formée sous des pressions supérieures à 1 GPa, cette 

phase est métastable à température et pression ambiante. A des pressions supérieures à 10 

GPa, il existe une autre forme allotropique γ-Li3N. La structure lamellaire hexagonale de α-

Li3N est montrée sur la Figure 2, les positions atomiques sont données dans le Tableau 4. 

Le diffractogramme de rayons X de la poudre commerciale est présenté sur la Figure 6. Les 

phases α-Li3N et β-Li3N sont bien présentes. Après recuit à 700°C pendant 8 h sous flux 

d’azote, la phase β-Li3N a quasiment disparu, seuls les pics 100 et 101 sont visibles avec une 

très faible intensité. La phase β-Li3N se transforme donc bien en α-Li3N lors du traitement 

thermique. Les paramètres de maille de α-Li3N sont a = 3,66(1) Å et c = 3,87(1) Å, en accord 

avec les valeurs de la littérature [1]. Par contre une phase indésirable est détectée : Li2O (pics 

à 39 et 66°). Cette impureté est produite par réaction de Li3N avec des traces d’humidité et/ou 

d’oxygène adsorbée sur les parois du réacteur ou présentes dans le gaz vecteur. 
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Figure 6 : Diffractogrammes de rayons X de Li3N commercial et traité à 700°C sous flux d’azote. 
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2-2) Etude structurale des nitrures de cobalt lithiés 

 

La Figure 7 montre les diffractogrammes de rayons X pour différentes compositions 

NLi

Co

n

n
R

3

=  de départ et leur comparaison avec celui de Li3N. Quelque soit le taux de cobalt 

dans le mélange, la plupart des pics de diffraction du réseau lamellaire de base α-Li3N sont 

conservés avec de légers changements sur leur position ou leur intensité : la symétrie 

hexagonale et le groupe d’espace P6/mmm sont donc conservés pour toutes les compositions. 

Pour des compositions de départ de 0,05 ; 0,1 et 0,2 nous retrouvons les raies de diffraction 

001, 100, 002, 110, 102, 200 et 112. Avec l’augmentation du taux de cobalt, l’intensité de la 

raie 001 vers 26° diminue progressivement jusqu’à sa disparition complète pour les 

compositions R ≥ 0,35. D’autre part, avec l’augmentation de la proportion de cobalt dans le 

mélange, les raies de diffraction 001, 002, 101, 102 et 112 se déplacent vers les grands angles 

tandis que les raies 100, 110 et 200 se déplacent vers les petits angles. On a donc une 

diminution du paramètre de maille c et une augmentation du paramètre de maille a lorsque R 

augmente. On note aussi la présence systématique de l’impureté Li2O avec un pic de 

diffraction à 39°. 
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Figure 7 : Diffractogrammes de rayons X des nitrures de cobalt et de lithium synthétisés à 700°C pendant 
8h sous flux d’azote pour différents mélanges initiaux. 

 

Dans la littérature, les compositions des nitrures de lithium cobalt sont généralement prises 

par convenance comme étant de type Li3-RCoRN. Seul Ducros et al [8] ont procédé à des 

dosages élémentaires sur une gamme de composition allant de R = 0,1 à 0,6 sans toutefois 

pouvoir tenir compte de la présence de l’impureté systématique Li2O. Nous avons donc tenté 

de déterminer les formules chimiques des échantillons en combinant des affinements par la 

méthode de Rietveld et des analyses élémentaires par spectroscopie d’absorption atomique. 

Les affinements permettent d’évaluer la proportion de Li2O contenue dans l’échantillon et les 

dosages élémentaires de préciser la quantité de cobalt et de lithium dans les échantillons. 
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Les échantillons sont dispersés dans une petite quantité de carbonate de propylène puis 

dissous dans de l’acide sulfurique à 1 mol L-1, afin d’éviter des réactions violentes. 

Les positions atomiques utilisées pour les affinements sont présentées dans le Tableau 1. La 

Figure 8 présente la structure des composés de type Li3-2xCoxN : la structure est constituée de 

couche ABAB, où les couches A sont les plans Li+/N et les plans B Li+/Co2+. Les lacunes 

assurant l’électroneutralité de la maille étant probablement en position 2c dans le plan Li+/N. 

 

Ion Position de 

Wyckoff 

x y z Taux d’occupation 

(%) 

Rayons ionique 

(pm) 

N3- 1a 0 0 0 1 171 

Li+ (2) 2c 2/3 1/3 0 1-x/2 76 

Li+ (1) 1b 0 0 1/2 1-x 76 

Co2+ (1) 1b 0 0 1/2 x 75 

Tableau 1 : Positions de Wyckoff occupées par les ions constituants les composés Li3-2xCoxN d’après [7] 

 

 

Figure 8 : Structure des nitrures de lithium et de cobalt d’après [7] 

A titre d’exemple le résultat d’un affinement est montré sur la Figure 9, les croix qui 

correspondent au modèle utilisé (Tableau 1), sont superposées au diffractogramme 

expérimental. La ligne des différences particulièrement plate indique un bon accord entre le 

modèle et le diffractogramme expérimental. Un encart montre que le pic de Li2O à 39° est 

aussi pris en compte. 
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Figure 9 : Affinement par la méthode Rietveld sur le produit d’une synthèse avec un mélange initial R = 
0,5. 

 

Le Tableau 2 indique les formules déterminées par affinement de Rietveld et dont le taux de 

cobalt a été vérifié par analyse élémentaire pour une série d’échantillon avec divers rapports 

initiaux R. Ces compositions ne diffèrent que de quelques pourcent de celles proposées par 

Ducros et al [8]. 

 

R Formule %massique Li2O χ² wRp (%) Rp (%) 

0,05 Li2,89Co0,05N, 0,034Li2O 2,74 2,79 2,12 1,36 

0,1 Li2,79Co0,10N, 0,052Li2O 3,87 1,33 2,38 1,71 

0,2 Li2,64Co0,18N, 0,037Li2O 2,57 0,88 2,75 2,14 

0,35 Li2,33Co0,33N, 0,085Li2O 4,92 1,09 1,92 1,42 

0,5 Li2,12Co0,44N, 0,08Li2O 4,2 2,38 4,07 2,66 

Tableau 2 : Formules chimiques moyennes des nitrures de lithium et de cobalt pour plusieurs mélanges 

initiaux. 

 

Li2O étant présent en proportion assez faible dans nos échantillons et essentiellement 

constitué d’éléments légers, nous avons vérifié la validité de l’utilisation d’affinements 
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Rietveld par la méthode des ajouts dosés. Pour cela, plusieurs mélanges Li3-2xCoxN / Li2O 

commercial ont été effectué et la quantité de Li2O a été estimée par des affinements par la 

méthode de Rietveld. La précision du taux de Li2O dans l’échantillon est estimée à 10% près. 

Il est notable que pour un même R initial, le taux de Li2O varié de 3 à 5% massique d’une 

synthèse à l’autre. 

La Figure 10 montre l’évolution des paramètres de maille pour les synthèses du Tableau 2 et 

d’autres synthèses dont la composition a uniquement été déterminée par des affinements 

Rietveld. Selon la composition, on observe une diminution de c et une augmentation de a 

lorsque le taux de cobalt augmente. Ces variations sont linéaires et suivent une loi de Vegard 

comme attendu pour une solution solide. Les compositions et valeurs de paramètre de maille 

sont proches de celle de la littérature. Ducros et al [8] suggèrent que ces évolutions sont dues 

à la variation de charge de l’inter feuillet où sont positionnés les ions cobalt : lorsque le taux 

de cobalt augmente, la charge électrostatique de l’inter feuillet augmente, ainsi l’interaction 

entre les plans Li2N
- et les plans de Co2+/Li+ augmente, les rapprochant et diminuant le 

paramètre de maille c. L’augmentation du paramètre de maille a s’expliquant par la formation 

de lacunes dans les plans Li2N
- : la répulsion entre les ions N3- du plan augmente et a 

augmente. Il est notable que bien que les ions Co2+ et Li+ aient des rayons ioniques similaires, 

leur électronégativité est différente. Ainsi on peut calculer le caractère ionique de la liaison 

Métal-Azote par la formule de Pauling : 

( )

)1(100% 4

2
AB

eI AB

χ∆−

−=  Avec �χAB la différence d’électronégativité entre les atomes A et B 

Les électronégativités de Pauling étant : χLi = 0,98 ; χCo = 1,88 et χN = 3,04 

La liaison Li-N est majoritairement ionique avec un caractère ionique de 65,4% tandis que la 

liaison Co-N présente un caractère ionique de 28,6% : la liaison entre les plans est renforcée 

ce qui contribue à diminuer c. 
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Figure 10 : Evolution du paramètre de maille a et c en fonction du taux de cobalt dans les nitrures de 
lithium et de cobalt. 

 

 

Figure 11 : Cliché MEB d’une poudre de Li2,12Co0,44N 

 

La Figure 11 présente des clichés MEB d’une poudre de Li2,12Co0,44N : les particules ont des 

tailles de 5 à 30 �m avec une morphologie dense. 

 

3) Etude des propriétés de transport électronique 

 

Pour rendre compte du transport de charge dans un matériau, la spectroscopie diélectrique est 

une technique de choix. Elle permet de mesurer les propriétés diélectriques d’un matériau en 
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fonction de la fréquence. La permittivité et la conductivité sont mesurées pour des fréquences 

allant de quelques Hz à quelques GHz grâce à des analyseurs de réseaux et d’impédances. 

Sous l’influence d’un champ électrique, il y aura des fluctuations de densité de charges dans 

le matériau dues à des transferts de charges (ions et/ou électrons) et à des rotations de dipôles 

(molécules polaires, groupements polaires). Ces fluctuations se traduisent par des relaxations 

diélectriques pour des fréquences inférieures à 100 GHz et à des résonnances à partir de 

l’Infrarouge. La spectroscopie diélectrique (de quelques Hz à quelques GHz) nous permet 

d’observer le matériau à différentes échelles : depuis l’échantillon dans sa globalité jusqu’aux 

phénomènes à l’échelle interatomique. L’intérêt des hautes fréquences (c’est-à-dire 

supérieures à 106 Hz) réside tout particulièrement dans la possibilité d’observer les 

mouvements ioniques ou électroniques les plus rapides. Li3N est particulièrement connu pour 

ses excellentes propriétés de conductivité ionique [13,14]. Les nitrures de type Li3-2xCoxN 

conservant la structure de Li3N, des propriétés remarquables de conduction ionique sont 

attendues. D’autre part l’introduction du cobalt dans la structure est favorable à l’apparition 

de propriétés de conduction électronique. En effet il suffirait qu’une petite population d’ions 

Co+ existe parmi les ions Co2+ pour que des transferts électroniques, ou plus exactement des 

mouvements de polarons, à travers le matériau soient possibles. La spectroscopie diélectrique 

devient donc une technique appropriée pour l’étude de ces matériaux. 

3-1) Principe théorique 

 

Des explications détaillées sur cette technique sont données en annexe, les grands principes 

résumés sont présentés ici. 

L’application d’une perturbation sous la forme d’un champ électrique à un matériau 

conducteur non magnétique entraîne en réponse la formation d’une densité de courant et/ou 

d’une polarisation. La polarisation est proportionnelle au champ électrique qui la crée : 

EEP
ρρρ

)1(00 −== εεχε  

P
ρ

 Polarisation χ Susceptibilité électrique du milieu ε Permittivité relative du 
milieu 

E
ρ

 Champ électrique  ε0 Permittivité du vide 
 

Les phénomènes de polarisation vont être dépendant des variations temporelles du champ 

électrique. Dans le cas d’un matériau non magnétique et d’un régime harmonique (ou 
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sinusoïdal) nous pouvons définir les paramètres suivants en fonction de la pulsation (ω) ou de 

la fréquence (f = ω/2π) : 

- La permittivité ε(ω) = ε’(ω) - iε’’(ω) dont la partie imaginaire représente les pertes 

diélectriques 

- La conductivité σ(ω) = σ’(ω) - iσ’’(ω) 

 

Chaque phénomène étant associé à une échelle de taille différente, leur relaxation ou leur 

résonance va être associée à des fréquences caractéristiques nettement séparées les unes des 

autres. En allant des basses vers les hautes fréquences, quatre phénomènes de polarisation 

sont généralement observés dans l’ordre suivant (Figure 12) : les polarisations interfaciale, 

orientationnelle, ionique et électronique. 

 

 

Figure 12 : Evolution de la permittivité réelle et de la permittivité imaginaire (« pertes diélectriques ») en 

fonction de la fréquence. 

 

Aux plus basses fréquences, la polarisation est liée à l’existence d’interfaces dans le matériau. 

Ces interfaces désignant les joints de grains ou encore l’interface entre l’échantillon et les 

électrodes en contact avec la surface de l’échantillon qui permettent de réaliser la mesure. 

La polarisation d’orientation concerne les mouvements locaux d’espèces chargées (ions, 

polarons) ou la réorientation de dipôles (molécules polaires dans un liquide…). Les 
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fréquences de ces phénomènes de relaxation se situent dans le domaine des radiofréquences et 

des micro-ondes et correspondent au temps mis par les charges ou les dipôles pour retrouver 

un état d’équilibre. 

La polarisation ionique résulte des oscillations du réseau correspondant aux phonons 

optiques : ce phénomène donne lieu à des résonances dans l’infrarouge. 

La polarisation électronique est observée lorsque le nuage électronique d’un atome est 

déformé ou lors de transitions électroniques interbandes dans les semi-conducteurs. Ce 

phénomène résonnant s’observe dans le domaine UV-Visible. 

A chaque phénomène est associée une fréquence caractéristique selon la taille de l’objet 

considéré (échantillon, agglomérats, grains) et l’échelle à laquelle on l’observe. Plus un objet 

est petit, plus sa fréquence caractéristique se situe aux hautes fréquences (Figure 13). 

 

Figure 13 : Fréquences caractéristiques des différents phénomènes de polarisation selon leur taille. 

 

Par ailleurs, plus la mobilité des charges ou des dipôles est élevée, plus sa fréquence 

caractéristique se situe aux hautes fréquences. 

 



Chapitre II : Etude structurale et électrochimique des composés Li3-2xCoxN 

65 

3-2) Modélisation de la permittivité complexe 

 

De façon simple, les phénomènes sont modélisables en utilisant la loi de Debye. Pour chaque 

phénomène de relaxation on a : 

)(1
)(

ωτ

εε
εωε

i

hb

h
+

−
+=  

 

où τ est temps de relaxation et νr = (2πτ)
-1 la fréquence de relaxation. εb et εh sont les valeurs 

limites de la permittivité pour ωτ << 1 et ωτ >> 1 respectivement. La différence entre ces 

deux valeurs ∆ε = (εb - εh) correspond à l’intensité de la relaxation.  

Plus généralement, des écarts à l'idéalité sont constatés expérimentalement à cause de 

1'inhomogénéité du système étudié. Dans ce cas pour un même mécanisme, on observera une 

distribution de temps (ou de fréquences) de relaxation centrée sur τ (ou νr) au lieu d’un temps 

de relaxation unique. La relation de Cole-Cole tient compte de ces écarts : 

αωτ

εε
εωε

−+

−
+=

1)(1
)(

i

hb

h  

Quand α = 0, on a la relation de Debye pour laquelle il n’y a qu’un temps de relaxation. 

La relation de Cole-Cole se représente dans un diagramme de Nyquist par un demi-cercle 

coupant l’axe des abscisses en εh et εb, le centre du cercle étant situé en dessous de l’axe des 

abscisses au point ( ) 















−

∆
−

+

2
1tan

2
;

2
π

α
εεε bh

. Au sommet du cercle, la valeur de la 

fréquence de relaxation est : 
π

ω
ν

2
0

=r .  
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Figure 14 : Représentation d’une relaxation dipolaire de permittivité complexe  

en utilisant la loi de Cole-Cole. 

 

La polarisation de l’échantillon étant représenté par un vecteur, les différents types de 

polarisations contribuent sous la forme d’une somme vectorielle : 

éleciondip PPPPP
ρρρρρ

+++= int  

Les fréquences caractéristiques des polarisations électroniques et ioniques sont trop élevées 

pour être observables dans la gamme de fréquence utilisée. Ces deux contributions sont alors 

regroupées pour définir la permittivité hautes fréquences εHF ou permittivité du réseau εlat. 

Dans le cas d’un matériau conducteur, sa conductivité statique σdc devient une contribution 

supplémentaire. La permittivité complexe ε(ω) d’un conducteur est donc définie par : 

0
_int_

)()()(
ωε

σ
ωχωχεωε

i

dc

j
j

j
jdiplat +++= ∑∑  

Le diagramme de permittivité complexe expérimental est donc l’image de la somme des 

différentes contributions. Afin d’isoler chaque contribution, nous soustrayons chaque 

phénomène en commencent par les basses fréquences. Après avoir soustrait toutes les 

contributions, il ne reste que la permittivité haute fréquence εHF. Après décomposition du 

diagramme, la précision sur les différentes contributions est de l’ordre de 10%. 
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Figure 15 : Diagramme de permittivité complexe d’un matériau conducteur. 

 

Il est possible de modélisé de façon similaire la conductivité et la résistivité complexe. 

 

3-3) Dispositif expérimental 

 

L’expérience consiste à étudier l’interaction d’une onde électromagnétique avec un 

échantillon. L’onde, de fréquence compriseentre 40 Hz et 10 GHz, émise par un analyseur de 

réseau ou d’impédance est guidée par un câble coaxial jusqu’à l’échantillon. L’échantillon est 

une pastille de 3 mm de diamètre et 1 mm d’épaisseur constituée de poudre compactée dont 

les 2 faces ont été recouvertes de laque d’argent en veillant à ne créer aucun contact 

métallique entre les faces. Nous avons utilisé un montage dit en réflexion c’est à dire que la 

pastille est placé au bout d’une ligne coaxiale terminée par un coupe circuit (Figure 16). 

L’échantillon étant placé devant un plan de réflexion (le court circuit), l’onde va être en partie 

absorbée par l’échantillon puis réfléchie. Ce sont les caractéristiques de cette onde réfléchie 

(amplitude, déphasage) qui vont nous renseigner sur les propriétés diélectriques de 

l’échantillon. 
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Figure 16 : Porte échantillon pour un montage en réflexion avec une pastille de 3mm de diamètre. 

 

L’interaction entre l’onde et le matériau est définie par un coefficient de réflexion Γ(ω). 

Avant d’étudier l’échantillon, le coefficient de réflexion du montage dans le plan de référence 

de phase P est déterminé lors de la calibration faite à l’aide des 3 charges suivantes : 

- Circuit ouvert avec Γ(ω) = 1 

- Court circuit Γ(ω) = -1 

- Charge adaptée de 50 Ω avec Γ(ω) = 0 

L’impédance au plan P est calculée à partir de la relation suivante : 

)(1
)(1

)( 0
ω

ω
ω

Γ−

Γ+
= ZZ P  

Afin de couvrir une large bande de fréquences, nous avons utilisé trois appareils (Figure 17) : 

- Un analyseur d’impédance Agilent 4294 dans le domaine des basses fréquences de 40 Hz à 

110MHz (200 points de mesure) ; 

- Un analyseur d'impédance Agilent 4291 dans le domaine des moyennes fréquences de 1 

MHz à 1,8 GHz (200 points de mesure) ; 

- Un analyseur de réseaux Agilent PNA E8364B dans le domaine des hautes fréquences de 10 

MHz à 10 GHz (200 points de mesure). 
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Figure 17 : Montage expérimental avec les 3 analyseurs et le système de refroidissement de l’échantillon. 

 

Afin d’effectuer les mesures les échantillons sont brièvement exposés à l’air. Dès que la 

pastille est mise en place, une mesure (durée d’une mesure de l’ordre de la minute) est 

effectuée, puis l’échantillon est refroidi sous flux d’azote sec, obtenu par l’évaporation 

d’azote liquide, jusqu’à –70°C. Les mesures sont réalisées lors du réchauffement de 

l’échantillon en diminuant le flux d’azote. Lors du retour à température ambiante, une mesure 

est réalisée et est comparée avec la mesure initiale. L’évolution de la permittivité réelle et de 

la conductivité en fonction de la fréquence dans le cas de α-Li3N est présentée dans la Figure 

18. On constate que les 2 mesures ne sont pas superposées aux basses fréquences, cette 

différence indique une évolution de l’état de surface du matériau ou des interfaces : le flux de 

gaz étant pratiquement coupé lors de la remontée en température de 0°C à l’ambiante, il est 

probable que le matériau commence à réagir en surface. Les données hautes fréquences (> 

10MHz pour la permittivité réelle et la conductivité) qui sont à peu près superposées, 

indiquent que le cœur des grains n’a pas subi de modification lors des expériences. Cela 

justifie donc le fait que les phénomènes de relaxations ayant lieu à l’intérieur des grains sont 

situés à des fréquences supérieures à 10 MHz. 
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Figure 18 : Evolution (a) de la permittivité réelle et (b) de la conductivité en fonction de la fréquence : 1ère 
mesure à température ambiante et dernière mesure après retour à la température ambiante de α-Li3N. 

 

3-4) Modèle du polaron 

 

Généralement, la conductivité dans les solides est décrite par un simple déplacement 

d’électrons ou de trous à travers le réseau. Cette approche est inadéquate dans les solides 

ioniques ou les semi conducteurs polaires à cause des interactions coulombiennes entre les 

électrons et le réseau. Landau [15] posa la base de la théorie des polarons : une charge comme 

un électron dans un solide va interagir avec son environnement : un électron va attirer les 

cations et repousser les anions. La position des ions va alors s’ajuster et une polarisation se 

forme, centré sur l’électron. L’ensemble formé par l’électron et la polarisation est un polaron. 
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Figure 19 : Représentation schématique d’un polaron : l’électron attire les cations et repousse les anions. 

 

Le polaron est donc une quasi particule de charge q = -e et de spin S= ½. Il existe deux types 

de polarons selon la taille de la polarisation : lorsque la taille de la polarisation est inférieure à 

la distance entre deux sites c’est un petit polaron, autrement c’est un grand polaron. 

Pour les deux types de polarons, la conductivité est : 

kT

Dne
ne

*2

== µσ  

e charge des espèces mobiles, n concentrations des porteurs de charges, � mobilité des 

porteurs de charges, D* coefficient d’autodiffusion du porteur de charge. 

 

La conduction des petits polarons suit deux régimes : thermiquement activé à haute 

température (T > Tt) et conduction de bande (effet tunnel) à basse température (T < Tt). La 

température de transition Tt est située entre hνph/4 et hνph/2 avec νph la fréquence des phonons 

LO (Longitudinaux Optiques). 

A haute température la conductivité a pour expression : 

)(exp 1 TP
kT

E

T

A








−= σσ  

 

P1(T) facteur d’adiabadicité et Eσ énergie d’activation de la conductivité. A est le facteur pré-

exponentiel proportionnel à n et νp fréquence de saut exprimée par la relation suivante : 

)(exp 1 TP
kt

E
php 








−= ενν  

Eε énergie d’activation de la permittivité et νph fréquence des phonons LO. 
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La valeur 2Eε est l’énergie de liaison du petit polaron au réseau. Dans la théorie des petits 

polarons, la distinction est faite entre les sauts adiabatiques (P1(T) = 1) et les sauts non-

adiabatiques (P1(T) < 1). 

Lorsqu’un petit polaron est piégé par une lacune ou un cation l’expression de la conductivité à 

haute température devient : 

)(exp 1 TP
kT

EE

T

A n 






 +
−= εσ  

2En est l’énergie d’interaction cation (ou lacune) – électron. 

L’énergie d’activation de la conductivité est donc la somme de Eε et En. Le nombre de charges 

mobiles n suit la loi d’Arrhenius : 









−=

kT

E
nn nexp0  

Avec n0 le nombre total de charges. 

A basse température, l’expression de la conductivité est : 









−=

kT

Enexp0σσ  

σ0 étant le facteur pré exponentiel  

 

Dans le cas des grands polarons, à cause du faible couplage de l’électron avec le réseau, le 

polaron se comporte comme une quasi-particule libre et suit donc un régime de conduction de 

bande. 

 

3-5) Résultats expérimentaux 

 

Les mesures ont été effectuées sur les différents compositions : α-Li3N, Li2,9Co0,05N, 

Li2,8Co0,1N, Li2,64Co0,18N et Li2,12Co0,44N. Des différences de comportements ont pu être 

observées pour chaque composition. 
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3-5-1 α-Li3N 

 

La conductivité de l’échantillon est déterminée par la conductivité complexe (Figure 20), elle 

est estimée à 1,37.10-4 S m-1. La conductivité du grain est estimée à 0,1 S m-1. La différence 

entre la conductivité de l’échantillon et des grains provient de l’existence des joints de grains. 

 

Figure 20 : Diagramme de conductivité complexe de Li3N à température ambiante.  

La Figure 21 présente l’évolution de log(σT), pour la conductivité de l’échantillon et du grain, 

en fonction de l’inverse de la température. En considérant une loi d’Arrhenius comme modèle 

de dépendance thermique de la conductivité nous obtenons des énergies d’activation de 

0,22eV pour l’échantillon et 0,19V pour le grain. L’énergie d’activation de l’échantillon étant 

légèrement supérieure à celle du grain à cause des joints des grains. 
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Figure 21 : Evolution de la conductivité de l’échantillon (−) et du grain (--) en fonction de l’inverse de la 

température, log(σT) vs 1/T. 

La permittivité de α-Li3N est étudiée par soustraction des différentes contributions, les unes 

après les autres. La Figure 22 représente les différentes étapes de décomposition du spectre 

diélectrique dans des diagrammes de type Cole-Cole. 

Quatre relaxations ont été mises en évidence. En suivant la corrélation entre les fréquences de 

relaxation et leurs tailles nous pouvons attribuer le domaine P1 à la polarisation interfaciale 

Li3N/Ag. Les interfaces sont normalement modélisées par une droite verticale. La pente de la 

droite résulte de la présence d’une interface conducteur ionique-métal (électrode quasi-

bloquante), elle peut aussi indiquer la présence de rugosités à l’interface. La relaxation P2 est 

attribuée à la polarisation des grains avec une fréquence de relaxation basse (4 MHz), le demi 

cercle présente un profil particulièrement aplati ce qui se traduit par une valeur α = 0,4 dans la 

relation de Cole-Cole : cet effet est dû à une distribution importante de la taille des grains. Les 

relaxations P3 et P4 respectivement à 50 MHz et 600 MHz correspondent donc à des 

déplacements par sauts des ions lithium. Dans la littérature, 2 types de mouvements du 

lithium ont été mis en évidence. Des mesures de conductivité sur des monocristaux [16] ont 

montré que la conductivité perpendiculaire à l’axe c de la maille (conductivité intraplanaire 

2D σ⊥c= 1,2.10-3 S cm-1) était supérieure à la conductivité selon l’axe c (conductivité 

interplanaire 1D σ//c= 1,2.10-5 S cm-1). La relaxation P3, de plus basse fréquence correspond 
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donc à la conduction la plus lente c’est à dire aux mouvements des ions lithium entre les plans 

tandis que P4 correspond aux mouvements plus rapides à l’intérieur des plans).  

 

 
 

 

Figure 22 Décomposition du signal obtenu en permittivité complexe dans le plan de Nyquist (+ 

expérimental, ─ modélisation) à température ambiante pour α-Li3N 

(a) spectre expérimental et modèle pour la relaxation P1, 

(b) spectre expérimental après soustraction de P1 modèle pour la relaxation P2  

(c) spectre expérimental après soustraction de P2 modèle pour la relaxation P3  

(d) spectre expérimental après soustraction de P3 modèle pour la relaxation P4 

 

D’après Sarnthein et al [17] et Li et al [18] les mouvements intraplanaires se déroulent, grâce 

à la présence de lacunes, dans les plans Li2N
- de la structure Li3N tandis que les mouvements 

interplanaires sont des déplacements d’ions Li+ d’un plan Li2N
- vers un autre plan Li2N

-. 

En considérant que la conduction est très majoritairement due aux mouvements intraplanaires, 

le nombre de charges en mouvement est calculé par la formule suivante : 

 

cde

kT
N

⊥

=
πν

σ

2²²
6

 

N le nombre de charges mobiles, σ conductivité du grain, e charge de l’électron, υ⊥c fréquence 

des mouvements de lithium intraplanaires, d distance de saut (2,16Å) 

Il y a donc N = 5,52.1026 charges mobiles par m3. 

Sachant que la population d’ions Li+ dans les plans Li2N
- est de 4,52.1028 ions par m3. Nous 

pouvons en déduire qu’il y a environ 1 à 2% de lacunes dans les sites 2c du lithium ce qui 
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correspond à la quantité de lacunes dans les plans Li2N
- dû aux défauts cristallins et à la 

présence d’hydrogène estimé par Schultz et al [19]. 

Les fréquences des contributions et la conductivité du grain sont résumées dans le Tableau 3. 

Les fréquences des différentes contributions suivent la loi d’Arrhénius, une énergie 

d’activation de 0,19eV est trouvée pour les mouvements intraplanaires des ions lithium et 

0,28eV pour les mouvements interplanaires (Figure 23). 

 

Figure 23 : Evolution de fréquence des mouvements du lithium interplan (//c)et et intraplan (⊥⊥⊥⊥c) en 

fonction de l’inverse de la température, log(σT) vs 1/T. 

 Grains 
 
 

Saut de lithium 
 
                        

Conductivité 
du grain 

 νg (Hz) ν//c (Hz) 
E//c (eV) 
ν0//c (Hz) 
Interplan 

ν⊥c (Hz) 
E⊥c (eV) 
ν0⊥c (Hz) 
Intraplan 

σi (S m-1) 

Ei (eV) 

Li3N 
 

4,0x106 5,0x107 

0.28 
4.1 x1012 

6,0x108 
0,19 

0,9x1012 

0,1 
0,19 

Tableau 3 : Résumé des valeurs de fréquences, conductivité et énergie d’activation de α-Li3N. 

 

3-5-2 Li2,9Co0,05N et Li2,8Co0,1N 

 

La Figure 24 présente la décomposition du signal pour Li2,9Co0,05N. Cinq contributions dont 

quatre polarisations sont mises en évidence. Nous retrouvons donc les interfaces en P1. Les 

fréquences des phénomènes P2 à P4 sont à des fréquences similaires aux contributions 
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identifiées dans Li3N, , la polarisation des grains en P2 (à 1,8MHz), les mouvements d’ions 

Li+ interplanaires en P3 (20MHz) et les mouvements d’ions Li+ intraplanaires en P4 

(600MHz). Une nouvelle contribution est mise en évidence à 3GHz, cette valeur de haute 

fréquence nous indique qu’il s’agit d’un phénomène de plus petite taille ou plus rapide que les 

contributions déjà identifiées. Cette contribution étant apparue dès l’ajout d’ions cobalt Co2+ 

dans la structure, il s’agit de mouvement d’électrons ou plus précisément de polarons. La 

conductivité des grains, de 0,2 S m-1, est légèrement supérieure à celle de Li3N (0,1 S m-1) : la 

création de lacunes dans les plans azotés en est certainement responsable. Cette valeur reste 

cependant proche de celle de la conductivité de Li3N. Les mouvements de polarons sont donc 

très locaux et les électrons ne peuvent pas traverser entièrement l’échantillon. Le fait que des 

mouvements de polarons soit possible indique qu’une petite partie des ions cobalt sont au 

degré d’oxydation +1. Ces matériaux seraient donc de formule :  

Li3-2x+yCo2+
x-yCo+

yN avec x >> y 

La qualité du signal obtenu pour la composition Li2,8Co0,1N n’a pas permis de faire une 

analyse fine du matériau : seule la valeur de la conductivité de 0,20 S m-1 à température 

ambiante a pu être extraite. 
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Figure 24 Décomposition du signal obtenu en permittivité complexe dans le plan de Nyquist (+ 

expérimental, ─ modélisation) à température ambiante pour Li2,9Co0,05N 

(a) spectre expérimental et modèle pour la relaxation P1, 

(b) spectre expérimental après soustraction de P1 modèle pour la relaxation P2, 

(c) spectre expérimental après soustraction de P2 modèle pour la relaxation P3, 

(d) spectre expérimental après soustraction de P3 modèle pour la relaxation P4, 

(e) spectre expérimental après soustraction de P4 modèle pour la relaxation P5. 

 

Les fréquences des contributions suivants une loi d’Arrhénius, nous trouvons une énergie 

d’activation de 0,19eV pour les mouvements d’ions lithum intraplanaires comme pour Li3N. 

L’énergie d’activation des polarons est de 0,18eV (Tableau 4). 
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 Grains 
 
 

Saut de lithium 
 
                        

Saut de 
polaron 

 

Conductivité 
du grain 

 νg (Hz) ν//c (Hz) 
E//c (eV) 
ν0//c (Hz) 
Interplan 

ν⊥c (Hz) 
E⊥c (eV) 
ν0⊥c (Hz) 
Intraplan 

νe (Hz) 
Ee (eV) 
ν0e (Hz) 

σi (S m-1) 

Ei (eV) 

Li2,9Co0,05N 
 

2,0x106 2,0x107 
0.31 

6,0x1012 

6,0x108 
0,19 

0,9x1012 

3,0x109 
0.18 

3,0x1012 

0,2 
0,19 

Li2,8Co0,1N: σi = 0.20 S m-1 à température ambiante 

Tableau 4 : Résumé des valeurs de fréquences, conductivité et énergie d’activation de Li2,9Co0,05N. 

 

3-5-3 Li2,64Co0,18N 

 

La conductivité des grains de Li2,64Co0,18N est de 2,9 S m-1 soit une valeur de conductivité 10 

fois supérieure aux valeurs de Li3N et Li2,9Co0,05N. Le principal mécanisme de conduction a 

donc changé : il y a un passage d’une conduction ionique à une conduction électronique 

(percolation électronique). 

La décomposition du spectre diélectrique est présentée sur la Figure 26. Six contributions 

dont cinq relaxations sont mises en évidence. Nous retrouvons donc en premier la 

contribution P1 des interfaces matériau/Ag. La deuxième contribution n’avait jusqu’ici pas été 

observée. Cette contribution peut être liée à la brusque augmentation de la conductivité par 

rapport à Li3N et Li2,9Co0,05N. A l’interface entre un semi-conducteur (le nitrure) et un métal 

(électrode d’argent) se forme une barrière Schottky (Figure 25): une zone de déplétion 

électronique se forme sur quelques distances interatomiques et la surface du semi conducteur 

est donc chargée positivement.  

 

Figure 25 : Diagramme de bande d’une barrière Schottky avec ΦB la hauteur de la barrière (soit la 

différence entre le bord de la bande de conduction à l’interface (Ec) et le n iveau de Fermi EF). 
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Les contributions suivantes P3 à P4 sont à des fréquences similaires aux contributions 

identifiées dans Li2,9Co0,05N : la polarisation des grains en P3 (à 3MHz), les mouvements 

d’ions Li+ interplanaires en P4 (70MHz), les mouvements d’ions Li+ intraplanaires en P5 

(500MHz) et les sauts de polarons en P6 (3,7 GHz). 

 

 

 

 

 

 

Figure 26 : Décomposition du signal obtenu en permittivité complexe dans le plan de Nyquist (+ 

expérimental, ─ modélisation) à température ambiante pour Li2,64Co0,18N 

(a) spectre expérimental et modèle pour la relaxation P1, 

(b) spectre expérimental après soustraction de P1 modèle pour la relaxation P2 et P3, 

(c) spectre expérimental après soustraction de P2 et P3 modèle pour la relaxation P4, 

(d) spectre expérimental après soustraction de P4 modèle pour la relaxation P5, 

(e) spectre expérimental après soustraction de P5 modèle pour la relaxation P6. 
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Les valeurs de conductivité et les fréquences des contributions sont résumées dans le Tableau 

5. L’énergie d’activation du mouvement des ions lithium intraplanaires est de 0,2eV et celle 

des polarons est de 0,18eV. 

 Grains 
 
 

Saut de lithium 
 
                        

Saut de 
polaron 

 

Conductivité 
du grain 

 νg(Hz) ν//c (Hz) 
E//c (eV) 
ν0//c(Hz) 
Interplan 

ν⊥c (Hz) 
E⊥c (eV) 
ν0⊥c (Hz) 
Intraplan 

νe (Hz) 
Ee (eV) 
ν0e (Hz) 

σe (S m-1) 
Ee (eV) 

Li2,64Co0,18N 
 

3,0x106 7,0x107 
0.28 

4,7x1012 

5,0x108 
0.20 

1,1x1012 

3,7x109 
0,18 

3,7x1012 

2,9 
0,19 

Tableau 5 : Résumé des valeurs de fréquences, conductivité et énergie d’activation de Li2,64Co0,18N. 

 

3-5-4 Li2,12Co0,44N 

 

La conductivité de Li2,12Co0,44N est de 3 S m-1, valeur proche de celle de Li2,64Co0,18N. La 

conductivité étant limitée par le nombre de Co+1 présent dans le matériau, on peut penser que 

le nombre de Co+1 n’a pas évolué entre les deux compositions. 

La décomposition du spectre en diagramme Cole-Cole est présentée sur la Figure 27. 

Seulement cinq contributions sont identifiées : interface en P1, barrière Schottky en P2, grain 

en P3 (6MHz), mouvement du lithium intraplanaire (388MHz) et mouvement de polarons en 

P5 (4,5 GHz). Il manque donc les mouvements de lithium interplanaires : les positions 

atomiques 1b de l’interfeuillet étant occupé par une quantité importante d’ions Co2+ à cette 

composition, la charge de l’interfeuillet est largement plus positive que dans les compositions 

moins riches en lithium. L’interfeuillet Li+/Co2+ agit donc comme une barrière empêchant les 

mouvements d’ions Li+ entre les plans azotés. 
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Figure 27 : Décomposition du signal obtenu en permittivité complexe dans le plan de Nyquist (+ 

expérimental, ─ modélisation) à température ambiante pour Li2,12Co0,44N 

(a) spectre expérimental et modèle pour la relaxation P1, 

(b) spectre expérimental après soustraction de P1 modèle pour la relaxation P2 et P3, 

(c) spectre expérimental après soustraction de P2 et P3 modèle pour la relaxation P4, 

(d) spectre expérimental après soustraction de P4 modèle pour la relaxation P5. 

 

Le Tableau 6 résume les fréquences des différentes contributions et la conductivité. Les 

énergies sont proches de celles déterminées précédemment : 0,21eV pour les mouvements 

d’ion intraplanaires et 0,18eV pour les mouvements de polarons. 
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 Grains 
 
 

Saut de lithium 
 
                        

Saut de 
polaron 

 

Conductivité 
du grain 

 νg (Hz) ν//c (Hz) 
E//c (eV) 
ν0//c (Hz) 
Interplan 

ν⊥c (Hz) 
E⊥c (eV) 
ν0⊥c (Hz) 
Intraplan 

νe (Hz) 
Ee (eV) 
ν0e (Hz) 

σe (S m-1) 
Ee (eV) 

Li2,12Co0,44N 
 

6,0x106  
------- 

3,8x108 
0,21 

1,2 x1012 

4,5 x109 
0,18 

4,6x1012 

 
3 

0,19 

Tableau 6 : Résumé des valeurs fréquences, conductivité et énergie d’activation de Li2,12Co0,44N. 

 

3-5-5 Conclusion 

 

L’ensemble des données mesurées est regroupé dans le Tableau 7. Le mécanisme de 

conduction principalement ionique pour Li3N et Li2,9Co0,05N change pour devenir 

électronique pour les compositions Li2,64Co0,18N et Li2,12Co0,44N (Figure 28). L’énergie 

d’activation des mouvements d’ion Li+ reste constante pour toutes les compositions. 

L’énergie d’activation des polarons est plus faible que celle des ions Li+, ce qui est logique les 

polarons étant plus mobiles. 

La Figure 28 montre clairement que selon la composition nous avons deux types de 

conductivité. La conductivité est ionique (σi = 0,1 S m-1 à 0,2 S m-1) pour les compositions à 

faible taux de cobalt (Li3N à Li2,8Co0,1N). Pour des compositions plus riches en cobalt comme 

Li2,64Co0,18N et Li2,12Co0,44N la conductivité est principalement électronique (σi = 3 S m-1). Il 

y a donc percolation électronique. Les mouvements de polarons sont possibles par la présence 

d’une petite population d’ions Co+1 parmi les ions Co2+. 
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 Grains 
 
 

Saut de lithium 
 
                        

Saut de 
polaron 

 

Conductivité 
du grain 

 νg (Hz) ν//c (Hz) 
E//c (eV) 
ν0//c (Hz) 
Interplan 

ν⊥c (Hz) 
E⊥c (eV) 
ν0⊥c (Hz) 
Intraplan 

νe (Hz) 
Ee (eV) 
ν0e (Hz) 

σi (S m-1) 

Ei (eV) 
σe (S m-1) 

Ee (eV) 

Li3N 
 

4,0x106 5,0x107 

0.28 
4.1 x1012 

6,0x108 
0,19 

0,9x1012 

 
--------- 

0,1 
0,19 

 

-------- 

Li2,9Co0,05N 
 

2,0x106 2,0x107 
0.31 

6,0x1012 

6,0x108 
0,19 

0,9x1012 

3,0x109 
0.18 

3,0x1012 

0,2 
0,19 

 

--------- 

Li2,64Co0,18N 
 

3,0x106 7,0x107 
0.28 

4,7x1012 

5,0x108 
0.20 

1,1x1012 

3,7x109 
0,18 

3,7x1012 

 
------- 

2,9 

0,19 

Li2,12Co0,44N 
 

6,0x106  
------- 

3,8x108 
0,21 

1,2 x1012 

4,5 x109 
0,18 

4,6x1012 

 
------- 

3 

0,19 

Li2,8Co0,1N: σi = 0.20 S m-1 à température ambiante 

Tableau 7 : Résumé des valeurs fréquences, conductivité et énergie d’activation pour les différentes 

compositions. 
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Figure 28 : Conductivité du grain en fonction du taux de cobalt dans l’échantillon. 
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Figure 29 : Evolution de la fréquence (a) des mouvements du lithium intraplanaire (b) des électrons en 
fonction de l’inverse de la température. 

Le Tableau 7 et la Figure 29 permettent de voir que les différents mouvements de charges ont 

une énergie d’activation indépendante de la composition de l’échantillon. 

L’énergie d’activation en fonction de la fréquence pour chaque relaxation est présentée sur la 

Figure 30. Nous observons donc une dépendance linéaire qui permet de déterminer le facteur 

pré-exponentiel moyen ν0 = 2,12.1012Hz, cette fréquence correspond à des vibrations du 

réseau (phonon). Les différents mouvements de charges sont conditionnés par les vibrations 

du réseau ce qui s’explique par les interactions existantes entre le réseau et les charges : les 

ions Li+ font parti du réseau et les polarons sont une déformation locale du réseau. 

 

Figure 30 : Energie d’activation en fonction de la fréquence de relaxation à 293K, détermination du 

facteur pré-exponentiel υ0=2,12 1012Hz 
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4) Etude des propriétés électrochimiques de Li2,12Co0,44N 

 

Des études précédentes [7,8] ont montré que les capacités spécifiques les plus importantes 

étaient obtenues pour des compositions riches en cobalt, nous avons donc concentré cette 

étude sur la composition Li2,12Co0,44N. Selon la fenêtre de potentiel choisie, différents 

comportements ont pu être observés. 

Les études électrochimiques ont été menées en cellules à deux électrodes de type pile bouton 

(CR 2025). L’électrolyte est une solution à 1 mol L-1 de LiPF6 dans un mélange d’éthylène 

carbonate (EC), diethyl carbonate (DEC) et de diméthyl carbonate (DMC) en proportion 

volumique 1:1:1. Un disque de lithium est utilisé comme électrode de référence et électrode 

négative. L’électrode de travail est une électrode composite sous forme de « latex ». Le latex 

est composé du matériau étudié, de noir d’acétylène qui sert à améliorer la conduction 

électronique et de Téflon (polytétrafluoroéthylène, PTFE), liant polymère qui sert à améliorer 

la tenue mécanique de l’électrode. Les proportions du latex sont 70% massique de matière 

active, 22% de noir d’acétylène et 8% de PTFE. Le latex est pressé sur une grille en cuivre 

(14 mm de diamètre, 0,2 mm d’épaisseur) qui sert de collecteur de courant. Les régimes 

donnés C/y correspondent à l’application d’un courant constant permettant d’atteindre un 

bilan faradique de 1 F mol-1 en y heures. 

 

La Figure 31 présente les diffractogrammes de rayons X de la poudre de Li2,12Co0,44N et 

d’une électrode (latex pressé sur une grille de cuivre). On voit que lors de la fabrication du 

latex les raies 100 et 200 se sont décalées vers les grands angles et que la raie 102 s’est 

décalée vers les petits angles. De telles évolutions sont visibles sur les diffractogrammes, 

présentés par Takeda et al [2] dans le cas d’un nitrure de cobalt-lithium oxydé par une 

solution iodé I2-CH3CN. Le matériau a donc subi une légère oxydation. Les paramètres de 

mailles sont alors a = c = 3,704 Å contre a = 3,73 Å et c =3,65 Å pour le matériau initial. 

L’évolution de ces paramètres de mailles n’est pas compatible avec celle vue lors de la 

substitution des ions Li+ par les ions Co2+ lors de la synthèse (Figure 10). Ces variations 

respectivement de 0,7 et 1,5% indiquent certainement une modification du squelette azoté 

avec un départ d’une petite quantité d’azote (et d’ions Li+ pour compenser les charges) 

conduisant à un composé du type : 

Li2,12-3zCo0,44N1-z avec z petit. 
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Figure 31 : Diffractogrammes de rayons X de la poudre et de l’électrode de Li2,12Co0,44N. 

 

4-1) Etude de Li2,12Co0,44N dans la fenêtre de potentiel [0,02 – 2] V 

 

La Figure 32a montre les courbes galvanostatiques de Li2,12Co0,44N dans la fenêtre 

[0,02 - 2] V à un régime de C/20. Le matériau est d’abord réduit jusqu’à 0,02V en une étape 

pour un bilan faradique de 0,57 F mol-1 qui comprend l’insertion du lithium dans les lacunes 

et la formation de la SEI en une étape centrée autour de 0,5 V vs Li+/Li. Lors de la première 

oxydation le matériau s’oxyde tout d’abord sur 0,42 F mol-1 lors d’une étape centrée sur 

0,6 V vs Li+/Li. L’oxydation se poursuit par une étape sous forme de plateau à 1V, ce plateau 

représente une capacité importante de l’ordre de ~800 mAh g-1 (~1,5 F mol-1). Au deuxième 

cycle, l’allure du cycle a drastiquement changée, la réduction se fait en 2 étapes à 0,35 et 

0,15V vs Li+/Li avec des bilans respectifs de 1,54 et 0,54 F mol-1, la capacité complète de la 

réduction est alors de 1000 mA h g-1. La deuxième oxydation se fait aussi en 2 étapes autour 

de 0,8 et 1,2 V vs Li+/Li, nous avons donc une différence de potentiel entre décharge et 

charge de l’ordre de 500 mV malgré un régime lent de C/20. En dépit de ces changements 
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d’allures importants entre le cycle 1 et 2, la capacité spécifique de 1000 mA h g-1 est 

conservée lors du cycle 2. Un tel bilan en oxydation ne peut pas s’expliquer uniquement par 

l’oxydation des ions cobalt, il y a donc certainement une participation des ions N3- au 

processus de charge. 

Cependant lors des 20 premiers cycles 25% de la capacité est perdue et à nouveau 25% entre 

les cycles 20 et 100. On perd donc la moitié de la capacité sur 100 cycles (Figure 32b) et il ne 

semble pas y avoir de stabilisation. Cette baisse de capacité est comparable à celle observée 

par Sun et al [5] et Ducros [7].  
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Figure 32 : a) Courbes galvanostatiques de Li2,12Co0,44N à régime C/20 dans la fenêtre de potentiel [0,02 - 
2] V vs Li+/Li b) Evolution du bilan faradique et de la capacité spécifique en fonction du nombre de cycle. 

 

La Figure 33 montre les diffractogrammes de rayons X du matériau avant cyclage et après 

100 cycles dans la fenêtre 0,02-2V vs Li+/Li. La structure initiale du matériau a visiblement 

été complètement détruite lors du cyclage, seules les raies de diffraction associées à la grille 

de cuivre sont intenses, le pic de diffraction de Li2O à 39° est aussi visible, à 32,5° un reste du 

pic 100 du nitrure est visible. Ce qui correspond bien aux observations [3,4,6,7,10,11,12] qui 
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ont montré que lors de la première oxydation le plateau à 1V correspondait à la destruction de 

la structure du matériau. Lorsque les ions N3- sont oxydés la structure est irrémédiablement 

détruite. 
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Figure 33 : Diffractogrammes de rayons X du latex comportant Li2,12Co0,44N pressé sur une grille de 
cuivre, au départ et après 100 cycles à C/20 entre 0,02 et 2V vs Li+/Li. 

 

4-2) Etude de Li2,12Co0,44N dans la fenêtre de potentiel [0,02 – 1] Vi 

 

4-2-1 Fenêtre [0,02-1] V stricte 

Afin de limiter la perte de capacité nous avons réduit la fenêtre de potentiel pour éviter 

l’amorphisation se produisant à 1V vs Li+/Li. La Figure 34a montre l’allure des courbes 

galvanostatiques de Li2,12Co0,44N dans la fenêtre [0,02 - 1] V à un régime de C/20. Le 

matériau est d’abord réduit jusqu’à 0,02V pour un bilan faradique de 0,62 F mol-1 qui 

comprend l’insertion du lithium dans les lacunes et la formation de la SEI en une étape 

centrée autour de 0,5 V vs Li+/Li. La première oxydation se fait aussi en une étape centrée sur 
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0,7 V vs Li+/Li pour un bilan de 0,39 F mol-1. Au deuxième cycle on retrouve les étapes vues 

au premier cycle mais sans la capacité supplémentaire de la SEI, le bilan faradique en 

réduction est alors de 0,39 F mol-1 (200 mA h g-1) : cette capacité est bien réversible. Au cours 

de la réduction le Co2+ est donc probablement réduit en Co+. Ducros et al [8] proposent que 

l’insertion des ions Li+ se déroule dans les lacunes 2c (dans le plan azoté) selon la réaction 

suivante : 

 

Li2,12Co2+
0,44[]0,44N + zLi+ + ze- ⇔ Li2,12+z Co2+

0,44-zCo+
z[]0,44-zN 

 

De plus lors des cycles suivants (Figure 34), l’allure du signal reste inchangée et la capacité 

est parfaitement stable sur 100 cycles avec une différence de potentiel entre de la réduction et 

l’oxydation limitée à 90 mV. 
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Figure 34 : a) Courbes galvanostatiques de Li2,12Co0,44N à régime C/20 dans la fenêtre de potentiel 0,02-
0,98V vs Li+/Li b) Evolution du bilan faradique et de la capacité spécifique en fonction du nombre de 

cycles. 
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Figure 35 : a) Courbes galvanostatiques de Li2,12Co0,44N à régime C/10, C/5, C/2 et C dans la fenêtre de 
potentiel 0,02-0,98V vs Li+/Li b) Evolution du bilan faradique et de la capacité spécifique en fonction du 

nombre de cycle pour les différents régimes. 
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La Figure 35 montre l’allure des cycles typiques pour différents régimes de C/10 à C. Le bilan 

faradique de 0,36 F mol-1 (178 mAh g-1) à régime C/10 diminue lorsque le régime augmente : 

0,34 F mol-1 (164 mAh g-1) à C/5, 0,28 F mol-1 (138 mAh g-1) à C/2 et 0,17 F mol-1 (81 mAh 

g-1). Ces valeurs sont légèrement supérieures à celles de Ducros et al [8] à faibles régimes 

(C/10) et nettement supérieures pour les régimes plus élevées, sans doute à cause des 

technologies différentes utilisées (pile bouton au lieu de cellule Swagelok). Les capacités 

obtenues sont stables à C/5 malgré l’utilisation de plus fort courant pendant quelques cycles. 

L’hystérésis de potentiel entre charge et décharge augmente fortement selon le régime utilisé : 

90 mV à C/10, 120 mV à C/5, 210 mV à C/2 et 380 mV à régime C. 
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Figure 36 : Diffractogrammes de rayons X du latex comportant Li2,12Co0,44N pressé sur une grille de 
cuivre, au départ et après 50 cycles à différents régimes et après 100 cycles à C/20 entre 0,02 et 0,98V vs 

Li+/Li. 

 

La Figure 36 présente les diffactogrammes de rayons X avant cyclage et après les cycles 

présentés précédemment. Que se soit après 50 cycles à différents régimes ou 100 cycles à 

C/20, on retrouve tous les pics de diffraction initiaux avec des intensités similaires. De même 

les paramètres de mailles a et c restent constant avec des valeurs de 3,704Å. Ces résultats 
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indiquent que la structure du matériau n’a pas été affectée par l’insertion/désintertion du 

lithium lors de cyclage relativement long ou sous des densités de courants importantes. 

 

4-2-2 Domaine de potentiel [0,02-1] V Li+/Li avec une étape 

d’oxydation supplémentaire 

 

Ducros [7] et Shodai et al [11] ont montré qu’il était possible d’augmenter la capacité du 

matériau et de garder la stabilité aux cours des cycles par une oxydation partielle du plateau à 

1V tout en gardant la fenêtre de potentiel limité (0,02-1,1V vs Li+/Li [7] et 0-1V vs Li+/Li 

[11]). L’idée est de mettre en jeu un degré d’oxydation supplémentaire du cobalt en oxydant 

les ions Co2+ en Co3+. Ce qui permet au final de mettre en jeu les degrés d’oxydation des ions 

cobalt de +1 à +3 et de doubler théoriquement la capacité par rapport à l’utilisation stricte de 

la fenêtre de potentiel [0,02-1] V vs Li+/Li. 

Au régime C/10, nous avons pu montrer que le bilan faradique était de 0,35 F mol-1 pour le 

composé Li2,12Co0,44N entre 0,02 et 1 V vs Li+/Li. Nous avons donc réduit le matériau puis 

oxydé sur le double de cette valeur puis conservé la fenêtre de [0,02 - 1] V vs Li+/Li aux 

cycles suivants. 

La Figure 37a montre les cycles galvanostatiques dans la fenêtre de potentiel [0,02 - 1] V. Au 

cours du premier cycle le matériau est réduit et la SEI formée. Lors de la première oxydation 

la moitié du bilan correspond à la désinsertion du lithium inséré pendant la réduction, l’autre 

moitié à l’oxydation des ions Co2+ en Co3+ au niveau du plateau à 1V. Aux cycles suivants, 

pour éviter le phénomène d’oxydation situé à 1V vs Li+/Li la fenêtre de potentiel est limité 

entre 0,02 et 1V vs Li+/Li. Au deuxième cycle, on observe une capacité importante de 0,75 F 

mol-1 (375 mA h g-1), il est possible que la SEI continue de se former lors du cycle 2 vu que 

l’oxydation n’est pas complètement réversible. La réduction se produit en deux étapes : une 

étape entre 1 et 0,4 V vs Li+/Li et une autre étape entre 0,4 V et 0,02 V vs Li+/Li. L’oxydation 

se produit en une seule étape vers 0,7 V vs Li+/Li. La capacité se stabilise rapidement à 0,65 F 

mol-1 (315 mA h g-1) puis décroît très lentement dans les cycles suivants avec une hystérésis 

de 215 mV. La perte de capacité après 100 cycles est de l’ordre de 8% (Figure 37b). 

Au final l’étape supplémentaire d’oxydation permet d’accroître significativement la capacité 

spécifique de 200 à 300 mAh g-1 avec une durée de vie satisfaisante. 



Chapitre II : Etude structurale et électrochimique des composés Li3-2xCoxN 

96 

0

0.2

0.4

0.6

0.8

1

0 0.2 0.4 0.6 0.8

0 50 100 150 200 250 300 350
E

 V
 v

s 
Li

+ /L
i

Bilan Faradique / F mol-1

Cycle 1
Cycle 2 C/20

Cycle 5 a 100

Capacité spécifique / mA h g-1

a)

 

0

0.1

0.2

0.3

0.4

0.5

0.6

0.7

0.8

0 20 40 60 80 100
0

50

100

150

200

250

300

350

B
ila

n 
F

ar
ad

iq
ue

 / 
F

 m
ol

-1

Nombre de cycles

C
apacité spécifique / m

A
 h g

-1b)

 

Figure 37 : a) Courbes galvanostatiques de Li2,12Co0,44N à régime C/20 dans la fenêtre de potentiel [0,02-
0,98] V vs Li+/Li, la première oxydation vaut 0,7 F mol-1  

b) Evolution du bilan faradique en fonction du nombre de cycle 
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La Figure 38 présente les diffractogrammes de rayons X du matériau avant et après 100 

cycles. Après cyclage, les raies de diffractions du matériau d’origine sont toujours présentes 

aux mêmes angles indiquant qu’il n’y pas eu de variation des paramètres de maille. Au final 

le réseau du matériau hôte semble intact si l’on excepte une simple baisse d’intensité des 

raies. 
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Figure 38 : Diffractogrammes de rayons X du latex comportant Li2,12Co0,44N pressé sur une grille de 
cuivre, au départ et après 100 cycles à C/20 dans la fenêtre [0,02 – 0,98] V vs Li+/Li. 

 

5) Etude de la réponse structurale de Li2,12Co0,44N en fonctionnement 

 

Nous avons pu voir qu’après de nombreux cycles dans la fenêtre de potentiel [0,02-1] V, la 

cristallinité du matériau était conservée. L’évolution structurale de la maille lors de 

l’insertion-désinsertion du lithium dans les nitrures de lithium cobalt est particulièrement 

méconnue : seul Ducros et al [8] indique que le volume de la maille varie de l’ordre de 

seulement 1%. 
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Afin d’étudier les variations structurales intervenant au cours des cycles, une cellule 

électrochimique permettant d’enregistrer des diffractogrammes de rayons X du matériau en 

cours de fonctionnement a été développée au GESMAT. 

Cette cellule DRX in operando est composée d’une partie « négative » et d’une partie 

« positive ». Le capot supérieur (partie positive, Figure 39a) dispose d’un creux dans lequel 

vient se loger une fenêtre de béryllium transparente aux rayons X et les joints assurant 

l’étanchéité de la cellule, l’électrode étudiée est en contact direct avec la fenêtre de béryllium 

qui sert également de collecteur de courant de l’électrode positive. Le capot supérieur et la 

partie inférieure sont serrés par des vis métalliques, l’isolation électrique étant assurée par la 

présence de manchons en PTFE au niveau du capot inférieur (Figure 39b). Des séparateurs de 

type papier Whatmann imbibés d’électrolyte sont placés entre les électrodes. 

  

  

Figure 39 : a) Face intérieure du capot supérieur b) Face extérieure du capot inférieur c) Vue de dessus de 

la cellule sans les vis d) Vue latérale de la cellule sans les vis. 

 

5-1) Analyse in operando dans la fenêtre [0,02-1] V vs Li+/Li 

 

Les diffractogrammes ont été acquis via la séquence suivante : 10 minutes d’acquisition – 10 

minutes de pause, le régime utilisé est C/20 en commençant par la réduction. Le bilan 

faradique progresse donc de seulement 0,0083 F mol-1 entre le début et la fin de l’acquisition 
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d’un diffractogramme. Du fait de la formation de SEI lors du premier cycle, les acquisitions 

RX ont été faites seulement à partir du deuxième cycle. La Figure 40 montre les cycles 2 et 3 

pendant lesquels ont été enregistrés les diffractogrammes de rayons X. Le bilan faradique du 

deuxième cycle est de 0,38 F mol-1, et de 0,36 F mol-1 au troisième cycle, ce qui est proche de 

ceux observés en pile bouton. Les signatures obtenues avec cette cellule sont donc 

représentatives du comportement électrochimique du matériau. 
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Figure 40 : Cycle 2 et 3 de Li2,12Co0,44N en utilisant la cellule RX in situ. 

 

L’ensemble des diffractogrammes est présenté sur la Figure 41. En plus des raies de 

diffraction du matériau, on note les pics de la grille de cuivre (51 et 59°) et ceux de la fenêtre 

en béryllium (54 ; 60° et 62,5°). 
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Figure 41 : Ensemble des diffractogrammes de rayons X collectés lors des cycles 2 et 3. 
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Pour une meilleure visibilité de l’évolution des pics de diffraction, la Figure 42 montre un 

zoom des domaines angulaires 30-46° (pics 100 et 101) et 66-70° (pics 200 et 102). 

Lors de la réduction les pics 100 et 200 se déplacent progressivement vers les petits angles ce 

qui traduit une augmentation continue du paramètre de maille a. Dans le même temps, la raie 

101 reste relativement fixe, tandis que la raie 102 se déplace vers les grands angles. Ces raies 

étant dépendantes à la fois des paramètres de maille a et c, on en déduit que c se contracte 

progressivement, ce qui est confirmé par le déplacement de la raie 002 vers les grands angles 

(Figure 41). 

 

Figure 42 : Zoom des diffractogrammes de rayons X des domaines angulaires 30-46° et 66-70°. 

 

La Figure 43a montre l’évolution des paramètres de maille a et c plus en détail. Le paramètre 

de maille a augmente et c décroît de façon continue sur les 2/3 de la réaction (0,25 F mol-1), 

ensuite a se stabilise à 3,746 Å et c à 3,666 Å. A l’oxydation, les paramètres de mailles a et c 

restent stables durant 0,1 F mol-1 avant de décroître pour a et augmenter pour c en suivant la 

même pente que lors de la réduction et ainsi retrouver leurs valeurs initiales en fin cycle. Il est 

notable que les changements d’évolution des paramètres de mailles (évolution linéaire et 

stabilité) se traduisent bien par des changements de pente sur la courbe galvanostatique : une 
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pente plus importante est observée en fin de réduction (bilan faradique > 0,25 F mol-1) lorsque 

les paramètres de maille sont stables. L’amplitude de variation maximale des paramètres de 

maille a et c ne dépasse pas 1%. Les variations des paramètres de mailles sont nettement 

moins importantes que celles induites lors de la substitution des ions Li+ par les ions Co2+ lors 

de synthèse : a augmentait alors de 1,6% et c diminuait de 5,7%. Lors de l’oxydation, le 

volume de la maille augmente de 43,98 Å3 à 43,60 Å3 soit une variation de volume de 1,5%. 

Une évolution similaire est observée au cycle suivant, preuve de l’excellente réversibilité du 

processus. Cette faible variation de volume est similaire à celle observé par Ducros et al [8] et 

explique que le matériau conserve une excellente cristallinité et stabilité de la capacité après 

de nombreux cycles. 

 

 

Figure 43 : a) Evolution des paramètres de mailles a et c lors des cycles 2 et 3 b) Evolution du volume de la 
maille. 
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L’hypothèse la plus naturelle pour expliquer le comportement de solution solide sur la 

majorité de la réaction est de considérer que l’insertion des ions Li+ se produit dans les 

lacunes 2c dans les plans azotés. 

Pour la partie où les paramètres de mailles sont stables, nous pouvons penser que c’est relié à 

l’insertion dans les lacunes créées lors de l’oxydation chimique observée sur la Figure 31 : un 

départ d’azote et des ions Li+ associés afin de garder l’équilibre des charges peut être à 

l’origine de lacunes. Si ces lacunes sont crées en position 1b (interfeuillet Li/Co) alors 

l’insertion des ions Li+ dans ces lacunes à la réduction est envisageable. D’une part l’insertion 

d’ions Li+ dans un plan déjà chargé positivement va se faire plus difficilement et donc à un 

potentiel plus bas ce qui correspond à la pente plus importante de la courbe galvanostatique 

en fin de réduction. D’autre part avec l’insertion des ions Li+ dans les lacunes 1b (et la 

réduction des ions Co2+ en Co+), le plan Li/Co garde une charge constante. Les interactions 

entre les plans restent les mêmes ce qui conduit à la stabilité des paramètres de mailles 

observés. Compte tenu du bilan faradique de 0,1 F mol-1 de cette étape, nous pouvons donc 

penser que nous avons Li2,12-3zCo0,44N1-z avec z ≃ 0,033. 

Nous proposons, pour la première étape, donc la réaction suivante : 

(Li0,46)1b(Li1,56)2c(Co2+
0,44)1b([]0,1)1b([]0,44)2cN0,96 +xLi++xe-

→ 

(Li1,46)1b(Li0,56+x)2c(Co2+
0,44-x)1b(Co+

x)1b([]0,1)1b([]0,44-x)2cN avec x ≤ 0,25 

Et pour la deuxième étape : 

(Li0,46)1b(Li1,56+x)2c(Co2+
0,44-x)1b(Co+

x)1b([]0,1)1b([]0,44-x)2cN+yLi++ye-
→ 

(Li0,46+y)1b(Li1,56+x)2c(Co2+
0,44-x-y)1b(Co+

x+y)1b([]0,1-y)1b([]0,44-x)2cN avec y ≤ 0,1 

 

5-2) Analyse in operando dans la fenêtre [0,02-1] V vs Li+/Li avec une 

étape oxydation supplémentaire 

 

Le matériau restant cristallisé lors de l’insertion/désinsertion du lithium, nous avons étudié 

l’évolution structurale par diffraction in-operando de la même façon que précédemment. 

L’oxydation partielle du plateau à 1 V vs Li+/Li jouant vraisemblablement un rôle important, 

nous avons commencé par oxyder le matériau sur 0,35 F mol-1 puis cyclé dans la fenêtre de 

potentiel 0,02-0,98 V vs Li+/Li. Sur la Figure 44, on voit que le bilan faradique de la 

deuxième oxydation est de 0,62 F mol-1, valeur conservée aux cycles suivants et égale aux 

valeurs observées précédemment en pile bouton. 
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Figure 44 : Courbes galvanostatiques de Li2,12Co0,44N à régime C/20 dans la fenêtre de potentiel [0,02 - 

0,98] V vs Li+/Li, la première oxydation vaut 0,35 F mol-1 en utilisant la cellule RX in situ. 

 

L’ensemble des diffractogrammes de rayons X est présenté sur la Figure 45. En plus des raies 

de diffractions du matériau, on note les pics de la grille de cuivre (51 et 59°) et ceux de la 

fenêtre en béryllium (54 ; 60° et 62,5°). 

L’oxydation préalable jouant un rôle primordial, nous la présenterons en premier puis 

viendront la description des 2 cycles suivants. 
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Figure 45 : Ensemble des diffractogrammes de rayons X lors de la première oxydation puis des cycles 1 et 

2. 
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5-2-1 L’oxydation préalable 

 

Figure 46 : Zoom des diffractogrammes de rayons X enregistrés lors de la première oxydation sur les 

domaines angulaires 30-45° et 66-70°. 

 

La Figure 46 présente les diffractogrammes enregistrés lors de la première oxydation. La 

position des différents pics du matériau reste constante : il n’y a donc pas de variation des 

paramètres de maille. L’évolution de l’aire des raies de diffraction 100 et 101 pendant 

l’oxydation est montrée sur la Figure 47 : l’intensité de la raie 100 diminue linéairement avec 

l’avancée de l’oxydation (perte d’intensité d’environ 30% après 7h (0,35 F mol-1). Une baisse 

est aussi observée pour la raie 101 bien que les données soient particulièrement dispersées. Il 

y a donc bien des changements structuraux induits par l’extraction des ions Li+. 
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Figure 47 : Evolution de l’aire des pics 100 et 101 lors de la première oxydation. 

L’extraction électrochimique peut engendrer des lacunes soit en site 1b (plan Li/Co) soit en 2c 

(plan de l’azote). Des simulations sont présentées sur la Figure 48, où l’on a créé 0,35 lacunes 

dans le composé Li2,12Co0,44N en position 1b ou en 2c. Lorsque les lacunes sont créés en 2c la 

simulation indique une augmentation de 2% de la raie 100 et une diminution de 15% de la 

raie 101. Si les lacunes sont créées en 1b, la simulation indique une baisse notable de 

l’intensité des raies : 14% pour la raie 100 et 25% pour la raie 101. Les résultats de cette 

simulation permettent de proposer une extraction préférentielle des ions Li+ des sites 1b. 

D’autre part dans ce cas lorsqu’un lithium est arraché au plan, un cobalt 2+ s’oxyde en 3+. De 

ce fait la charge globale du plan Li/Co reste constante, et les interactions électrostatiques entre 

les plans également. Ce mécanisme devrait se traduire par une stabilité des paramètres de 

maille lors de l’extraction du lithium, en accord avec ce qui est observé sur la Figure 46. Il y a 

donc extraction des ions Li+ depuis les sites 1b du plan Li/Co selon la réaction : 

 

(Li0,56)1b (Li1,56)2c(Co2+
0,44)1b([]0,44)2cN→ 

(Li0,56-y)1b (Li1,56) 2c (Co2+
0,44-y)1b(Co3+

y)1b ([]0,44)2c([]y)1bN +yLi++ye- avec y ≤ 0,35 
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Figure 48 : Simulation de l’intensité des raies de diffraction 100 et 101 lorsque 0,35 lacunes sont crées 

dans Li2,12Co0,44N en position 2c ou 1b. 

5-2-2 Cycles 1 et 2 après l’oxydation préalable 

 

L’évolution des paramètres de maille a et c est représentée pour les cycles 1et 2 sur la Figure 

49. Dans un premier temps lors de la réduction, les raies 100, 110 et 200 se déplacent vers les 

petites angles donc a va croître tandis que les raies 002 et 102 se déplacent vers les grands 

angles : c se contracte. Dans un second temps, toujours lors de la réduction, les paramètres de 

mailles a et c se stabilisent jusqu’à la fin de la réduction avec a = 3,751 Å et c = 3,665 Å. 

Lors de l‘oxydation, on observe une seule évolution : a diminue et c augmente. 

Un phénomène particulier et reproductible dans l’évolution du paramètre de maille c est 

visible : une légère augmentation puis diminution au début de la réduction, et inversement à la 

fin de l’oxydation. 
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Figure 49 : Evolution des paramètres de mailles a et c lors des cycles décrit sur la Figure 44 

 

La réduction se déroule en deux étapes, de façon similaire aux évolutions observées dans la 

fenêtre [0,02-1] V. Ainsi dans un premier temps a va augmenter jusqu’à la valeur a = 3,751 Å 

et c diminuer jusqu’à c = 3,665 Å sur 0,25 F mol-1 au cycle 2. Ce qui suggère que le même 

mécanisme est à l’œuvre dans les deux cas : nous avons donc dans un premier temps un 

remplissage préférentiel des lacunes 2c situées dans les plans azotés : 

(Li0,21)1b (Li1,56)2c(Co0,44)1b([]0,44)2c([]0,35)1bN +xLi++xe-

→(Li0,21)1b(Li1,56+x)2c(Co0,44)1b([]0,44-x)2c([]0,35)1bN avec x ≤ 0,25 

 

Dans un deuxième temps, les paramètres de maille a et c restent stables sur 0,35 F mol-1. 

Logiquement, cela correspond à l’insertion du lithium dans les lacunes en sites 1b (dans 

l’inter feuillet Li/Co). De façon similaire à la première extraction du lithium, lors de 
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l’insertion des ions Li+ dans les lacunes du plan Li/Co (sites 1b), la charge du plan reste 

constante du fait de la réduction des ions Co2+ en ions Co1+. Les interactions électrostatiques 

entre les plans restent les mêmes, ce qui se traduit par une stabilité des paramètres de maille. 

La réaction est la suivante : 

(Li0,21)1b(Li1,56+x)2c(Co0,44)1b([]0,44-x)2c([]0,35)1bN+zLi++ze- 

→(Li0,21+z)1b(Li1,56+x)2c(Co0,44)1b([]0,44-x)2c([]0,35-z)1bN avec z ≤ 0,35 

 

Lors de l‘oxydation, dans le cas où une oxydation préalable a eu lieu, on observe une seule 

évolution : a diminue et c augmente jusqu’à retrouver la même valeur initiale de 3,70 Å. La 

création des lacunes se produit donc de façon indistincte. 

 

6) Réactivité à l’air 

 

L’étude de la réactivité chimique de ces matériaux prometteurs est un élément crucial pour 

une application potentielle. En effet, ces matériaux sont réputés pour être réactif à l’air mais 

aucune donnée détaillée n’existe. Nous avons donc étudié par diffraction des rayons X la 

réactivité d’un nitrure de lithium cobalt à l’air en fonction du temps. Le matériau a été exposé 

à l’air ambiant sur un porte échantillon pour diffraction des rayons X. Des diffractogrammes 

ont été enregistrés toutes les heures pour une durée d’acquisition de 5 min dans le domaine 

angulaire 20-60° pendant les 26 premières heures d’exposition à l’air. Ensuite des 

diffractogrammes supplémentaires ont été enregistrés après 32h d’exposition et 3 semaines 

avec des temps d’acquisition d’une heure. 

La Figure 50a représente une sélection de diffratogrammes de rayons X du matériau dans le 

domaine angulaire 20-60° pour des temps d’exposition à l’air de 0, 2, 5, 10, 15 et 26h. 

L’intensité des pics de Li2,12Co0,44N décroît significativement pendant les 5 premières heures. 

La perte d’intensité des raies de diffraction 100, 101, 110 est accompagnée par un léger 

décalage des pics, signifiant un léger changement de la taille de la maille élémentaire. Les 

raies 100, 101 et 110 se déplacent vers les grands angles tandis que la raie 002 se déplace vers 

les petits angles. Le paramètre a décroît de 3,725 à 3,686Å après 2 heures. En même temps le 

paramètre de maille c augmente de 3,675 à 3,716Å. Ces variations ne correspondent pas à une 

variation du taux de cobalt et pourraient refléter une perte d’azote : une forte odeur associé à 

NH3 est notable lors des premières heures d’exposition à l’air. De telles évolutions sont 
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visibles sur les diffractogrammes, présentés par Takeda et al [2], de nitrure de cobalt-lithium 

oxydé par une solution iodé I2-CH3CN. 

Après 2 heures d’exposition à l’air, le premier produit de dégradation est LiOH avec des pics 

à 23,8, 38 et 41,8° (fiche JCPDS 01-085-1064). La formation de LiOH est une indication 

claire de l’affinité du nitrure avec l’humidité. Parallèlement on peut remarquer que la raie de 

diffraction attribuée à Li2O à 39,2° reste constante, Li2O ne joue aucun rôle dans le processus 

de dégradation du nitrure. La quantité de LiOH croît rapidement et atteint un maximum vers 5 

h d’exposition puis décroît au bénéfice de Li2CO3. Le carbonate de lithium est identifié par les 

raies de diffractions à 24,8 ; 35,7 ; 37,1 ; 39,8 ; 43,2 et 46,3 (fiche JCPDS 00-022-1141). 

La Figure 50b illustre l’évolution des diffractogrammes de rayons X dans le domaine 

angulaire 35-45° pour les 26 premières heures d’exposition. On observe aisément 

l’augmentation continue de la quantité de Li2CO3 au dépend de LiOH et la décroissance 

brutale de la raie de diffraction 101 de Li2,12Co0,44N. Après 26h d’exposition à l’air aucune 

espèce comprenant le cobalt n’a été identifié. 
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Figure 50 : (a) Diffractogrammes de rayons X de Li2,12Co0,44N exposé à l’air 0, 2, 5, 10, 15 et 26h 

 (b) évolution des diffratogrammes de rayons X en fonction du temps entre dans le domaine angulaire 2θ 
35 à 45°. 
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Figure 51 : Diffractogrammes de rayons X de Li2,12Co0,44N après une exposition à l’air de 32h et 3 
semaines. 
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Pour des temps plus long (32h et 3 semaines) des changements sont visibles sur la Figure 51. 

Après 32h d’exposition on identifie l’apparition de Co(OH)2 (raies de diffraction à 21,9 et 

44,3° ; fiche JCPDS 00-030-0443) pour la première fois. Ces deux pics sont peu intenses et 

larges, indiquant une faible cristallinité de l’hydroxyde de cobalt. Après 3 semaines on 

observe une importante augmentation de la quantité de Co(OH)2 et de sa cristallinité. Après 3 

semaines, les raies 100 et 101 de Li2,12Co0,44N ont quasi complètement disparu au bénéfice de 

LiOH, Li2CO3 et Co(OH)2.  

 

 

Figure 52 : Image MEB de la poudre de Li2,13Co0,43N (a) initial (b) exposé à l’air 60h (c) exposé à l’air 3 
semaines. 

 

Les images MEB sur la Figure 52 montrent la morphologie des grains avant exposition à l’air 

et après 60h et 3 semaines d’exposition. Après 60h, la morphologie dense (Figure 52a) des 

particules change au profit d’une morphologie plus poreuse constitué de petites plaquettes de 

taille ≈0,5�m ayant des bords acérés (Figure 52b). Cette porosité contribue probablement à 

l’avancement de la dégradation du matériau. Après 3 semaines (Figure 52c) on retrouve le 

même genre de morphologie en plaquette mais avec des bordures plus lisses ce qui 

correspond à la destruction quasi complète du matériau initial. 
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Nous avons pu montrer que le nitrure mixte de lithium et de cobalt était particulièrement 

réactif avec l’humidité, la réaction peut donc s’écrire : 

 

Li3-2xCoxN,Li2O +3H2O → (3-2x) LiOH + xCo(OH)2 + NH3↑ +Li2O 

 

Parallèlement, LiOH réagit avec le dioxyde de carbone ambiant pour menant à la formation de 

Li2CO3 : 

2 LiOH +CO2 → Li2CO3 + H2O 

 

Cette étape étant certainement favorable à la propagation de la dégradation : de l’eau étant 

produite lors de cette réaction, la réaction de dégradation peut continuer. 

Après un jour d’exposition à l’air, le nitrure de lithium cobalt est toujours présent, 

certainement du à la présence de grosses particules : la réaction de dégradation est limité par 

la diffusion de l’humidité jusqu’au cœur des grains. Une réaction similaire a pu être mise en 

évidence dans le cas d’un nitrure binaire AlN [20] où la dégradation du nitrure produit de 

l’ammoniac gazeux et de l’hydroxyde d’aluminium. 

L’importante réactivité de nitrure de lithium cobalt avec l’humidité est aussi mise en évidence 

en conservant Li2,12Co0,44N dans un dessiccateur dont l’atmosphère d’air est desséché par du 

gel de silice. La Figure 53 montre les diffractogrammes de Li2,12Co0,44N conservé sous argon, 

3 semaines dans l’atmosphère sèche du dessiccateur et 3 semaines à l’air ambiant. Le 

diffractogramme montre que l’échantillon est très peu affecté par l’exposition à l’atmosphère 

sèche : seule une petite quantité de LiOH et de Li2O est détecté. De plus la morphologie des 

particules de Li2,12Co0,44N a été conservé. 
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Figure 53 : Comparaison des diffractogrammes de rayons X de Li2,12Co0,44N, initial, exposé 3 semaines 
dans la l’atmosphère sèche d’un dessiccateur et exposé 3 semaines à l’air ambiant, 

 Image MEB de l’échantillon exposé dans l’air sec. 

 



Chapitre II : Etude structurale et électrochimique des composés Li3-2xCoxN 

117 

0

0.2

0.4

0.6

0.8

1

0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35 0.4

E
 v
s 
Li

+
/L
i /
 V

Bilan Faradique / F mol-1

0 h

1 - 5 h

15 h32 h

3 semaines

 

Figure 54 : Courbes galvanostatiques de Li2,12Co0,44N en fonction du temps d’exposition à l’air ambiant 
(Régime C/10, cycle 2 dans la fenêtre de potentiel 0,02-1V vs Li+/Li). 

 

La Figure 54 montre l’allure des courbes galvanostatiques dans la fenêtre de potentiel 0,02-

1V vs Li+/Li à C/10 au cycle 2 (le bilan au cycle 1 étant modifié par la formation de SEI). Le 

matériau initial montre une étape principale lors de la décharge situé autour de 0,55V vs 

Li+/Li qui correspond à l’insertion de 0,35 lithium par formule chimique. Le processus de 

charge se déroule autour de 0,7V vs Li+/Li avec une excellente réversibilité. Après quelques 

heures d’exposition, l’allure des courbes galvanostatiques et le bilan faradique sont peu 

affectés, en bon accord avec les diffractogrammes de rayons X : seule une petite quantité du 

nitrure a réagi avec l’humidité. Pour un temps plus long de 15h, le potentiel lors de la 

décharge diminue, cependant la réversibilité est tout de même conservée. A 32h, le 

comportement électrochimique change drastiquement avec un bilan faradique faible de 0,2 Li 

inséré, ce qui correspond bien à la destruction du matériau initial et l’apparition de Co(OH)2. 

Après 3 semaines, le matériau est quasi électrochimiquement inactif en bon accord avec la 

destruction du matériau observé par diffraction des rayons X. 
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Il apparait donc que l’exposition pendant quelques heures à l’air du nitrure de cobalt et de 

lithium n’affecte pas le comportement électrochimique du matériau. 

 

7) Conclusion 

 

Nous avons montré que le traitement thermique à 700°C sous azote pendant 8 heures 

conduisait de manière reproductible à des composés de types Li3-2xCoxN. La détermination 

précise des compositions a été possible en tenant compte grâce à un affinement Rietveld des 

données DRX de la présence systématique de la phase Li2O dans des rapports massiques 

variables allant de 2 à 5 %. 

Une étude par spectroscopie diélectrique a mis en évidence un transport électronique dans ces 

matériaux en fonction du taux de cobalt avec une transition d’une conductivité ionique à une 

conductivité électronique. Le seuil de percolation des électrons est situé pour 0,1 <x< 0,18. 

Cette conduction électronique suppose l’existence d’une petite population d’ions Co+ parmi 

les ions Co2+. 

La démonstration de l’extension de la capacité spécifique de 180 à 300 mAh g-1 a été apportée 

en mettant en jeu les degrés d’oxydation 3, 2 et 1 des ions cobalt dans Li2,12Co0.44N contre 

seulement les 2 degrés d’oxydation 2 et 1 pour la capacité de 180 mAh g-1. La sélection de ces 

couples redox différents est pilotée par l’oxydation partielle du matériau au delà de 1V pour la 

plus grande capacité. Dans les deux cas une excellente stabilité au cours des cycles a été 

observée sur une centaine de cycles. Une étude par diffraction des rayons X in-operando a 

mis en évidence que la variation de volume n’est que de 1,5% entre charge et décharge, ce qui 

explique l’absence de fatigue structurale. Ces résultats suggèrent un mécanisme d’insertion 

plus complexe que prévu mettant en jeu deux types de sites. 

Pour la première fois, la réactivité à l’air de ces composés a été étudié : le matériau est 

décomposé rapidement en NH3, LiOH et Co(OH)2. Une conservation dans de l’air sec a 

permit de mettre en évidence que ces matériaux étaient sensibles à l’humidité et non à 

l’oxygène. 
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1) Analyse Bibliographique 

 

Le composé Li7MnN4 est connu depuis les travaux de Juza et al [1] en 1959 portant 

essentiellement sur la synthèse de nitrures métalliques de composition variée. Depuis seules 

quelques équipes ont tenté de synthétiser Li7MnN4 dans le but d’en étudier les propriétés 

électrochimiques comme matériau d’électrode de batteries au lithium. Plusieurs méthodes de 

synthèse ont été proposées, toutes utilisent un mélange de poudre de Li3N chauffé avec une 

espèce au manganèse sous une atmosphère d’azote N2. Nishijima et al [2] utilisent un 

mélange de poudres de Li3N et Mn4N avec un ratio légèrement excédentaire en lithium Li/Mn 

de 7,25, qu’ils traitent à 625°C pendant 12 heures sous flux d’azote hydrogéné (1%H2-

99%N2). Puisque une partie du Li3N s'évapore pendant la réaction, un excès de Li3N est donc 

nécessaire pour éviter la présence de Mn4N non réagi. Cabana et al [3] ont synthétisé 

Li7MnN4 dans des conditions proches en utilisant un mélange de Mn4N et Mn2N (MnxN avec 

x =3,1) comme source de manganèse. Par ailleurs il est également possible d’utiliser la 

réaction directe du manganèse métal sur le Li3N à 700°C pendant 8 heures pour obtenir 

Li7MnN4 pur d’après Suzuki et al [4] et Niewa et al [5]. 

La structure a été décrite par Juza et al [1] et Nishijima et al [2] : Li7MnN4 cristallise dans une 

structure cubique dérivée de l'antifluorite, de groupe d'espace P-43n et de paramètre de maille 

a = 9,54 Å, par la suite elle a été confirmée par Cabana et al [3] et Niewa et al [5]. 

 

Figure 1 : Structure cubique de Li7MnN4 de paramètre de maille a=9,54 Å, les tétraèdres MnN4 sont 

représentés sur la figure [2]. 
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Le lithium et le manganèse occupent les sites tétraédriques formés par l’empilement des 

atomes d’azote. Les positions atomiques sont données dans le Tableau 1. 

Atome Position x y z 

Li1 6b 0 0.5 0.5 

Li2 6d 0.25 0 0.5 

Li3 8e 0.2368(15) 0.2368(15) 0.2368(15) 

Li4 24i 0.2568(14) 0.2155(12) 0.0140(20) 

Li5 12f 0.2511(24) 0 0 

Mn1 6c 0.5 0 0.25 

Mn2 2a 0 0 0 

N1 24i 0.3644(3) 0.3737(4) 0.1074(6) 

N2 8e 0.1095(5) 0.1095(5) 0.1095(5) 

Tableau 1 : Positions atomiques dans Li7MnN4 selon Nishijima et al [2]. 

Le matériau n’est pas lacunaire. Nishijima et al [2] ont montré qu’il était possible d’extraire 

1,25 Li+ par formule chimique. Une capacité réversible de 210 mAh g-1 sur 10 cycles est 

rapportée. Toutefois ces résultats ont été obtenus dans une fenêtre de potentiel [0,9-1,5] V vs 

Li+/Li et en restreignant volontairement l'oxydation à 1,25 Li+ extrait par formule au 

maximum. L'oxydation a lieu en un plateau de potentiel aux alentours de 1,2 V vs Li+/Li 

(Figure 2), valeur relativement basse par rapport aux oxydes de manganèse existant. Une 

faible polarisation est observée, puisque la réduction se déroule sur un plateau de potentiel 

situé vers 1 V vs Li+/Li. Le degré d’oxydation du manganèse est +5 dans le composé 

Li7MnN4. Par conséquent, en charge il y a extraction du lithium avec oxydation du Mn5+ en 

Mn6+ puis Mn7+selon la réaction : 

Li7MnN4 
→

←  Li7-xMnN4 + x Li+ + x e- avec 0 ≤ x ≤ 1,25 
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Figure 2 : Courbes de charge et de décharge de Li7MnN4 selon Nishijima et al [2]. 

Les résultats préliminaires de Suzuki et al [4] qui ont obtenu une capacité maximale 

extrêmement stable de 300 mAh g-1 (1,8 Li+ par formule chimique) sur une vingtaine de 

cycles dans une fenêtre de potentiel élargie 0,8-1,7 V vs Li+/Li soulignent les potentialités de 

ce matériau d’électrode. Les auteurs notent un gain de capacité à la première décharge attribué 

à l'insertion de Li+ dans le noir d'acétylène qui sert de conducteur électronique bien que le noir 

d'acétylène ne soit pas connu pour donner des capacités significatives dans cette fenêtre de 

potentiel. Cabana et al [6,7] ont récemment étendu la fenêtre de potentiel jusqu’à 0V, des 

capacités réversibles importantes de l'ordre de 250 mAh g-1 (soit 1,5 Li+ extrait) sont alors 

obtenues à un régime C ou 300 mA h g-1 à des régimes plus lents. Dans ce cas, il faut 

envisager que les ions Mn5+ puisse être réduits à un degré inférieur. Cependant les capacités 

ne sont pas stables avec des pertes d’au moins 10% sur 50 cycles, ce qui constitue une 

performance médiocre. 

D'un point de vue structural, au cours de la désinsertion du lithium, Nishijima et al [2] ont 

montré par diffraction des rayons X ex-situ que la phase cubique initiale nommé α, de 

paramètre a = 9,54 Å, disparaissait au profit d'une phase β conservant la symétrie cubique 

mais de paramètre de maille inférieur a = 9,46 Å jusqu’à l’extraction de 0,625 Li+ par 

formule. Pour des taux de lithium extrait supérieurs, le paramètre de maille de la phase β 

cubique diminue progressivement (Figure 3), ce qui correspond à un comportement de 

solution solide. Quand Li7MnN4 est oxydé au-delà de 1,6V vs Li+/Li, la limite de réversibilité 

est atteinte et la structure du matériau commence à se dégrader. 



Chapitre III : Etude structurale et électrochimique de Li7MnN4 

125 

 

Figure 3. Paramètre de maille de Li7-xMnN4 selon Nishijima et al [2]. 

 

Ce comportement structural avec une zone biphasée suivie d’une grande zone de solution 

solide est en contradiction avec la forme des courbes galvanostatiques reportées par Nishijima 

et al [2] (Figure 2) : les courbes montrent un plateau unique et aucun changement de pente 

n'est observé vers 0,625 Li+ extrait. De plus les courbes galvanostatiques (Figure 4) et PITT 

publiés par Cabana et al [7] mettent difficilement en évidence l'existence de deux plateaux en 

décharge au lieu d'un unique plateau ce qui est également contradictoire avec l'évolution des 

phases décrites par Nishijima et al [2] : un plateau serait attendu dans la zone biphasée 

(domaine 0<x<0,625, dans Li7-xMnN4) et une pente dans le domaine x>0,625 pour le 

comportement de solution solide. 
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Figure 4 : Cycle galvanostatique de LixMnN4 selon Cabana et al [7]. 

 

Par diffraction des neutrons, Cabana et al [7] confirment l'existence d'un domaine biphasé en 

début d’oxydation (domaine 6,37<x<7) mais les données de diffraction des neutrons sont 

incomplètes pour le reste de l'oxydation. Par diffraction des rayons X in-situ, Cabana et al [8] 

confirment l'existence d'un domaine biphasé au début de l'oxydation suivi d’un domaine de 

solution solide pour x > 0,6 mais les données de diffraction des rayons X in-situ ayant été 

acquises en utilisant la longueur d'onde du Cobalt, sont particulièrement bruitées à cause des 

phénomènes de fluorescence du manganèse ce qui rend difficile l’observation de l’évolution 

des phases en présence. Nishijima et al [2] ont tenté de déterminer les sites actifs du lithium 

lors de la désinsertion en utilisant un affinement des diffractogrammes de rayons X par la 

méthode de Rietveld sur la composition Li6,375MnN4. Le facteur R le plus petit a été trouvé 

pour la désinsertion du lithium Li1 (site 6b), mais sa valeur reste cependant élevée (Rwp 

=13,33%). Pour la composition Li5,75MnN4 les auteurs n'ont pas pu déterminer un site 

particulier, les différentes hypothèses testées conduisent à des valeurs R similaires. Cabana et 

al [7] ont tenté un affinement par la méthode de Rietveld sur les diffractogrammes de 

neutrons sans succès. Des comparaisons de simulations avec création des lacunes dans les 

différents sites du lithium et une étude par RMN du lithium ex-situ sur des échantillons 

oxydés suggèrent que le site Li1 est préférentiellement vidé de ses ions comme proposé par 

Nishijima et al [2], puis les ions du site Li5 (site 12f) seraient extraits. Les sites Li1 et Li5 

étant respectivement les sites les plus proches des sites Mn1 et Mn2 (Figure 5). 
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Figure 5 : Représentation schématique des positions atomiques dans la structure de Li7MnN4 selon [2]. 

 

Conclusion 

Cette étude bibliographique montre que Li7MnN4 est un matériau d’intercalation du lithium 

potentiellement intéressant fonctionnant aux alentours de 1,2V vs Li+/Li d’où il est possible 

d’extraire entre 1,25 et 1,8Li+ par formule selon les auteurs. Des capacités spécifiques entre 

210 et 300mAh g-1 peuvent être atteintes. Cependant le comportement structural lors de 

délithiation/lithiation n’est pas élucidé et des contradictions demeurent. D’autre part les 

données fiables sur les propriétés en cyclage sont partielles, en particulier la tenue de 

Li7MnN4 à différents régimes n’est jamais abordée, l’aspect cinétique de la réaction 

électrochimique n’est jamais traitée. 

Nous avons donc procédé à une étude exhaustive des propriétés structurales et 

électrochimiques de la phase Li7MnN4 pour mieux comprendre le mécanisme de désinsertion 

et d’insertion du lithium dans cette phase. 

Dans un premier temps nous détaillerons sa synthèse, sa caractérisation structurale et 

morphologique avant d’aborder ses principales caractéristiques électrochimiques.  

Dans un second temps, la réponse structurale du composé étudiée par diffraction des rayons X 

ex-situ et in operando sera examinée afin d’élucider le mécanisme de réaction. 

Enfin, l’optimisation des performances électrochimiques de Li7MnN4 sera réalisée à travers 

l’étude de l’influence du mécanobroyage sur son comportement. 

La réactivité chimique des nitrures souvent citée comme un obstacle majeur à une éventuelle 

utilisation sera étudiée en détails et une réponse concrète apportée. 
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2) Synthèse de Li7MnN4 

 

Les réactifs généralement utilisés afin d’obtenir Li7MnN4 sont un mélange de nitrure de 

lithium Li3N et de métal Mn [4, 5] ou de Li3N et de nitrure de manganèse (MnxN) [2, 3]. Les 

réactifs et produits de synthèse étant sensibles à l’air, toutes les manipulations se déroulent 

sous atmosphère contrôlée d’argon en boîte à gants (H2O<1ppm, 02 <1ppm). 

Nous avons utilisé un mélange de nitrure de lithium (Li3N, Alpha Aesar 99,4%, -60 mesh soit 

<250�m) et de manganèse métal (Alpha Aesar 99+%, -352 mesh soit <44�m). 

En réalité, les images MEB (Figure 6) montrent que les particules de Li3N sont des 

agglomérats avec des tailles de l’ordre de 10 à 20 �m. 

La taille des particules de manganèse métal est bien de l’ordre de 10 à 40 �m (Figure 7). 

 

 
Figure 6 : Clichés MEB de la poudre de nitrure de lithium commercial utilisée. 

 

 

Figure 7 : Cliché MEB de poudre de manganèse utilisée. 
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La synthèse de ces matériaux suit le même protocole que celui décrit dans le Chapitre II. Les 

poudres sont mélangées et broyées légèrement à l’aide d’un mortier en agate afin de former 

un mélange homogène puis pressé sous forme de pastille. 

La pastille est chauffée dans un creuset en alumine à l’intérieur d’un réacteur tubulaire en 

acier inox sous un régulier flux d’azote (0,1 L min-1). 

Un système de purge permet d’éliminer l’air présent dans les tuyaux avant d’introduire l’azote 

dans le réacteur. Le four est rapidement chauffé jusqu’à 650°C, en utilisant une montée en 

température de 10°C min-1, température proche de celle visée. Puis une deuxième montée en 

température plus lente (5°C min-1) permet d’atteindre la température sélectionnée qui sera 

maintenue pendant plusieurs heures. Le refroidissement suit l’inertie du four, la Figure 8 

présente l’évolution de la température au cours de la synthèse pour un traitement thermique 

réalisé à 750°C pendant 7 heures. 
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Figure 8 : Evolution de la température du four lors de la synthèse. 

 

Apres refroidissement, le réacteur est finalement réintroduit en boite à gants, la pastille est 

broyée dans un mortier en agate afin d’obtenir une poudre. 

Les analyses par diffraction des rayons X sont réalisées à l’aide d’un porte échantillon étanche 

(BRUKER réf.A100B33) constitué d’un socle sur lequel vient se visser un dôme plastique. 

L’échantillon est ainsi en permanence à l’abri de l’air. Le plastique du dôme du porte 

échantillon est visible sur les diffractogrammes sous la forme d’une large bosse dans le 

domaine angulaire 10-30°. Les acquisitions ont été faites en utilisant un diffractomètre de type 
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Brucker D8-advance équipé d’un détecteur LynxEye et une longueur d’onde au cuivre (λKα = 

1,5406Å) sur le domaine angulaire 2θ 15 à 70° par pas de 0,01° pendant 1,5 s pour des temps 

complets de 2,5 heures. 

2-1) Influence des paramètres de synthèse 

2-1-1 Influence des précurseurs 

 

Nous avons traité à 750°C pendant 7h un mélange Li3N-Mn avec 20% d’excès en Li3N par 

rapport à la stœchiométrie visée (Li/Mn = 7) afin de compenser l’évaporation du lithium lors 

du traitement thermique [2,9]. La réaction étant la suivante : 

 

2,8 Li3N + Mn → 2N  Li7MnN4 + 1,4 Li(g)↑ 

Le diffractogramme correspondant est présenté sur la Figure 9. 
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Figure 9 : Diffractogrammes de rayons X (a) d’un mélange Mn, Li3N (20% d’excès) et (b) d’un mélange 
Mn broyé manuellement, Li3N (20% d’excès) à 750°C pendant 7h sous flux d’azote. 
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Dans ces conditions les raies des précurseurs ne sont plus visibles (Figure 9a) après le 

traitement thermique. Les pics visibles correspondent à Li7MnN4 d’après la fiche JCPDS (01-

089-4135). Une impureté est présente (pics de diffraction à 40° et 47°) et correspond à Mn4N 

(Fiche JCPDS 01-089-3704). Nishijima et al [2] ont constaté la présence de cette impureté 

lorsque le mélange initial était insuffisamment riche en Li3N (rapport initial Li/Mn ≤ 7,25). 

Notre mélange étant déjà riche en lithium nous avons préféré augmenter la réactivité du 

manganèse en le broyant manuellement dans un mortier avant de le mélanger avec le nitrure 

de lithium. La taille des particules de manganèse est visiblement réduite après broyage 

manuel avec des tailles moins dispersées que le produit commercial et en moyenne inférieures 

à 20 �m (Figure 10). Le diffractogramme du composé synthétisé en utilisant le mélange Li3N-

Mn broyé avec 20% d’excès en Li3N est présenté sur la Figure 9b : on obtient dans ce cas le 

composé Li7MnN4 sans trace de Mn4N. 

 

Figure 10. Clichés MEB du manganèse métal après broyage manuel dans un mortier. 

2-1-2 Influence de la température 

Des exemples de synthèse de Li7MnN4 à des températures plus basses de l’ordre de 650°C 

sont présents dans la littérature [2,3] et de plus l’utilisation d’une température plus basse 

présente un réel intérêt : la morphologie des grains peut être influencée par la température. En 

effet, une température de synthèse plus basse peut contribuer à limiter la croissance des 

grains. Le diffractogramme du composé synthétisé en utilisant le mélange Li3N-Mn broyé 

avec 20% d’excès en Li3N à 650°C est présenté sur la Figure 11. 
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Figure 11 : Diffractogrammes de rayons X des produits de synthèse utilisant un mélange Mn broyé 
manuellement, Li3N (20% d’excès) chauffé à 750°C ou 650°C pendant 7h sous flux d’azote. 

 

Pour les traitements thermiques à 650°C, Li7MnN4 est bien obtenu mais des traces de Mn4N 

persistent (pic à 40°).  

Au final, le composé Li7MnN4 est donc obtenu sans trace de Mn4N en chauffant le mélange 

Mn broyé-Li3N avec 20% de Li3N en excès à 750°C pendant 7h. Ces conditions, proches de 

celles utilisées par Suzuki et al [4], permettent d’obtenir Li7MnN4 sans Mn4N, de façon 

reproductible contrairement aux synthèses à plus basses températures ou utilisant MnxN 

comme précurseurs [2, 3]. 

 

3) Caractérisation structurale et morphologique de Li7MnN4 

 

Des clichés MEB ont été réalisés sur le composé synthétisé à 750°C pendant 7h à partir du 

mélange initial Mn broyé-Li3N avec 20% de Li3N en excès (Figure 12). Le matériau présente 

des tailles de grains importantes de 10 �m à plusieurs dizaines de micromètres et une 

morphologie dense et compacte. 
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Figure 12 : Clichés MEB de Li7MnN4. 

 

Nous avons effectué un affinement par la méthode de Rietveld en partant des positions 

atomiques données par Nishijima et al (Tableau 1) [2]. Le résultat de l’affinement est montré 

sur la Figure 13. Les croix qui correspondent au modèle utilisé sont superposées au 

diffractogramme expérimental comme l’indique la ligne de différence particulièrement plate. 

Le modèle utilisé permet donc de décrire le diffractogramme expérimental avec d’excellents 

facteurs d’accord (χ² = 1,308, Rwp = 2,18% et Rp = 1,67%). Les positions atomiques 

déterminées sont données dans le Tableau 2. Ces résultats concordent avec ceux de la 

littérature [1, 2, 3, 5]. 
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Figure 13 : Affinement par la méthode de Rietveld du diffractogramme de Li7MnN4. 

 

Atome Position de 

Wyckoff 

x y z Uiso(Å²) 

Li1 6 b 0 0.5 0.5 0.016(2) 

Li2 6 d 0.25 0 0.5 0.016(2) 

Li3 8 e 0.234(1) 0.234(1) 0.234(1) 0.016(2) 

Li4 24 i 0.252(2) 0.244(2) -0.029(2) 0.016(2) 

Li5 12 f 0.264(3) 0 0 0.016(2) 

Mn1 6 c 0.5 0 0.25 0.012(1) 

Mn2 2a 0 0 0 0.012(1) 

N1 24 i 0.3596(3) 0.3824(3) 0.1095(5) 0.001(1) 

N2 8 e 0.1045(5) 0.1045(5) 0.1045(5) 0.001(1) 

Tableau 2 : Positions de Wyckoff et coordonnées réduites des atomes dans Li7MnN4. 

 

Li7MnN4 cristallise dans une structure cubique de groupe d’espace P-43n, dérivée du motif 

anti-fluorite. Le paramètre de maille atteint 9,5582(1) Å, soit ≈ 4 fois la distance moyenne 

cation-cation. La maille de multiplicité 8 est schématisée sur la Figure 14a. Dans cette 
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structure les ions lithium Li+ et les ions manganèse Mn5+ occupent les sites tétraédriques 

formés par le réseau azoté. Le motif anti-fluorite est représenté dans la Figure 14b. Celui-ci, 

normalement cubique, est légèrement déformé par l’occupation des sites cationiques par un 

ion Mn5+ manganèse pour 7 ions Li+. 

 

 

Figure 14 : (a) Structure de Li7MnN4, (b) motif antifluorite déformé dans la maille. 

 

L’échantillon synthétisé à 750°C pendant 7h à partir du mélange initial Mn broyé-Li3N avec 

20% de Li3N en excès a été analysé, après dissolution, par spectroscopie d’absorption 

atomique. Afin d’éviter des réactions violentes, l’échantillon est dispersé dans une petite 

quantité de carbonate de propylène puis dissous dans de l’acide sulfurique à 1 mol L-1. 

L’analyse élémentaire a permis de déterminer la formule de notre composé : Li7Mn0,96N4 soit 

une composition proche de la stœchiométrie idéale. 

 

4) Etude électrochimique de Li7MnN4 

 

Nous avons étudié Li7MnN4 dans une fenêtre de potentiel étroite [1,6 – 1] V vs Li+/Li et dans 

deux autres fenêtres plus étendues en réduction [1,6 – 0,02] V vs Li+/Li et en oxydation [4 – 

0,02] V vs Li+/Li. 

Les études électrochimiques ont été menées en cellules à deux électrodes de type pile bouton 

(CR 2025). L’électrolyte est une solution à 1 mol L-1 de LiPF6 dans un mélange d’éthylène 

carbonate (EC), diethyl carbonate (DEC) et de diméthyl carbonate (DMC) en proportion 
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volumique 1:1:1. Un disque de lithium est utilisé comme électrode de référence et contre 

électrode. L’électrode de travail est une électrode composite sous forme de « latex ». Le latex 

est composé du matériau étudié, de noir d’acétylène qui sert à améliorer la conduction 

électronique et de Téflon (polytétrafluoroéthylène, PTFE), liant polymère qui sert à améliorer 

la tenue mécanique de l’électrode. Les proportions du latex sont 70% massique de matière 

active, 22% de noir d’acétylène et 8% de PTFE. Le latex est pressé sur une grille en cuivre 

(14 mm de diamètre, 0,2 mm d’épaisseur) qui sert de collecteur de courant. Les régimes 

donnés C/y correspondent à l’application d’un courant constant permettant d’atteindre un 

bilan faradique de 1 F mol-1 en y heures. Avant de présenté les résultats d’électrochimie, nous 

avons vérifié que le matériau n’avait pas subi d’altérations lors de la fabrication du latex. 
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Figure 15 : Diffractogrammes de rayons X (a)de la poudre de Li7MnN4 et (b) électrode (latex pressé sur 

grille de cuivre). 

Les diffractogrammes d’une électrode et de la poudre de Li7MnN4 sont présentés sur la Figure 

15. On voit que sur le diffractogramme de l’électrode, un épaulement (marqué par des 

flèches) se forme à droites des pics de Li7MnN4, ce qui correspond à une structure conservant 

la symétrie cubique de Li7MnN4 et ayant un paramètre de maille plus faible avec a = 9,44(1) 
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Å contre 9,54 Å pour Li7MnN4. Nishijima et al [2] signale cette phase pour de très faibles 

taux de désinsertion de Li7MnN4 : il semble donc que lors de la fabrication du latex, le 

matériau ait été légèrement oxydé. 
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Figure 16 : Diffractogrammes de rayons X de la poudre de Li7MnN4, Li7MnN4 mélangé avec du noir 
d’acétylène, mélangé avec du noir d’acétylène traité à 500°C sous argon et mélangé avec du PTFE. La 

différence d’intensité entre les diffractogrammes (a)(b)(c) d’une part et (d) s’explique par la faible 
quantité de matière utilisé pour (d) 

 

Afin de connaître l’origine de cette oxydation, des diffractogrammes de la poudre de Li7MnN4 

mélangé avec les différents composants du latex ont été enregistrés (Figure 16). Le 

diffractogramme du mélange de poudre de Li7MnN4 avec du noir d’acétylène (Figure 16b) 

montre un élargissement de tous les pics et un épaulement à droite du pic 440, le noir 

d’acétylène est donc en partie responsable de l’oxydation de Li7MnN4. Un traitement 

thermique de 500°C sous flux argon a été appliqué au noir d’acétylène (Figure 16c) : dans ce 

cas le diffractogramme du mélange de poudre de Li7MnN4/Noir d’acétylène traité ne montre 

pas de différence avec la poudre initiale de Li7MnN4. A 500°C, l’oxygène et/ou l’eau 

adsorbée à la surface du noir d’acétylène et qui avaient réagi avec Li7MnN4 sont éliminés. Le 

PTFE étant aussi un composant important du latex, le diffractogramme de la poudre de 
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Li7MnN4 mélangé avec du PTFE est présenté (Figure 16d) : un épaulement à droite de tous 

les pics de Li7MnN4. Le PTFE est donc aussi une source d’oxydation pour le matériau, malgré 

un traitement thermique sous vide primaire à 80°C pendant plusieurs heures le PTFE n’a pu 

être entièrement dégazé et donc nous n’avons pas réussi à limiter cet effet. La Figure 17 

permet de comparer les diffractogrammes des électrodes utilisant le noir d’acétylène 

commercial sans et avec traitement à 500°C sous argon : on note une nette diminution des 

épaulements à droite des pics de Li7MnN4 lorsque le latex traité est utilisé, il est donc moins 

oxydé. 
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Figure 17 : Diffractogrammes de rayons X des latex contenant du noir d’acétylène traité ou non à 500°C 
sous argon, les flèches indiquent la présence de phase Li7-xMnN4. 

 

Au final nous travaillerons avec un latex constitué de 70% massique de matière active, 22% 

de noir d’acétylène traité à 500°C sous argon et 8% de PTFE. 

 

4-1) Etude de Li7MnN4 dans la fenêtre de potentiel [0,02 – 4] V vs Li+/Li 

 

La Figure 18 présente l’oxydation et la réduction de Li7MnN4 à courant constant à un régime 

de C/5 entre 0,02 et 4V vs Li+/Li. Une première étape est visible vers 1,2 V vs Li+/Li avec un 
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bilan faradique de 1,5 F mol-1. Cette étape correspond à l’extraction du lithium selon la 

réaction : 

 

Li7MnN4 →  Li7-xMnN4 + x Li+ + x e- avec 0 ≤ x ≤ 1,5 

 

Ensuite une nouvelle étape apparaît à 1,8 V vs Li+/Li sous la forme d’un plateau avec une 

capacité importante de l’ordre de 800 mAh g-1 (soit 4 F mol-1). Cependant cette oxydation 

s’accompagne d’un dégagement gazeux, les ions N3- formant le squelette du composé 

Li7MnN4 s’oxydent probablement en diazote gazeux N2 provoquant ainsi un effondrement 

probable de la structure. Lors de la réduction on observe un signal électrochimique mal défini 

très différent de l’oxydation initiale avec une baisse continue du potentiel avec l’avancement 

de la réaction. La pression du gaz cause l’ouverture des piles bouton, il n’a donc pas été 

possible de voir l’évolution ultérieure des courbes galvanostatiques. 
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Figure 18 : Courbes galvanostatiques d’oxydation-réduction de Li7MnN4 à C/5 entre 0,02 et 4 V vs Li+/Li 
au cours du cycle 1. 

 

Les diffractogrammes de rayons X des échantillons oxydés à 3,6 F mol-1 et à 4V sont 

présentés sur la Figure 19. Pour l’échantillon oxydé sur 3,6 F mol-1, les raies de diffraction du 

matériau sont décalées vers les grands angles : c’est la phase la plus oxydée dont le paramètre 
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de maille s’est contracté conformément aux observations de Nijishima et al [2]. L’intensité 

des raies est nettement diminuée par rapport au diffractogramme du matériau initial indiquant 

une amorphisation du matériau. Par la suite à 4 V vs Li+/Li aucune raies n’apparaît, ce qui 

nous indique une destruction totale de la structure. 
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Figure 19 : Diffractogrammes de rayons X de Li7MnN4 initial, après oxydation sur 3,6 F mol-1 et jusqu’à 
4V. 

 

4-2) Etude de Li7MnN4 dans la fenêtre de potentiel [1,6 – 1] V vs Li+/Li 

 

Afin d’éviter la destruction structurale du matériau nous avons restreint la borne supérieure du 

de potentiel à 1,6V vs Li+/Li et la borne inférieure a été fixée à 1V vs Li+/Li. Le 

chronopotentiogramme typique de Li7MnN4 à un régime lent de C/40 permettant de 

s’affranchir à priori des limitations cinétiques du système est présenté en Figure 20. 

L’allure de la courbe électrochimique du cycle 1 nous indique que l’oxydation et la réduction 

se produisent aux alentours de 1,2 et 1,1V respectivement pour un bilan faradique de 1,5 F 

mol-1 lors de l’oxydation et 1,8 F mol-1 lors de la réduction avec une faible différence de 
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potentiel de 20-30 mV entre charge et décharge. Un tel bilan semble indiquer l’oxydation de 

Mn5+ en Mn6+ puis en un mélange de Mn6+ et Mn7+ selon la réaction : 

 

Li7MnN4 
→

←  Li7-xMnN4 + x Li+ + x e- avec 0 ≤ x ≤ 1,8 (cycle2) 

 

La réaction d’oxydation est réversible mais deux étapes de réduction bien marquées 

apparaissent à 1,160 et 1,188 V. Le second cycle confirme l’allure du premier cycle et la 

présence de 2 étapes bien distinctes lors de la réduction à 1,168 et 1,191 V vs Li+/Li avec des 

bilans faradiques respectifs de 0,9 F mol-1 et 0,6 F mol-1(Figure 20). 
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Figure 20 : Courbes galvanostatiques d’oxydation-réduction de Li7MnN4 à C/40 entre 1 et 1,6 V vs Li+/Li 
au cours du cycle 1 et 2. 

 

Une expérience de voltampérométrie cyclique à vitesse lente de 2�V s-1 (Figure 21) permet de 

confirmer l’existence des étapes mises en évidence sur les courbes galvanostatiques. Au 

premier cycle une seule étape est visible lors de l’oxydation avec un potentiel de pic de 1,2 V 

vs Li+/Li tandis que lors du deuxième cycle, 2 étapes d’oxydation très proches sont mises en 
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évidence respectivement situées à 1,19 V et 1,2 V vs Li+/Li ce qui suggère une mise en forme 

ou une activation du matériau. Lors de la réduction, comme en chronopotentiométrie, les 

étapes sont mieux séparées à 1,16 V et 1,19 V vs Li+/Li quelque soit le cycle. L’existence de 

deux étapes à la fois en oxydation et en réduction n’avait jamais été signalée jusqu’à présent. 

Une excellente réversibilité est obtenue avec une excellente superposition des courbes de 

réduction. 
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Figure 21 : Voltampérométrie cyclique de Li7MnN4 entre 1 et 1,6 V vs Li+/Li à 0,002 mV s-1 au cours du 
cycle 1 et 2. 

 

La Figure 22 représente l’évolution du potentiel à l’équilibre au cycle 2, chaque point a été 

enregistré après un pulse de 1h à C/20 (soit une évolution de 0,05F mol-1) suivi de 15 heures 

de relaxation. Dans ces conditions d’équilibre thermodynamique, les potentiels d’oxydation et 

de réduction se superposent parfaitement. Les deux étapes précédemment décrites sont 

parfaitement visibles à 1,18 et 1,2 V vs Li+/Li, le saut de potentiel entre les étapes se trouvant 

à 0,8 F mol-1. L’allure de cette courbe OCV laisse présager une réponse structurale de type 

biphase pour 7 > z > 6,2 (Etape I), un autre biphasage pour 6,2 > z > 5,7 (Etape II) et une 

solution solide pour z < 5,7 dans LizMnN4.  
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Figure 22 : Evolution du potentiel d’équilibre de LizMnN4 au cycle 2. 

 

Nous avons pu constater que la première oxydation a un bilan faradique légèrement plus 

faible (de 0,3 F mol-1) que lors de la réduction et du cycle 2. De plus le latex utilisé présente 

des traces d’oxydation (Figure 15). Nous avons donc tenté de réduire au préalable le matériau 

électrochimiquement jusqu’à 1 V vs Li+/Li (Figure 23). La réduction commence à 1,12 V vs 

Li+/Li sur un plateau de 0,1 F mol-1 suivi d’une décroissance du potentiel jusqu’à 1V vs Li+/Li 

pour un bilan faradique total d’environ 0,2 F mol-1. Ce qui correspond à la différence de bilan 

faradique observée entre la première oxydation et la première réduction. 
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Figure 23 : Réduction jusqu’à 1V vs Li+/Li de Li7MnN4. 

Les diffractogrammes des électrodes réalisées avec le noir d’acétylène traité à 500°C sous 

flux d’argon avant et après réduction à 1V vs Li+/Li sont présentés sur la Figure 24: les 

épaulements à droite des pics de Li7MnN4 ont complètement disparu : la légère oxydation est 

donc réversible. Pour le reste des cycles présentés, nous avons donc préalablement réduit le 

matériau ou nous présenterons préférentiellement le deuxième cycle. 
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Figure 24 : Diffractogrammes de rayons X de l’életrode contenant du noir d’acétylène traité à 500°C sous 
argon puis réduit électrochimiquement à 1V vs Li+/Li, les flèches indiquent la présence de la phase 

Li7-xMnN4. 
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La Figure 25 représente un cycle typique de Li7MnN4, le second, pour différents régimes de 

C/40 à 5C dans la fenêtre de potentiel [1,6 – 1] V vs Li+/Li. Le régime a peu d’influence sur 

les capacités tant que les courants appliqués restent modérés ou faibles : à C/40 et C/20 la 

capacité spécifique est de 296 mAh g-1, 284 mAh g-1 à C/10 et 274 mAh g-1 à C/5. Ces valeurs 

sont très supérieures à celle rapporté par Nishijima et al [2] (210 mAh g-1). A des régimes 

plus importants la capacité est encore de 260 mAh g-1 pour le régime C/2 et 175 mA h g-1 

pour 2C et n’est que de 36 mA h g-1 à 5C. D’autre part on observe une augmentation 

significative de la polarisation, l’hystérésis en charge et décharge grandit avec le régime : 30 

mV à C/40 et C/20 ; 40 mV à C/10 et C/5 ; 70 mV à C/2 ; 180 mV à 2C et 400 mV à 5C. Il est 

évident que le matériau tel qu’utilisé n’est pas approprié aux régimes supérieurs à C. Par la 

suite, nous apporterons une réponse appropriée à cette problématique dans la section (7). 
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Figure 25 : Courbes galvanostatiques d’oxydation-réduction de Li7MnN4 à C/40, C/20, C/10, C/5, C/2, 2C, 
5C entre 1 et 1,6 V vs Li+/Li au cours du cycle 2. 
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Les allures des courbes galvanostatiques après plusieurs cycles sont regroupées sur la Figure 

26. On note que dans le cas des régimes faibles ou modérés (C/40 à C/2, Figure 26a à e), nous 

observons une excellente superposition des courbes, sans évolution de la polarisation, signe 

que le matériau n’évolue pas ou peu lors du cyclage. Seul le bilan faradique diminue 

légèrement pour les cycles les plus avancés.  

Dans le cas des forts régimes (2C et 5C, Figure 26f et g), la 1ère réduction est plus courte que 

la 1ère oxydation. A ces régimes la réinsertion devient le facteur limitant la capacité du 

matériau à cause d’une forte polarisation. 
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Figure 26 : Courbes galvanostatiques d’oxydation-réduction de Li7MnN4 à différents régimes. 
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La Figure 27 résume l’évolution du bilan faradique et de la capacité spécifique en fonction du 

nombre de cycles. Pour les régimes lents de C/10 et moins, on observe une diminution lente et 

continue de la capacité, les pertes sont de l’ordre de 10% sur 50 cycles. Pour des régimes 

modérés de C/5 et C/2 les capacités sont stables avec des pertes limitées de 3% (10 mAh g-1) 

sur 50 cycles. Dans le cas du régime 2C une période d’activation est visible avant que la 

capacité ne se stabilise autours de 160 mAh g-1 après une vingtaine de cycles. Ce résultat à 2C 

est encourageant en terme de stabilité et de valeur absolue car identique à la capacité de 

Li4Ti5O12 qui représente un matériau d’insertion de référence pour d’électrode négative. A un 

régime plus fort de 5C la capacité décroît rapidement jusqu’à devenir quasi nulle. Dans le cas 

des régimes 5C et 2C, les capacités sont dépendantes de la fenêtre de potentiel utilisé : la forte 

polarisation à ces régimes empêche la réduction complète du matériau (Figure 26f et g). 
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Figure 27 : Evolution du bilan faradique et de la capacité spécifique  en fonction du nombre de cycles sur 
la fenêtre de potentiel [1,6 - 1] V vs Li+/Li à différents régimes. 

 

La Figure 28 représente le diffractogramme de rayons X de Li7MnN4 après 20 et 50 cycles à 

C/5. Les raies de diffraction du matériau initial sont aisément indexables et bien définies et le 

paramètre de maille est de 9,55(1) Å. Cette valeur, similaire au matériau initial, montre qu’il 
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n’y a pas eu de changements structuraux importants. Dans le cas du diffractogramme de 

rayons X enregistré après 50 cycles, des épaulements apparaissent à droite des pics de 

Li7MnN4, ce qui suggère la présence d’une phase non réduite et donc un début 

d’hétérogénéité de fonctionnement qui nuit à la cyclabilité à long terme. 
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Figure 28 : Diffractogrammes de rayons X de Li7MnN4 effectués après 20 et 50 cycles à C/5 dans la fenêtre 
de potentiel [1,6 - 1] V vs Li+/Li. 

 

4-3) Etude de Li7MnN4 dans la fenêtre de potentiel [0,02 – 1,6] V 

 

La Figure 29 montre l’allure des cycles galvanostatiques de Li7MnN4 au régime C/5 entre 

0,02 et 1,6 V vs Li+/Li. Au premier cycle, en démarrant par une réduction, l’étape 1 qui 

commence à 1,13 V vs Li+/Li correspond à la réduction du matériau Li7-xMnN4 qui est 

légèrement oxydé au départ, étape déjà observée sur la Figure 23. En continuant la réduction, 

une étape supplémentaire est visible entre 0,8 et 0 V vs Li+/Li (Etape 2), cette étape non 

réversible et absente des autres cycles correspond à la fois à la formation de la SEI (Solid 
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Electrolyte Interface) ainsi qu’une possible réduction des ions Mn5+ en ions Mn4+. Lors de 

l’oxydation le potentiel remonte brusquement jusqu’à 1,2 V vs Li+/Li sur 0,3 F mol-1. 

L’oxydation continue avec les étapes principales autour de 1,2 V vs Li+/Li précédemment 

observées dans la fenêtre de potentiel [1,6 – 1] V pour un bilan faradique de 1,7 F mol-1 : le 

bilan complet de l’oxydation est donc de 2,05 F mol-1 (soit 345 mA h g-1). Pour les cycles 

suivants on retrouve les étapes vues lors de l’oxydation (plateau à 1,2 V vs Li+/Li et variation 

brusque de potentiel entre 0,02 et 1,2 V vs Li+/Li). Un gain de bilan faradique de l’ordre de 

0,3 F mol-1 est bien observé par rapport à la fenêtre de potentiel entre [1,6-1] V vs Li+/Li au 

moins pour les premiers cycles. 
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Figure 29 : Courbes galvanostatiques d’oxydation-réduction de Li7MnN4 à C/5 entre 0,02 et 1,6 V vs 
Li+/Li au cours du cycle 1, 2, 10, 50 et 100. 

 

Cependant la capacité spécifique chute de 345 mAh g-1 (2,05 F mol-1) à 262 mAh g-1 (1,56 F 

mol-1) soit une chute de l’ordre de 25% entre le cycle 2 et 50 rendant ce gain insignifiant au 

bout de 50 cycles par rapport à l’utilisation de la fenêtre de potentiel [1,6 – 1] V vs Li+/Li 

(Figure 30). La chute de la capacité se poursuit au même rythme jusqu’à 100 cycles. On peut 

supposé que le système Mn5+/Mn4+ n’est pas réversible. La réaction correspondante requiert 

l’insertion d’ions Li+ interstitiel dans une structure déjà compacte et pleine. 



Chapitre III : Etude structurale et électrochimique de Li7MnN4 

151 

0

0.5

1

1.5

2

2.5

0 20 40 60 80 100
0

100

200

300

400

Nombre de cycles

C
a
p
a
c
ité

 s
p
é
c
ifiq

u
e
 / m

A
 h

 g
-1

B
ila

n
 F

a
ra

d
iq

u
e

 /
 F

 m
o
l-1

 
Figure 30 : Evolution du bilan faradique en fonction du nombre de cycles sur la fenêtre de potentiel [0,02 - 

1,6] V vs Li+/Li à C/5. 
 

5) Etude structurale de Li7MnN4 lors de la délithiation / lithiation 

électrochimique 

 

Comme vu précédemment, la courbe électrochimique d’oxydation de Li7MnN4 a été décrite 

par différents auteurs [2, 3, 4] comme un long plateau vers 1,2 V vs Li+/Li pendant lequel 

environ un ion lithium par formule est extrait. Cette étape est suivie par une importante 

augmentation du potentiel. Cependant, Nishijima [2] décrit l’évolution structurale du matériau 

avec un court domaine biphasique 0,1 < x < 0,625 pour x extrait dans Li7-xMnN4 suivi d’un 

domaine de solution solide (0,625 < x < 1,25) alors que les données électrochimiques de la 

littérature suggèrent l’existence d’un large domaine biphasique (pour x < 1) suivi d’une 

solution solide pour x > 1. Nos résultats mettent clairement en évidence que le plateau à 1,2V 

vs Li+/Li est en fait constitué de 2 plateaux aux potentiels proches, ces étapes sont présentes 

lors de la charge et de la décharge. L’évolution du potentiel d’équilibre réalisée par GITT 

(Figure 22) indique que deux biphasages (0 < x < 0,8 et 0,8 < x < 1,3) sont attendus avec une 

probable solution solide en fin de processus pour x > 1,3. 
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5-1) Etude par diffraction des rayons X ex-situ 

 

Afin de lever ces contradictions nous avons étudié les changements structuraux de Li7MnN4 

lors de la délithiation. Des diffractogrammes ont été enregistrés pour différents taux de 

désinsertion x dans Li7-xMnN4. Le matériau est oxydé à un régime lent de C/10, une fois le 

taux de désinsertion désiré atteint les piles boutons sont immédiatement ouvertes et le 

diffractogramme enregistré. Nous avons utilisé une électrode composite contenant du graphite 

(Composition 77% matière active, 15% Graphite, 5% PTFE). En plus du rôle de conducteur 

électronique, le graphite sert d’étalon d’interne. Les diffractogrammes sont recalés sur la raie 

de diffraction à 26,6° du graphite, ceci étant possible car le lithium ne s’insère pas dans le 

graphite dans la fenêtre de potentiel utilisé. 

Un cycle galvanostatique de Li7MnN4 avec un latex contenant du graphite est présenté sur la 

Figure 31 : le bilan faradique de 1,66F mol-1 est conforme aux résultats obtenus 

précédemment. 
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Figure 31 : Cycle galvanostatique de Li7MnN4 avec un latex de composition 77% matière active, 15% 
Graphite, 5% PTFE à régime C/10, les flèches représentent les points pour lesquels un diffractogramme a 

été enregistré. 

 

Les différents diffractogrammes de rayons X sont regroupés sur la Figure 32. 



Chapitre III : Etude structurale et électrochimique de Li7MnN4 

153 

Dès l’extraction des premiers ions lithium pour x = 0,05, un nouvel ensemble de pics apparaît 

à droite de tous les pics de Li7MnN4 c'est-à-dire à plus grands angles, indiquant l’apparition 

d’une seconde phase cubique avec un paramètre de maille plus petit (Phase II). 

L’augmentation de l’intensité des ces raies indique que cette seconde phase croît en quantité 

aux dépens de la phase initiale au fur et à mesure de l’extraction du lithium, jusqu’à x ≈ 0,8, 

composition pour laquelle Li7MnN4 a totalement disparu. 

Nous avons donc un premier domaine biphasique 0,05 ≤ x < 0,8 pendant lequel Li7MnN4 

(Phase I, a = 9,54(1) Å) décroît en faveur de la Phase II (a = 9,44(1) Å) cubique et de 

paramètre de maille plus faible. A x = 0,8, seule la Phase II est présente, un domaine 

monophasé existe certainement autour de ce point. 

Pour x > 0,8, les diffractogrammes de rayons X indiquent l’apparition d’un épaulement à plus 

grand angle des pics de la phase II ce qui suggère une nouvelle transition de phase menant à 

une phase cubique de plus petit paramètre de maille (Phase III). L’intensité de ces pics croit 

avec l’avancement de la délithiation alors que l’intensité des pics de la phase II diminue et 

s’éteint pour x = 1,15. Un second domaine biphasique est donc mis en évidence pour 0,85 ≤ x 

< 1,15. 

Pour x ≥ 1,15, il ne reste que la Phase III dont l’ensemble des pics se déplace vers les grands 

angles avec l’augmentation de x, il s’agit d’un domaine de solution solide durant lequel le 

paramètre de maille se contracte. 
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Figure 32 : Diffractogrammes de rayons X de Li7-xMnN4 pour différents x après oxydation à un régime 
C/10. 
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La Figure 33 montre l’évolution des paramètres de maille pour les différentes phases. Dans le 

domaine 0,05 ≤ x < 0,8, la transition de la phase I vers la phase II induit une contraction du 

paramètre de maille cubique aPhase I = 9,55(1) Å à aPhase II = 9,45(1) Å. Lors de cette transition, 

le volume de la maille correspondant décroît de 870 Å3 à 845 Å3 soit une contraction 

volumique de l’ordre de 3%. Dans le domaine 0,85 ≤ x ≤ 1,05, la phase II disparaît au profit 

de la phase III et le paramètre de maille se réduit à nouveau de aPhase II = 9,45(1) Å à aPhase III = 

9,35(1) Å, c’est à dire une contraction de même amplitude que précédemment. Nishijima et al 

[2] ne décrivent pas cette transition mais leurs diffractogrammes montrent un élargissement et 

une asymétrie soudaine des pics de diffraction. Les pics des phases II et III étant 

particulièrement proches, il est difficile de les déconvoluer selon la qualité des 

diffractogrammes. Pour x ≥ 1,15, le paramètre de maille diminue progressivement jusqu’à 

9,33(1) Å soit un volume de maille de 811 Å3. De la phase I jusqu’à l’oxydation complète de 

la phase III, le volume de la maille s’est contracté de l’ordre de 7% et le paramètre de maille 

de 2%. Cette contraction peut s’expliquer par le fait que lors de la désinsertion des ions 

lithium Li+, les ions Mn5+ sont oxydés en Mn6+ puis en partie en Mn7+ qui sont des cations 

plus petits que les ions Mn5+. 

 

 

Figure 33 : Evolution du paramètre de maille et du volume de la maille des trois phases observées. 
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Cette évolution peut être comparée à celle de LiMn2O4. Cet oxyde à base de manganèse 

également de structure cubique voit le volume de sa maille se réduire de 5% après 2 

transitions de phases (1 lithium extrait par formule de composé) pendant lesquels la symétrie 

cubique de la maille est conservée [10]. Une autre comparaison peut être faite, avec Li4Ti5O12 

qui est électrochimiquement actif dans une gamme de potentiel similaire (1,5 V vs Li+/Li) à 

Li7MnN4. Le volume de sa maille varie de seulement 0,2% pour l’insertion de 3 lithium par 

formule au cours d’une unique transition de phase [11]. 

Les diffractogrammes présentés sur la Figure 32 ont été enregistrés directement après 

oxydation jusqu’au taux voulu sans laisser le temps à la cellule de s’équilibrer. Afin de 

s’approcher des conditions d’équilibre thermodynamique des diffractogrammes des points x = 

0,5 et x = 1 dans Li7-xMnN4 ont été enregistrés après que les cellules aient été laissées 100h en 

circuit ouvert (Figure 34). Pour les 2 différents taux de désinsertion, les phases en présence 

sont les mêmes que l’on ouvre la cellule immédiatement ou après 100h. Les raies de 

diffraction présentent des intensités similaires, on vérifie ainsi que l’extraction du lithium à 

régime C/10 s’effectue de façon homogène dans l’ensemble des grains du matériau et que les 

compositions des échantillons examinés par diffraction des rayons X ne sont pas susceptibles 

d’évoluer. Ce résultat indique également une cinétique rapide de transport des ions Li+. 
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Figure 34 : Diffractogrammes de rayons X de Li7-xMnN4 pour x = 0,5 et x = 1 directement retirés de la 
cellule et retirés après 100h de circuit ouvert dans la cellule. 
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Figure 35. Diffractogrammes de rayons X de Li7-xMnN4 pour différents x après oxydation jusqu’à 1,6 V vs 
Li+/Li puis réduit à un régime C/10 

 

Il est primordial de s’assurer de la réversibilité des changements structuraux. Pour cela des 

diffractogrammes ont donc été enregistrés lors de la réduction après oxydation jusqu’à 1,6V 

vs Li+/Li (Figure 35). A x = 1,4, uniquement la Phase III est présente avec un paramètre de 

maille a = 9,36(1) Å. Pour x = 0,88, la Phase III a complètement disparu au profit des Phase II 

et I présentes avec des paramètres de mailles a = 9,44(1) Å et a = 9,54(1) Å. Ces phases sont 

normalement attendues pour un taux de lithium plus riche d’environ 0,2 Li+. De même la 

proportion des phases I et II à x = 0,45 est proche de celle observée en oxydation à x = 0,3. A 
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x = 0,25 il ne reste plus que la Phase I, alors que à cette composition la Phase II était présente 

lors de l’oxydation. A x = 0, seule la Phase I est présente. 

Trois de ces échantillons semblent donc plus réduit que ce que l’oxydation laissait prévoir. 

5-2) Etude structurale par diffraction des rayons X in-operando 

 

Ces mesures ont été réalisées en colaboration avec O. Croznier (maître de conférences) et T. 

Brousse (professeur à l’université de Nantes) à l’Institut des Matériaux Jean Rouxel. 

 

Afin de pouvoir analyser plus finement le comportement au cours de l’extraction-réinsertion 

du lithium dans le matériau, nous avons procédé à une étude de diffraction des rayons X in 

operando : des diffractogrammes RX sont enregistrés alors que simultanément les ions 

lithium sont extraits/introduits dans le matériau. Pour ce faire une cellule spécifique est 

utilisée [12] (Figure 36). Elle est dérivée du type de cellule Swagelok. La partie supérieure 

(généralement utilisée comme la partie « positive ») est constituée d’un anneau de 5 cm de 

large percé d’un trou de 2 cm de diamètre derrière lequel vient se placer une fenêtre 

métallique en béryllium (200 µm, 4 cm de diamètre) transparente aux rayons X. Le matériau 

étudié, sous forme de latex et pressé sur une grille, est placé directement contre la fenêtre de 

béryllium qui sert aussi de collecteur de courant. L’autre partie importante de la cellule est le 

piston cylindrique qui sert de partie « négative ». Cette cellule étant conçue pour être 

utilisable en transmission dans le cadre de mesure synchrotron, le cylindre est creux et le 

collecteur de courant est une autre fenêtre de béryllium. 

 

 

Figure 36 : Cellule électrochimique pour mesure DRX operando [12] (a) Photo (b) Vue schématique, les 
points 1 et 2 représentent le passage du faisceau en transmission, les points 3 et 4 en réflexion. 
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Le cycle de charge-décharge a été effectué à un régime lent de C/20 dans la fenêtre de 

potentiel [1,6 - 1] V vs Li+/Li (Figure 37) : les différences de technologie font que les 

performances sont légèrement moins bonnes qu’en pile bouton, le bilan faradique n’est que de 

1,5 F mol-1 contre 1,6-1,7 F mol-1 (Figure 26) mais l’allure de la courbe reste très proche de 

celle attendue. 
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Figure 37 Cycle galvanostatique de Li7MnN4 à régime C/20 effectué avec la cellule in-situ 

 

Les diffractogrammes ont été enregistrés à l’aide d’un diffractomètre de type Panalytical 

Xpert Pro en 30min sur le domaine angulaire 16-58° par un pas de 0,017°. Le temps 

d’acquisition d’un diffractogramme correspond à l’insertion/désinsertion de 0,025 Li+. 

L’ensemble des diffractogrammes enregistrés est présenté sur la Figure 38. En plus des raies 

de diffraction du matériau, les pics de la grille de cuivre, du PTFE et de la fenêtre en 

béryllium sont visibles. 
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Figure 38 : Ensemble des diffractogrammes de rayons X enregistrés lors de la charge et de la décharge de 
la cellule, les pics indexés sont attribués à Li7MnN4, les autres pics correspondent à la grille de cuivre, la 

fenêtre de béryllium et le PTFE du latex. 
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Pour plus de lisibilité seuls les domaines angulaires 31-37° et 53,5-56,5° sont commentés 

(Figure 39). Les étoiles à 54,7 et 55,5° indiquent de petits pics de diffraction attribués à la 

cellule électrochimique : l’intensité de ces réflexions reste constante sur tous les 

diffractogrammes. 

 

Figure 39 : Diffractogrammes de rayons X enregistrés lors de la charge, zoom entre 31 - 37° et 53,5 - 56,5°, 
les étoiles indiquent des réflexions dues à la cellule. 

 

Très tôt, pour x ≥ 0,1, les diffractogrammes indiquent clairement l’apparition d’un épaulement 

à plus grand angle pour tous les pics de Li7MnN4 visible ici sur les raies 222, 320, 321 et 440. 

Cette séparation suggère l’apparition d’une seconde phase cubique avec un paramètre de 

maille plus petit. L’intensité de ces nouveaux pics continue d’augmenter avec la délithiation 

et atteint une valeur maximale pour x ≈ 0,8. En même temps l’intensité des pics de Li7MnN4 

décroît jusqu’à disparaître pour x ≈ 0,8. La composition chimique de la seconde phase est 

alors estimée à Li6,2(1)MnN4. En résumé Li7MnN4 et Li6,2(1)MnN4 (notée Phase I et II 

respectivement sur la Figure 39) coexistent pour 0,1 ≤ x < 0,8 et la transition entre les deux 

phases se fait selon l’équation : 
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Li7MnN4 
(Phase I) →

←  Li6,2(1)MnN4 
(Phase II) + 0,8(1) Li+ + 0,8(1) e- 

 

Pour x > 0,8 un nouvel ensemble de pics apparaît aux plus grands angles, suggérant une 

transition de phase menant à une phase cubique de plus petit paramètre de maille (Phase III 

sur la Figure 39). L’intensité de ces pics croit avec l’avancement de la délithiation aux dépens 

de la Phase II dont l’intensité des pics diminue. Un second domaine biphasique existe donc 

pour 0,8 < x ≤ 1,2. Ce processus suit l’équation suivante : 

 

Li6,2(1)MnN4 
(Phase II) →

←  Li5,8(1)MnN4 
(Phase III) + 0,4(1) Li+ + 0,4(1) e- 

 

Un court domaine monophasique devrait exister puisque une phase unique existe à x ≈ 0,8 

(Li6,2(1)MnN4). Cependant les limites de ce domaine n’ont pas pu être clairement établies dans 

ces conditions. Finalement, un domaine de solution solide de x ≈ 1,2 jusqu’au maximum de 

lithium extrait termine le processus d’oxydation en atteignant la composition Li5,5MnN4 

(Phase III). En effet pour x > 1,2 tous les pics de diffraction se décalent vers les grands angles 

correspondant à une contraction du volume de la maille. La réaction est la suivante : 

 

Li5,8(1)MnN4 
(Phase III) →

←  Li5,8(1)-yMnN4 
(Phase III) + y Li+ + y e- avec 0 ≤ y ≤ 0,3 

 

L’ensemble des pics attribués à la phase II, Li6,2(1)MnN4, est facilement indexé en utilisant le 

même groupe d’espace que Li7MnN4, c’est à dire P-43n avec un paramètre de maille de 

9,465 Å vue lors de nos mesures ex-situ. Les compositions chimiques estimées dans ce travail 

permettent de préciser la réponse structurale vue dans la littérature. Comme décrit 

précédemment, la phase III qui n’avait pas été observée jusqu’à présent apparaît avec un 

paramètre de maille a = 9,358(1) Å pour x = 0,8. Pour x > 1,2 la solution solide de la phase III 

induit une contraction du paramètre maille jusqu’à a = 9,331(1) Å à la fin du processus 

d’oxydation. Le paramètre de maille et le volume de chaque phase durant la charge en 

fonction de x dans Li7-xMnN4 sont représentés sur la Figure 40. 
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Figure 40 : Evolution du paramètre de maille a et du volume de la maille lors de la charge. 

 

Un premier domaine biphasique est mis en évidence (0,1 ≤ x ≤ 0,8) immédiatement suivi par 

un deuxième domaine biphasique (0,8 ≤ x ≤ 1,2). Au delà de x ≥ 1,2 on observe un 

comportement de solution solide caractérisé par une contraction continue du paramètre de 

maille. Au final, pour la composition Li5,5MnN4 le volume de la maille s’est contracté de 

~7%. 

 

Les transformations structurales observées pendant l’oxydation sont réversibles durant la 

décharge (Figure 41). En effet, lors de la réinsertion du lithium, deux ensembles de pics 

apparaissent successivement aux plus bas angles signifiant une augmentation du paramètre de 

maille. Les changements observés lors de la réduction sont l’exact opposé des changements 

enregistrés lors de la charge. Les mêmes commentaires peuvent être faits pour les 

compositions des domaines biphasiques et monophasique ce qui montre l’excellente 

réversibilité de ces changements structuraux. Quand la phase III, Li5,5(1)MnN4, s’enrichit en 

lithium pendant la décharge le paramètre de maille augmente de 9,331(1) Å à a = 9,358(1) Å 

pour x ≈ 1,2. Ensuite un court domaine biphasique existe avec l’apparition de la phase II, 



Chapitre III : Etude structurale et électrochimique de Li7MnN4 

164 

Li6,2(1)MnN4, jusqu’à disparition complète de la phase III. Li7MnN4 augmente avec la 

disparition de Li6,2(1)MnN4 dans le domaine 0 ≤ x ≤ 0,8. Cependant une petite quantité de 

Li6,2(1)MnN4 est toujours présente en fin de réduction à 1V. Elle peut être liée au fait que une 

expérimentation in operando n’est pas rigoureusement à l’équilibre. 

 

Figure 41 : Diffractogrammes de rayons X enregistrés lors de la décharge, zoom entre 31 - 37° et 53,5 - 
56,5°, les étoiles indiquent des réflexions dues à la cellule. 

 

On note que les raies de diffraction s’élargissent progressivement avec l’oxydation du 

matériau (Figure 39). Cette tendance indique une augmentation du désordre et/ou une 

réduction de la taille des domaines de cohérence. De plus cet élargissement des pics est 

visiblement réversible. Sur la Figure 41, les pics s’affinent lors de la réduction. L’analyse du 

stress mécanique et de la taille des cristallites pendant la délithiation-lithiation est réalisée en 

utilisant la formule de Williamson-Hall [13]. Cette méthode permet de déconvoluer les 

différentes contributions conduisant à l’élargissement des raies de diffraction : la taille des 

cristallites et les contraintes. La variation de la largeur intégrale des pics (noté βhkl) peut être 

reliée à la taille des particules D et au stress mécanique ε d’après la formule suivante : 
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)sin(4)cos( θε
λ

θβ +=
D

K
hkl  

 

Où K est la constante de Scherrer (fixée à 0,9), λ la longueur d’onde (λ=1,5406 Å) et θ l’angle 

de diffraction. 

 

Figure 42 : Représentation de ββββhkl*cos(θθθθ) en fonction de 4sin(θθθθ) pour Li7MnN4 (initial et après un cycle 
complet), Li5,7MnN4 (lors de l’oxydation et de la réduction). 

 

Un ensemble de valeurs βhkl*cos(θ) en fonction de 4sin(θ) pour plusieurs pics de diffraction 

est montré sur la Figure 42 pour Li7MnN4, avant et après un cycle complet et pour Li5,7MnN4 

(phase III) obtenu en charge et en décharge. D’après la formule, la pente et l’ordonnée à 

l’origine de chaque droite conduisent respectivement à une estimation du stress ε et de la taille 

des cristallites D. Pour le matériau initial Li7MnN4, D est estimé à 900 Å et ε = 0,135%. Pour 

la phase III, Li5,7MnN4, obtenue pendant l’oxydation et la réduction, la pente et donc le stress 

est presque le double du matériau initial avec des valeurs autour de 0,2%. La taille des 

cristallites reste du même ordre de grandeur avec des valeurs toutefois inférieures proche de 

700 Å. Après un cycle de charge-décharge complet, le stress ε ≈ 0,14% retrouve une valeur 
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proche de celle du matériau initial. Les traces de Li6,2(1)MnN4 empêchent de déterminer la 

taille des cristallites. Cependant la finesse des pics de diffraction indique clairement que la 

cristallinité initiale est retrouvée après un cycle de charge-décharge complet. 

Les études de l’évolution structurale de Li7MnN4 pendant la désinsertion-réinsertion du 

lithium par diffraction des rayons X ex situ et in operando ont permis de mettre en évidence 

un mécanisme réversible consistant en 2 biphasages suivis d’une solution solide. La 

diffraction des rayons X in operando a permis d’affiner la connaissance des limites des 

domaines de biphasage pour 0,1 ≤ x < 0,8 et 0,8 < x ≤ 1,2 et de solution solide pour x ≥ 1,2 à 

1,5. Ces évolutions de phases sont résumés sur la où les domaines de phases sont superposés à 

la courbe d’équilibre du matériau. 
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Figure 43 : Courbe d’équilibre de LizMnN4 et domaine de phases 

Particulièrement la transition Phase II → Phase III n’avait pas été observée jusqu’à présent. 

Cependant nous n’avons pas pu clairement définir les limites d’un domaine monophasé, 

supposé très étroit, se trouvant logiquement autour de x ≈ 0,8. 

Nous avons tenté de déterminer si l’extraction du lithium de la structure se faisait de façon 

préférentielle sur certain sites en comparant l’intensité des pics de diffractions expérimentaux 

à des simulations de diffractogrammes de rayons X où des lacunes ont été crées sur les 

différents sites du lithium. L’évolution de l’intensité des pics n’est pas suffisamment 
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importante pour déterminer de façon claire si certains sites ont un rôle privilégié lors de 

l’extraction du lithium. 

 

6) Etude de la réactivité à l’air de Li7MnN4 

 

L’une des principales critiques liée à l’utilisation pratique des nitrures ternaires concerne leur 

stabilité à l’air. Nous avons donc étudié la réactivité de Li7MnN4 à l’air par diffraction des 

rayons X ainsi que l’effet du vieillissement dans l’air sur les propriétés électrochimiques du 

matériau. 

La synthèse utilisée pour cette étude contient une impureté de Mn4N (pics à 40 et 47°). Cette 

impureté nous a servi d’étalon interne afin de remettre à l’échelle les intensités des 

diffractogrammes des différentes prises d’essai. 

La Figure 44 regroupe les diffractogrammes de rayons X après différents temps d’exposition 

à l’air allant de 5 heures à 21 jours. Le bruit de fond de ces diffractogrammes a été soustrait et 

les intensités remises à l’échelle en utilisant les raies de Mn4N comme référence afin de 

permettre une comparaison pertinente des différents diffractogrammes. Pour le temps 

d’exposition le plus court (5 heures, Figure 44b et c), en plus des raies de Li7MnN4, un second 

ensemble de pics situé à des valeurs 2θ légèrement supérieures peut être indexé en utilisant 

une structure cubique similaire à Li7MnN4. Le paramètre de maille de cette nouvelle phase 

(symbole�, Figure 44) est 9,475Å. Les résultats précédant obtenus par désinsertion 

électrochimique nous permettent de décrire cette phase comme une phase oxydée de formule 

Li6,2MnN4 (Figure 39). La présence de cette phase est maintenue au cours du vieillissement 

du matériau aux dépens de la phase initiale. Très tôt, dès 5h, cette oxydation s’accompagne de 

l’apparition d’hydroxyde de lithium monohydrate (fiche JCPDS : 01-076-1073) : raies de 

diffraction à 30 et 33,5°. La quantité de LiOH,H2O augmente considérablement entre 5 heures 

et 10 jours. D’autre part cinq raies de diffraction supplémentaires correspondant à Li2CO3 

(fiche JCPDS : 00-022-1141) sont observées pour la première fois après 3 jours. L’apparition 

de cette phase est due à la réactivité de l’hydroxyde de lithium avec le dioxyde de carbone 

atmosphérique. Après 14 jours, seuls deux larges pics à 18,5° (200) et 54,2° (440) rappellent 

la présence de Li7MnN4 et ainsi que de petites raies à 20,8° (210) 22,7° (211) (Figure 44b) et 

54,6° (440) (Figure 44c) attribuées à Li6,2MnN4. Après 21 jours, le diffractogramme est 

dominé par la présence de carbonate de lithium. Durant toute cette période un dégagement 

gazeux de NH3, détecté par sa forte odeur, est notable. La présence d’espèce du manganèse de 
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type hydroxydes, carbonates ou oxydes de manganèse n’a pas pu être mis en évidence mais 

leur présence en faible quantité ne peut pas être écartée. 

 

Figure 44 : Evolution des diffractogrammes de rayons X après différents temps d’exposition à l’air. 
a) Diffractogrammes complets entre 15 et 62° ; b) zoom entre 17 et 25° ; c) zoom entre 50 et 60°. Les pics 

indexés sont attribués à Li7MnN4, ���� Li6,2MnN4, ���� LiOH,H2O,  Li2CO3, * Mn4N. 



Chapitre III : Etude structurale et électrochimique de Li7MnN4 

169 

 

Afin de caractériser la cinétique du vieillissement chimique de Li7MnN4 dans l’air, nous 

avons examiné l’évolution de l’une des raies de diffraction principales, en l’occurrence le pic 

440 en fonction du temps d’exposition et en considérant que l’aire du pic est proportionnelle à 

la quantité de la phase initiale Li7MnN4 (Figure 45a). Cette raie a été choisie pour sa 

relativement forte intensité et surtout l’absence de superposition avec d’autres raies de 

produits de dégradation. De plus sa position angulaire est à une valeur d’angle suffisamment 

grande angle sur le diffractogramme pour bien séparer la raie de Li7MnN4 de la raie de la 

phase oxydée Li6,2MnN4. 
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Figure 45 : Evolution du pic 440 de Li7MnN4 en fonction du temps d’exposition à l’air (a) et relation de 
l’aire du pic 440 en fonction du temps d’exposition à l’air. 

 

L’évolution du pic 440 en fonction du temps d’exposition à l’air montre une décroissance 

continue de Li7MnN4 avec le temps. L’épaulement de la raie 440 à 54,25° est due à la 

longueur d’onde Kα2 de la source au cuivre. L’évolution de ln[aire du pic] en fonction du 

temps est présentée en Figure 45b. Une droite est obtenue indiquant que le processus de 

vieillissement suit une loi cinétique d’ordre 1. La pente négative de la droite nous donne une 

valeur 9,5 10-3 h-1 pour la constante k, ce qui correspond à un temps de demi-vie (t1/2 = ln 

(2)/k) égal à 72 heures. 
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Figure 46 : Courbe de charge à régime C/5 de Li7MnN4 en fonction du temps d’exposition à l’air. 

 

Le comportement électrochimique de Li7MnN4 a été étudié dans la fenêtre [1,6 - 1] V en 

fonction du temps d’exposition à l’air. La charge typique pour chaque échantillon est 

présentée sur la Figure 46. A C/5, 1,6 Li+ est extrait du matériau initial pour une capacité de 

270 mAh g-1. Le vieillissement du matériau a des effets importants sur les propriétés 

électrochimiques. L’apparition rapide de la phase oxydée Li6,2MnN4 explique une partie de la 

perte de capacité aux temps les plus courts. En l’occurrence pour 5 heures, la perte de capacité 

est d’environ 12%. La présence croissante de LiOH après 20 heures amplifie la perte de 

capacité jusqu’à ≈ 30%. La capacité observée après 3 jours est en bon accord avec le temps de 

demi-vie précédemment estimé (Figure 45). En effet la capacité de 120 mAh g-1 correspond 

pratiquement à un peu moins de la moitié de la valeur initiale. Pour les temps les plus longs 

on peut souligner que la concentration croissante d’espèces ioniques sous la forme de LiOH et 

Li2CO3 affecte la conductivité électronique de l’électrode composite. Cela a pour 

conséquence la baisse drastique de capacité après 7 jours d’exposition avec une valeur de 90 

mAh g-1 et pas d’activité électrochimique après 14 et 21 jours. Il est notable qu’après 3 jours 

d’exposition, les courbes galvanostatiques présentent une réduction plus importante que 

l’oxydation. Ceci est probablement dû à la présence importante de Li6,2MnN4 ,phase oxydé 

chimiquement mais pouvant être réduit par électrochimie. Ces résultats indiquent que les 
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manipulations et le stockage pendant des temps courts ne dépassant pas quelques heures 

peuvent être envisagés sans effet notable sur les propriétés électrochimiques du matériau alors 

que des expositions plus longues doivent être évitées. 

La formation de LiOH nous indique une réaction préférentielle du nitrure avec l’humidité. Il 

parait donc intéressant d’étudier le stockage sous air sec dans un dessiccateur dont le fond est 

rempli de gel de silice dessiccant. Il est remarquable que le diffractogramme du matériau 

stocké un mois dans un dessiccateur ne présente pas de modification majeure comparé à celui 

du matériau initial (Figure 47). En effet même après un mois, la formation de Li6,2MnN4 ainsi 

que de LiOH et Li2CO3 est complètement évitée et les raies de diffraction de Li7MnN4 restent 

bien définies. 
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Figure 47 : Comparaison des diffractogrammes de rayons X pour Li7MnN4 conservé sous atmosphère 
d’argon et conservé 1 mois dans de l’air sec. 

 

La Figure 48 montre la courbe de charge-décharge de Li7MnN4 initial et stocké un mois dans 

l’air sec : les courbes sont parfaitement superposées. Cela montre que la réactivité du nitrure 

métallique avec l’humidité peut être complètement évitée par l’utilisation d’une atmosphère 

anhydre. 
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Figure 48 : Comparaison d’une courbe typique de charge-décharge de Li7MnN4 conservé sous atmosphère 
d’argon et conservé 1 mois dans de l’air sec. 

 

7) Optimisation des performances électrochimiques par 

mécanobroyage des particules 

 

Nous avons vu précédemment que les capacités affichées par Li7MnN4 étaient fortement 

limitées lors d’utilisations à forts régimes (2C et 5C, Figure 27). Les images MEB montrent 

que le matériau est composé de particules de tailles importantes de 10 �m à plusieurs dizaines 

de micromètres avec une morphologie dense. Le broyage du matériau peut permettre 

l’apparition de fissures dans les grains jusqu’à la rupture des particules : des plus petites 

particules sont alors formées et la surface active du matériau est augmentée. La création de 

nouvelles interfaces et donc la diminution de la longueur des chemins de diffusion peut être 

envisagée. L’augmentation de la surface lors du broyage a pu par exemple être mise en 

évidence sur des carbones [14]. Dans le cas de Li4Ti5O12, la réduction des tailles de particules 

à permis de doubler les capacités obtenues sous forts régimes [15]. Par conséquent nous avons 

tenté d’accroître les performances à fort régime en étudiant l’influence du mécanobroyage. 

Les échantillons ont été broyés à l’aide d’un broyeur planétaire Pulverisette Fritch P7 à des 

vitesses de rotation de 200, 500 ou 700 t min-1 par séquence de 15 min de broyage-10 min de 

pause pendant 1h, 3h ou 12h heures de durée de broyage. Les périodes de pause permettent 

d’éviter un échauffement trop important des jarres de broyage. Afin de protéger les 

échantillons, les jarres étanches sont fermées en boîte en gants, le broyage s’effectue donc 
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sous atmosphère d’argon. Les échantillons sont dénommés en utilisant la nomenclature [BM - 

vitesse de rotation - durée de broyage]. 
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Figure 49 : Diffractogrammes de rayons X de Li7MnN4 broyé dans différentes conditions. 

 

La Figure 49 montre les diffractogrammes de rayons X de l’échantillon initial et des 

échantillons broyés. Aucun changement structural significatif n’est visible sur les 

diffractogrammes de rayons X après broyage, toutes les raies de diffractions du matériau étant 

bien visibles. Une petite raie de diffraction vers 41° est visible sur certains échantillons 

indiquant des traces de Mn4N. Les paramètres de maille des différents échantillons sont 

sensiblement les mêmes que celui du matériau initial : 9,558 Å (Tableau 3). 
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 Li7MnN4 
initial 

BM-200-1 BM-500-1 BM-700-1 BM-700-3 

Paramètre de 
maille a (Å) 

9,558(1) 9,548(1) 9,557(2) 9,557(1) 9,559(3) 

Taille de 
cristallite (nm) 

≈300 ≈200 ≈120 ≈110 ≈70 

χ² 1.35 1.43 1.58 1.73 1.78 

Tableau 3 : Paramètre de maille, taille des domaines de cohérence, et facteur de fiabilité (χχχχ²) pour 
Li7MnN4 initial et les échantillons broyés. 

 

Les échantillons ayant subi les broyages les plus énergétiques (3h et 12h à 700t min-1) 

présentent un élargissement des raies de diffraction signifiant l’apparition d’un désordre 

structural lors d’un broyage dans des conditions sévères. La taille des domaines de cohérence 

peut être évaluée en utilisant la formule de Scherrer qui relie la largeur des pics à la taille des 

cristallites. 

Formule de Scherrer : 
)cos(θε

λK
p =  

p = taille des cristallites 

λ = longueur d’onde utilisée 

ε = largeur du pic 

θ = position du pic 

K= constante de Scherrer (généralement égale à 0,9) 

 

De façon plus pratique nous avons effectué un affinement par la méthode de Rietveld avec le 

logiciel GSAS sur chaque échantillon afin de déterminer les paramètres de mailles et estimer 

la taille des cristallites. La largeur du pic est alors prise en compte par le paramètre de profil 

LX (en centideg), la formule devient : 

LX

K
p

π

λ18000
=  

Les résultats dans le Tableau 3 montrent que la taille des domaines cohérence diminue lorsque 

les conditions de broyage en termes de vitesse de rotation et de temps deviennent plus 

sévères. La taille des cristallites est réduite de ≈ 300 nm pour l’échantillon initial à ≈ 70 nm 

pour l’échantillon broyé 1h à 700t min-1. Dans le cas de l’échantillon broyé 12h à 700t min-1 

la largeur des raies trop importante empêche d’obtenir un affinement de qualité, le désordre 

structural dans cet échantillon est clairement plus important que dans les autres échantillons 

(Figure 49). 
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Figure 50 : Image MEB de différents d’échantillon de Li7MnN4 (a) et (e) Matériau avant broyage ; (b) 

BM-200-1 ; (c) et (f) BM-500-1 ; (d) BM-700-12. 

 

Les images MEB des différents échantillons broyés sont présentées en Figure 50. Le matériau 

initial est constitué de grosses particules denses de tailles importantes de 10 �m à plusieurs 

dizaines de micromètres (Figure 50a). L’échantillon broyé 1h à 200t min-1 (Figure 50b) 

montre des tailles de particules plus petites de 1-2 µm formant de gros agrégats poreux. Pour 

l’échantillon broyé 1h à 500 t min-1 (Figure 50c) une morphologie similaire est observée mais 

la taille des domaines de cohérence a diminué à ≈ 120 nm contre ≈ 200 nm pour l’échantillon 

broyé 1h à 200t min-1. Finalement pour les échantillons broyés à 700t min-1, un changement 

de taille et de morphologie est visible : l’échantillon broyé 12h (Figure 50d) est constitué de 
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particules micrométriques compactes avec une morphologie proche de celle du matériau 

initial. 
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Figure 51 : Influence du broyage sur les propriétés de Li7MnN4 à régime C dans la fenêtre [1,6- 1] V vs 
Li+/Li : courbes de charge-décharge au cycle 10. 

 

L’influence du broyage sur les propriétés électrochimiques à un régime C est illustrée sur la 

Figure 51 où l’on reporte l’allure d’un cycle type obtenu pour chaque échantillon. En effet la 

Figure 51 montre que la capacité spécifique augmente significativement de 150 mAh g-1 

(0,9 Li+ extrait par formule chimique) pour l’échantillon initial jusqu’à 250 mAh g-1 (1,5 Li+ 

par formule chimique) pour l’échantillon le plus performant, c’est à dire broyé 1h à 500 t min-

1. Cette valeur est proche des capacités maximales obtenues pour le matériau non broyé mais 

pour des régimes modérés (C/2 ou C/5). Une amélioration des capacités est aussi obtenue 

pour un broyage moins énergétique d’une heure à 200 t min-1 avec une capacité de 220 mAh 

g-1 (1,3 Li+ extrait par formule chimique). Une autre amélioration concerne l’hystérésis : de 

160 mV pour le matériau non broyé, elle diminue à 100 mV pour les échantillons broyés 1h à 

200 ou 500 t min-1. L’amélioration des performances électrochimiques de ces deux 

échantillons peut être liée à la diminution de la taille des particules et des domaines de 

cohérence de 300 nm à 200 nm et 120 nm ainsi que la formation d’agrégats poreux (Tableau 
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3, Figure 50b et c). Cet effet peut aussi découler d’une meilleure distribution des tailles de 

particules et de l’introduction de défauts [16]. Cependant ces effets ne varient pas 

linéairement avec l’énergie du broyage : dans le cas des carbones [14] la surface du matériau 

augmente rapidement avec l’augmentation du temps de broyage puis diminue pour des temps 

trop long. De la même façon, la capacité de Li4Ti5O12 en fonction du temps de broyage passe 

par un maximum avant de décroitre [15]. C’est aussi ce qui est observé pour ce nitrure après 1 

heure de broyage à 700 t min-1, la capacité de 200 mAh g-1 est obtenu, ce qui est inférieur aux 

capacités observées après des broyages de 1h à 200 ou 500 t min-1. Des conditions de broyage 

encore plus sévères ont un impact négatif sur les performances électrochimiques avec des 

capacités spécifiques qui diminuent à 130 et 100 mAh g-1 pour les échantillons broyés à 700 t 

min-1 respectivement pendant 3h et 12h, avec une augmentation de la polarisation qui conduit 

à une hystérésis de 160 mV.  
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Figure 52 : Influence du broyage sur les propriétés de Li7MnN4 à régime C dans la fenêtre [1,6 - 1] V vs 
Li+/Li : évolution de la capacité spécifique en fonction du nombre de cycles, Comparaison avec Li4Ti5O12 à 

régime C dans la fenêtre [1 - 3] V vs Li+/Li. 

 

L’évolution des capacités spécifiques au cours de cyclage à régime C est résumée sur la 

Figure 52. Pour l’échantillon initial, la capacité spécifique augmente pour atteindre un 
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maximum de 170 mAh g-1 et décroît doucement jusqu’à 150 mAh g–1 après 50 cycles. 

L’échantillon le plus performant, broyé 1h à 500 t min-1, stabilise une capacité de 250 mAh g-

1 (1,5 Li+ extrait par formule chimique) après quelques cycles et affiche une rétention de cette 

capacité de 97% après 50 cycles. Des capacités stables sont aussi obtenues pour les 

échantillons broyés 1h à 200 et 700 t min-1 mais avec des valeurs plus faibles de 220 mAh g-1 

et 205 mAh g-1 respectivement. Pour des broyages plus énergiques les performances sont 

inférieures au matériau d’origine, et sont à relier avec l’endommagement de la structure du 

matériau. Une capacité de 80 mAh g-1 est obtenue après une importante décroissance pour le 

matériau broyé 12h à 700 t min-1 et l’échantillon broyé 3h à 700 t min-1 se stabilise à 

seulement 130 mAh g-1. 

L’allure des courbes galvanostatiques au cours des cyclages est montrée sur la Figure 53. 

Pour le matériau initial et les échantillons broyés 1h à 200, 500 et 700 t min-1, on observe une 

excellente superposition des cycles sur 50 cycles, sans évolution de la polarisation. Le 

matériau évolue peu lors du cyclage, seul le bilan faradique diminue légèrement pour les 

cycles les plus avancés.  

La stabilité remarquable de 240 mAh g-1 après 50 cycles à un régime C constitue les 

meilleures performances connues sur Li7MnN4. Ces performances sont à comparer à 

Li4Ti5O12, matériau d’électrode négative connu pour conserver sa capacité sous de fort 

courant. A régime C, Li7MnN4 broyé montre une capacité supérieure à Li4Ti5O12 par un 

facteur 1,7. (Figure 52). 



Chapitre III : Etude structurale et électrochimique de Li7MnN4 

179 

1

1.1

1.2

1.3

1.4

1.5

1.6

0 0.5 1 1.5

0 40 80 120 160 200 240
E

 v
s
 L

i+
/L

i 
/ 
V

Matériau initial

C
y
c
le

 1

C
y
c
le

 1
0

 e
t 

5
0

C
y
c
le

 2
0

Capacité spécifique / mA h g
-1

Bilan faradique / F mol
-1

a)

 

1

1.1

1.2

1.3

1.4

1.5

1.6

0 0.5 1 1.5

0 40 80 120 160 200 240

BM-200-1

Capacité spécifique / mA h g
-1

Bilan faradique / F mol
-1

E
 v
s
 L
i+
/L
i 
/ 
V

C
yc
le
 2

C
yc
le
 1
0
 à
 5
0b)

 

1

1.1

1.2

1.3

1.4

1.5

1.6

0 0.5 1 1.5

0 40 80 120 160 200 240

Bilan faradique / F mol
-1

E
 v
s
 L
i+
/L
i 
/ 
V

Capacité spécifique / mA h g
-1

BM-500-1

C
yc
le
 2
 à
 5
0

c)

 

1

1.1

1.2

1.3

1.4

1.5

1.6

0 0.5 1 1.5

0 40 80 120 160 200 240

BM-700-1

Capacité spécifique / mA h g
-1

Bilan faradique / F mol
-1

E
 v
s
 L
i+
/L
i 
/ 
V C

yc
le
 2
 à
 5
0

d)

 

1

1.1

1.2

1.3

1.4

1.5

1.6

0 0.5 1 1.5

0 40 80 120 160 200 240

BM-700-3

Capacité spécifique / mA h g
-1

Bilan faradique / F mol
-1

E
 v

s
 L

i+
/L

i 
/ 
V

C
y
c
le

 1

C
y
c
le

 1
0

 à
 5

0

e)

 

1

1.1

1.2

1.3

1.4

1.5

1.6

0 0.5 1 1.5

0 50 100 150 200 250

BM-700-12

Capacité spécifique / mA h g
-1

Bilan faradique / F mol
-1

E
 v

s
 L

i+
/L

i 
/ 
V

C
y
c
le

 1

C
y
c
le

 1
0

C
y
c
le

 5
0

C
y
c
le

 2
0

f)

 

Figure 53 : Courbes galvanostatiques d’oxydation-réduction de Li7MnN4 à régime C, a) Non broyé, 
b) broyé 1h 200t min-1, c) broyé 1h 500t min-1, d) broyé 1h 700t min-1, e) broyé 3h 700 t min-1, f) broyé 2h 

700 t min-1. 
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Figure 54 : (a) Capacité spécifique en fonction du nombre de cycles à régime 5C pour les échantillons BM-
500-1, Li7MnN4 initial et Li4Ti5O12 ; (b) Cycle de charge-décharge typique de l’échantillon BM-500-1 

(cycle 20). 

 

L’amélioration de la tenue en cyclage à fort régime est encore plus visible sur la Figure 54 où 

les propriétés de cyclage de Li7MnN4 initial, Li7MnN4 broyé 1h à 500 t min-1 et Li4Ti5O12 sont 

comparées à régime 5C. Le matériau initial est inactif alors que l’échantillon broyé 1h à 500 t 

min-1 atteint une capacité stable de 120 mAh g-1 après un processus d’activation. De plus les 

capacités obtenues dépassent légèrement celles de Li4Ti5O12. De façon similaire au régime C 

Cabana et al [6] ont proposé d’améliorer les performances de Li7MnN4 en effectuant une 

charge à C/10 avant de travailler à un régime de 5C dans la fenêtre élargie [1,7 - 0] V vs 
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Li+/Li. Une capacité de 225 mAh g-1 est obtenue mais décroît régulièrement jusqu’à 175 

mAh g-1 après 50 cycles et 150 mAh g-1 après 100 cycles (33% de pertes). 

 

8) Etude de la cinétique d’intercalation du lithium 

 

Nous avons tenté d’obtenir des données cinétiques sur la réaction électrochimique en 

procédant à des mesures de spectroscopie d’impédance complexe. Cette technique permet 

d’atteindre le coefficient de diffusion chimique du lithium, DLi, mais surtout de discriminer 

les différentes étapes de la réaction chimique par leurs constantes de temps. 

Dans un premier temps, nous présenterons la technique puis les diagrammes obtenus selon le 

taux de désinsertion du lithium. 

8-1) La spectroscopie d’impédance complexe 

 

La méthode de spectroscopie d’impédance complexe fait appel aux analogies qui existent, 

sous certaines conditions de linéarité et de stabilité du système, entre une réaction 

électrochimique et un circuit électrique équivalent comportant des résistances et des capacités 

associées, suivant un schéma plus ou moins complexe qui dépend des différentes étapes 

intervenant au cours de la réaction électrochimique. Ce schéma électrique décrit alors le 

comportement de la chaîne électrochimique soumise à une perturbation en intensité ou en 

potentiel. 

La résolution des équations de diffusion d’une espèce métallique, ici le lithium, au sein d’une 

structure hôte telle qu’un nitrure mixte de lithium et de métal (ou tout autre matériau 

d’insertion) est souvent réalisée par analogie avec l’approche faite dans le cas de la formation 

des solutions solides ou des alliages [17,18]. La réaction de réduction peut être en effet décrite 

comme une simple réaction de dissolution de la paire (Li+, e-) dans le matériau d’insertion. De 

même, la réaction d’oxydation peut être décrite comme une simple réaction d’extraction de la 

paire (Li+, e-) : 

Li+
électrolyte + e- ↔ [Li]nitrure 

[Li]nitrure représente le couple (Li+, e-) dans la phase solide, et Li+
électrolyte représente l’ion 

lithium présent dans la solution électrolytique. 

Plusieurs phénomènes sont susceptibles d’intervenir à l’interface électrode/électrolyte, siège 

de la réaction précédente et sont corrélés : 

- à la charge de la double couche 
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- au transfert électronique 

- à la diffusion des ions Li+ dans la solution électrolytique 

- à la diffusion du lithium (Li+, e-) dans le matériau hôte 

 

Généralement, la diffusion des ions lithium dans l’électrolyte est beaucoup plus rapide que 

dans le solide et sa contribution dans le domaine de fréquence où intervient le transport au 

sein du matériau se réduit à un simple terme ohmique [19]. Le schéma électrique équivalent 

d’une telle réaction peut alors être représenté [20,21] par : 

 

R0 représente la chute ohmique 

Cdl représente la capacité de double couche 

Rtc représente la résistance de transfert de charge 

Aω représente l’impédance de diffusion dans le 

matériau (impédance de Warburg) 

Si les constantes de temps des différents phénomènes physico-chimiques sont bien séparées, 

la réponse du système à l’application d’un signal dans un large domaine de fréquence conduit 

à l’obtention du diagramme d’impédance de la Figure 1, en représentation de Nyquist [20] : 

 
Figure 1 : Diagramme d’impédance théorique en représentation de Nyquist pour un composé d’insertion 

 

Sur la Figure 1, il est possible de déterminer un grand nombre de paramètres importants pour 

l’étude du système d’insertion du lithium : 

(i) La partie 1 représentant la boucle de transfert de charge, permet d’atteindre : 

R0 Cdl 

Rtc Aω 
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- La valeur du courant d’échange I0 et la densité de courant J0 d’après les relations : 

tcnFR

RT
I =0  (I0 en mA) et 

S

I
J 0

0 =  (J0 en mA cm-2)  (  1  ) 

 

RT/F = 26 mV à 25°C ; n = nombre d’électron échangé (ici, n = 1) ; Rtc = Résistance de 

transfert de charge = Diamètre du cercle (en Ω); S = Surface active en cm2, ici, S représentera 

la surface géométrique de l’électrode, soit environ 1 cm2. 

 

- La capacité de double couche, Cdl, à partir de l’expression : 

tc

dl
SRf

C *2
1

π
=  (Cdl en F cm-2) (  2  ) 

 

f* représente la fréquence caractéristique du transfert de charge (au sommet de la boucle de 

transfert de charge) 

(ii) La partie 2 correspond à la diffusion des ions lithium (DLi) dans le matériau hôte dans les 

conditions de diffusion semi-infinie. C’est à dire lorsque
2

2
L

D
f Li>>= πω , L étant la longueur 

(en cm) du chemin de diffusion des ions lithium au sein du matériau. On peut alors déterminer 

le coefficient de diffusion chimique du lithium DLi dans le solide, grâce à la pente Aω de la 

droite de Warburg, définie par : 






=

− 2
1

ωωAZ réels    ou   




=−

− 2
1

ωωAZ im  

DLi est déterminé à partir de l’expression suivante : 

2
1

**
2









=

ωAdz

dE

nFS

V
D M

Li  
(  3  ) 

 

Avec VM Volume Molaire du matériau =
mailleladetéMultiplici

mailleladeVolumeN A *
 = 65,37 cm3 mol-1 ; n 

nombre d’électrons échangés dans la réaction élémentaire (n = 1) ; Constante de Faraday 

F=96500C mol-1 ; S représente la surface électrochimique de l’électrode (cm²) prise comme 

étant la surface géométrique soit 1 cm2, dE/dz pente de la courbe d’évolution du potentiel 

d’équilibre (OCV) de l’électrode pour chaque taux d’insertion z dans le matériau. 
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Il s’agit en fait de valeurs apparentes dans la mesure où la surface électrochimique utilisée 

dans nos calculs sera assimilée à la surface géométrique de l’électrode alors qu’il faudrait en 

toute rigueur utiliser la surface électrochimique S. 

(iii) La partie 3, quand à elle, représente la remontée capacitive (droite à 90°) rendant compte 

de l’accumulation des ions (condition de diffusion restreinte), lorsque
2

2
L

D
f Li<<= πω . On a 

les relations suivantes : 

( )
LSdz

dE

nFS

V

C
Z M

L

L
ωω

11
Im ××==−  

( )
Li

M

LL
D

L

dz

dE

nFS

V
RZ

3
Re ××==  

avec RL = Rtotal – R0 – Rtc. CL et RL sont respectivement la capacité et la résistance limite. 

 

(iv) Enfin, la fréquence limite f*
l (entre la diffusion semi-infinie et la remontée capacitive) est 

reliée au coefficient de diffusion chimique du lithium DLi au sein du matériau hôte. Ici, on a : 

2
*2

L

D
f Li

l ≈π  (  4  ) 

f*
l est d’autant plus élevée que la vitesse de diffusion est rapide et/ou le chemin de diffusion 

faible. 

 

Remarques : Si les constantes de temps des différentes étapes ne sont pas suffisamment 

séparées, on obtient des diagrammes déformés, avec une ou plusieurs parties manquantes par 

rapport à la théorie. D’autres phénomènes comme la porosité de l’électrode peuvent 

compliquer encore le spectre d’impédance [22,23,24,25]. 

 

8-2) Résultats 

 

Des mesures d’impédance ont été réalisées sur le matériau en utilisant le même type de cellule 

que pour les cyclages galvanostatiques (pile bouton, 2 électrodes). On enregistre donc 

l’ensemble des contributions des deux électrodes sur les diagrammes obtenus. Le cycle 

galvanostatique typique de Li7MnN4 présente peu de variation de potentiel sur sa majeure 

partie, nous avons enregistré les spectres en utilisant une perturbation en courant crête à crête 
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de ±60�A entre 70kHz et 10-3Hz (10 points par décade). Des mesures faites avec une 

perturbation en potentiel crête à crête de 10mV ont cependant donné des résultats semblables. 

Le banc d’impédance utilisé est constitué d’un potensiostat/galvanostat Solartron 1470 relié à 

un générateur / analyseur de fréquences de marque Solartron Modèle SI 1255. 

 

Tout d’abord nous avons fait des mesures d’impédance en fonction de l’avancement de la 

réaction de désintertion/insertion. Les différents points pour lesquels des mesures ont été 

effectuées sont indiqués sur la Figure 55. 
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Figure 55 : Courbe OCV avec les différentes impédances réalisées. 

 

L’évolution du potentiel d’équilibre E = f(x) pour Li7-xMnN4 Cette courbe OCV permet 

d’accéder aux les valeurs de pentes dE/dx nécessaires au calcul du coefficient de diffusion 

chimique apparent des ions lithium dans le matériau. 

Les diagrammes d’impédances mesurés lors de l’oxydation sont présentés dans la Figure 56. 

Pour le composé initial (x = 0), une boucle est centrée sur la fréquence f* = 88Hz et un 

possible début de deuxième boucle apparaît à plus basse fréquence (Figure 56a). Nous avons 

retrouvé une boucle centrée sur la fréquence de 88Hz en mesurant l’impédance d’une cellule 

symétrique utilisant 2 électrodes de lithium métal, il est donc probable que pour x = 0 seul la 

contribution de l’électrode de lithium soit observable. Pour des x de 0,3 à 1 (Figure 56b), nous 

observons une première boucle et le début d’une deuxième boucle. Au cours de l’oxydation la 
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fréquence caractéristique de la première boucle va se déplacer vers les hautes fréquences et se 

stabiliser à f* = 441 Hz à partir de x = 0,85. De même le diamètre de cette boucle va 

rapidement diminuer en début d’oxydation puis se stabiliser à partir de x = 0,85. La taille de 

la deuxième boucle va aussi diminuer lors de l’oxydation tout en restant visible jusqu’à x = 

1,3 (Figure 56c). En fin d’oxydation, lorsque le potentiel monte brusquement (x = 1,47 et 

1,52) il apparait un domaine de Warburg pour des domaines de fréquences de 2 Hz à 8,8 10-3 

Hz ou 7 10-3 Hz (Figure 56d). 

Au cours de la charge, la première boucle centrée sur 441Hz peut être attribuée au transfert de 

charge alors que la deuxième boucle pourrait trouver son origine dans une passivation du 

lithium. Au cours de l’oxydation la surface de l’électrode de lithium se dépassive jusqu’à ce 

que sa contribution devienne minimale en fin d’oxydation lorsque le potentiel augmente 

brusquement (Figure 56d). Le domaine de Warburg observé en fin d’oxydation correspond à 

la diffusion des ions Li+ dans le matériau hôte, cette contribution est donc attribuée à Li7-

xMnN4 sans ambigüité. 
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Figure 56 : Diagramme d’impédance de Li7-xMnN4 durant la 1ère oxydation (a) x= 0 et 0,3 (b) x= 0,85 ; x = 

0,9 ; x= 0,95 x = 0,1 (c) x = 1,3 (d) x = 1,4 et 1,52 
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Figure 57 : Evolution de l’impédance réelle de Li7-xMnN4 en fonction de l’inverse de la racine carrée de la 

pulsation aux points x = 1,4 et 1,52 en cours d’oxydation 
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En fin d’oxydation, la pente de Warburg a une valeur moyenne de 13,5 � s-1/2, par conséquent 

le coefficient de diffusion apparent des ions lithium est de l’ordre 3,13 10-9 cm2 s-1 d’après la 

relation 
2

1
**

2








=

ωAdz

dE

nFS

V
D M

Li (  3  ). La longueur du chemin de diffusion est estimée à 

2,5 �m d’après la relation 







=

*2 l

Li

f

D
L

π
 (  4  ). 

Nous avons vérifié que les évolutions des diagrammes d’impédance étaient les mêmes lors de 

l’oxydation et de la réduction. Ces diagrammes sont présentés sur la Figure 58. Nous 

observons la même évolution que lors de l’oxydation : la mesure au point le plus oxydé (x = 

1,42) présente une boucle et un domaine de Warburg. Lorsque la réduction du matériau 

progresse, les diagrammes d’impédances présentent deux boucles qui s’élargissent 

progressivement. 

0

50

100

150

200

250

300

0 50 100 150 200 250 300

x = 0

x = 1,42

x = 0,4

x = 0,9
x = 1,25

En cours de réduction

-Z'' (Ω)

Z' (Ω)

175Hz
221Hz

441Hz

 
Figure 58 : Diagramme d’impédance de Li7MnN4 durant la 1ère réduction. 
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Seules les contributions observées en fin d’oxydation sont uniquement attribuables à 

Li7-xMnN4. Nous avons donc focalisé le reste de cette étude sur les diagrammes enregistrés en 

fin d’oxydation à un potentiel d’équilibre de 1,5 V vs Li+/Li pour le matériau Li5,4MnN4. 

 

8-2-1 Evolution au cours des cycles 

 

Le comportement électrochimique de Li7MnN4 non broyé étant stable au cours des cycles à 

un régime de C/5, nous avons étudié en cyclage l’évolution des mesures d’impédance en fin 

d’oxydation (potentiel d’équilibre à 1,5 V vs Li+/Li, composition Li5,4MnN4). La Figure 59 

montre clairement une bonne superposition des diagrammes d’impédance du cycle 1 au cycle 

40, l’impédance globale et la taille du domaine de Warburg restant stable (Tableau 4). 

 

Cycle Impédance 
globale (�) 

Début domaine 
de Warburg (Hz) 

f*l (Hz) Aω 
(� s-1/2) 

1 317,5 2,8 0,007 15,4 
2 312,9 2,8 0,014 14,9 

10 284,6 2,8 0,0088 14,4 
20 279 7 0,0055 16,1 
40 292,5 5,5 0,0088 14,5 

Tableau 4 : Impédance globale, domaine de Warburg et fréquence limite pour les cycles 1, 2, 10, 20 et 40. 
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Figure 59 : Diagramme d’impédance de Li5,4MnN4 au cours des cycles en fin d‘oxydation à 1,6V vs Li+/Li. 

 

Un agrandissement aux hautes fréquences (Figure 60) permet de voir l’évolution de la 

première boucle : à partir du cycle 10 le diamètre de cette boucle diminue et son profil 

s’aplatit suggérant une évolution de la surface de l’électrode. La capacité de double couche au 

premier cycle est estimée à 1,41 10-5 F cm-2 et augmente légèrement avec le nombre de cycle 

(1,85 10-5 cm-2 pour les cycles 20 et 40). 
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Figure 60 : Agrandissement aux hautes fréquences des diagrammes d’impédance de Li5,4MnN4 au cours 

des cycles. 
 

8-2-2 Evolution dans le temps 

Les matériaux d’électrodes sont susceptibles de vieillir même lorsque la batterie n’est pas 

utilisée. Nous avons donc enregistré des diagrammes d’impédance au cours du temps en fin 

d’oxydation (Figure 61). Pendant les 90 premières heures on observe un déplacement de la 

première boucle à 350Hz vers les hautes fréquences où elle se stabilise à 110Hz. L’impédance 

globale augmente au cours du temps jusqu’à 140h, après elle semble se stabiliser (Figure 62, 

Tableau 5). Simultanément Aω augmente, ce qui suggère une diminution du coefficient de 

diffusion des ions Li+ (Tableau 5). 

Cette évolution suggère une diminution, à la fois, du transfert de charge (possible passivation 

de la surface de Li7-xMnN4) et de la mobilité des ions lithium dans le matériau. 
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Temps (h) Impédance 
globale (�) 

Début domaine 
de Warburg (Hz) 

f*l (Hz) Aω 
(� s-1/2) 

0 209 4,5 0,0035 9,7 
20 232,6 4,4 0,0055 11,1 
30 272,4 4,4 0,007 12,5 
40 355,7 2 0,011 15,4 
90 684,9 5,5 0,027 24,9 

140 1108,8 3,5 0,035 28,4 
240 1040 1,1 0,022 24,9 

Tableau 5 : Impédance globale, domaine de Warburg et fréquence limite pour des temps de repos de 0 à 

240h. 

0

50

100

150

200

0 50 100 150 200

0.0035Hz

350Hz

-Z
'' 
(Ω
)

Z' (Ω)

R
0

=
8
.0
8
8
7
Ω

R
0

+
R

tc
=
2
3
.8
5
8
Ω

a) 0 h

45°

 

0

50

100

150

200

0 50 100 150 200

221.36Hz

0.0055Hz

b) 20 h

R
0

=
8
.6
9
4
0
Ω

R
0

+
R

tc
=
3
0
.5
2
8
Ω

-Z
'' 
(Ω
)

Z' (Ω)

45°

 

0

50

100

150

200

0 50 100 150 200

0.007Hz

175Hz

Z' (Ω)

-Z
'' 
(Ω
)

R
0

=
8
.7
2
1
5
Ω

R
0

+
R

tc
=
3
1
.9
8
3
Ω

c) 30 h

45°

 

0

50

100

150

200

250

300

0 50 100 150 200 250 300

0.011Hz

175Hz

d) 40 h

R
0

=
8
.8
2
6
1
Ω

R
0

+
R

tc
=
3
4
.9
0
2
Ω

-Z
'' 
(Ω
)

Z' (Ω)

45°

 



Chapitre III : Etude structurale et électrochimique de Li7MnN4 

194 

0

100

200

300

400

500

600

700

0 100 200 300 400 500 600 700

110Hz

-Z
'' 
(Ω
)

Z' (Ω)

e) 90 h

R
0

=
1
0
.0
6
5
Ω

R
0

+
R

tc
=
4
5
.9
2
9
Ω

45°

0.027Hz

 

0

200

400

600

800

1000

1200

0 200 400 600 800 1000 1200

88Hz

f) 140 h

R
0

=
1
1
.5
2
4
Ω

R
0

+
R

tc
=
5
4
.7
9
3
Ω

Z' (Ω)

-Z
'' 
(Ω
)

45°

0.035Hz

 

0

200

400

600

800

1000

1200

0 200 400 600 800 1000 1200

110Hz

g) 240 h

R
0

=
1
0
.1
5
9
Ω

R
0

+
R

tc
=
4
8
.5
7
1
Ω

Z' (Ω)

-Z
'' 
(Ω
)

45°

0.022Hz

 

 

Figure 61 : Diagrammes d’impédances de Li5,4MnN4 à 20°C pour des temps de repos de 0 à 240h. 
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Figure 62 : Impédance globale en fonction du temps de Li5,4MnN4 en fin d’oxydation. 
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Figure 63 : Cycle galvanostatique complet après 240h de repos à l’état de charge (oxydé). 

 

Le matériau a visiblement subi des altérations au cours du temps. Afin de vérifier si ces 

changements étaient permanents le matériau a été réduit puis oxydé (Figure 63). En réduction 

le bilan faradique est de 1,59 F mol-1, valeur normale à un régime de C/10. Toutefois 

l’oxydation est de 1,51 F mol-1, il manque donc 0,08 F mol-1. L’hystérésis de potentiel entre 

l’oxydation et la réduction est de 40mV, valeur déjà observée à ce régime. La Figure 64 
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présente une mesure d’impédance faite à la fin de cette oxydation. L’impédance globale de 

220 � est revenue à une valeur très proche de la mesure de départ (209 �). Le matériau n’a 

donc pas été oxydé ou réduit lors de sa conservation en fin d’oxydation. Il y a donc, plus 

probablement, une passivation de la surface de l’électrode sans consommation du matériau 

actif et le film formé se redissout en partie lors du cyclage ultérieur. 
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Figure 64 : Diagramme d’impédance en fin d’oxydation du cycle de la Figure 63. 

 

8-2-3 Mesures en fonction de la température 

 

La Figure 65 présente l’évolution de l’impédance de Li7-xMnN4 en fin de réduction de 273 à 

313 K. L’impédance globale diminue avec la température et le domaine de Warburg est bien 

visible pour chaque mesure. 
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Figure 65 : Diagrammes d’impédances de Li5,4MnN4 de 0 à 40°C. 
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La pente Aω de chaque domaine de Warburg est donnée dans la Figure 66. 
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Figure 66 : Evolution de l’impédance réelle de Li5,4MnN4 en fonction de l’inverse de la racine carrée de la 

pulsation en fin d’oxydation entre 273 et 313 K. 

 

La Figure 67 présente l’évolution du logarithme du quotient (1/Aω)2 en fonction de l’inverse 

de la température pour des mesures sur le matériau oxydé à 1,6V vs Li+/Li, (1/Aω)2 étant 

proportionnel à DLi, le coefficient de diffusion des ions lithium d’après la formule 

2
1

**
2









=

ωAdz

dE

nFS

V
D M

Li (  1  ). 

L’énergie d’activation pour la diffusion des ions Li+ dans Li7MnN4 est Ea = 0,419V. Cette 

valeur est proche de celles que l’on peut trouver pour des oxydes par exemple pour TiO2 avec 

Ea= 0,35eV [26]. 
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Figure 67 : Evolution du logarithme de (1/Aω)2 en fonction de l’inverse de la température. 

 

8-2-4 Influence du broyage 

 

Nous avons pu voir que le broyage de Li7MnN4 permettait d’améliorer nettement les 

performances électrochimiques du matériau à fort régime. Ainsi avec un broyage d’une heure 

à 500 tours min-1 nous avons pu voir que la taille des cristallites diminuer d’un facteur 3 de 

300nm à 120nm. Le matériau devient alors utilisable sous de fortes densités de courant avec 

des capacités de 250 mAh g-1 à régime C et 120mAh g-1 à 5C. Nous avons donc réalisé des 

mesures d’impédance afin de voir l’influence majeure d’une diminution de la taille des 

particules sur les processus électrochimiques (notamment, si la diffusion du lithium était bien 

facilitée dans l’échantillon broyé une heure à 500 tours min-1). 

La Figure 68 présente le diagramme d’impédance de Li5,4MnN4 à température ambiante. Le 

domaine de Warburg du matériau broyé s’étend de 5,5 Hz à 4,4 10-2 Hz contre 2 Hz à 

4,4 10-3 Hz pour le matériau initial. Il est donc nettement plus court d’une décade dans le cas 

du matériau broyé à 500 tours min-1, ce qui peut s’interpréter comme une augmentation du 

coefficient de diffusion du lithium. Il s’agit plus vraisemblablement d’une diminution de la 

longueur des chemins de diffusion selon la formule
2

*2
L

D
f Li

l ≈π (  4  ). Ainsi l’augmentation de 

la fréquence limite f*
l d’un facteur 10 se traduit par la diminution d’un facteur 3 du chemin de 

diffusion L. Ce rapport correspond à la diminution des tailles de cristallites observées lors du 

broyage. 
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Figure 68 : Comparaison des diagrammes d’impédance de Li5,4MnN4 pour le matériau initial et broyé 1h 

à 500t min-1. 

 

La Figure 55 présente l’évolution de l’impédance de Li7-xMnN4 en fin de réduction de 283 à 

313 K. L’impédance globale diminue avec la température et le domaine de Warburg est bien 

identifié pour chaque mesure. La pente Aω de chaque domaine de Warburg est donnée dans 

Figure 70. 

L’énergie d’activation est alors Ea= 0,273eV, soit une valeur inférieure de 35% à celle du 

matériau non broyé (Figure 71). 
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Figure 69 : Diagrammes d’impédance de Li5,4MnN4 broyé 1h à 500 tour min-1 à 1,5 V vs Li+/Li de 10 à 

40°C. 
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Figure 70 : Evolution de l’impédance réelle de Li5,4MnN4 broyé 1h à 500 tour min-1 en fonction de 

l’inverse de la racine carrée de la pulsation en fin d’oxydation de 283 à 313K. 
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Figure 71 : Evolution du logarithme de (1/Aω)2 en fonction de l’inverse de la température. 
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9) Conclusion 

 

Nous avons montré qu’un traitement thermique à 750°C sous azote pendant 7 heures d’un 

mélange de manganèse métal et Li3N avec 20% de lithium en excès conduisait de manière 

reproductible au composé Li7MnN4. Une taille des particules de manganèse métal inférieure à 

20 �m est cruciale pour obtenir le composé pur. Dans ces conditions Li7MnN4 pur a été 

obtenu avec des tailles de particules de 10 à 40 �m. 

D’un point de vue électrochimique, une capacité réversible de 300mAh g-1 est mise en 

évidence à un potentiel de travail de 1,2 V vs Li+/Li soit 300 mV inférieur à celui de 

Li4Ti5O12. 

Cette capacité correspondant à 1,7 F mol-1 implique l’intervention de degrés originaux du 

manganèse avec les couples Mn5+/Mn6+ et Mn6+/Mn7+. 

Une étude par diffraction des rayons X in-operando a montré que son fonctionnement fait 

intervenir un mécanisme réversible structural à 3 phases dans le domaine Li7-XMnN4 avec 

deux domaines de biphasage pour 0,1 ≤ x < 0,8 et 0,8 < x ≤ 1,2 et de solution solide pour x ≥ 

1,2 jusqu’à 1,5. Le diagramme de phases correspondant explique l’allure de la courbe 

d’évolution du potentiel d’équilibre du composé en fonction du taux de lithium. L’amplitude 

maximale de la variation de volume de la maille cubique du réseau hôte ne dépasse pas 7%. 

Nous avons pu montré que le composé avait une excellente tenue au régime lorsqu’il est 

prétraité par un mécanobroyage approprié conduisant à une réduction notable de la taille des 

particules de 40 à quelque µm et à une diminution d’un facteur 3 de la taille des cristallites de 

300 à 100 nm. Le composé est alors capable de délivrer des capacités de 250 mAh g-1 au 

régime C et de 120 mAh g-1 au régime 5C. Une étude par spectroscopie d’impédance 

complexe indique bien que la meilleure cinétique électrochimique du nitrure broyé est 

expliquée par la diminution du chemin de diffusion du lithium d’un facteur 3 également. 

Une étude de la réactivité à l’air de Li7MnN4 a mis en évidence que ce composé se décompose 

en LiOH et NH3 en présence d’humidité. Cette réactivité est cependant nettement moindre 

que pour les nitrures de cobalt lithié lamellaires et que des manipulations sous air étaient 

possibles. 
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1) Analyse bibliographique  

 

Système Li-Fe-N 

 

Selon la synthèse deux types de structures sont possibles : soit une structure tridimensionnelle 

dérivée de l’anti fluorite (Li3FeN2 où le fer est au degré d’oxydation +3) soit une structure 

lamellaire de type α-Li3N (Li3-2xFexN où le fer est au degré d’oxydation +2 de façon similaire 

aux nitrures mixtes de lithium et de cobalt). 

 

Figure 1 : Structure de Li3FeN2. 

 

La structure dérivée de l’anti fluorite (Figure 1), de formule Li3FeN2 est la plus simple à 

obtenir. Fromont et al [1] l’ont synthétisée à partir de fer métal et de nitrure de lithium Li3N 

sous flux d’azote à des températures comprises entre 540°C et 600°C pour des durées allant 

de 300 heures à quelques heures. Fromont et al ont mis en évidence qu’à une température 

entre 580°C et 600°C, la réaction devenait incandescente et se finissait en quelques minutes, 

un excès de lithium est nécessaire pour obtenir la phase pure. Nishijima et al [2] ont 

synthétisé Li3FeN2 à partir de Li3N et Fe4N à 600°C sous flux de 1%H2-99%N2. Gudat et al 
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[3] ont fait croitre des monocristaux de Li3FeN2 par procédé Czochralski à partir de Li3N 

fondu à 800°C sous atmosphère de N2 ce qui leur ont permis de décrire la structure de 

Li3FeN2. Les paramètres de maille de cette structure orthorhombique, de groupe d’espace 

Ibam, sont a = 4,872(1) Å, b = 9,641(3) Å, c = 4,792(1) Å. 

Celle ci dérive de la structure type anti fluorite dans laquelle les atomes d’azote forment un 

réseau faces centrés légèrement distordu. Dans cette structure les différents ions Li+ et Fe3+ 

sont localisés dans les tétraèdres formés par le réseau azoté. (Figure 1, Tableau 1).  

Atome Position de 
Wyckoff 

x y z 

Fe 4a 0 0 1/4 
N 8j 0,2237(5) 0,8860(3) 0 

Li(1) 4b 1/2 0 1/4 
Li(2) 8g 0 0,7411(6) 1/4 

Tableau 1 : Position de Wyckoff et coordonnées réduites des atomes dans la maille de Li3FeN2, groupe 
d’espace Ibam, a = 4,872(1) Å, b = 9,641(3) Å, c = 4,792(1) Å, Z = 4 [4]. 

 

Nishijima et al [2] ont mis en évidence la possibilité de désinsérer 1Li+ (250mAh g-1) de la 

structure dans la fenêtre de potentiel [0-1,6] V vs Li+/Li (Figure 2). Le bilan lors de la 

première réduction est de seulement 0,8 F mol-1 (200mAh g-1), la réversibilité semble donc 

mauvaise. Le signal électrochimique montre que l’extraction du lithium se fait en 3 étapes à 

un potentiel moyen de 1,2 V vs Li+/Li. Lors de l’extraction du lithium 4 phases conservant la 

symétrie initiale se forment successivement. Au-delà de 1,6V vs Li+/Li, le matériau se 

décompose. 

 

 

Figure 2 : Oxydation et réduction de Li3FeN2 dans le domaine [1,6-0] V vs Li+/Li [2]. 

 

Par contre la synthèse de la forme lamellaire est plus complexe (Figure 3) : Gudat et al [5] ont 

synthétisé Li4FeN2 (ou Li2[]0,5Fe0,5N) à partir de Li3N fondu à 900°C sous azote dans un 

creuset en fer puis trempé. Dans des conditions proches, Li3N fondu dans un creuset en fer 
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entre 850°C et 1050°C à l’intérieur d’un tube scellé sous atmosphère d’azote trempé après 

12h de traitement thermique, Roswell et al [6] ont obtenu le composé Li2,7Fe0,3N qu’ils 

décrivent comme plus désordonné que Li4FeN2. Klatyk et al [7] ont obtenu Li2[(Li1-xFex)]N 

avec x= 0,22 par décomposition de Li3FeN2 en présence de lithium métal à 800°C sous argon 

pendant 2 min. Yamada et al [8] utilisent une méthode de synthèse proche de celle pour 

Li3FeN2 mais en effectuant la montée en température jusqu’à 600°C sous flux d’argon puis 

ensuite continuent le traitement thermique sous flux d’azote. 

 

Figure 3 : Structure de Li4FeN2 (ou Li2[]0,5Fe0,5N) d’après [5]. 

Roswell et al [6] ont brièvement étudié les propriétés électrochimiques de Li2,7Fe0,3N : le 

matériau s’oxyde en 2 étapes au cours desquelles la structure est détruite, une capacité 

réversible sur quelques cycles de 550 mAh g-1 est obtenue. Aucune analyse fine de 

cumportement électrochimique de ce composé n’a été effectuée. 

 

Système Li-Mo-N et Li-W-N 

 

Pour les systèmes Li-Mo-N et Li-W-N, deux types de composés existent : LiMN2 (M = Mo, 

W au degré d’oxydation +5) ou Li6MN4 (M = Mo, W au degrès d’oxydation +6). 

Les composés de type LiMN2 sont décrits comme étant lamellaires et synthétisés par 

ammonolyse d’oxydes ternaires [9,10]. Seul LiMoN2 a fait l’objet d’une étude 

électrochimique [9]. L’extraction du lithium de ce matériau n’est pas réversible et mène à la 

destruction de la structure vers 3,7V. 

Les positions atomiques de Li6MoN4 sont données dans le Tableau 2, La structure de 

Li6MoN4 est présentée sur la Figure 4a et b. Les paramètres de maille de cette structure 
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quadratique, de groupe d’espace P42/nmc sont pour Li6MoN4 a = 6,673(1) Å et c = 4,925(3) 

Å et dans le cas de Li6WN4 a = 6,679(1) Å et c = 4,927(3) Å. 

Ces phases de type Li6M
5+N4 ont une structure proche de celle de Li7MnN4. Toutefois, 

l’ensemble des sites cationiques n’est pas occupé puisque un site sur huit est laissé vacant. De 

ce fait, le métal de transition ne se trouve pas au degré d’oxydation +5 comme dans le cas du 

manganèse mais au degré d’oxydation +6. Comme dans le cas de Li7MnN4 le motif anti 

fluorite est déformé (Figure 4c). Les sites tétraédriques du motif anti fluorite sont occupés par 

5 ions Li+, un ion Mo6+ et le dernier site est vide (Figure 4d). 

 

 

 

Figure 4 : (a) Structure de Li6MoN4, groupe d’espace P42/nmc, Paramètres de maille a= 6,67(1) Å, 
 c= 4,92 Z = 2 (1) Å (b) Vue selon le plan ab (c) et (d) Vue du motif anti fluorite déformé. 
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 Position de 
Wyckoff 

x y z 

Mo 2a 0 0 0 
N 8g 0 0,2405(7) -0,1983(7) 

Li1 4d 0 0,5 0,0858(27) 
Li2 8f 0,2868(8) 0,2868(8) 0 

Tableau 2 : Positions de Wyckoff et coordonnés réduites des atomes de la maille de Li6MoN4 [11]. 

 

Gudat et al [11] ont synthétise Li6MoN4 en chauffant une mélange Li3N-Mo métal à 870°C 

pendant 1 heure. Aucune donnée électrochimique n’existe sur ces composés. 

 

Conclusion 

 

Cette analyse bibliographique fait ressortir la possibilité de synthétiser des composés 

susceptibles d’atteindre des valeurs de capacités comparable à celles de Li7MnN4. 

En particulier les résultats préliminaires obtenus sur Li3FeN2 font état de certaines 

potentialités. 

Nons avons donc décidé de porter nos efforts sur le composé Li3FeN2 et d’explorer les 

potentialités offertes par les composés au molybdène et au tungstène Li6MoN4 et Li6WN4. 
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2) Synthèse de Li3FeN2 

 

Pour la synthèse de Li3FeN2 nous avons utilisé le même dispositif que pour la synthèse des 

nitrures de cobalt et métaux de transition avec des conditions proches de celles proposées par 

Fromont et al [1] : un mélange de poudre de fer et de nitrure de lithium Li3N, avec un excès 

de 20% en lithium, est chauffé sous flux continu d’azote. 

Fromont et al indiquant l’existence d’un emballement de la réaction vers 580-600°C. Nous 

avons fait deux synthèses : une à 720°C pendant 8 heures et une à 550°C pendant 4 jours. Les 

diffractogrammes des produits synthétisés sont présentés sur la Figure 5. Dans les deux cas 

nous obtenons le même produit : toutes les raies de diffractions sont identifiées comme 

appartenant à Li3FeN2 selon la fiche JCPDS 01-080-0718 avec les paramètres de maille a =. 

4,870(1) Å, b = 9,654(1) Å, c = 4,790(1) Å. Dans le cas de la synthèse à 550°C il reste du fer 

non réagi. 
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Figure 5 : Diffractogramme de rayons X de Li3FeN2. 
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Les clichés MEB pour les deux synthèses sont présentés sur la Figure 6. Dans les deux cas, 

des tailles de grains importantes de 20 à 100�m sont visibles. La surface des grains de la 

poudre chauffée à 720°C présente des fractures, indiquant une réaction violente. A cette 

température la réaction devient incandescente d’après Fromont et al [1]. 

 

 

Figure 6 : Cliché MEB des poudres de Li3FeN2 synthétisé à 550°C pendant 4 jours et 720°C pendant 8 

heures. 

 

Nous avons tenté un affinement par la méthode de Rietveld sur le diffractogramme de la 

synthèse à 720°C en utilisant la structure proposée par Gudat et al [3] (Figure 7, Tableau 3).  

 

Atome Position de 
Wyckoff 

x y z Occ. 

Fe 4a 0 0 1/4 1 
N 8j 0,2237(5) 0,8860(3) 0 1 

Li(1) 4b 1/2 0 1/4 1 
Li(2) 8g 0 0,7411(6) 1/4 1 

Tableau 3 : Position de Wyckoff et coordonnées réduites et occupation des atomes dans la maille de 

Li3FeN2 d’après Gudat et al [3]. 
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Dans ces conditions, il n’a pas été possible d’obtenir un affinement de qualité, les facteurs 

d’accord sont élevés : χ2 = 13,43, wRp = 7,31%, Rp = 3,99%. La position angulaire des pics 

est bien celle prévue mais leur intensité diffère de façon importante pour les raies 020, 110, 

121 et le groupe de pics 240-202-042. 

 

Figure 7 : Affinement par la méthode de Rietveld du diffractogramme du produit de synthèse  
chauffé à 720°C pendant 8 heures. 

 

Nishijima et al [2] ont observé les mêmes différences d’intensités des pics et suggère qu’une 

partie des sites du fer (4a) soit vacant avec une occupation de 86%. 

Une occupation des sites du lithium par le fer pourrait aussi expliquer les différences entre la 

structure idéale et les résultats expérimentaux. Nous avons donc effectué des simulations de 

diffractogrammes pour différentes occupations des sites. 
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Figure 8 : Simulations de diffractogrammes de rayons X (a) en utilisant la structure de Gudat et al [3]  

(b) en introduisant des ions Fe3+ en position 4b (c) en introduisant des ions Fe3+ en position 8j. 
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Une simulation de diffractogrammes de rayons en utilisant les positions et occupations du 

Tableau 3 est présenté en Figure 8a. Des simulations de diffractogrammes de rayons X pour 

différents échanges entre les sites du lithium et le fer sont montrés sur les Figure 8b et c. Une 

occupation partielle du fer dans les sites 4a du lithium fait peu croître la raie 121, ce qui nous 

rapproche du diffractogramme expérimental mais la raie 020 croit de même (Figure 8b). 

Une occupation partielle du fer dans l’autre site du lithium (sites 8j) est présentée (Figure 8c). 

Ici nous observons la croissance de la raie 121 et une importante perte d’intensité de la raie 

020.  

Ces deux substitutions ont donc un effet positif sur l’intensité de la raie 121 et des effets 

contraires sur la raie 020. Nous avons tenté un affinement par la méthode de Rietveld en 

faisant l’hypothèse que les deux sites du lithium sont partiellement occupés par le fer. 

L’affinement obtenu est présenté sur la Figure 9, l’occupation des sites est présentée dans le 

Tableau 4. Ce modèle propose que 4,7% des ions Fe3+ échangent leur position avec les ions 

Li+ des sites 4b et 7,2% avec les ions Li+ des sites 8j. Les facteurs d’accord (χ²=4,17 wRp = 

4,07% et Rp=2,82%) sont plus faibles que pour l’affinement de la Figure 7, mais il est notable 

que cette hypothèse ne permet pas de modéliser parfaitement le profil des raies de diffraction. 

De nombreuses différences sont visibles au niveau des pieds de pics entre le modèle et le 

diffractogramme expérimental. De plus, il apparait que le diffractogramme RX du composé 

synthétisé à 550°C montre une légère variation d’intensité des pics 121 et 130 (Figure 5). Il 

est évident qu’une étude approfondie de l’effet du traitement thermique serait nécessaire pour 

pouvoir évaluer pleinement les échanges des positions des sites entre les ions Li+ et Fe3+ et 

voir si un traitement thermique permet d’obtenir la structure décrite par Gudat et al [3]. Les 

quelques travaux de la littérature semblent coïncider avec nos résultats, il est possible que la 

structure théorique ne soit pas thermodynamiquement stable ou que le modèle choisi pour 

décrire la structure soit faux. 
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Figure 9 : Affinement par la méthode de Rietveld sur le produit de synthèse à 750°C pendant 8 heures. 

χ²=4,17 wRp =4,07% Rp=2,82%. 

 

Atome Site x y z Occupation 
Fe/ 
Li 

4a 0 0 0,25 0,81/ 
0,19 

Li/ 
Fe 

4b 0,5 0 0,25 0,953/ 
0,047 

Li/ 
Fe 

8j 0 0,745 0,25 0,928/ 
0,072 

N 8g 0,23 0,88 0 1 

Tableau 4 : Position de Wyckoff et coordonnées réduites et occupation des atomes dans la maille de 

Li3FeN2 après affinement des données RX par la méthode de Rietveld. 

 

La présence d’ions Fe3+ dans différents sites (et donc dans différents environnements locaux) 

est susceptible d’être détecté par spectroscopie Mössbauer. Ces mesures ont été effectuées par 

J.-C. Jumas, directeur de recherche, à l’Institut Charles Gerhardt de Montpellier. 

 

Le spectre est présenté sur la Figure 10. Le spectre Mössbauer met en évidence que le fer est 

présent dans cet échantillon sous son degré d’oxydation III, bas spin en coordination 

tétraédrique. La largeur de raie (0.285 mm s-1) assez étroite permet de penser qu’il n’y a pas 

de désordre structural et donc qu’il n’y a pas de fer sur les sites du lithium.  
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Figure 10 : Spectre Mössbauer de Li3FeN2. 

Ce résultat est à rapprocher de l’étude en diffraction des rayons X qui montre plusieurs 

contradictions entre le modèle expérimental et théorique. 

  

3) Etude structurale et électrochimique de Li3FeN2 

3-1) Etude de Li3FeN2 dans la fenêtre de potentiel [2,5-1] V vs Li+/Li 

 

Comme dans le cas de Li7MnN4, Li3FeN2 est un matériau non lacunaire, nous avons donc pris 

le parti d’oxyder le matériau. L’allure de l’oxydation est visible sur la Figure 11. Le signal se 

divise en 4 étapes principales : un premier plateau (I) de 0,6 F mol-1 à 1,25V, un deuxième 

plateau (II) de 0,25 F mol-1 à 1,35 V, une remontée de potentiel (III) sur 0,3 F mol-1 aux 

alentours de 1,6 V puis un dernier plateau (IV), le plus grand, de 1,3 F mol-1. Les trois 

premières étapes ont été décrites par Nishijima et al [2]. La dernière étape à 1,8V avec un 

bilan faradique très important est caractéristique de tous les composés décrits dans ce 

manuscrit et correspond à l’oxydation des ions N3- en N2 gazeux. La structure est 

progressivement détruite et sous la pression du gaz, la pile bouton s’ouvre. 

Des résultats similaires ont été obtenus pour les deux synthèses. Nous présentons donc les 

résultats de la synthèse à 720°C puisque la synthèse à 550°C contient du fer métal non réagi. 
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Figure 11 : Oxydation de Li3FeN2 jusqu’à 2,5V vs Li+/Li à régime C/10. 

3-2) Etude de Li3FeN2 dans la fenêtre de potentiel [1,7-0,8] V et étude 

structurale 

 

Afin d’éviter la destruction de la structure la borne maximale a été abaissée à 1,7 V vs Li+/Li. 

La Figure 12 présente la courbe à l’équilibre de Li3FeN2 enregistrée avec un pas de 0,05 

F mol-1, à régime C/20 et des temps de repos de 15h. L’oxydation totale met en jeu 1,05 F 

mol-1et la réduction est quantitative. Ce bilan suggère que les ions Fe3+ sont oxydés en Fe4+ 

selon la réaction suivante : 

Li+
3Fe3+N3-

2 ↔ Li+
3-xFe3+

1-xFe4+
xN

3-
2 +xLi+ + xe- 0 ≤ x ≤ 1 

 

Le bilan faradique dépassant systématiquement 1 F mol-1 à ce potentiel de fin d’oxydation et 

le spectre Mössbauer montrant clairement que tous les ions fer sont au degré d’oxydation +3, 

il est possible qu’en fin d’oxydation les ions N3- interviennent dans le processus 

électrochimique. 

Comme vu précédemment, la courbe présente les trois étapes principales : un plateau (I) à 

1,25 V, un pseudo plateau (II) à 1,35 V et une remontée de potentiel autour de 1,6 V (III). 

Une excellente réversibilité est visible, les mêmes étapes sont observées lors de la réduction 

avec un bilan faradique identique. 



Chapitre IV : Etude structurale et électrochimique des composés Li3FeN2, Li6MoN4 et Li6WN4 

221 

1.1

1.2

1.3

1.4

1.5

1.6

1.7

Oxydation
Réduction

E
 v
s 
Li

+
/L
i /
 V

z dans Li
z
FeN

2

I

II

III

Bilan Faradique / F mol-1

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1

3 2.8 2.6 2.4 2.2 2

 

Figure 12 : Evolution du potentiel d’équilibre de Li3FeN2 en fonction de z dans LizFeN2. 

 

Une expérience de voltampérométrie cyclique (Figure 13) met en évidence que l’étape autour 

de 1,6 V est en fait constituée de trois étapes plus petites que ce soit en oxydation ou en 

réduction. 

Le comportement de ce matériau est donc étonnamment complexe puisque nous observons 5 

étapes alors que la formule du composé suggère qu’un seul couple redox du fer (Fe3+/Fe4+) est 

mis en jeu et qu’il existe seulement deux sites du lithium. 
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Figure 13 : Voltampérométrie cyclique de Li3FeN2 entre 1,1 et 1,7 V à 0,002 mV s-1 au cours du cycle 1. 

 

Afin de comprendre les changements structuraux lors de ces nombreuses étapes, nous avons 

effectué une étude par diffraction de rayons X ex-situ. Les points enregistrés sont présentés 

sur la Figure 14. Les diffractogrammes ont été enregistrés pour différentes valeurs de x dans 

Li3-xFeN2, à régime C/10 et sans laisser le temps au matériau de s’équilibrer. Un latex de type 

80% matière active 15% graphite 5% PTFE a été utilisé afin d’utiliser le graphite comme 

étalon interne et recaler les diffractogrammes sur le pic à 30,9°. De la même façon que 

Li7MnN4, le matériau présentait des traces d’oxydation lors de la fabrication du latex. Les 

échantillons ont donc été préalablement réduit à 0,8 V vs Li+/Li avant d’être oxydé jusqu’à la 

composition voulue. 
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Figure 14 : Cycle de Li3FeN2, les flèches indiquent les points enregistrés par DRX ex-situ. 

 

Les diffractogrammes enregistrés lors de l’oxydation sont présentés sur la Figure 15. Sur le 

premier plateau à x = 0,3 dans Li3-xFeN2, un ensemble de pic apparaît à droite des pics de 

Li3FeN2 (Phase α), c'est-à-dire à plus grands angles, indiquant l’apparition d’une phase de 

même symétrie avec des paramètres de maille plus petits (Phase β). A x = 0,57, donc vers la 

fin du premier plateau, la phase originale a quasiment complètement disparu au profit de la 

phase β. 

Sur le second plateau, à x = 0,7 un nouvel ensemble de pics est visible à plus grands angles. 

Une nouvelle phase « γ » apparaît donc aux dépens de la phase β. En fin de plateau à x = 0,85, 

la phase γ est majoritaire, seuls deux pics de la phase β sont encore visibles. 

Pour x = 0,9, nous pouvons à nouveau voir l’apparition d’une nouvelle phase (Phase δ). La 

quantité de cette phase croît aux dépens de la phase γ.  

Pour finir à x = 1,13, la phase δ est majoritairement présente, deux pics n’appartenant pas à 

cette phase à 22,8 et 38,5° sont visibles. Compte tenu des nombreuses étapes se déroulant vers 

la fin de l’oxydation, il s’agit certainement d’une nouvelle phase (Phase ε) qui n’avait pas été 

observée par Nishijima et al [2]. 
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Figure 15 : Diffractogrammes de rayons X ex-situ de Li3-xFeN2 lors de l’oxydation. 

 

Les paramètres de maille pour chaque phase sont résumés dans le Tableau 5 et Figure 16. 

Nous avons choisi comme Nishijima et al [2] d’estimer que le groupe d’espace n’est pas 

modifié. Les paramètres de maille déterminés sont proches de ceux donnés dans la littérature 

[2]. Le volume de la maille diminue lorsque l’on passe de la phase α à la phase δ (α →β : 6% ; 

β→γ : 3% et γ→ δ : 4,2%). Cette évolution est certainement due au départ d’ions Li+, et à 

l’oxydation des ions Fe3+ en ions Fe4+ plus petits. Par contre pour des bilans faradiques 

supérieurs à 1 F mol-1 qui correspond à l’apparition de la phase ε, on observe le phénomène 

inverse (augmentation de 3,6% du volume). Ceci peut être lié à l’intervention des ions N3- 

dans le processus d’oxydation. La variation maximale du volume est de 12% soit une valeur 
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supérieure à celle de 7% observé dans le cas de Li7MnN4 pour un bilan faradique de 1 F mol-1 

au lieu de 1,7 F mol-1. 
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Figure 16 : Evolution des paramètres de maille au cours de l’oxydation. 

 a (Å) b (Å) c (Å) Volume de la 
maille (Å3) 

Phase α Li3FeN2 4,872 9,655 4,789 225,2 
Phase β Li2,4FeN2 4,822 9,386 4,707 213,0 
Phase γ Li2,2FeN2 4,818 9,057 4,745 207,0 
Phase δ Li2,1FeN2 4,896 8,603 4,711 198,4 
Phase ε Li1,85FeN2 4,844 8,938 4,748 205,5 

Tableau 5 : Paramètres de la maille orthorhombique a, b et c pours les phases α, β, γ, δet ε. 

 

Les diffractogrammes enregistrés lors de la réduction sont présentés sur la Figure 17. A 

x = 1,05, les phases ε et δ sont présentes comme attendu. A x = 0,9, la phase ε a disparu et 

nous avons un mélange de phase δ et γ exactement comme lors de l’oxydation pour la même 

composition. En continuant la réduction, pour x = 0,82, nous avons un mélange de phase γ et 

β, comme attendu sur le second plateau. Il reste cependant des traces de la phase plus oxydée 

δ, lié probablement à des phénomènes cinétiques. A x = 0,65, à l’extrémité du premier 
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plateau, la phase β est très largement majoritaire avec quelques traces de la phase précédente γ 

comme on peut s’y attendre. A x = 0,42, au milieu du premier plateau nous avons un mélange 

de phase β et α comme observé lors de l’oxydation. En fin de réduction pour x = 0, la phase 

initiale α est majoritaire, deux petits pics de la phase β sont visibles (22 et 38,1°). Le 

processus d’extraction-réinsertion du lithium présente une bonne réversibilité, bien que lors 

de la réduction des phases oxydées tendent à persister hors de leur domaine d’existence 

supposé. 
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Figure 17 : Diffractogrammes de rayons X ex-situ de Li3-xFeN2 obtenus lors de la réduction. 
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3-3) Etude de Li3FeN2 dans les fenêtres de potentiel [1,7-0,8] V, [1,6-0,8] 

V et [1,45-0,8] V 
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Figure 18 : Cycles galvanostatiques dans la fenêtre de potentiel (a) [1,7-0,8] V vs Li+/Li (b) [1,6-0,8] V vs 
Li+/Li (c) [1,45-0,8] V vs Li+/Li à régime C/10 (d) Evolution du bilan faradique et de la capacité spécifique 

en fonction des cycles. 

 

Les cycles effectués dans la fenêtre de potentiel [1,7-0,8] V sont présentés sur la Figure 18a. 

La capacité décroît fortement de 1,3 à 0,4 F mol-1 sur 50 cycles. Nous avons donc cherché à 

déterminé si cette perte de capacité était lié à une étape en particulier en diminuant la borne 

supérieure à 1,6 et 1,45 V (Figure 18b et c). Quelle que soit la borne de potentiel supérieure, 

la capacité décroît fortement de 1 à 0,5 F mol-1 et 0,79 à 0,36 F mol-1 respectivement. La 

chute est la plus importante pour la fenêtre de potentiel [1,7-0,8] V avec une baisse de 70% de 
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la capacité. Cela indique probablement une participation des ions N3- et un endommagement 

rapide de la structure. Il est aussi notable que, quelle que soit la borne, la perte s’effectue 

toujours au cours de l’oxydation, chaque cycle pris séparément est bien réversible. Nous 

n’avons pas d’explication pour ce phénomène. L’allure des cycles change au cours des cycles, 

ainsi après une dizaine de cycles les étapes se trouvant à des potentiels supérieurs à 1,3 V sont 

quasi absentes lors de la réduction. La variation du volume de la maille atteignant 12% (de la 

phase α à ε), nous avons réduit la fenêtre de potentiel pour ne cycler que sur la première étape 

(phase α à β). 

Les meilleurs résultats ayant été obtenus dans la fenêtre de potentiel [1,6-0,8] V vs Li+/Li. Les 

diffractogrammes pour les cycles 10, 50 et 100 à l’état déchargé dans cette fenêtre sont 

présentés sur la Figure 19. La phase initiale α est majoritairement présente et globalement 

préservée, mais son intensité décroît au cours des cycles. D’autre part la réversibilité 

structurale n’est pas totale avec la présence systématique de la phase oxydée β (trois pics à 

21,9, 38 et 39,8°). Le mauvais comportement en cyclage peut s’expliquer par des variations 

volumiques trop importantes et peut-être une dissolution du matériau dans l’électrolyte. 
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Figure 19 : Diffractogrammes de rayons X de l’électrode initial et après 10, 50 et 100 cycles (en fin de 

réduction) dans la fenêtre de potentiel [1,6-0,8] V vs Li+/Li. 
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3-4) Etude de Li3FeN2 dans les fenêtres de potentiel [1,3-0,8] V et [1,3-

1,1] V 
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Figure 20 : Cycles galvanostatiques dans la fenêtre de potentiel (a) [1,3-0,8] V vs Li+/Li à C/10 (b) [1,3-1,1] 

V vs Li+/Li à C/40 (c) Evolution du bilan faradique et de la capacité spécifique en fonction des cycles. 

 

La Figure 20a présente les cycles effectués dans la fenêtre [1,3-0,8] V vs Li+/Li. Même en 

limitant les cycles sur la première étape, la capacité chute de 0,62 à 0,34 F mol-1 sur 50 cycles 

sans qu’il y ait de stabilisation de la capacité (Figure 20c). Cette étape implique une variation 

de volume de 6%, nous avons donc ralenti le régime à C/40 et restreint encore plus les bornes 

de potentiels à [1,3-1,1] V. La baisse de capacité, de 0,63 à 0,45 F mol-1 sur 50 cycles, est plus 

faible dans ces conditions mais reste de 27%. 
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La première étape qui présente la plus grand variation volumique semblant limitante pour la 

stabilisation de la capacité, nous avons effectué des cyclages sur les étapes supérieures à 1,3 

V. 

 

3-5) Etude de Li3FeN2 dans les fenêtres de potentiel [1,27-1,7] et [1,27-

1,6] V 
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Figure 21 : Cycles galvanostatiques dans la fenêtre de potentiel (a) [1,27-1,7] V vs Li+/Li (b) [1,27-1,6] V vs 

Li+/Li à C/40 (c) Evolution du bilan faradique et de la capacité spécifique en fonction des cycles. 

Le matériau a été oxydé jusqu’à 1,7 ou 1,6 V puis réduit à 1,27 V. Les cycles sont présentés 

sur les Figure 21a et b. Il est notable que les cycles conservent la même allure contrairement à 

ce qui a été observé lors que le plateau à 1,25 V était impliqué. Mais ici aussi l’utilisation 
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d’une borne de potentiel atteignant 1,7 V est néfaste pour la stabilité du matériau : le bilan 

faradique chute de 0,45 à 0,2 F mol-1 sur 100 cycles. Par contre en limitant la borne supérieure 

à 1,6 V, la chute de bilan n’est que de 0,32 à 0,25 F mol-1 et la capacité est stable après 20 

cycles sur une centaine de cycles. Cette capacité reste cependant faible (60 mAh g-1) 

 

4) Etude structurale et électrochimique de Li6MoN4 et Li6WN4 

4-1) Synthèse de Li6MoN4 et Li6WN4 

 

Pour la synthèse de Li6MoN4 et Li6WN4 nous avons utilisé le même dispositif que pour tous 

les nitrures présentés dans cette thèse. Un mélange stœchiométrique de Li3N et de Métal est 

chauffé à 750°C pendant 8 heures. La réaction est la suivante : 

2Li3N + M → Li6MN4 (M = Mo ou W) 

Les diffractogrammes de Li6MoN4 et Li6WN4 sont présentés sur la Figure 22, les raies de 

diffraction des deux composés sont parfaitement indexées. Il reste cependant une petite 

quantité de métal non réagi (pics de Mo et W vers 47°), l’utilisation d’un excès de Li3N 

permettrait d’obtenir des phases pures. Les paramètres de mailles sont a = 6,67(1) Å, c = 

4,92(1) Å pour Li6MoN4 et a = 6,68(1) Å, c = 4,93(1) Å pour Li6WN4. 
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Figure 22 : Diffractogrammes de Li6MoN4 et Li6WN4 synthétisé à 750°C pendant 8 heures sous flux 

d’azote. 
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4-2) Etude électrochimique et structurale de Li6MoN4 

 

Li6MoN4 est un matériau lacunaire donc nous avons cherché à insérer des ions Li+ en 

réduisant le matériau. L’allure des deux premiers cycles dans la fenêtre [0,02-4V] est reportée 

sur la Figure 23. La réduction se produit en une seule étape avec un bilan faradique de 2,4F 

mol-1, ce bilan faradique inclut également la formation de la SEI. Le diffractogramme de 

rayons X enregistré à 0,02 V (point B, Figure 24) montre qu’il n’y a pas eu de changement de 

la structure. Il est donc envisageable qu’il y ait insertion d’ions Li+ et réduction des ions Mo6+ 

en ions Mo5+ voire Mo4+. Lors de l’oxydation nous allons directement sur un plateau 

équivalent à 6 F mol-1 aux alentours de 2,5V vs Li+/Li. Il est donc possible que les ions Mo5+ 

et Mo4+ ne soient pas réoxydables ou que les ions Li+ soient piégés dans la structure. Ce 

plateau est certainement similaire à ceux observés pour d’autres nitrures (à 1,8 V pour 

Li7MnN4 et Li3FeN2 par exemple) au cours desquels la structure est détruite. Ceci est 

confirmé par les diffractogrammes enregistrés aux points C et D (Figure 24).  
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Figure 23 : Cycles galvanostatiques 1 et 2 de Li6MoN4 à régime C/5 
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Figure 24 : Diffractogrammes de rayons X au cours du cycle 1 de Li6MoN4 

 

Pour l’étude du comportement du matériau en cyclage nous avons effectué un premier cycle 

correspondant à une réduction jusqu’à 0,02V puis une oxydation sur 2 F mol-1 (point C, 

Figure 24). Les cycles suivants se sont déroulés dans la fenêtre de potentiel 0,02-2,0V. La 

capacité décroit rapidement sur les premiers cycles (de 300 à 150 mAh g-1 sur les quatre 

premiers cycles) puis plus lentement ensuite pour atteindre 85 mAh g-1 après 70 cycles sans 

toutefois se stabiliser. 
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Figure 25 : Cycles galvanostatiques de Li6MoN4 à régime C/5 dans la fenêtre [0,02-2] V après un premier 

cycle avec une oxydation sur 2 F mol-1 et Evolution de la capacité en fonction du nombre de cycle.  

Pour essayer de stabiliser la capacité, nous avons élargi la fenêtre de potentiel entre 0,02 et 4V 

mais fixé l’oxydation à 2 F mol-1 (Figure 26). On obtient un bilan faradique d’environ 2F 

mol-1 sur 50 cycles mais le potentiel maximal d’oxydation augmente progressivement de 2,5V 

jusqu’à 4V. La capacité spécifique diminue fortement par la suite. Le retour en oxydation sur 

le plateau à 2,5 V conduit à une consommation du matériau actif, probablement en oxydant le 

réseau azoté. Lorsque tout le réseau est consommé, ceci conduit à une diminution brutale de 

la capacité après 50 cycles dans la fenêtre 0,02-4V. 
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Figure 26 : Profil de décharge-charge de Li6MoN4 à C/5 de Li6MoN4 entre 0,02 et 4V vs Li+/Li, 

l’oxydation est fixé sur 2 F mol-1 et Evolution de la capacité spécifique. 



Chapitre IV : Etude structurale et électrochimique des composés Li3FeN2, Li6MoN4 et Li6WN4 

235 

4-3) Etude électrochimique de Li6WN4 

 

La Figure 27 montre le profil de décharge-charge du Li6WN4 lors du 1er cycle entre 0,02 

et 4V vs Li+/Li. Un bilan faradique important tenant compte de la SEI est obtenu lors de la 1ère 

réduction. De façon similaire à Li6MoN4, il y a possiblement insertion des ions Li+ et 

réduction des ions W6+ en W5+ voire W4+. Ici aussi, les ions Li+ doivent être piégés dans la 

structure puisqu’il n’y a pas de réversibilité. Bien que isostructural et contenant un métal de 

transition de la colonne VIB comme le composé Li6MoN4, aucun plateau n’est observé en 

oxydation au alentour de 2,5V ou à un potentiel supérieur. 
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Figure 27 : Cycle galvanostatique à C/10 de Li6WN4 entre 0,02 et 4V vs Li+/Li 

 

 

5) Conclusion 

 

Dans ce dernier chapitre plus prospectif, nous avons montré que Li3FeN2, Li6MoN4 et 

Li6WN4 pouvait être synthétisés à partir d’un mélange de Li3N et de métal chauffé à 750°C 

sous flux d’azote. 
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Il reste des questionnements sur la structure Li3FeN2, le modèle proposé par la littérature ne 

permettant pas d’expliquer complètement le diffractogramme expérimental. 

D’un point de vue électrochimique, Li3FeN2 présente un comportement complexe avec la 

mise en jeu de 5 phases. Ce nitrure présente une cyclabilité médiocre ne permettant pas 

d’envisager ce composé comme électrode négative. Malgré une étude structurale des 

composés mis en jeu aucune hypothèse n’a pu être avancée pour expliquer ce résultat.  

Dans le cas du composé Li6MoN4, l’insertion d’ions Li+ dans les lacunes semble possible 

mais l’absence de comportement réversible ne permet pas de le confirmer. Le nitrure de 

tungstène Li6WN4 quant à lui n’est pratiquement pas électroactif. L’impossibilité de créer des 

lacunes par désinsertion préalable de lithium rend difficile toute application des composés 

Li6MoN4 et Li6WN4. 
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L’objectif de cette thèse était de mettre au point une ou des synthèses fiables de nitrures 

métalliques capables de constituer une alternative à l’électrode de graphite actuellement 

largement utilisée dans les accumulateurs lithium-ion. 

L’analyse des résultats de la littérature a bien confirmé l’intérêt de cette classe de matériaux 

dont certains composés sélectionnés tels que le groupe de structure 2D Li3-2xCoxN et le 

composé 3D Li7MnN4 étaient prometteurs mais posaient de nombreuses questions cruciales 

pour une application potentielle : reproductibilité et contrôle des synthèses, capacité maximale 

disponible, tenue en régime, tenue en cyclage prolongé, réponse structurale, mécanisme 

d’insertion, connaissance de la cinétique électrochimique, propriétés de transport 

électronique, réactivité chimique à l’air. L’ensemble de ces questions a trouvé une réponse 

dans les travaux traités au chapitre 2 et 3.  

La synthèse reproductible des composés lamellaires Li3-2XCoxN a été démontrée avec la 

détermination précise des compositions en tenant compte grâce à un affinement Rietveld des 

données DRX de la présence systématique de la phase Li2O dans des rapports massiques 

variables allant de 2 à 5 %. La démonstration de l’extension de la capacité spécifique de 180 à 

300 mAh g-1 a été apportée en mettant en jeu les degrés d’oxydation 3, 2 et 1 des ions cobalt 

dans Li2,12Co0,44N contre seulement les 2 degrés d’oxydation 2 et 1 pour la capacité de 180 

mAh g-1. La sélection de ces couples redox différents est pilotée par l’oxydation partielle du 

matériau au delà de 1V pour la plus grande capacité. Une tenue en cyclage remarquable à une 

tension de 0,6 V est établie sur 50 cycles au régime C/5. Si la variation de volume in fine n’est 

que de 1,5% entre charge et décharge et explique l’absence de fatigue structurale, une étude 

par DRX in-operando apporte un éclairage inattendu sur le mécanisme structural en cours 

d’insertion et de désinsertion dans les deux domaines de potentiel. Cette étude permet 

d’observer des évolutions structurales fines, ces résultats suggèrent l’intervention de deux 

types de sites. Un apport important de notre travail a consisté à caractériser par spectroscopie 

diélectrique le transport électronique dans le matériau en fonction du taux de cobalt. On met 

ainsi en évidence un seuil de percolation des électrons pour 0,1 <x< 0,18 avec très clairement 

le passage d’une conductivité ionique à une conductivité électronique. 

Enfin, l’étude de la réactivité à l’air des composés lamellaires a été effectuée et les produits de 

décomposition en fonction du temps bien identifiés tout comme leur impact sur les propriétés 

électrochimiques. On établit que la réactivité à l’air à l’échelle de quelques heures n’altérait 

pas significativement les performances du nitrure et que sa manipulation et son stockage à 

l’air sec suffisaient à garantir sa stabilité chimique.  
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Pour ce qui concerne le composé cubique Li7MnN4, ses conditions de synthèse avec un 

optimum de température à 750°C sous flux d’azote et un excès de Li de 20% permettent une 

élaboration reproductible. Une étude électrochimique et structurale par DRX in-operando 

souligne les potentialités remarquables de cette négative avec une capacité réversible 

maximale de 300 mAh g-1 disponible vers 1,2V soit 300 mV plus bas que la négative de 

référence Li4Ti5O12 ; son fonctionnement fait intervenir un mécanisme réversible structural à 

3 phases dans le domaine Li7-XMnN4 avec x max = 1,7 qui est détaillé dans ce travail. Le 

diagramme de phases correspondant explique l’allure de la courbe d’évolution du potentiel 

d’équilibre du composé en fonction du taux de lithium. L’amplitude maximale de la variation 

de volume de la maille cubique du réseau hôte ne dépasse pas 7%. On démontre une 

excellente tenue au régime lorsque ce nitrure est prétraité par un mécanobroyage approprié 

conduisant à une réduction notable de la taille des particules de quelques dizaines de µm à 

quelques µm et à une diminution d’un facteur 3 de la taille des cristallites de 300 à 100 nm. 

Une étude par spectroscopie d’impédance complexe indique bien que la meilleure cinétique 

électrochimique du nitrure broyé est expliquée par la diminution du chemin de diffusion du 

lithium d’un facteur 3 également. On dispose alors d’un composé performant capable de 

délivrer des capacités de 250 mAh g-1 au régime C et de 120 mAh g-1 au régime 5C soit 

respectivement près de deux fois la capacité de la meilleure négative Li4Ti5O12 à régime C et 

la même capacité au régime 5C. Il s’agit donc d’une électrode négative concurrente de 

Li4Ti5O12 avec un gain notable en densité d’énergie grâce à une capacité supérieure ou égale à 

une tension plus basse de 0,3V. Enfin, on démontre que sa réactivité à l’air est moindre que 

dans le cas des nitrures métalliques lithiés lamellaires et que son stockage à long terme tout 

comme sa manipulation en air sec garantissent la conservation de ses propriétés 

électrochimiques remarquables. 

Dans le dernier chapitre plus prospectif, les caractéristiques électrochimiques complexes de 

Li3FeN2, avec la mise en jeu de plusieurs étapes redox ne permettent pas d’envisager ce 

composé comme électrode négative du fait d’une cyclabilité médiocre quelle que soit la 

profondeur de charge. Malgré une étude structurale des composés mis en jeu aucune 

hypothèse n’a pu être avancée pour expliquer ce résultat. Dans le cas du composé Li6MoN4, 

l’insertion d’ions Li+ dans les lacunes semble possible mais l’absence de comportement 

réversible ne permet pas de le confirmer. Le nitrure de tungstène Li6WN4 quant à lui n’est 

pratiquement pas électroactif. L’impossibilité de créer des lacunes par désinsertion préalable 

de lithium rend difficile toute application des composés Li6MoN4 et Li6WN4. 

Des perspectives immédiates s’imposent: 
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-comprendre le mécanisme structural du composé Li2,12Co0,44N 

-optimiser les performances de Li2,12Co0,44N et Li7MnN4 par une formulation d’électrode 

spécifique notamment en utilisant les nanotubes de carbone comme conducteur ou du 

graphène oxydé 

-mettre en évidence les degrés d’oxydation inhabituels du manganèse (5+ :6+ :7+) impliqués 

dans la réaction de charge-décharge ; ce travail sera très prochainement réalisé grâce à des 

expériences de spectroscopie d’absorption X à l’ERSF de Grenoble. 

-démontrer leur durée de vie sur des centaines de cycles 

-préparer par oxydation chimique la phase Li5,5MnN4 de sorte à pouvoir l’utiliser dans un 

dispositif Li-ion avec une positive lithiée. 

-explorer les possibilités offertes par les composés au Mo et W via des réactions de 

conversion. 

Enfin, il convient à plus long terme de considérer d’autres compositions de nitrures 

métalliques, en particulier riches en lacunes cationiques du type LiNiN. D’autre part, un enjeu 

de taille serait de préparer les matériaux Li-Co-N et Li7MnN4 sous formes de films minces 

comme négatives pour microaccumulateurs afin de remplacer la négative souvent en lithium 

ou à base de Li4Ti5O12. 



 



Annexe 

241 

 Annexe 



 



Annexe 

242 

La spectroscopie diélectrique 

Principe théorique 

 

L’application d’une perturbation sous la forme d’un champ électrique à un matériau 

conducteur non magnétique entraîne en réponse la formation d’une densité de courant et/ou 

d’une polarisation. La polarisation est proportionnelle au champ électrique qui la crée : 

EEP
ρρρ

)1(00 −== εεχε  

P
ρ

 Polarisation 

E
ρ

 Champ électrique 

χ Susceptibilité électrique du milieu 

ε Permittivité relative du milieu 

ε0 Permittivité du vide 

 

Le vecteur déplacement électrique D
ρ

 étant : 

PED
ρρρ

+= 0ε  

Pour un champ électrique de faible intensité, D
ρ

 est donné par : 

ED
ρρ

εε 0=  

Un courant de conduction peut apparaître dans les mêmes conditions, la loi d’Ohm donne 

alors la relation entre la densité de courant J
ρ

et le champ électrique E
ρ

 : 

EJ dc

ρρ
σ=  

où σdc est la conductivité statique du milieu 

 

Dans le cas où le champ électrique varie avec le temps, la densité de courant de polarisation 

DJ
ρ

 est reliée au vecteur de déplacement électrique par la loi de Maxwell-Ampère : 

t

D
J D

∂

∂
=

ρ
ρ

 

Cette densité de courant est due aux phénomènes de polarisation dépendant des variations 

temporelles du champ électrique. Dans le cas d’un matériau non magnétique et d’un régime 

harmonique (ou sinusoïdal) nous pouvons définir les paramètres suivants en fonction de la 

pulsation (ω) ou de la fréquence (f = ω/2π): 
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- La permittivité ε(ω) = ε’(ω) - iε’’(ω) dont la partie imaginaire représente les pertes 

diélectriques 

- La conductivité σ(ω) = σ’(ω) - iσ’’(ω) 

Les relations précédentes deviennent : 

- La loi de Maxwell-Ampère DiJ D

ρρ
ω=  

- La loi d’Ohm EJ D

ρρ
)(ωσ=  

Le vecteur de déplacement électrique devient ED
ρρ

)(0 ωεε=  

Si l’on combine ces trois relations, on obtient : 

σ(ω) = iωε0ε(ω) 

Pour une fréquence tendant vers 0, la conductivité se stabilise vers la valeur σdc si le matériau 

est conducteur. 

Chaque phénomène étant associé à une échelle de taille différente, leur relaxation ou leur 

résonance va être associée à des fréquences caractéristiques nettement séparées les unes des 

autres. En allant des basses vers les hautes fréquences, quatre phénomènes de polarisation 

sont généralement observés dans l’ordre suivant (Figure 12): les polarisations interfaciale, 

orientationnelle, ionique et électronique. 

 

 

Figure 28 : Evolution de la permittivité réelle et de la permittivité imaginaire (« pertes diélectriques ») en 

fonction de la fréquence. 
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Aux plus basses fréquences, la polarisation est liée à l’existence d’interfaces dans le matériau. 

Ces interfaces désignant les joints de grains ou encore l’interface entre l’échantillon et les 

électrodes en contact avec la surface de l’échantillon qui permettent de réaliser la mesure. 

La polarisation d’orientation concerne les mouvements locaux d’espèces chargées (ions, 

polarons) ou la réorientation de dipôles (molécules polaires dans un liquide…). Les 

fréquences de ces phénomènes de relaxation se situent dans le domaine des radiofréquences et 

des micro-ondes et correspondent au temps mis par les charges ou les dipôles pour retrouver 

un état d’équilibre. 

La polarisation ionique résulte des oscillations du réseau correspondant aux phonons 

optiques : ce phénomène donne lieu à des résonances dans l’infrarouge. 

La polarisation électronique est observée lorsque le nuage électronique d’un atome est 

déformé ou lors de transitions électroniques interbandes dans les semi-conducteurs, ce 

phénomène résonnant s’observe dans le domaine UV-Visible. 

A chaque phénomène est associée une fréquence caractéristique selon la taille de l’objet 

considéré (échantillon, agglomérats, grains) et l’échelle à laquelle on l’observe. Plus un objet 

est petit, plus sa fréquence caractéristique se situe aux hautes fréquences (Figure 13). 
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Figure 29 : Fréquences caractéristiques des différents phénomènes de polarisation selon leur taille. 

 

Par ailleurs, plus la mobilité des charges ou des dipôles est élevée, plus sa fréquence 

caractéristique se situe aux hautes fréquences. 

 

Modélisation des relaxations diélectriques 

La permittivité complexe 

 

De façon simple, les phénomènes sont modélisables en utilisant la loi de Debye. Pour chaque 

phénomène de relaxation on a : 

 

)(1
)(

ωτ

εε
εωε

i

hb

h
+

−
+=  
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où τ est temps de relaxation et νr = (2πτ)
-1

 la fréquence de relaxation. εb et εh sont les valeurs 

limites de la permittivité pour ωτ << 1 et ωτ >> 1 respectivement. La différence entre ces 

deux valeurs ∆ε = (εb - εh) correspond à l’intensité de la relaxation.  

Plus généralement, des écarts à l'idéalité sont constatés expérimentalement à cause de 

1'inhomogénéité du système étudié. Dans ce cas pour un même mécanisme, on observera une 

distribution de temps (ou de fréquences) de relaxation centrée sur τ (ou νr) au lieu d’un temps 

de relaxation unique. La relation de Cole-Cole tient compte de ces écarts : 

αωτ

εε
εωε

−+

−
+=

1
)(1

)(
i

hb

h  

Quand α = 0, on a la relation de Debye pour laquelle il n’y a qu’un temps de relaxation. 

La relation de Cole-Cole se représente dans un diagramme de Nyquist par un demi-cercle 

coupant l’axe des abscisses en εh et εb, le centre du cercle étant situé en dessous de l’axe des 

abscisses au point ( ) 















−

∆
−

+

2
1tan

2
;

2

π
α

εεε bh
. Au sommet du cercle, la valeur de la 

fréquence de relaxation est : 
π

ω
ν

2

0
=r .  

 

Figure 30 : Représentation d’une relaxation dipolaire de permittivité complexe  

en utilisant la loi de Cole-Cole. 

 

La polarisation de l’échantillon étant représenté par un vecteur, les différents types de 

polarisations contribuent sous la forme d’une somme vectorielle : 

éleciondip PPPPP
ρρρρρ

+++= int  

Le vecteur de déplacement électrique devient : 
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ED
j

j

j
jdip

j

jion

j

jélec

ρρ
.)()()()(1

_int___0 









++++= ∑∑∑∑ ωχωχωχωχε  

Où χélec_j, χion_j, χdip_j et χint_j sont les susceptibilités électriques correspondant respectivement 

aux polarisations électroniques, ioniques, dipolaires (ou orientationnelles) et interfaciales. Les 

fréquences caractéristiques des polarisations électroniques et ioniques sont trop élevées pour 

être observables dans la gamme de fréquence utilisée. Ces deux contributions sont alors 

regroupées pour définir la permittivité hautes fréquences εHF ou permittivité du réseau εlat. 

Nous avons donc : 

ED
j

j

j
jdipatl

ρρ
.)()(.

_int_0 









++= ∑∑ ωχωχεε  

avec )()(1
__

ωχωχε ∑∑ ++=
j

jion

j

jéleclat
 

 

Dans le cas d’un matériau conducteur, sa conductivité statique σdc devient une contribution 

supplémentaire. Le vecteur de déplacement électrique devient donc : 

E
i

D dc

j

j

j
jdiplat

ρρ
.)()(.

0

_int_0 









+++= ∑∑

ωε

σ
ωχωχεε  

La permittivité complexe ε(ω) d’un conducteur est donc définie par : 

0

_int_
)()()(

ωε

σ
ωχωχεωε

i

dc

j
j

j
jdiplat +++= ∑∑  

Le diagramme de permittivité complexe expérimental est donc l’image de la somme des 

différentes contributions. Afin d’isoler chaque contribution, nous soustrayons chaque 

phénomène en commencent par les basses fréquences. Après avoir soustrait toutes les 

contributions, il ne reste que la permittivité haute fréquence εHF. Après décomposition du 

diagramme, la précision sur les différentes contributions est de l’ordre de 10%. 



Annexe 

248 

 

Figure 31 : Diagramme de permittivité complexe d’un matériau conducteur. 

 

Conductivité et résistivité complexe 

 

Il est aussi possible de représenter ces données en conductivité complexe σ(ω) ou en 

résistivité complexe ρ(ω) en utilisant les relations suivantes : 

)()( 0 ωεωεωσ i=  

et 
)(

1
)(

ωσ
ωρ =  

Le diagramme représente alors la somme des différentes résistances rencontrées par le 

courant : résistances aux interfaces électrodes-matériau, entre les agrégats, les cristallites. 

Similairement à la permittivité complexe les différentes contributions sont modélisables par 

une loi de Cole-Cole : 

αωτ

ρρ
ρωρ

−+

−
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1)(1
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i

hfbf

hf  

ρbf et ρhf sont les valeurs limites de la résistivité lorsque ωτ << 1 et ωτ >> 1 respectivement. 

La différence entre ces deux valeurs ρbf - ρhf est l’incrément de résistivité noté ∆ρ. Dans un 

diagramme de Nyquist, la relation de Cole-Cole est représentée par un demi-cercle coupant 

l’axe des abscisses en ρbf et ρhf, le centre du cercle étant situé en dessous de l’axe des 

abscisses au point ( ) 















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2
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Figure 32 : Représentation d’une relaxation dipolaire en résistivité complexe  

en utilisant la loi de Cole-Cole. 

 

De façon similaire au diagramme de permittivité, le diagramme de résistivité complexe est la 

somme des différentes contributions de résistance rencontrées sur le chemin de conduction. 

Le diagramme sera décomposé par soustraction de chaque contribution en commençant par 

les phénomènes aux basses fréquences car l’incrément de résistivité est plus grand pour ces 

phénomènes. La précision sur les valeurs obtenues par cette méthode est de l’ordre de 10%. 

Ces diagrammes permettent tout particulièrement de connaître ρg, la résistivité du grain (point 

à l’intersection de la dernière contribution à basse fréquence avec l’axe des abscisses). Le 

point ρj est aussi remarquable : il s’agit de la résistivité de l’échantillon. 

 

Figure 33 : Diagramme de résistivité complexe d’un matériau conducteur, diagramme de conductivité 

complexe d’un matériau conducteur. 

 

Les diagrammes en conductivité permettent d’accéder plus facilement à ρg : dans ce type de 

diagramme la partie haute fréquence est accentuée : la dernière contribution dans un 

diagramme de résistivité est un demi-cercle passant par l’origine, cela se traduit en 

conductivité par une droite qui intercepte l’axe des abscisses à la valeur ρg. 
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Résumé : 
Dans ce travail nous avons réalisé la synthèse de nitrures structure 2D Li3-2xCoxN et de 

structure 3D Li7MnN4 par méthode céramique, sous atmosphère contrôlée. Après avoir acquis 

la maîtrise des paramètres de synthèse, nous réalisons la caractérisation structurale et l’étude 

des propriétés électrochimiques de chaque matériau (capacité spécifique, rechargeabilité…). 

Dans le cas des matériaux 2D, des affinements par la méthode de Rietveld nous ont permis de 

déterminer précisément les formules de ces composés. Une étude par spectroscopie 

diélectrique met en évidence la présence d’une faible proportion de Co
+
 parmi les Co

2+
 à 

l’origine de propriétés de conduction électronique. Nous montrons par une étude DRX in-

operando que le volume de maille ne varie que de 1,5% lors de d’un cycle expliquant la 

stabilité des capacités de 180mAh g
-1

 à 300 mAh g
-1

 selon les conditions. 

Dans le cas des matériaux 3D, Li7MnN4 a montré les meilleures performances avec des 

capacités réversibles jusqu’à 300mAh g
-1

. Une étude DRX in operando a montré que le 

mécanisme de désinsertion du lithium se déroule en deux biphasages et une étape de solution 

solide. Une optimisation des performances est possible en réduisant la taille des particules par 

mécanobroyage : des capacités de 250 et 120 mAh g
-1

 sont obtenues à régime C et 5C. 

L’ensemble de ces nitrures présentent une forte réactivité avec l’humidité mais leur structure a 

pu être préservée sous air sec. 

 

Mots Clés : 
Accumulateurs, électrode négative, lithium, Li-ion, nitrures, Li3N, Li3-2xCoxN, Li7MnN4 

 

Abstract : 
In this study, we realised the synthesis of nitrides with 2D structure Li3-2xCoxN and 3D 

structure Li7MnN4 by solid state route, under controlled atmosphere. Once we master all 

parameters , we studied the structural characterization and the electrochemical properties of 

each compound (specific capacity, rechargeability...). 

In the case of 2D compounds, precises compositions were determined by Rietveld refinement. 

A dielectric spectroscopy study demonstrates the existance of a small populations of Co
+
 ions 

among Co
2+

, which lead to electronic conductivity properties. By in operando XRD study we 

shown the cell volume varies by only 1,5% which explains the stability of the specific 

capacity of 180mAh g
-1

 to 300 mAh g
-1

 depending on conditions. 

In the case of 3D compounds, Li7MnN4 showed the best performance with reversible 

capacities up to 300mAh g
-1

. A XRD in operando study showed that the mechanism of 

lithium desintertion take place in two biphasages and a solid solution phase. Performance 

optimization is possible by reducing the particle size by ball milling: capacities of 250 and 

120 mAh g
-1

 are obtained at C and 5C rates. 

All these nitrides present a high reactivity with moisture but the structure was preserved in 

dry air. 
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