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Devant l’augmentation de la part des énergies renouvelables dans la production d’énergie, 

l’électrification des transports et un style de vie toujours plus connecté, le besoin et le stockage de 

l’énergie, notamment de l’électricité, ne cessent d’augmenter. Les batteries sont responsables de la 

majeure partie de ce stockage d’énergie et sont ainsi devenues indispensables. Pour pallier à cette 

perpétuelle demande, différentes générations de batteries ont vu le jour. Actuellement, la technologie 

la plus performante qui inonde le marché est celle du lithium-ion. Néanmoins, la demande est telle 

que les batteries lithium-ion atteignent leurs limites et peinent à répondre aux nouvelles exigences de 

puissance, de légèreté et surtout de sécurité. En effet, les batteries lithium-ion possèdent 

généralement des électrolytes liquides qui peuvent être à l’origine de fuites, de formation de dendrites 

de lithium allant jusqu’à entraîner l’inflammation voire dans certains cas l’explosion de la batterie. 

Depuis quelques années, une nouvelle technologie basée sur du « tout-solide » montre un fort 

potentiel : capacité de charge plus rapide, amélioration des performances et surtout plus de sûreté, le 

tout à un prix qui serait inférieur aux batteries lithium-ion actuelles. Toutefois, ces nouvelles batteries 

présentent encore des problèmes de contacts et de réactions parasites entre les électrodes et 

l’électrolyte solide ainsi que des soucis d’accès à l’ensemble du matériau de cathode. La technologie 

du « tout-solide » pourrait, une fois ces verrous technologiques levés, remplacer celle au lithium-ion 

dans la décennie à venir. 

Les batteries au lithium présentent également un inconvénient supplémentaire de taille : 

l’utilisation de lithium. En effet, sa faible abondance, sa distribution inégalement répartie sur la planète 

ainsi que sa production mondiale actuelle sont les causes de tensions géopolitiques, d’une fluctuation 

de son prix et d’une possible pénurie du lithium. Afin de prévenir d’une situation critique il est 

nécessaire de trouver une alternative au lithium. Le sodium, quant à lui, présente des ressources quasi-

inépuisables équitablement réparties sur le globe et par conséquent un prix réduit comparé au lithium. 

De plus, il possède une chimie proche de son homologue qui en fait un candidat très intéressant pour 

remplacer le lithium dans les batteries. Enfin, les batteries au sodium montrent un gros avantage par 

rapport à celle au lithium puisqu’elles présentent une charge beaucoup plus rapide, un facteur clé pour 

les applications mobiles comme dans l’automobile. 

Les batteries tout-solide au sodium possèdent donc un fort potentiel pour devenir les batteries 

de demain. Elles fonctionnent sur le même principe que les batteries liquides et sont composées, de 

deux électrodes séparées par un électrolyte qui a la particularité d’être, dans leur cas, solide. Ce 

dernier est un composant clé dans la confection de batteries performantes. Les propriétés de 

conduction sont primordiales pour un électrolyte solide. En effet, ce dernier doit à la fois être un bon 

conducteur ionique afin de faciliter le passage des ions sodium entre l’anode et la cathode, mais 

également un bon isolant électronique pour forcer la circulation des électrons uniquement à 

l’extérieur de la batterie et ainsi éviter son auto-décharge. L’utilisation d’un verre conducteur ionique, 

au soufre notamment, en tant qu’électrolyte solide est l’une des solutions envisagées. En effet, ces 

verres possèdent des conductivités ioniques relativement hautes pour de larges gammes de 

compositions. Combinées à leur non-inflammabilité et leur capacité à empêcher la formation de 

dendrites, leurs propriétés font de ces matériaux des électrolytes attractifs pour la conception de 

batteries à la sécurité renforcée. Enfin, les électrolytes vitreux permettent l'élaboration de batteries 

de formes et tailles variées.  

Même si ces batteries présentent l’avantage d’une sécurité renforcée grâce à l’utilisation d’un 

électrolyte solide, elles possèdent un inconvénient : leur masse. En effet, les batteries tout-solide (et 

surtout celles au sodium) possèdent une masse supérieure aux batteries Li-ion, ce qui limite leur 

utilisation dans les applications mobiles comme dans le secteur de l’automobile avec les véhicules 

électriques et hybrides. C’est pourquoi les recherches se concentrent à la fois sur la constante 
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amélioration des performances des batteries, en passant par des propriétés de conduction toujours 

plus élevées des électrolytes solides et sur la réduction de la masse totale de la batterie.  

Ces travaux de thèse, financés par le Ministère de la Recherche, s’inscrivent dans la suite d’un 

axe de recherche stratégique récent sur les électrolytes solides dans le thématique conversion de 

l’énergie au sein de l’équipe Verres & Céramiques de l’Institut des Sciences Chimiques de Rennes.  

Cette thèse s’articule autour de quatre chapitres. Le premier introduit le contexte en mettant 

en avant les enjeux du développement des batteries pour des applications mobiles comme les 

véhicules électriques ou stationnaires avec le stockage des énergies renouvelables. Puis, le 

fonctionnement d’une batterie ainsi que ses différentes caractéristiques y sont détaillés. Un point sur 

le panel actuel des batteries sur le marché est également présenté. Enfin, dans le but de signifier les 

intérêts et limites actuelles des nouvelles générations de batterie, un état de l’art portant sur les 

batteries sodium-ion et celles tout-solide au lithium et au sodium, est établi. 

Le second chapitre présente la synthèse et la caractérisation de composés vitreux du système 

Ga2S3-Na2S. Tout d’abord, le potentiel en tant qu’électrolyte solide des verres de chalcogénures ainsi 

que leur conduction ionique associée sont exposés dans un état de l’art. Ensuite, ce chapitre décrit, le 

principe de la mécanosynthèse (technique de synthèse employée durant cette thèse) utilisé pour 

synthétiser le précurseur Ga2S3 ainsi que les caractérisations effectuées sur ce dernier. Enfin, un 

dernier point traite de la détermination du domaine vitreux dans le système Ga2S3-Na2S ainsi que ses 

analyses structurales et thermiques.  

Le troisième chapitre est dédié aux propriétés de conduction ionique et électronique de nos 

matériaux. Il présente différents modèles, afin d’expliquer les phénomènes de transport ionique mis 

en jeu au sein de composés vitreux. Ensuite, une partie est consacrée à la description du principe de la 

mesure par spectroscopie d'impédance, servant à déterminer la conductivité électrique des 

échantillons. Une troisième partie présente les résultats expérimentaux obtenus ainsi que l’impact de 

la densification sur la conduction des matériaux. Puis, leur stabilité électronique ainsi que leur 

conductivité électronique sont étudiées par chronoampérométrie potentiostatique, dans le but de 

déterminer si nos composés peuvent jouer le rôle d'électrolyte solide. L’étude de l’impact de la 

cristallisation sur les propriétés de conduction des composés 20[Ga2S3]-80[Na2S] et 25[Ga2S3]-75[Na2S] 

est également présentée dans ce chapitre. Enfin, l'influence de l’ajout d’un halogénure sur les 

propriétés de conduction est discutée dans la dernière partie.  

Le quatrième et dernier chapitre est consacré à la nitruration du système Na2S-P2S5 et de sa 

phase Na3PS4 ainsi qu’à l’étude de son impact sur les propriétés de conduction. Il est important de 

préciser ici que ces travaux s’inscrivent dans une étude exploratoire qui a pour but de diminuer la 

masse de l’électrolyte et idéalement améliorer sa conduction, mais que seuls des résultats 

préliminaires ont pu être obtenus pour le moment. La première partie de ce chapitre se concentre sur 

la synthèse de différentes compositions du système Na2S-P2S5. La seconde partie traite, quant à elle, 

leur nitruration ainsi que leurs analyses dans le but de déterminer le taux d’azote inséré dans nos 

matériaux. Enfin, l’impact de la nitruration sur les propriétés de conduction des composés est discuté 

dans une troisième partie. 
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Introduction 

Les batteries sont présentes dans de nombreux domaines : des smartphones, ordinateur 

portables, tablettes et objets connectés ; à l’outillage portatif ; en passant par la médecine avec les 

pacemakers ; sans oublier le transport avec les vélos et trotinettes électriques, les véhicules hybrides 

et électriques ; ainsi que le stockage des énergies renouvelables, etc... Cette liste non exaustive montre 

à quel point les batteries ont une place omniprésente dans nos vies et y jouent un rôle essentiel. A 

l’instar des technologies qu’elles alimentent, les batteries évoluent en permanence depuis leur 

invention donnant lieu à plusieurs générations de batteries. Actuellement, la technologie du lithium-

ion est la plus perfomante du marché. Cependant, la demande exige toujours plus de ces batteries : 

dispositifs toujours plus petits, plus légers, plus fiables et surtout plus performants. C’est pourquoi, 

malgré de bonnes caractéristiques, les batteries lithium-ion atteignent leurs limites et peinent à 

répondre aux nouvelles demandes. Une nouvelle technologie « tout-solide » montre un fort potentiel 

depuis quelques années : plus sûre, plus légère/compacte, avec des performances accrues, le tout à 

un prix qui serait inférieur aux batteries lithium-ion actuelle. Le « tout-solide » a tout pour devenir la 

prochaine génération de batteries une fois certains verrous technologiques levés. 

Un deuxième aspect, est à prendre en compte : la criticité du lithium. En effet, cet élément clé 

des batteries n’est pas le plus abondant et ses ressources sont distribuées de façon inégale sur la 

planète. Ceci provoque des tensions géopolitiques, un cours du prix du lithium incertain et avec la 

production mondiale actuelle de lithium, un risque non négligeable de pénurie est possible. Pour éviter 

cela, il faut donc trouver une alternative au lithium. Le sodium se place comme un substituant très 

intéressant de par son abondance sur Terre avec des ressources bien réparties, quasi-inépuisables et 

de ce fait un prix réduit comparé à son homologue. Au-delà de ce premier critère, les batteries au 

sodium montrent un gros avantage par rapport à celle au lithium puisqu’elles présentent une charge 

beaucoup plus rapide, un facteur clé pour l’automobile. 

Le premier chapitre introduit le contexte de cette thèse et met en avant les enjeux du 

développement des batteries aussi bien pour des applications mobiles comme les véhicules électriques 

que stationnaire avec le stockage des énergies renouvelables. Ensuite, le fonctionnement d’une 

batterie, ses différentes caractéristiques et un point sur le panel actuel des batteries sur le marché 

sont présentés. Enfin dans une troisième partie, un état de l’art sur la nouvelle génération de batterie 

sera établi, en se focalisant sur les batteries sodium-ion et celles tout-solide au lithium et sodium, afin 

de signifier leurs intérêts et limites actuelles avant de devenir les batteries de demain. 
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I. Contexte 

I.1. Situation énergétique mondiale actuelle 

Depuis la découverte par l’Homme du feu qui fut sa première et principale source d’énergie 

durant plusieurs milliers d’années, la consommation énergétique mondiale a respecté un équilibre en 

ne servant qu’à la survie et aux besoins alimentaires de l’être humain. Cependant, la révolution 

industrielle de 1850 a complètement bouleversé cet équilibre. Depuis, l’augmentation du niveau de 

vie, la croissance de la population mondiale et le développement exponentiel des nouvelles 

technologies provoquent une augmentation constante des besoins en énergie. Si l’on prend comme 

exemple la consommation mondiale d’électricité, elle était de 10901 TWh en 1990, passant à 24739 

TWh en 2018 et pourrait grimper à plus de 35000 TWh en 2040 d’après des estimations de 

l’International Energy Agency (IEA). Pour répondre à cette demande énergétique toujours plus 

importante, la production énergétique mondiale se repose principalement sur des ressources fossiles 

telles que le charbon ou le pétrole. 

Malheureusement, la consommation de ces énergies fossiles a eu comme conséquence 

l’augmentation des émissions des gaz à effets de serre (GES). Ce qui a causé un réchauffement 

climatique mondiale provocant la dégradation de la qualité de l’air, des inondations, des cyclones, la 

fonte des glaces, l’acidification et l’augmentation du niveau des océans, l’extinction d’espèces 

terrestres et océaniques (faune et flore) et la dégradation de la santé humaine, etc… Toutes ces 

conséquences sont certes négatives pour l’Homme mais sont désastreuses pour la planète. Ce 

réchauffement climatique a pourtant été observé depuis le début du XXe siècle. Néanmoins, il faudra 

attendre le premier rapport, en 1990, du Groupe d’experts Intergouvernemental sur l’Evolution du 

Climat (GIEC), qui légitime le réchauffement climatique et met officiellement en cause l’activité 

humaine. Suite à cette prise de conscience, des traités et accords visant à réduire la production de GES 

et à augmenter la production d’énergies renouvelables ont été signés. 

Le protocole de Kyoto signé en 1997 (mis en vigueur en 2005), avait pour but de réduire, d'au 

moins 5 % les émissions de six gaz à effet de serre (CO2, CH4, N2O et trois substituts des 

chlorofluorocarbones) entre 2008 et 2012, par rapport à 1990. Cependant, ce traité est remis en cause 

par la non-participation des Etats-Unis (responsable de 23% d’émission des GES en 2005). Par ailleurs, 

les pays en voie de développement (la Chine et l’Inde par exemple) n’avaient pas d’engagement 

quantifié de réductions de leurs émissions sachant qu’ils n’en faisaient pas leur priorité. Quelques 

années plus tard et constatant toujours les effets néfastes de l’activité humaine sur la planète, l’accord 

de Paris a été signé en 2015. A ce jour 195 sur les 197 pays reconnus par l’Organisation des Nations 

Unies (ONU) ont signé cet accord. Il prévoit de contenir d'ici à 2100 le réchauffement climatique « 

nettement en dessous de 2 °C par rapport aux niveaux préindustriels et de poursuivre l’action menée 

pour limiter l’élévation des températures à 1,5 °C ». L'objectif est d'atteindre la neutralité carbone, 

avec le « zéro émission net » en diminuant les émissions de GES pour qu'elles soient progressivement 

compensées par les puits de carbone (forêts, océans, techniques de restauration du climat et de 

capture et stockage du carbone), par un désinvestissement des énergies fossiles et par le biais d’un 

développement à faible émission de GES.  

Le dernier rapport du GIEC projette l’augmentation de 1,1 à 6,4°C de la température de surface 

du globe au cours du XXIème siècle, en fonction des scénarios d’émissions futures. Les données du 

Climate Action Tracker montrent différents scénarios représentés sur la Figure 1. Si aucune stratégie 

climatique n'est mise en œuvre, cela entraînera un réchauffement estimé entre 4,1 et 4,8 °C d'ici 2100. 

Concernant les stratégies climatiques actuelles la température du globe augmenterait de 2,8 à 3,2 °C 

d'ici 2100. Si tous les pays atteignent leurs objectifs/engagements actuels fixés dans le cadre de 
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l'accord de Paris sur le climat, alors le réchauffement moyen estimé d'ici 2100 sera de 2,5 à 2,8 °C. Cela 

dépassera donc quand même l'objectif global de cet accord de maintenir le réchauffement « bien en 

dessous de 2°C ». Il existe toute une série de voies d'émissions qui seraient compatibles avec une 

limitation du réchauffement moyen à 2°C d'ici 2100. Cela nécessiterait une augmentation significative 

des engagements actuels dans le cadre de l'accord de Paris. Enfin, si une limitation du réchauffement 

climatique de 1,5°C veut être atteinte d’ici 2100, une réduction urgente et rapide des émissions 

mondiales de GES doit être opérée. Cependant, même avec ces mesures le réchauffement climatique 

se poursuivrait au-delà de 2100. En effet, même si toutes les émissions s'arrêtaient soudainement, les 

océans ont déjà stocké beaucoup de chaleur, des puits de carbone sont à restaurer et la durée de vie 

des GES dans l'atmosphère est longue. Il faudra donc un temps supplémentaire pour stabiliser la 

température du globe. La grande majorité des émissions mondiales de CO2 proviennent du secteur de 

l'énergie, ce qui montre clairement la nécessité d'un système énergétique plus propre. 

 

Figure 1 : Emissions mondiales des gaz à effet de serre et scénarios du réchauffement planétaire 1. 

La pandémie de Covid-19 a causé plus de perturbations dans le secteur de l'énergie que tout 

autre événement de l'histoire récente, laissant des impacts qui se feront sentir pendant des années. Il 

est trop tôt pour dire si la crise actuelle représente un revers ou un catalyseur pour les efforts visant à 

mettre en place un système énergétique plus sûr et plus durable. L'incertitude quant à la durée de la 

pandémie, ses conséquences économiques, politiques et sociales, ouvre un large éventail de futurs 

énergétiques possibles. Différentes hypothèses, basées sur les dernières données du marché de 

l'énergie et sur ces principales inconnues, ont été établies par l’IEA 2. Tout d’abord, le scénario des 

stratégies définies (STEPS), dans lequel le Covid-19 est progressivement maîtrisé en 2021 et l'économie 

mondiale revient aux niveaux d'avant la crise la même année. Ce scénario reflète l'ensemble des 

intentions et des objectifs stratégiques annoncés aujourd'hui. Puis vient le scénario de reprise retardée 

(DRS) conçu avec les mêmes hypothèses stratégiques que dans le STEPS, mais qui prévoit une 

pandémie prolongée nuisant durablement aux perspectives économiques. L'économie mondiale ne 

retrouvera sa taille d'avant crise qu'en 2023, et la pandémie marquera le début d'une décennie où le 

taux de croissance de la demande énergétique sera le plus faible depuis les années 1930. Dans le cadre 

du scénario de développement durable (SDD), l'essor des stratégies et des investissements en matière 

d'énergie propre met le système énergétique sur la bonne voie pour atteindre pleinement les objectifs 

en matière d'énergie durable, l'accès à l'énergie et les objectifs en matière de qualité de l'air. Enfin, le 
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cas « Émissions nettes zéro d'ici 2050 » (NZE2050) prolonge l'analyse de la SDD. Un nombre croissant 

de pays et d'entreprises visent des émissions nettes nulles, généralement d'ici le milieu du siècle. Tous 

ces objectifs sont atteints dans le cadre de la SDD, ce qui met les émissions mondiales sur la voie du 

zéro net d'ici 2070. La stratégie NZE2050 comprend ce qui serait nécessaire dans les dix prochaines 

années pour mettre les émissions mondiales de CO2 sur la voie du zéro net d'ici 2050. 

Avant la crise, une augmentation de 12% de la demande d'énergie entre 2019 et 2030 était 

prévue. Sur cette période, la croissance est maintenant de 9 % dans le cadre du STEPS et de 4 % pour 

le DRS. La demande dans les économies avancées étant en baisse, toute l'augmentation provient des 

économies de pays émergents et en développement, l'Inde en tête. Le rythme plus lent de la croissance 

de la demande d'énergie exerce une pression à la baisse sur les prix du pétrole et du gaz par rapport 

aux trajectoires d'avant-crise, affichant même des prix négatifs dans certains pays 3.  

Les énergies renouvelables connaissent une croissance rapide dans tous les scénarios comme 

l’illustre la Figure 2. Grâce aux fortes réductions de coûts réalisées au cours de la dernière décennie, le 

photovoltaïque est systématiquement moins cher que les nouvelles centrales électriques au charbon 

ou au gaz dans la plupart des pays, et les projets solaires offrent désormais une électricité parmi les 

moins chères jamais vues. Dans le cadre du STEPS, les énergies renouvelables répondent à 80 % de la 

croissance de la demande mondiale d'électricité jusqu'en 2030, l'hydroélectricité restant la plus 

importante source d'électricité renouvelable. Le solaire établit de nouveaux records de déploiement 

chaque année après 2022, suivi par l'éolien on et offshore. La progression des sources de production 

renouvelables, en particulier du solaire, ainsi que la contribution de l'énergie nucléaire, est beaucoup 

plus forte dans la SDD et la NZE2050 (Figure 2).  

 

Figure 2 : Evolution de la demande mondiale d'énergie primaire de 2019 à 2030 en fonction des combustibles et des 
scénarios. Extrait traduit de 2. 

La demande de charbon ne revient pas aux niveaux d'avant-crise dans le cadre du STEPS et sa 

part dans le bouquet énergétique de 2040 doit passer sous la barre des 20 % pour la première fois 

depuis la révolution industrielle. Les stratégies d'élimination progressive du charbon, l'essor des 

énergies renouvelables et la concurrence du gaz naturel entraînent le retrait de 275 GW de capacité 

de production au charbon dans le monde d'ici 2025 (13 % du total de 2019), dont 100 GW aux États-

Unis et 75 GW dans l'Union européenne. Les augmentations prévues de la demande de charbon dans 

les économies en développement d'Asie ne suffisent pas à compenser les baisses enregistrées ailleurs. 

La part du charbon dans la production d'électricité mondiale passe de 37 % en 2019 à 28 % en 2030 
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dans le cadre du STEPS, et à 15 % dans le cadre du DRS. La baisse des prix et de la demande, résultant 

de la pandémie, ont réduit d'environ un quart la valeur de la future production de pétrole et de gaz. 

En 2020, les principales compagnies pétrolières et gazières ont déclaré une perte de leurs actifs de plus 

de 50 milliards de dollars. Les investissements dans l'approvisionnement en pétrole et en gaz ont 

diminué d'un tiers par rapport à 2019. Tant dans l'initiative STEPS que dans celle du DRS, la demande 

de pétrole se stabilise dans les années 2030. En Europe, dans le cadre du STEPS, et dans toutes les 

régions du monde dans le cadre du SDD, l'industrie gazière doit se réorganiser pour un avenir 

énergétique différent, en passant par la réduction du méthane, l’utilisation de gaz de substitution (bio-

méthane et l’hydrogène à faible teneur en carbone), et des technologies de captage et stockage du 

carbone.  

Cependant, l'ampleur et le calendrier d'une éventuelle reprise des dépenses ne sont pas clairs, 

cela pourrait présager de nouveaux cycles de prix et de nouveaux risques pour la sécurité énergétique. 

En effet, l’aversion à court terme pour les transports publics, la popularité des SUV, le remplacement 

tardif des véhicules anciens et polluants et la forte demande de mobilité croissante dans les pays en 

voie de développement ne sont pas défavorables aux énergies fossiles. 

Un changement progressif des investissements dans les énergies propres offre un moyen de 

stimuler la reprise économique, créer des emplois et réduire les émissions. Cette approche ne figure, 

à ce jour, en bonne position qu’en Union européenne, au Royaume-Uni, au Canada, en Corée du Sud, 

en Nouvelle-Zélande et dans une poignée d'autres pays. Des investissements supplémentaires d'un 

billion de dollars par an entre 2021 et 2023 dans la SDD sont consacrés à l'amélioration de l'efficacité 

des réseaux électriques à faibles émissions et aux combustibles plus durables. Cela fait de 2019 le pic 

définitif des émissions mondiales de CO2. D'ici 2030, les émissions de la SDD seront inférieures de près 

de 10 Gt à celles du STEPS. Enfin, atteindre le niveau zéro à l'échelle mondiale d'ici 2050, comme dans 

le cas de NZE2050, exigerait une série de mesures supplémentaires spectaculaires au cours des dix 

prochaines années. Pour parvenir à une réduction de 40 % des émissions d'ici 2030, il faut que les 

sources à faibles émissions fournissent près de 75 % de la production mondiale d'électricité en 2030 

(contre moins de 40 % en 2019), et que plus de 50 % des voitures vendues dans le monde en 2030 

soient électriques (contre 2,5 % en 2019).  

Le secteur de l'électricité a le premier rôle dans la consommation globale d'énergie. 

L'augmentation de sa production via des énergies renouvelables et nucléaires contribue à réduire ses 

émissions. La Figure 3 représente le changement global de la production d’électricité en fonction des 

sources et des scénarios STEPS et SDD. On constate que dans les deux scénarios les énergies fossiles 

sont délaissées (surtout pour le SDD) au profit des énergies renouvelables. En effet, l’éolien et le solaire 

sont les deux énergies qui seront le plus développées et représenteront la majeure partie de la 

production mondiale d’électricité avec près de 9000 TWh dans le cadre du STEPS et plus de 15000 TWh 

pour le SDD, soit 4 à 6 fois plus que les 2500 TWh actuel. Cependant, il ne faut pas oublier que même 

avec l’électricité en tête, un large éventail de stratégies et de technologies est nécessaire pour lutter 

contre les émissions dans tous les secteurs de l'énergie.  
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Figure 3 : Changement global de la production d'électricité par sources et scénarios de 2000 à 2040. Extrait traduit de 2. 

Au vu des accords pris en faveur de l’environnement et des différents scénarios présentés, la 

part des énergies renouvelables, surtout l’éolien et le solaire, ne fera que croitre jusqu’à la fin du siècle. 

Seulement ces énergies ont un défaut, elles sont intermittentes puisqu’elles dépendent entièrement 

des conditions météorologiques. Ce défaut amène le souci de perte d’énergie, car si une quantité 

d’énergie produite à un instant t est supérieure à la demande alors elle sera perdue, et inversement 

lors de pics de demande ces sources d’énergies pourraient ne pas fournir l’énergie nécessaire. Le 

stockage de l’énergie pourrait permettre de palier à ce problème et d’utiliser le surplus d’énergie 

produit à certains moments, lors d’épisodes de plus forte demande. Une des solutions de stockage 

possible est l’utilisation de batterie. Une batterie est capable de transformer de manière réversible 

l’énergie électrique en énergie chimique et de restituer en temps voulu l’énergie électrique. Cette 

technologie est idéale pour le stockage, transport et distribution de l’énergie électrique.  

En conclusion, les émissions mondiales devraient rebondir plus lentement qu'après la crise 

financière de 2008-2009, mais le monde est encore loin d'une reprise durable. La baisse des prix des 

combustibles, par rapport aux trajectoires d'avant crise, signifie que les délais de récupération des 

investissements dans l'efficacité énergétique sont plus longs, ralentissant le rythme d'amélioration de 

l'efficacité énergétique à l'échelle mondiale. Mais il est à noter que la part des énergies renouvelables 

a fait un bond de plusieurs années en avant par rapport aux prévisions pré-pandémiques, notamment 

la part de l'éolien et du solaire, ce qui a permis de réduire les émissions de CO2 et la pollution 

atmosphérique. La croissance rapide des énergies éoliennes, solaires et des voitures électriques a 

montré le potentiel des nouvelles technologies d'énergie propre. Les systèmes électriques devant 

montrer une flexibilité toujours plus importante, le stockage joue donc un rôle de plus en plus essentiel 

pour assurer la souplesse de fonctionnement des systèmes électriques. Cependant, pour parvenir à 

des émissions nettes nulles, il faudra transformer radicalement la manière dont nous fournissons, 

transformons et consommons l'énergie.  
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I.2. Les véhicules électriques et hybrides toujours plus populaires. 

Le marché automobile électrique paraît récent, pourtant il était déjà présent au XIXème siècle. 

En effet, le premier véhicule électrique (VE) fut créé en 1834, 25 ans avant l’invention du moteur à 

explosion 4. Puis l’invention de l’accumulateur par Gaston Planté en 1859, amélioré 20 ans plus tard 

par Camille Faure créa une hausse de popularité des véhicules électriques comme le montre la Figure 

4. En 1899, la Jamais-Contente fut le premier véhicule électrique à avoir franchi la vitesse de 100 km/h 

(Figure 4). Dans les années 1900 le marché automobile comptait 38% de VE, 40% de voitures à vapeur 

et 22% à essence 5. Le nombre de constructeurs de VE est divisé par 4 entre 1913 et 1919. On doit 

cette diminution à la commercialisation de la Ford T, une voiture à essence produite en série de 1908 

à 1927 accessible au plus grand nombre. La Ford T éclipsa les VE même si, déjà à l’époque, ils étaient 

connus pour être moins bruyants et moins polluants que leurs homologues thermiques. Le nombre de 

producteurs de VE restera très bas jusqu’au choc pétrolier de 1973 où le marché de l’électrique 

intéressa de nouveau, mais ce regain d’intérêt s’estompa avec la retombée des prix du pétrole.  

 

Figure 4 : Evolution du nombres de constructeurs de véhicules électriques au niveau mondial de 1893 à 1956 4. 

La fin du XXème siècle et le début du XXIème marquent la véritable « ère des véhicules électriques 

et hybrides ». Elle va dans le sens des accords de Paris. En effet, l'électromobilité est à la croisée de 

plusieurs enjeux. Environnementaux tout d’abord, car le secteur des transports est le premier 

émetteur de CO2 en France, avec 36 % des émissions, d’après l’Ademe. Puis au niveau de la qualité de 

l’air, les polluants atmosphériques représentent un enjeu sanitaire majeur. Or, en Europe, le secteur 

des transports est responsable d’une part importante des émissions de NOx, SOx, CO, de composés 

organiques volatils et de particules. Les avancées dans les technologies de stockage de l’énergie avec, 

notamment, les batteries Nickel-Cadmium (Ni-Cd), Nickel-Métal Hydrure (Ni-MH), Lithium-métal 

polymère (LMP), et Lithium-ion (Li-ion) ont permis un net progrès en matière de performances des 

véhicules électriques et hybrides (VE et VEH). Cette « ère » débute par l’arrivée sur le marché de trois 

véhicules dotés de batteries Ni-MH dont un électrique la EV1 de General Motors (1996-1999) et deux 

hybrides : la Toyota Prius commercialisée à partir de 1997, très vite devenue populaire dans le monde 

entier et la Honda Insight (1999). Suite à cela de nombreux modèles sont apparus au fils des années, 

on peut citer la Mercedes S400 Blue Hybrid (2009) équipée de batteries Li-ion, les voitures électriques 

Bluecar dotées de batteries LMP, proposées en libre-service (Autolib’) par le groupe Bolloré (2011), la 

Tesla model S (2012), ou encore la Renault Zoe (2013) fonctionnant avec des batteries Li-ion, ou plus 
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récemment la Peugeot e-208 (2020) qui utilise aussi la technologie Li-ion. Toute cette diversité de 

modèles a permis de créer un parc automobile toujours plus important. 

Pendant longtemps les VEH et VE montraient une popularité réduite à cause de leur prix élevé 

et de leur autonomie réduite. Les fabricants de batteries pour VE et VEH visent en permanence le 

développement d’une plus grande densité énergétique pour réduire les coûts et augmenter 

l'autonomie de ces véhicules. Actuellement, les VEH présentent une autonomie moyenne de 50 km en 

électrique. Pour les derniers VE elle est en moyenne de 300 km et peut atteindre plus de 500km pour 

la Tesla model S, la DS3 Crossback e-Tense et la Volkswagen ID.4. En France, au premier trimestre 2021, 

le parc automobile comporte plus d’un demi-million de VE et VEH immatriculés. L’AVERE (Association 

nationale pour le développement de la mobilité électrique) révèle une hausse de 30% des 

immatriculations de véhicules électrifiés rechargeables soit 10,7% de parts de marché en 2020.   

La fabrication mondiale annuelle de batterie pour les voitures électriques est en hausse avec 

environ 320 GWh, comparé aux 100 GWh de batteries des 2,1 millions de voitures électriques vendues 

en 2019. Mais la capacité de production mondiale est inégalement répartie. La Chine est le leader 

mondial, représentant environ 70 %, suivie des États-Unis (13 %), de la Corée (7 %), de l'Europe (4 %) 

et du Japon (3 %). Enfin, en supposant que les objectifs annoncés par l'industrie automobile mondiale 

pour la production de véhicules électriques soient atteints, malgré la crise du Covid, il faudrait environ 

1 000 GWh de capacité de fabrication de batteries en 2025. Cette production nécessiterait l'équivalent 

de 50 usines, chacune à l'échelle d'une giga-usine Tesla 6.  

 

I.3. Le marché des batteries en perpétuelle hausse 

La capacité des batteries à convertir l'électricité en énergie chimique de manière réversible 

leur confère un intérêt en perpétuelle croissance depuis ces dernières décennies. Elles représentent 

une technologie modulaire de petite taille adaptées à la fabrication de masse. Des réductions de coûts 

simultanées dans les domaines de la production à grande échelle de l'énergie solaire et dans la 

production des batteries lithium-ion présentent un fort intérêt pour une transition rapide vers des 

énergies plus propres. Le secteur de la production et distribution de l'électricité offre aussi désormais 

des possibilités croissantes d'utilisation de batteries pour soutenir l'intégration d'énergies 

renouvelables intermittentes, telles que l'éolien et le solaire, dans les systèmes électriques. De plus, 

les gouvernements de nombreux pays ont adopté des politiques encourageant le déploiement accru 

des voitures électriques, accélérant encore la baisse du prix des batteries. Ces dernières constituent 

donc désormais une opportunité technologique simultanée pour le secteur énergétique et celui du 

transport. L’IEA (International Energy Agency) et l'Office européen des brevets soulignent également 

le rôle clé que joue l'innovation des piles/batteries. Entre 2005 et 2018, le dépôt de brevets dans le 

domaine des batteries et autres technologies de stockage de l'électricité a augmenté de 14 % par an 

dans le monde, soit quatre fois plus vite que la moyenne de tous les domaines technologiques. 

Pour l’Europe, l’électrification est l’une des principales voies technologiques pour tendre vers 

une économie climatiquement neutre d’ici 2050. Dans ce contexte, la production de batteries 

constitue l’un des facteurs clés de cette transition au vu du rôle important qu’elles jouent dans la 

stabilisation du réseau électrique et dans le déploiement de la mobilité propre. De plus, la demande 

de batteries devrait croître très rapidement dans les prochaines années, le potentiel du marché 

européen pourrait atteindre 250 milliards d’euros par an à partir de 2025. Or, d’après l’Ademe, en 

2018 la part de l’Europe dans la fabrication mondiale de cellules de batteries n’est que de 3 % contre 

85 % pour l’Asie. C’est pourquoi en 2019, la Commission européenne a octroyé une subvention 
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publique de 3,2 milliards d'euros en soutien à la création d'un projet européen d'entreprise de 

batteries. L'objectif est de créer un « Airbus des batteries » tout en se focalisant sur le développement 

de batterie Li-ion avec une durée de vie augmentée et un impact environnemental atténué. Selon 

Bloomberg New Energy Finance, cette même année, la capacité de production de la Chine était de 

217,2 GWh, devant les États-Unis (49,5 GWh) et la Corée (23,1 GWh). La France se situait à la 8ème 

position (1,1 GWh) grâce aux usines de Saft et Forsee Power. D’après cette même source, le coût du 

stockage par batterie avait atteint 156 $/kWh en 2019, contre 1000 $/kWh en 2010 7. En 2020, le coût 

moyen des cellules de batteries de véhicules électriques et des solutions de stockage stationnaire 

s’établissait à 102 $/kWh, soit un marché représentant plus de 20 milliards de dollars. Cette chute de 

prix, divisé par 10 en seulement 10 ans, montre l’effort technologique d’amélioration des batteries et 

renforce l’attractivité du marché. 

La Figure 5 montre une croissance globale continue de mises sur le marché français des piles 

et accumulateurs depuis 2010. Cette augmentation correspond aux besoins accrus du stockage 

d’énergie, liés aux conditions actuelles de vie. Les batteries (et piles) se trouvent partout dans notre 

quotidien, aussi bien pour le stockage stationnaire comme les générateurs de secours pour les 

hôpitaux ou pour le stockage d’énergies renouvelables, que pour les applications mobiles telles que 

les VE et VEH, les smartphones, les ordinateurs, l’ensembles des objets connectés, etc. On constate 

que la technologie du lithium domine largement le marché. En effet elle est présente dans la majorité 

des piles et accumulateurs mis sur le marché français. Cette domination s’étend à l’international, où 

le stockage par batterie au lithium-ion reste le plus utilisé et représente la majorité de la nouvelle 

capacité installée. 

Les objectifs à plus long terme fixés par les gouvernements du monde entier (scénario STEPS) 

prédisent une production annuelle mondiale de batteries d’environ 1 500 GWh d'ici 2030 pour tous 

les véhicules électriques confondus. Il faudrait environ deux fois plus de production en 2030 pour 

fournir la quantité de batteries envisagée dans le scénario SDD de l'IEA. Bien que ces chiffres soient 

ambitieux, ils sont réalisables. Les objectifs de capacité de fabrication de batteries pour 2030 annoncés 

par les entreprises CATL, LG Chem, BYD, Northvolt et Panasonic prévoient une production d'environ 

2100 GWh par an 6. Néanmoins, le temps est un facteur essentiel, car la construction d'une usine de 

batteries à grande échelle peut prendre de deux à cinq ans, selon les pays. 
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Figure 5 : Evolution des mises sur le marché français de piles et accumulateurs portables et industriels par unité et par 
nature de 2009 à 2019 8. 

L'une des principales spéculations concernant l'avenir du stockage de l'énergie est 

l’importance avec laquelle les développements de la technologie des VE peuvent « déborder » sur les 

batteries stationnaires. Le marché actuel des batteries pour VE est déjà dix fois plus important que 

celui des batteries stationnaires. Mais les effets indirects de l'innovation et de la réduction des coûts 

dans les applications de mobilité pourraient donner un coup de fouet significatif pour le stationnaire. 

En 2019, environ 60 % des batteries du réseau sont des mélanges nickel-manganèse-cobalt (production 

en Corée) qui est pourtant la technologie de choix dans les VE. Idem en Chine, où la surcapacité de 

fabrication des batteries au lithium-phosphate de fer (LFP) a été déplacée vers des applications 

stationnaires (majorité des installations du réseau en 2019) parce que le gouvernement chinois a 

resserré les exigences de densité énergétique pour les batteries des VE. Enfin, lors de la journée de la 

batterie organisée par Tesla, Elon Musk a annoncé que Tesla vise à produire 3 TWh d'énergie par an 

d'ici 2030. L'ensemble des innovations permettra d'augmenter l'autonomie de 54 %, de réduire de 56 

% le prix du pack ( $/kWh) et de diminuer les investissements nécessaires à la fabrication. Tesla utilisera 

des batteries à base de LFP pour les applications de stockage stationnaire. Par conséquent, à mesure 

que les chaînes d'approvisionnement progressent, la technologie qui pourrait devenir moins 

intéressante pour les VE pourrait être déployée à moindre coût pour les applications stationnaires. 
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Pour conclure, le marché du stockage de l'énergie pour les VE et les applications stationnaires 

de réseau a connu une croissance exponentielle au cours des cinq dernières années. La baisse des prix 

et l'amélioration des performances des batteries Li-ion ont largement alimenté cette croissance. Les 

fabricants mondiaux de batteries Li-ion ont investi des milliards de dollars pour accroître leur capacité 

de production afin de répondre à la nouvelle demande de batteries Li-ion dans ces deux segments du 

marché. Cette croissance de la production continue de faire baisser les prix des batteries, et l'on 

s'attend à une baisse continue des prix au cours de la prochaine décennie. 

 

I.4. Criticité du lithium, l’alternative intéressante du sodium  

Le lithium est un élément moins abondant que ses homologues alcalins et alcalino-terreux (Na, 

K, Mg, Ca). À 20 mg par kg de croûte terrestre, le lithium se classe 33ème élément le plus abondant sur 

Terre 9. Réactif à l’eau et à l’air, cet élément ne se trouve pas à l'état de métal pur. Sa concentration la 

plus importante se trouve au sein de granites, d’argiles et de saumures. La quantité totale en lithium 

des eaux marines est estimée à 230 milliards de tonnes, avec une concentration comprise entre 0,14 

et 0,25 ppm et proches de 7 ppm à proximité des monts hydrothermaux. 

Les réserves mondiales de lithium exploitables sont inégalement réparties et seulement 6 pays 

producteurs contrôlent plus de 80% du marché. Elles étaient estimées par l'USGS (US Geological 

Survey) à 23 millions de tonnes à la fin de 2010. En février 2021, l'ensemble des ressources identifiées 

passent à 86 millions de tonnes, dont 25 % en Bolivie, 23 % en Argentine, 11 % au Chili, 9% aux Etats-

Unis, 8 % en Australie et 6 % en Chine 10. En comptant le Mexique (2%), l’Amérique du sud est la plus 

grande réserve de lithium au monde avec 70% des ressources disponibles. Cependant, le contexte 

géopolitique passé et actuel constitue une réelle problématique dans cette région. On peut ajouter à 

cela le fait que les gisements de lithium de la Chine (troisième producteur mondial) sont quasiment 

inaccessibles pour les étrangers. En effet, le contexte politique très incertain du Tibet (sites 

d’extraction du lithium chinois) décourage les investissements étrangers. 

L’évolution de la production mondiale de carbonate de lithium est représentée sur la Figure 6. 

Elle a plus que triplé en 7 ans pour atteindre 95 millions de tonnes en 2018 (les données de 2019 et 

2020 ne prennent pas en compte les États-Unis). L’explosion de cette production s’est fait ressentir 

entre 2016 et 2017 ou elle a doublé. Cette fulgurante augmentation est due à la forte demande de 

batteries dans le domaine de l’électrique, électronique et des VE. En 2020, la production de carbonate 

de lithium est assurée essentiellement par l'Australie (49 %), le Chili (22 %), la Chine (17 %) et 

l'Argentine (8 %) 10. Le prix de la tonne de carbonate de lithium a suivi la même évolution que la 

production de lithium comme on peut le voir sur la Figure 6. La répartition inégale des réserves du 

lithium et les soucis géopolitiques qui en émanes provoquent des tensions sur le marché du lithium se 

répercutant sur son prix qui a presque doublé en un an, entre 2016 et 2017, et a atteint son pic en 

2018 où la tonne de carbonate de lithium valait en moyenne 17000 $. Depuis ce prix diminue et tend 

à se stabiliser, mais pour combien de temps. 

Aujourd’hui, l’USGS estime que 71% du lithium produit est utilisé dans le domaine des batteries 

(Figure 6). Cette part n’a fait qu’augmenter depuis ces dernières années. La hausse des marchés des 

énergies renouvelables et des VE et VEH provoque un besoin accru en batteries. La technologie Li-ion 

étant leader du marché on s’attend à une augmentation de la part de lithium utilisé dans les batteries.  

Un rapport de la Banque mondiale publié en 2020 11 révèle que la production de minéraux, tels que le 

lithium et le cobalt, pourrait augmenter de près de 500 % d'ici à 2050, pour répondre à la demande 

croissante de technologies énergétiques propres. Il estime que plus de 3 milliards de tonnes de 
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minéraux et de métaux seront nécessaires pour déployer l'énergie éolienne, solaire et géothermique, 

ainsi que le stockage de l'énergie, requis pour atteindre les objectifs des accords de Paris. Cependant 

avec le rythme actuel de production et sa hausse future, le risque de pénurie de ces minéraux, 

notamment le lithium, est réel. 

 

Figure 6 : Evolutions simultanées de la production mondiale et du prix à la tonne du carbonate de lithium de 2010 à 2020. 
En insert la répartition estimée des usages du lithium dans le monde en 2021 10. 

La criticité actuelle du lithium a été évaluée par le Bureau de Recherches Géologiques et 

Minières (BRGM) et est représentée par la Figure 7. Elle se compose de 4 zones : en vert, la zone de 

criticité où une veille ponctuelle suffit pour suivre les réserves de l’élément. En jaune, la zone de 

criticité moyenne où un état annuel des réserves est préconisé. En orange, la zone de forte criticité où 

il faut opérer une observation continue des marchés/réserves, alerter sur la raréfaction de l’élément 

et étudier des scénarios de parade. Enfin en zone rouge, la zone de très forte criticité où une action de 

conservation de l’élément doit être menée. Le lithium se trouve actuellement entre la zone à moyenne 

et à forte criticité en terme d’approvisionnement et représente une forte importance stratégique pour 

l’industrie française et même mondiale. On peut ajouter à cela la criticité croissante du nickel qui 

représente déjà un intérêt stratégique très marqué, additionné au cobalt qui est aujourd’hui l’élément, 

pour la conception des batteries, dont les ressources sont les plus critiques.  En effet, les accumulateurs 

Li-ion avec une cathode nickel-manganèse-cobalt (NMC) étaient les leaders du marché compte tenu 

de leur haute densité énergétique, mais suite à l'ascension fulgurante des déploiements de VE et de 

stockage stationnaire, entre 2018 et 2019, les pénuries de batteries NMC se sont ressenties. 

Le lithium, le cobalt et le nickel sont certes essentiels au fonctionnement des batteries au 

lithium, mais ils sont aussi relativement rares. Il est donc nécessaire de développer des processus de 

recyclage efficaces qui permettront de réduire la pression sur les ressources naturelles. Malgré ce 

besoin urgent et ses avantages, un recyclage efficace est une tâche très difficile. En effet, la cathode, 

où la plupart de ces matériaux se situent, se trouve être le dernier composant à être retiré dans le 

processus de désassemblage 12, ce qui a pour conséquence d’augmenter le coût de sa récupération.  

De plus, chaque fabricant produit différents types de dispositifs, utilisant des matériaux, des formes, 

des morphologies et des proportions, tous différents, ce qui rend très difficile la mise au point d'un 

processus de recyclage « universel » valable. Pourtant, le recyclage peut protéger l'environnement en 

faisant office de tampon pour la demande de matières premières d'origine naturelle et ainsi jouer un 

rôle critique en satisfaisant une partie non négligeable de la demande de lithium dans les années à 
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venir.  Malgré ces faits connus, le lithium reste peu recyclé en raison d’un faible taux de collecte, des 

prix encore relativement bas du lithium et donc des coûts de recyclage supérieurs à ceux de la 

production primaire. Malheureusement, ce recyclage ne sera une réalité que s'il est économiquement 

viable.  

Durant des années, le pétrole appelé « or noir » était l’une des ressources les plus prisées au 

monde. Seulement depuis l’avènement de « l’ère » des batteries, le lithium est considéré comme « l’or 

blanc » et figure, à l’heure actuel, comme l’élément incontournable pour la production de batteries. 

Mais, comme pour le pétrole à l’époque, les états de criticités actuels des minéraux évoqués plus haut 

interpellent différents organismes qui tirent la sonnette d’alarme quant aux possibles futures pénuries 

d’éléments essentiels à la fabrication de batteries. Ces états de criticités avancés, combinés au faible 

développement du recyclage du lithium et aux problèmes géopolitiques, forcent les principaux acteurs 

publics et privés du marché des batteries à chercher des voies alternatives au lithium pour le stockage 

de l’énergie. La technologie sodium est l’une des technologies palliatives qui se démarque. 

 

Figure 7 : Evaluation de la criticité de différents éléments en 2020 (BRGM 13). 

Le sodium est bien plu abondant et mieux réparti sur le globe que le Lithium. En effet, le sodium 

est le 6ème élément le plus abondant sur Terre et compose environ 2,83% de la croûte terrestre soit 

1000 fois plus que le lithium 9. Par comparaison l’abondance dans l’eau de mer du sodium est de 10800 

mg/L contre 0,18 mg/L pour le lithium, soit 60000 fois plus de sodium que de lithium. Du fait de son 

abondance et de sa faible importance stratégique, le sodium est une ressource beaucoup moins chère 

que son homologue. En effet, le carbonate de sodium (Na2CO3) est, actuellement, 50 fois moins cher 

que le carbonate de lithium (Li2CO3). Dans le tableau périodique, le sodium et le lithium se situe l’un 

en dessous de l’autre. Ils présentent une chimie très proche, ce qui fait du sodium une alternative de 

choix au lithium. En effet, toutes les avancées technologiques réalisées sur les batteries Li-ion (et 

autres types de batteries) devraient pouvoir être transférées au sodium. Ceci pourrait permettre une 

accélération des recherches sur les batteries au sodium.    
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II. Accumulateurs 

Le terme batterie, couramment utilisé, englobe deux types de générateur électrochimique : 

- Une pile ou batterie primaire (ensemble de piles) est un générateur où la transformation de 

l’énergie chimique en énergie électrique est irréversible. Lorsqu’une pile est déchargée il faut 

donc la remplacer par une homologue neuve, c’est-à-dire chargée. 

- Un accumulateur ou batterie secondaire (ensemble d’accumulateurs) est un générateur 

électrochimique pour lequel la transformation de l’énergie chimique en énergie électrique est 

réversible. Dans le sens énergie chimique vers énergie électrique on parle de décharge de 

l’accumulateur. Et en imposant un courant à ses bornes on inverse le sens de transformation 

d’énergie, ce qui correspond à sa charge. 

Par abus de langage, le terme batterie désigne à la fois une batterie d'accumulateurs et une 

batterie de piles. En France, le terme « pile rechargeable » est également présent. Or c’est un oxymore 

car il s’agit bien d’une batterie secondaire comme l’indique le terme « rechargeable ».  Par la suite, 

nous nous intéresserons exclusivement aux accumulateurs qui seront désignés à la fois par les termes 

« accumulateur » ou « batterie ». 

 

II.1. Grandeurs caractéristiques 

 Capacité 

La capacité C d'un accumulateur est propre à ses électrodes et désigne la quantité d'électricité 

que l'accumulateur est capable de stocker. Elle est mesurée en multipliant le courant constant I par le 

temps de fonctionnement t de l'accumulateur pour une charge ou décharge complète et s'exprime en 

A.h : 

𝐶 = 𝐼 × 𝑡             Équation 1 

La capacité varie avec le régime de décharge : plus la vitesse de décharge est élevée, plus la 

capacité diminue. Les régimes de décharge sont donc souvent exprimés en fonction de C (C, C/10, 

C/100, etc…), par exemple pour un générateur de capacité de 100 A.h, une décharge à C/5 

correspondrait à un débit de courant de 20 A pendant 5h. La température a également une influence : 

plus elle est élevée, et plus la capacité est importante. Les capacités spécifiques massiques (A.h.kg-1) 

ou volumiques (A.h.L-1) permettent d'exprimer la capacité de l'accumulateur par unité de masse ou de 

volume de matériau actif dans l'électrode. 

 Potentiel 

Le potentiel V d'un accumulateur, exprimé en volts (V), est directement relié à la différence 

des potentiels chimiques (ddp) entre ses deux électrodes. Cette ddp détermine la force électromotrice 

(fem) de l'accumulateur, permettant l'échange d'ions entre les deux électrodes. La fem dépend donc 

à la fois de la nature du couple oxydant/réducteur et de l'avancement de la réaction : lorsque 

l'accumulateur est chargé, la fem est maximale et décroit jusqu'à une valeur nulle lors de sa décharge 

spontanée. 
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 Densité d’énergie 

La densité d'énergie d'un accumulateur correspond à la quantité d'énergie stockée par unité 

de volume (W.h.L-1) ou de masse (W.h.kg-1) totale d'accumulateur. Elle dépend à la fois de la capacité 

spécifique des électrodes et de la tension de décharge de l'accumulateur. La densité d’énergie permet 

d'estimer l'autonomie du dispositif. Il est alors possible de comparer les différentes technologies 

d'accumulateurs entre elles, et de déterminer laquelle est la plus adaptée en fonction de l'application 

visée (mobile ou stationnaire par exemple). 

 Polarisation et rendement énergétique 

La polarisation d'un accumulateur correspond à la différence entre le potentiel de charge 

mesuré et celui de décharge. Généralement le potentiel de charge est supérieur à celui de décharge, 

la différence variant de quelques mV à plusieurs dizaines de mV. Cette polarisation a un impact direct 

sur le rendement énergétique de l'accumulateur : plus elle est importante, plus le rendement est 

faible. Le rendement énergétique w (W.h), est défini par le rapport entre l'énergie restituée par 

l'accumulateur lors de la décharge Wd et l'énergie nécessaire à sa charge Wc selon :  

𝑤 =  
𝑊𝑑

𝑊𝑐
     Équation 2 

 Cyclabilité 

Un cycle correspond à une charge et une décharge complète. La cyclabilité défini donc le 

nombre de fois où l'accumulateur peut se décharger en restituant une quantité d'énergie égale à 80% 

de son énergie nominale. Elle caractérise ainsi la durée de vie de l'accumulateur. Celle-ci dépend des 

conditions d'utilisation : nombre et amplitude des cycles de charge-décharge, ainsi que les 

températures de stockage et d'utilisation. Cette durée de vie peut également diminuer si 

l'accumulateur subit une décharge profonde, entraînant l'usure accélérée de l'électrolyte. La cyclabilité 

est un paramètre clé pour les applications mobiles.  

 Autodécharge 

Le phénomène d'autodécharge a lieu alors que l'accumulateur est inutilisé. Il est 

majoritairement lié à l'existence de réactions parasites à l'interface électrode-électrolyte provoquant 

la réduction progressive du niveau de charge de l'accumulateur. Ce phénomène augmente avec la 

température et le vieillissement du système. 
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II.2. Architecture et différents constituants d’un accumulateur 

Un accumulateur est composé de deux électrodes séparées par un électrolyte et d’un 

collecteur de courant placé sur le côté extérieur de chaque électrode, comme l’illustre la Figure 8. 

 

Figure 8 : Schéma d'une batterie en état de décharge. 

 Les électrodes 

Un accumulateur est constitué de deux électrodes : une dite « positive » et l’autre 

dite « négative ». Leur appellation va dépendre de leur fonctionnement spontané, soit en décharge. 

De manière conventionnelle, en décharge donc, l'électrode positive est assimilée à la cathode et 

l'électrode négative à l'anode. A contrario, lors de la charge, les rôles sont inversés et l'électrode 

désignée comme positive joue le rôle d'anode et la négative celui de cathode. 

Une réaction d'oxydoréduction a lieu au sien de chaque électrode. Lors de la décharge, la 

réaction est spontanée et permet de convertir l'énergie chimique stockée par l'accumulateur en 

énergie électrique. Une réduction se produit à l'électrode positive (rôle de cathode), et une oxydation 

à l'électrode négative (rôle d'anode). Lors de la charge, l'énergie électrique imposée au système 

permet d'inverser les réactions et de ramener les électrodes à leur état initial. Cette fois, une oxydation 

prend place à l'électrode positive (rôle d'anode), et une réduction à l'électrode négative (rôle de 

cathode). 

Pour garantir le bon fonctionnement de l'accumulateur, les électrodes sont tenues de 

présenter une différence de potentiel : la négative doit posséder le potentiel le plus bas possible (≤ 1V) 

et inversement pour la positive (son potentiel ne doit pas excéder 5V car cela peut engendrer un 

problème de stabilité de l'électrolyte). En théorie, l'électrode négative idéale est donc en lithium et 

l'électrode positive idéale en fluor (le fluor ne convient pas pour une telle utilisation en raison de sa 

dangerosité et de son caractère bloquant). 

La nature des électrodes va déterminer la polarisation et par conséquent le rendement 

énergétique de l'accumulateur. Le choix de celles-ci a donc un impact direct sur la quantité d'énergie 

pouvant être délivrée par l'accumulateur. Idéalement, on cherche à obtenir une ddp supérieure ou 

égale à 4V, un rendement énergétique le plus proche possible de 1, une capacité spécifique élevée et 

la bonne réversibilité des réactions. 
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 L’électrolyte  

L’électrolyte correspond au matériau qui sépare les deux électrodes. Il peut être à l’état liquide 

ou solide. Il est primordial à la circulation des charges dans la batterie et joue pour cela un double rôle. 

Premièrement, il doit être un bon conducteur ionique pour assurer le transfert de charge d’une 

électrode à l’autre au sein de la batterie. Deuxièmement, il se doit d’être un bon isolant électronique 

afin de forcer la ciculation des électrons à l’extérieur de la batterie.    

 Les collecteurs de courant 

Les collecteurs de courant sont des conducteurs électroniques. Leur rôle est de garantir un bon 

contact électrique avec les électrodes et de supporter le transfert des électrons de l’une à l’autre via 

un circuit externe. Ces collecteurs sont généralement des disques métalliques (cuivre, aluminium ou 

laiton par exemple).    

 

II.3. Les différentes générations de batteries 

La première pile jamais fabriquée pourrait être une poterie datant du IIIème siècle avant J.-C. 

découverte à Bagdad en 1936, surnommée « la pile électrique de Bagdad ». Cependant, l’hypothèse 

d’une pile reste, encore à ce jour, controversée. 2000 ans plus tard, l’invention de la pile est attribuée 

à Alessandro Volta en 1800. Sa pile était composée d’un empilement alterné de disques de cuivre et 

de zinc séparés par une feutrine imbibée d’eau salée. C’est en 1859 que le français Gaston Planté 

inventa la première batterie. Son dispositif se composait de deux bandes de plomb enroulées 

concentriquement, séparées par deux intercalaires de caoutchouc pour éviter tout contact entre elles, 

le tout plongé dans un bocal de verre rempli d’acide sulfurique. Gaston Planté venait d’inventer la 

batterie plomb-acide encore utilisée aujourd’hui. Durant le siècle qui suivi, de nouvelles générations 

de batteries ont vu le jour, dont la mise au point des batteries Nickel-Cadmium (Ni-Cd) à la fin des 

années 1960, puis les batteries Nickel-Métal-Hydrure (Ni-MH) dans les années 1980, et enfin, les 

batteries Lithium-ion (Li-ion) dans les années 1990 14,15. Ces dernières dominent actuellement le 

marché des batteries. 

  

II.3.1. Les batteries Plomb-acide 

Les batteries plomb-acide sulfurique sont largement utilisées dans l’industrie ainsi que dans 

les domaines de l’aéronautique, de l’automobile et du ferroviaire. Elles servent notamment pour 

l’alimentation de secours, l’éclairage et les dispositifs de sécurité. Cette popularité est due à une 

combinaison de fiabilité et de durabilité, ainsi qu'à leur capacité à agir comme un composant passif ou 

actif dans les applications d'alimentation de secours. Leur capacité à supporter un nombre de cycles 

élevé, des durées de vie très longues, une large plage de températures de fonctionnement et de ne 

pas souffrir d’effet mémoire sont des atouts supplémentaires. L’effet mémoire traduit la diminution 

de la capacité suite à une succession de décharges partielles de la batterie qui va donc se « souvenir » 

du niveau de décharge partielle et n’accédera plus à l’ensemble des ions disponibles initialement. 

Cependant, si l’on se réfère à la Figure 9, ces batteries présentent une énergie massique faible. Elles 

sont donc utilisées de préférence lorsque le volume et le poids du dispositif utilisé a peu d'importance, 

c'est-à-dire pour des dispositifs stationnaires. Les groupes électrogènes et générateurs de secours 

représentent la majorité du marché de batteries plomb-acide. Grâce à leur compétitivité-prix, leur 

production industrielle reste néanmoins conséquente et elles ont pu conquérir le marché des vélos 
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électriques en Chine. Enfin, malgré la fiabilité de ces batteries, le plomb et l’acide sulfurique sont 

toxiques et nocifs pour l’homme. Des batteries « gel-plomb »-acide contenu dans un gel de silice ont 

donc été conçues pour être manipulées quelle que soit leur inclinaison en toute sécurité, adaptée à 

des utilisations en intérieur.  

 

Figure 9 : Comparaison des densités d'énergie massique et volumique des principales technologies de batteries 15. 

 

II.3.2. Les batteries Nickel-Cadmium et Nickel-Métal-Hydrure 

 Nickel-Cadmium (Ni-Cd) 

La technologie du nickel-cadmium est surtout utilisée dans de nombreuses industries telles 

que la sécurité aéronautique (batterie de secours dans les avions), la sécurité ferroviaire et la fiabilité 

des réseaux télécom difficiles d’accès. Les batteries Ni-Cd présentent plusieurs avantages : une grande 

fiabilité électrique (résistance à la surcharge) et mécanique (résistance aux chocs), une large plage de 

température d’utilisation (-50°C à 70°C), une résistance interne très faible, ainsi qu’une longue durée 

de vie, grâce à un grand nombre de cycles de charge-décharge, comme le montre le Tableau 1. La 

conservation de leurs performances à basse température et leur non vieillissement prématuré à haute 

température couplés à leur longue durée de vie en font une technologie privilégiée pour des 

applications sous des conditions climatiques extrêmes. 

Cependant, elles montrent une faible densité énergétique, une auto-décharge assez rapide 

(Tableau 1), et une sensibilité à l'effet mémoire. Elles doivent donc être déchargées en profondeur 

avant d’être rechargées afin d’éviter la diminution prématurée de leur capacité. De plus, le cadmium 

est toxique, écotoxique et dangereux, ce qui implique qu'il doit être collecté en fin de vie pour être 

recyclé. C’est pourquoi, cette technologie en tant qu’accumulateur portable « grand public » est 

interdite dans l’UE depuis 2006 (réglementation REACH). Les batteries Ni-Cd sont donc depuis 

progressivement remplacées par les batteries Ni-MH. 
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 Nickel-Métal-Hydrure (Ni-MH) 

La technologie nickel-métal-hydrure ne contient ni cadmium, ni métaux lourds ou toxiques et 

a remplacé, dans les années 1990, la technologie Ni-Cd pour des raisons écologiques. Et ce même si la 

durée de vie des batteries Ni-MH est plus faible que les Ni-Cd (Tableau 1). Grâce à une bonne 

cyclabilité, une densité massique élevée (supérieure à celle des Ni-Cd), une simplicité de stockage et 

de transport (l'accumulateur ne contient pas de lithium), la capacité à supporter de fort courant de 

charge-décharge, cette technologie s’est vite répandue. Les batteries Ni-MH sont surtout présentes 

dans les applications portables et les véhicules hybrides tels que la Toyota Prius et la Honda Civic. 

Malgré cela, ces batteries sont onéreuses et souffrent d'une mauvaise résistance à la surcharge 

couplée à une autodécharge élevée ainsi qu’une détection de fin de charge complexe. Elles sont donc 

actuellement concurrencées par les batteries Li-ion. 

Tableau 1 : Caractéristiques techniques des différents types de batteries. 

Types de batterie 
Rendement de 

charge-décharge 
Auto-décharge 

(/mois) 
Durée de vie 

Plomb-acide 50-92 % 3-20 % 
4-5 ans 

500-1200 cycles 

Ni-Cd 70-90 % 10-20 % 
12 à 15 ans 
1500 cycles 

Ni-MH 66 % 30% 
8 ans 

500-1000 cycles 

Lithium-ion 90 % 1-10 % 
7 à 10 ans 

2000 cycles 
 

II.3.3. Les batteries au Lithium 

 Lithium-ion (Li-ion) 

Stanley Whittingham (prix Nobel de chimie 2019) conçoit, dans les années 1970, la toute 

première batterie Lithium-ion. Après quelques améliorations de John Goodenough et Akira Yoshino 

(également lauréats du prix Nobel de chimie 2019), les batteries Li-ion sont commercialisées pour la 

première fois par Sony en 1991. La technologie Li-ion présentent des performances jusque-là inégalées 

avec des énergies massiques et volumiques élevées (Figure 9), l’absence d’effet mémoire et une 

autodécharge assez faible (Tableau 1). Ces batteries sont initiallement composées d’une électrode 

négative généralement en carbone graphite 16,17, une électrode positive initialement de LixCoO2 (LCO) 
18 séparées par un sel de lithium en solution dans un solvant organique. La technologie Li-ion a évolué 

depuis les années 1990 notamment en ce qui concerne les matériaux de cathode composés d’abord 

par la LCO (comme la batterie rocking-chair commercialisée par Sony en 1991), suivi par la Nickel-

Manganèse-Cobalt (NMC) 19–22 en passant par la Lithium-Fer-Phosphate (LFP) 23,24 et bien d’autres 25 

comme illustré sur la Figure 10. A noter qu’en 2015, les batteries (LFP) ne représentaient que 10 % du 

marché de la chimie de stockage stationnaire. Cependant, la pénurie des NMC ont permis aux 

fournisseurs de LFP d'entrer sur le marché à des prix compétitifs. Comme le nom Li-ion l’indique, le 

lithium se trouve toujours à l’état d’ion dans ce type de batterie que ce soit dans les électrodes ou 

dans l’électrolyte.  

Les batteries Li-ion profitent en grande majorité aux applications mobiles telles que dans 

l’automobile avec les VE et VEH, dans les nouveaux moyens de déplacements individuels avec les vélos 

à assistance électrique et les trottinettes électriques, dans l’électronique portable avec les ordinateurs 
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et les smartphones. Les batteries Li-ion sont également présentes dans les applications stationnaires. 

Malgré la domination de la technologie Li-ion sur le marché, ces batteries comportent certains 

inconvénients.  Tout d’abord, une décharge profonde peut altérer leur endurance, il est recommandé 

de les recharger à partir d’un état de décharge partiel. Les risques de fuite de l’électrolyte liquide 

existent et sont dangereux car cet électrolyte est souvent inflammable et devient corrosif s’il réagit 

avec l’air ou l’eau. De plus, des cas de dendrites peuvent se former provocant un court-circuit entre 

les électrodes. Les risques de gonflement, d’échauffement, d’explosion et de combustion de la batterie 

sont alors réels. En 2006, Dell rappelle 4,1 millions de batteries Li-ion Sony présentant un risque de 

surchauffe et d'incendie. En 2013, plusieurs incidents sont rapportés pour le Boeing 787 Dreamliner 

liés à des problèmes de surchauffe de batteries Li-ion. En 2013, l'embrasement d’une Tesla S est 

survenu suite à une collision, suivi en 2016, de la combustion spontanée du même modèle de voiture 

électrique, alors qu'elle venait d'être mise à charger. Enfin, le coût important de ces batteries limite la 

généralisation de leur utilisation. 

 Lithium polymère (Li-Po) 

La technologie lithium-polymère (Li-Po) est une variante de la technologie Li-ion. La différence 

se situe au niveau de l’électrolyte. Dans les cas des batteries Li-Po, l’électrolyte est un polymère gélifié. 

Cela permet une mise en forme plus aisée, en couches minces notamment, et d’être déposées sur des 

supports flexibles. Ces batteries s’affranchissent de l’enveloppe de métal présente dans les batteries 

Li-ion. Enfin, les batteries Li-Po sont plus résistantes à la surcharge et n’ont pas de soucis de fuite 

d’électrolyte, elles sont ainsi plus sûres que les batteries Li-ion 26. Cependant, les batteries Li-Po 

montrent des densités d’énergies plus faibles que les Li-ion et un prix similaire voire supérieur aux 

batteries Li-ion. De plus, les risques de gonflement, d’échauffement, d’inflammation et d’explosion de 

la batterie sont également réels.  En 2016, Samsung s’est vu obligé de retirer son Galaxy Note 7 de la 

vente, suite à plusieurs cas d'incendies et d'explosions. Les batteries Li-Po équipent, aujourd’hui, les 

ordinateurs portables, smartphones, vélos électriques et même l’avion Solar impulse lors de son tour 

du monde en 2015.  

 Lithium-métal (Li-métal) 

Dans le cas des batteries Li-métal, le lithium est présent sous forme métallique et constitue 

l'électrode négative. L'électrode positive est, comme dans le cas des batteries Li-ion, un matériau 

d'intercalation, mais n'est pas nécessairement lithiée, tels que V2O5 ou MnO2 (Figure 10) 27,28. L’emploi 

du lithium métallique en tant que cathode permet d'atteindre une capacité spécifique massique 

théorique de 3800 à 4000 A.h.kg-1 contre 300 à 400 A.h.kg-1 pour le graphite. Ce qui propulse cette 

technologie en tête au niveau des densités d’énergie massiques et volumiques (voir Figure 9).  

Cependant, des problèmes de sécurité ont ralenti le développement des batteries Li-métal. 

Dans les années 80, les premières batteries Li-métal sont mises sur le marché par Moli-Energy, pour 

équiper les téléphones portables au Japon. Elles seront rappelées dès 1989 suite à des problèmes de 

sécurité et la responsabilité du lithium métallique sera rapidement démontrée. En effet, la succession 

de plusieurs cycles de charge-décharge provoque la formation de dendrites de lithium à la surface de 

l'électrode en lithium métallique. Ces dendrites croissent jusqu'à entrer en contact avec l'électrode 

positive et déclencher un court-circuit, l‘échauffement puis l’explosion du dispositif 29–32. Malgré des 

problèmes de sécurité existant, la technologie Li-métal n'en restent pas moins la plus prometteuse 

(Figure 9) en terme de densité d’énergie.  

L'utilisation d'un électrolyte polymère-gélifié plutôt que liquide comme dans les batteries Li-

Po (exposé précédemment) a donc été joint aux batteries Li-métal pour créer les batteries Li-Métal 

Polymère (LMP). Ceci permet non seulement de limiter les problèmes de fuite, mais aussi d'entraver 
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la croissance de dendrites de lithium 29. Ces batteries présentent de bonnes propriétés mécaniques et 

électrochimiques et sont considérées comme « tout-solide ». Elles ont également l'avantage de 

pouvoir être fabriquées avec des formes très variées. Néanmoins, l'application des batteries LMP pour 

les technologies portables est limitée par leur conductivité, plus basse que celle des Li-ion et leur 

température optimale d'utilisation de 80°C 14. Même si elles équipent depuis 2011 les VE Bluecar du 

service Autotlib' de Bolloré 33, prouvant fiabilité et durabilité, elles doivent puiser en permanence de 

l’énergie pour maintenir leur température de fonctionnement. Des études ont montré que la 

consommation de ces batteries pour un véhicule Bluecar était de 12 à 15 kW.h-1/jour, consommant 

plus qu’un modèle sport hybride comme la Porsche Cayenne e-Hybride 34.      

 

Figure 10 : Comparaison des capacités massiques et des potentiels  des différents matériaux d'électrodes positives et 
négatives utilisés dans les batteries Li-ion et Li-métal 15. 

Depuis une vingtaine d’années, la technologie des batteries au lithium s’est imposée dans le 

monde comme la technologie pour l’essor de l’électrification. Bien que plus coûteuses que leurs 

homologues au plomb, les batteries au lithium présentent les performances recherchées par les 

industriels : forte densité d’énergie, bonne durée de vie, nombre de cycle de charge-décharge élevé. 

Cette technologie est ainsi devenue incontournable dans les domaines de stockage de l’énergie 

mobiles et stationnaires. Les batteries au lithium présentent néanmoins quelques limitations tels que 

des soucis d’approvisionnement, de sécurité et de recyclabilité. De nouvelles technologies de batteries 

sont donc développées pour essayer de pallier à ces limitations. Parmi elles se démarquent 3 

technologies : les batteries sodium-ion, les batteries nickel-zinc et les batteries tout-solide. Ne seront 

détaillées ici que les technologies sodium-ion et tout-solide. 
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III. Nouvelles générations de batteries 

III.1. Les batteries Sodium-ion 

III.1.1. Avantages et inconvénients du sodium 

Compte tenu des propriétés physiques et chimiques similaires à celles du lithium, de la forte 

abondance et du faible coût du sodium, les batteries sodium-ion (Na-ion) ont récemment été 

considérées comme une technologie de stockage d'énergie idéale. Initiées au début des années 1970, 

en parallèle de la technologie du Li-ion 35–37, les recherches sur les batteires Na-ion ont 

considérablement diminué après la commercialisation réussie des Li-ion en 1991. Avec l'augmentation 

du marché du stockage d'énergie, les recherches sur la technologie Na-ion à température ambiante 

suscitent à nouveau l'intérêt et sont de plus en plus valorisées depuis une dizaine d’années.  

Les batteries Na-ion sont construites et fonctionnent sur le même principe que les batteries Li-

ion : deux électrodes, positive et négative, sont séparées par un électrolyte (en général, des sels 

d'électrolyte dissous dans des solvants polaires aprotiques). Puis, au cours des cycles de charge-

décharge les ions Na+ se déplacent d’une électrode à l’autre via l’électrolyte liquide. La technologie Na-

ion se distingue par son faible coût de maintenance et son rendement énergétique élevé, 

contrairement à diverses technologies commercialisées à base de sodium à haute température, telles 

que les batteries Na/S et Na/NiCl2 
38. De plus, les batteries Na-ion présentent encore d’autres avantages 

par rapport à la technologie au lithium, comme l’utilisation possible de collecteurs de courant en 

aluminium au niveau des deux électrodes qui permettra de réduire considérablement le coût et le 

poids de l'ensemble des cellules Na-ion (par rapport au collecteur en cuivre au niveau de l'anode des 

Li-ion). Une charge beaucoup plus rapide comme le prouve les performances obtenues par la startup 

française Tiamat avec une charge en seulement 5 minutes. Les batteries Na-ion peuvent également 

subir des décharges profondes sans souci de sécurité ni d’altérations de leurs capacités. Et enfin, elles 

font preuve d’une bonne longévité et d’un nombre de cycles de charge-décharge comparable au 

lithium (<2000 cycles). 

Cependant, en raison d’un atome de sodium relativement plus lourd, plus volumineux et par 

conséquent une capacité théorique plus faible que le lithium (1166 mA.h.g-1 et 3861 mA.h.g-1, pour Na0 

et Li0, respectivement), les batteries Na-ion possèdent une densité énergétique plus faible que les 

batteries Li-ion 39–44. Les matériaux permettant l'intercalation du lithium, conviennent parfois à 

l'intercalation du sodium en raison de leurs propriétés physiques et chimiques similaires. Par 

conséquent, divers matériaux d'électrodes de batteries Na-ion ont été imités des matériaux 

d'électrodes de Li-ion 45. La recherche sur les matériaux d'électrode des Na-ion joue également un rôle 

dans la découverte de nouveaux matériaux d'électrode pour les batteries Li-ion. Néanmoins, cette 

stratégie ne sera pas toujours valable car il existe des différences dans le comportement d'intercalation 

entre le sodium et le lithium 46. Le principal défi consiste donc à trouver des matériaux d'électrodes 

appropriés pour les batteries Na-ion présentant d'excellentes performances de stockage du sodium. 

Récemment, de nouveaux composés au sodium différents des matériaux d'électrode de lithium ont 

été découverts 47–53. Comme on peut le voir sur la Figure 11, ces années de recherches ont abouti à la 

découverte d’une grande variété de matériaux d’électrodes pour les batteries Na-ion. En parallèle, des 

électrolytes sûrs doivent être développés pour correspondre aux potentiels de fonctionnement des 

électrodes. Bien que de nombreux efforts aient été déployés pour le développement de divers 

matériaux d'électrodes, un certain nombre d'inconvénients retardent la mise en œuvre des batteries 

Na-ion dans des applications à grande échelle, tels que les problèmes de sécurité et de stabilité aussi 

rencontrés dans la technologie Li-ion. 
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Figure 11 : Comparaison des capacités spécifiques, potentiels et densités d'énergie massiques des anodes (a) et cathodes 
(b) pour les batteries sodium-ion 54. 
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Certes, la densité d’énergie électrique du sodium est moins élevée que celle du lithium rendant 

difficile l’utilisation de cette technologie dans des applications nécessitant de l’autonomie. Mais les 

batteries sodium-ion apparaissent idéales pour des applications qui nécessitent une puissance et une 

charge rapide. Elles sont donc plutôt destinées à être utilisées pour le stockage d'énergie stationnaire 

en tant que batteries de démarrage et/ou d’accélération pour les robots industriels et l’outillage ou 

encore pour le stockage de l’électricité sur les réseaux. En effet, avec l’essor des énergies 

renouvelables intermittentes, le domaine des batteries pour le stockage stationnaire est en pleine 

expansion. 

III.1.2. Industrialisation 

Aujourd’hui, la recherche sur les batteries sodium-ion est en phase d’être industrialisée. 

Plusieurs acteurs, ont déjà développé des prototypes (voir le Tableau 2) comme : Faradion en 

Angleterre, HiNa en chine, Natron Energy aux USA, Haldor Topsoe et Altris se focalisent sur les 

cathodes, Sumitomo Chemical au Japon (un brevet en 2011), etc. En France, Tiamat a réalisé des 

prototypes Na-ion au format 18650. Cette start-up créée en 2017, développe une technologie sodium-

ion issue des travaux de recherches académiques menés par le collège de France à Paris, le LRCS à 

Amiens, l’ICMCB à bordeaux et le CIRIMAT à toulouse, tous regroupés au sein du RS2E (Réseau de 

Stockage Electrochimique de l’Energie). Tiamat coordonne également le projet européen NAIMA qui 

rassemble 15 partenaires publics et privés (CEA, CNRS, EDF, etc…).  Ce projet a reçu un budget de 8 

millions d’euros de la commission européenne, pour développer et tester leurs prototypes afin de 

développer la technologie sodium-ion en Europe. A terme, la start-up française souhaite développer 

la filière européenne des batteries sodium-ion qui inclura la première usine de production en France.      

 

Tableau 2 : Caractéristiques techniques disponibles des battteries sodium-ion sur les sites web des différentes entreprises. 

Société Cathode Anode 
Densité 
d’énergie 

Température 
d’utilisation 

Rendement 
énergétique 

Durée 
de vie 

Faradion 
Pas de Co ni 

de Cu 
 

140-155 
Wh/kg 

-20°C à 60°C 92% 
>1000 
cycles 

HiNa 
Na-Cu-Fe-

Mn-O 
« soft 

carbon » 
120 Wh/kg    

Natron 
Energy 

Bleu de 
Prusse 

Bleu de 
Prusse 

   
10000 
cycles 

Tiamat 
Matériau 

poly-
anionique 

« hard 
carbon » 

90 Wh/kg  80% 
5000 
cycles 

AMTE 
Power 

  
135-140 
Wh/kg 

  
>1000 
cycles 

Aquion 
Oxyde 

Manganèse 

Carbon-
Titanium-
Phosphate 

90 Wh/kg 0°C à 100°C  
3000 
cycles 
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La technologie de la société Aquion utilise certes les ions sodium mais sa technologie est basée 

sur l’électrolyse de l’eau salée qui joue le rôle de l’électrolyte. Les ions sodium vont circuler dans l’eau 

salée d’une électrode à l’autre en fonction des cycles de charge-décharge, ce sont donc des batteries 

à eau salée. Elles présentent plusieurs avantages : elles sont ininflammables, non corrosives, non 

explosives, la température ne peut dépasser 100°C, écologiques puisqu’elles ne contiennent pas de 

composés toxiques, ni de métaux lourds et peuvent être recyclées plus facilement que les batteries Li-

ion. Les défauts sont le volume et le poids important de ces batteries, ce qui par conséquent leur 

confèrent une faible densité d’énergie ainsi que les problèmes de fuite même si cela ne reste que de 

l’eau salée. De ce fait, Aquion propose et comercialise sa technologie pour des applications 

stationnaires depuis 2017. 

Les sociétés présentées dans le Tableau 2 visent des applications stationnaires comme le 

stockage résidentiel et industriel, les alimentations de secours pour les télécoms et des sites éloignés, 

ou encore le stockage pour le réseau en soutien aux énergies renouvelables. En effet, Faradion et AMTE 

Power misent sur la possibilité de transporter (par exemple par hélicoptère) des cellules sodium-ion 

complètement court-circuitées (zéro volt) pour une utilisation dans des endroits éloignés, y compris 

en mer, où le transport de batteries est limité ou dangereux. Faradion travaille également avec des 

partenaires sur le projet Low Cost Storage of Renewable Energy financé par Innovate UK pour 

démontrer l'utilisation de la technologie Na-ion pour le stockage de l'énergie solaire.  

Mais ces entreprises visent également des applications mobiles telles que les véhicules 

électriques à faible vitesse (scooters, vélos électriques et trotinettes), avec des e-vélos alimentés par 

batterie Na-ion de Faradion en collaboration avec Phillips 66. Tiamat équipe des trottinettes 

électriques de la petite entreprise bretonne Evo-spirit et trois scooters électriques de livraison de Mob-

ion utilisés en région parisienne. D’après la start-up française, les performances techniques sont 

bonnes et conformes à ce qui était attendu. Les batteries Na-ion sont aussi une alternative intéressante 

pour les batteries de démarrage car elles sont plus performantes que les batteries plomb-acide. En 

novembre 2020, Tiamat a remplacé la batterie de démarrage au plomb de 130 kg d’un bus diesel de 

Keolis par une Na-ion de 30 kg, afin d’observer la durée de vie de la batterie. Le bus servira de 

démonstrateur. Enfin, elles peuvent proposer une charge rapide des VE et VEH, avec certes une 

autonomie plus faible pour les VE (200km) mais des temps de recharges plus rapides (5min). 

En résumé, il faut garder à l'esprit que la technologie Na-ion peut difficilement concurrencer 

celle du Li-ion en terme de densité énergétique en raison d’un atome de sodium relativement plus 

lourd et plus gros (1166 mA.h.g-1 et 3861 mA.h.g-1, pour les capacités théoriques de Na0 et Li0, 

respectivement). Mais les batteries Na-ion montrent plusieurs avantages grâce à leur faible coût et à 

des vitesses de charge-décharge élevées. Ces batteries auront des applications prometteuses dans les 

véhicules électriques à faible vitesse (par exemple, les bicyclettes, les quadricycles, les scooters et 

trotinettes), dans le remplacement des batteries de démarrage plomb-acide des véhicules et le 

stockage d'énergie stationnaire à grande échelle comme les réseaux intelligents. 
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III.2. Batteries tout-solide 

Les batteries lithium-ion dominent le marché actuel du stockage de l'énergie. Elles sont 

principalement utilisées pour des applications mobiles et automobiles. Toutefois, la demande de 

dispositifs de stockage d'énergie ne cesse de croître, non seulement dans le secteur automobile avec 

les véhicules électriques, mais aussi pour les alimentations stationnaires domestiques et les grands 

parcs éoliens et solaires 39,55–57. Cette demande croissante exige de nouvelles batteries ayant des 

densités d'énergie et de puissance plus élevées ainsi qu’une bonne fiabilité. Des études ont montré 

que les batteries au lithium à base de soufre tout-solide peuvent avoir une puissance et une densité 

énergétique plus intéressantes que les systèmes liquides 58,59.  

III.2.1. Généralités sur la technologie tout-solide 

Dans ce contexte, les batteries tout-solide (SSB pour Solid State Battery) ont fait l'objet d'une 

attention croissante au cours des trois dernières décennies comme l’illustre la Figure 12. Cette 

dernière, réalisée à partir des données de Web of Science, montre l’évolution du nombre de 

publications sur le thème des batteries tout-solide, atteignant 1065 publications pour 2020 contre 2 

en 1990. La raison de cette hausse d’intérêt résulte dans leur plus grande sécurité, leur large fenêtre 

électrochimique, leur grande stabilité thermique et leur longue durée de vie. En outre, leurs 

excellentes propriétés mécaniques, leur flexibilité et la simplicité de leur processus d'assemblage (les 

électrolytes agissant à la fois comme voie de transport des ions et comme séparateur) les rendent 

particulièrement attrayantes. Néanmoins, la résistance aux différentes interfaces limite généralement 

les performances des batteries tout-solide. En effet, une batterie tout-solide résulte de l'empilement 

des différents matériaux solides, ce qui crée de mauvais contacts aux interfaces cathode-électrolyte et 

électrolyte-anode. En outre, pendant le cyclage, des interphases peuvent se former aux interfaces et 

dégrader les performances de ces batteries 60,61.  

 

 

Figure 12 : Evolution du nombre de publications sur le thème "all solid state batteries" de 1990 à 2020. 
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Les batteries tout-solide peuvent se diviser en deux grandes familles : les batteries qui utilisent 

un électrolyte sous forme de gel-polymère et celles qui utilisent un électrolyte solide inorganique. Les 

batteries Li-ion à base de gel-polymère sont déjà présentes sur le marché comme évoqué 

précédemment avec les batteries Li-Po et LMP. Elles présentent les avantages d’une masse et d’une 

taille réduites, de problèmes de fuites limités, de possibilité de mises en forme variées et d’une bonne 

tenue mécanique grâce aux propriétés d’élasticité de ces matériaux, ce qui permet de confectionner 

des batteries flexibles. Cependant, les risques de surchauffe et d’explosion ne sont pas nuls. De plus, 

dans le cas des LMP une température de 80°C est nécessaire à son fonctionnement. Cette technologie 

est largement étudiée pour le lithium et est également étudiée pour les batteries au sodium 62–64. 

Néanmoins, la plupart des batteries à base d'électrolytes polymères doivent fonctionner à une 

température comprise entre 60 et 80 °C, ce qui est proche de la température de fusion du sodium 

métal (90 °C) et peut poser des problèmes de sécurité pour les batteries tout-solide à base de sodium 

métallique. La technologie du tout-solide reposant sur des électrolytes à base de gel-polymère montre 

de nombreux avantages et a un avenir prometteur, mais de plus amples recherches sont nécessaires 

afin d’améliorer cette technologie surtout pour le sodium.  

L'avantage des batteries tout-solide inorganique réside dans l'utilisation d'un électrolyte solide 

inorganique. Il est ininflammable, et ces batteries ne souffrent pas de fuites ou d’évaporation, ce qui 

augmente leur sécurité, contrairement à celles qui utilisent des électrolytes liquides 27,65. En effet, les 

fuites d'électrolyte, l'inflammabilité, la formation de dendrites et les réactions secondaires entre 

l’électrolyte et les électrodes ont largement entravé l'application spécifique des batteries à électrolyte 

liquide. Le problème de sécurité des batteries Na-ion est encore plus grave que celui des Li-ion en 

raison de la plus grande réactivité du sodium avec l'humidité et l'oxygène.  

Un autre facteur, le mécanisme de diffusion, pourrait permettre aux batteries tout-solide de 

montrer de meilleures performances que les Li-ion et Na-ion. Prenons l’exemple du lithium : un 

mécanisme de diffusion moins énergétique des ions Li+ à l’interface électrode/électrolyte solide 

permettrait, en théorie, d’atteindre des régimes de cyclage plus élevés dans les batteries tout-solide 

que dans les batteries utilisant un électrolyte liquide 66. En effet, l’utilisation d’un sel de lithium dissous 

dans un solvant organique implique la désolvatation de ce dernier. Cette désolvatation, nécessaire au 

transfert de charge à l’interface électrolyte/électrode, demande un coût énergétique important (≈65 

kJ/mol) qui va limiter la diffusion de l’ion Li+ et son intercalation/désintercalation lors du cyclage (Figure 

13). Dans le cas d’un conducteur ionique solide inorganique, du fait de l’absence de mécanisme de 

désolvatation, le coût énergétique du transfert de charge sera inférieur (≈40 kJ/mol) et devrait 

permettre ainsi d’atteindre des régimes beaucoup plus rapides. 

 

 

Figure 13 : Réaction de transfert de charge à l'interface électrolyte-électrode, dans le cas d'un électrolyte liquide à gauche 
et solide à droite 67. 
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Ce phénomène n’est vrai que dans le cas où les contacts entre l’électrode et l’électrolyte sont 

optimaux. Les meilleurs contacts sont ceux dans les batteries avec les électrolytes à base de soufre, 

grâce à leur grande déformabilité 68 et ce même dans le cas d’une mise en forme par pressage à froid. 

Dans le cas des électrolytes céramiques, plus durs et présentant une température de frittage élevée 

(nécessaire pour une bonne conductivité) 69, des techniques de mise en forme ont été développées 

telles que l’assemblage par Spark Plasma Sintering (SPS), par Hot pressing (HP), ou le dépôt d’électrode 

par Pulsed Laser Deposition (PLD) pour permettre l’optimisation des interfaces et la préparation de 

batteries tout-solide performantes 70,71. 

III.2.2. Batteries tout-solide au lithium 

Au début des années 1980, Ribes et al. 72,73 ont rapporté, pour la toute première fois, le 

développement de batteries tout-solide (type pile bouton) en collaboration avec la société GIPELEC 

(Poitiers). Elles étaient composées d'un verre de Li2S-GeS2-LiI comme électrolyte solide, d'une feuille 

de Li ou Li-Al comme électrode négative, et la cathode était un matériau composite élaboré en 

mélangeant l'électrolyte vitreux et un matériau actif tel que TiS2, FeS2, CuBi2O4 ou Cu4O(PO4)2. 

Seulement 20 à 40 % de la capacité théorique calculée à partir de la masse active cathodique ont été 

obtenus. D’après les auteurs et confirmé par des études ultérieures, le facteur limitant était lié à la 

construction des cathodes composites et la compaction des poudres ne permettait pas les contacts 

ioniques et électroniques uniformes nécessaires à l'utilisation de toute la masse active. En 1984, 

Ménétrier et al ont proposé une batterie similaire avec l'empilement d'une couche d'électrode positive 

en TiS2, d'un électrolyte solide vitreux Li2S-B2S3-LiI 74 (basée sur les résultats de Kuntz et al avec Li3N 75) 

et d'une feuille d'alliage Li-Al utilisée comme électrode négative. La capacité a été augmentée en 

utilisant une électrode composite, mélange d'électrolyte solide et de matériau actif TiS2 
74. 

Suite à ces premières batteries tout-solide, de nombreuses études ont été réalisées au fil des 

années 76–79, mais le réel intérêt pour cette technologie ne s’est manifesté que récemment (voir Figure 

12) lorsque les batteries Li-ion conventionnelles ont montré leurs limites en termes de densité 

énergétique et de puissance. Deux types de batteries utilisant un électrolyte solide ressortent de ces 

études comme le montre le schéma des cellules électrochimiques typiques tout-solide par rapport à 

une cellule Li-ion conventionnelle présenté dans la Figure 14. Les batteries Li-ion conventionnelles (au 

milieu) contiennent une anode poreuse généralement en graphite (cercles gris) et une cathode 

poreuse généralement constituée d'un oxyde de métal de transition en feuillet (cercles violets). Un 

séparateur, d'environ 10 μm d'épaisseur (bande grise) est placé entre les électrodes d’environ 100 μm 

d'épaisseur chacune. Un électrolyte liquide infiltre l'ensemble des électrodes et le séparateur poreux, 

assurant un transfert rapide des ions entre les électrodes. Enfin, des feuilles de cuivre (électrode 

négative) et d'aluminium (électrode positive) servent de collecteurs de courant. 

Dans une batterie tout-solide à ions lithium avec une anode conventionnelle (Li-SSB), 

l'électrolyte liquide est remplacé par un électrolyte solide (cercles orange foncé) dans les électrodes. 

Le séparateur est remplacé par le même (ou un autre) électrolyte solide (cercles orange). L'utilisation 

du même électrolyte solide (SE) dans les électrodes et le séparateur semble être un choix naturel. Pour 

des raisons de stabilité et de production, il peut être plus favorable d’utiliser un SE différent. Les 

collecteurs de courants sont les mêmes que pour une batterie Li-ion traditionnelle. Enfin les batteries 

de type Li-SSB conservent la densité d’énergie volumique qu’une batterie Li-ion mais montre une perte 

de 10% en terme de densité massique. 
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Dans le cas d’une batterie tout-solide avec une anode en lithium métallique (Li-Métal-SSB) 

représentée en jaune claire, les mêmes changements sont effectués au niveau du SE, à l’exception de 

l’électrode négative qui n’est constituée que de lithium métallique. La densité d'énergie théorique du 

lithium métallique est de 3 700 mAh.g-1, ce qui permettrait un gain significatif en densité d'énergie 

volumique de 70% et massique de 40%. L'évolution de la densité énergétique est estimée sur la base 

de l'augmentation de la densité de liquide à solide, en tenant compte de la capacité spécifique élevée 

du lithium métal et du remplacement complet du graphite et de l'électrolyte de l'anode.  

 

 

Figure 14 : Architectures typiques des batteries classiques au lithium-ion (au centre) et des batteries tout-solide lithium-ion 
(à droite) et lithium-métal (à gauche). Le rectangle jaune représente le lithium métallique, les cerles oranges et oranges 

foncés représentent l’électrolyte solide et enfin les cerles violets et gris le matériau actif de la cathode et de l’anode 
respectivement. Les densités d'énergie volumétrique et gravimétrique sont représentées par wvol et wgrav, respectivement 

80. 

Différents matériaux de cathode sont utilisés dans les batteries tout-solide au lithium, dont un 

certain nombre sont déjà connus dans les batteries Li-ion comme LiCoO2 
81, les matériaux de type LFP 

tel que LiMn0.8Fe0.2PO4 
82, ou encore les NMC avec LiNi0.5Mn0.3Co0.2O2 

83et LiNi1/3Mn1/3Co1/3O2 
84. On peut 

également citer, comme autres matériaux de cathodes oxydes, CuBi2O4 
73et Cu4O(PO4)2 

73, 

LiNi0.5Mn1.5O4 
85

 et LiNi0.8Co0.15Al0.5O2 
86. Des matériaux à base de soufre profitent également aux 

batteries Li-SSB comme le TiS2 qui fut le premier matériau de cathode utilisé 72,74,  ou encore FeS2 
87, 

Li2S 88, P4S10+n 
89et CuS 90. Li2S-P2S5 qui est pourtant connu comme électrolyte solide, peut être 

également utilisé en tant que matériau actif de cathode comme le montre l’étude de Hakari et al. 91. 

Plus récemment, une étude a montré qu’un matériau Fe-P-S synthétisé à partir d’un mélange de FePS3 

et de soufre possédait de meilleures caractéristiques que le FePS3 seul 92, tout comme l’ajout de 

carbone au composé Li2S-P2S5 augmente ses performances 93 et l’ajout simultané de carbone et de 

soufre améliore également FeS2 94. Il existe encore bien d’autres composés dans la littérature offrant 

un certain potentiel en tant que matériau actif de cathodes 95,96. 

Les électrodes, et surtout les cathodes sont en réalité des matériaux composites. Elles sont 

obtenues en mélangeant le matériau actif avec l'électrolyte et un additif conducteur. Les ratios de 

chaque composant jouent un rôle déterminant dans les performances de la batterie. L'ajout 

d'électrolyte dans l'électrode assure la percolation ionique mais permet également d'optimiser les 

interfaces entre l'électrode composite et les couches d'électrolyte. Un additif conducteur électronique 

comme le noir d’acétylène (AB) est ajouté à la cathode mixte, permettant une meilleure circulation 

des électrons dans l’électrode positive. Enfin un liant est ajouté dans le but de limiter les ruptures de 

contacts électrolyte-matériau actif et électrolyte-électrode lors de l’insertion et extraction des ions 

lors des cycles de charge-décharge. 
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Concernant les anodes utilisées, quelques exemples de matériaux actifs sont présentés dans 

le Tableau 3 (liste non-exhaustive). La plupart de ces études sont basées sur des composés MxSy ou 

MxPy testés avec un électrolyte solide Li2S-P2S5, l'objectif étant de créer un réseau continu de 

phosphore et de soufre entre l'électrolyte et l'électrode. L’indium seul ou en alliage avec le lithium a 

également été utilisé en tant qu’anode 96. Cependant, la majorité des recherches se focalisent sur les 

batteries Li-Métal-SSB car le lithium métal possède une densité d’énergie théorique élevée (3 700 

mAh.g-1). Le design de l’anode en lithium métallique grâce à différentes techniques de dépôts est 

beaucoup étudié ainsi que l’utilisation d’anode lithium métal composite 97,98. C’est pourquoi les 

recherches se focalisent davantage sur les électrolytes stables face au lithium métallique 99. Ces études 

sont motivées par le soucis de résoudre les problèmes de sécurité liés au lithium métallique, d’obtenir 

des batteries toujours plus performantes et flexibles même en tout-solide. 

 

Tableau 3 : exemples de matériaux actifs d'électrodes négatives dans les batteries Li-SSB. 

Matériau actif Densité de courant Capacité Référence 

SnS-P2S5 0,064 mA/cm² 400 mAh/g sur 70 cycles Hayashi et al. 100 

SnP0.94 1,3 mA/cm² 1000 mAh/g Aso et al. 101  

Sn (poudre) 
 
 

Sn (couches minces) 

0,1 mA/cm² 
 
 

0,13 mA/cm² 
0,64 mA/cm² 

600 mAh/g sur 100 cycles 
700 mAh/g 

 
500 mAh/g 

Miyazaki et al. 102  

α-Fe2O3 0,064 mA/cm² 800 mAh/g (1er) - 350 mAh/g (20ème) Kitaura et al. 103  

NiS 1,3 mA/cm² 360 mAh/g sur 50 cycles Nisho et al. 104  

CuxMo6S8-y 1,28 mA/cm² 100 mAh/g sur 2000 cycles Nagao et al. 105  

NiP2 0,064 mA/cm² 600 mAh/g sur 4 cycles Hayashi et al. 106  

Phosphore noir 3,8 mA/cm² 500 mAh/g sur 150 cycles Nagao et al. 107  

Bi2Se3  340 mAh/g sur 50 cycles Kumari et al. 108  

Li4Ti5O12 12,7 mA/cm² 
140 mAh/g sur 700 cycles 

A 100°C 
Minami et al. 109  

 

Un grand nombre d’électrolytes ont été développés tout au long de ces années de recherche 

et peuvent être classés dans différentes familles 76,77,110–117. Tout d’abord les oxydes avec des 

électrolytes de type pérovskite comme Li0.34La0.56TiO3 
118, les LiPON 119 qui sont stables face au lithium 

métallique et aux matériaux de cathodes, les LISICON tels que Li1.3Al0.3Ti1.7(PO4)3 
120 et Li3.5Zn0.25GeO4 

121 

dont l’évolution de sa conductivité en fonction de la température est représentée Figure 15. Les 

électrolytes de type NASICON ont eux aussi été très étudiés comme Li1.5Al0.5Ge1.5(PO4)3 
122 qui possède 

une conductivité à température ambiante légèrement supérieure à celle du P(EO)12-LiTFSI comme le 

montre la Figure 15. Les composés Li1+xYxZr2-x(PO4)3 (0,1 ≤ x ≤ 0,2) atteignent des conductivités de 7.10−2 

à 1,4.10−1 S/cm 123,124 supérieures à celles des électrolytes liquides classiques (voir Figure 15). Enfin les 

grenats comme Li6.4Ga0.2La2.75Y0.25Zr2O12 
125 ou Li7La3Zr2O12 

126 montrent des conductivités à l’ambiante 

intéressantes puisque supérieures à celle du P(EO)12-LiTFSI (Figure 15). Ces oxydes possèdent une 

bonne stabilité chimique et électrochimique, de bonnes propriétés mécaniques et une oxydation à 

haut potentiel. Cependant, ils ne sont pas flexibles et ont un coût élevé. 

Les sulfures sont répartis en deux types : les Li2S-MxSy avec MxSy = P2S5 
127 et SiS2 128 par 

exemple. On peut également citer Li3PS4 qui est la phase cristallisée de Li2S-P2S5 
129 et Li6PS5Cl 130. Les 

thio-LISICON représentent le second type, avec Li7P3S11 
131, Li3.25Ge0.25P0.75S4 

132 et plus récemment 

Li9.54Si1.74P1.44S11.7Cl0.3 avec une conductivité ionique à 25°C de 2,5.10-2 S/cm 133. Ces thio-LISICON 
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possèdent des conductivités ioniques élevées surpassant celles des électrolytes polymères et 

concurrençant celles des liquides classiques comme illustré sur la Figure 15. Globalement les sulfures 

montrent des conductivités élevées, une faible résistance des joints de grain, une bonne résistance 

mécanique ainsi qu’une bonne flexibilité. Néanmoins, ils sont sensibles à l’air et à l’humidité car 

facilement oxydable et rencontrent des problèmes de compatibilité avec les matériaux de cathode. On 

peut citer comme composé intermédiaire entre les oxydes et les sulfures les oxysulfures tels que les 

composés Li2S–SiS2–Li4SiO4 qui atteignent 10-3 S/cm à température ambiante 134. 

Les composés de type hydrure comme le LiBH4 
135, LiBH4-LiX (X = Cl, Br ou I) 136, LiBH4-LiNH2 

137,138, Li2NH 139, LiNH2 138, Li(NH3)BH4 140 et Li3AlH6 76 ont quant à eux une conductivité ionique comprise 

entre 10-7 et 10-3 S/cm. Même si ces composés sont stables au contact du lithium métallique et 

montrent de bonnes propriétés mécaniques, ils sont sensibles à l’humidité et présentent une faible 

compatibilité avec les matériaux de cathode.   

Parmi la famille des halogénures se trouve les composés de type spinelle telle que Li2ZnI4 141, ainsi que 

les anti-perovskites avec Li3OCl 142, Li3OCl0.5Br0.5 142, Li2.99Ba0.005ClO 143 et A2.99Ba0.005OCl1−x(OH)x (A = Li/Na) 
144,145qui montrent des conductivités ioniques à l’ambiante allant de 10-4 S/cm et 2,5.10-3 S/cm à plus 

de 10-2 S/cm, respectivement. Ces composés ont l’avantage d’être stables au contact du lithium 

métallique et présentent une résistance mécanique et une flexibilité correctes, mais sont sensibles à 

l’humidité et montrent une faible potentiel d’oxydation.   

 

Figure 15: Conductivité ionique de différents électrolytes solides en comparison d'électrolytes liquides et polymères pour 
les batteries au lithium. La ligne grise verticale marque la température ambiante. EC:PC:LiPF6 et EC:DEC:LiPF6 sont des 

électrolytes liquides couramment utilisés dans les batteries Li-ion. P(EO)12-LiTFSI est un électrolyte polymère typique à base 
d'oxyde de polyéthylène. Extrait de 80. 
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Au-delà des nombreuses recherches sur les matériaux composant les batteries tout-solide, des 

recherches se concentrent sur les interfaces entre électrolyte-électrode 78,79,146–149. Il reste encore de 

nombreux phénomènes et mécanismes non élucidés et peu compris. Il est difficile de garantir de bons 

contacts entre les électrodes et l’électrolyte. En effet, en raison des propriétés naturelles des 

électrolytes solides, telle que la stabilité chimique et une caractéristique de non-écoulement par 

rapport aux électrolytes liquides, des vides sont présents aux interfaces ainsi que des réactions 

chimiques/électrochimiques. De plus, des déformations mécaniques comme l’expansion volumique du 

matériau de cathode et des changements de phase chimique ont lieu pendant le processus de cycle 

électrochimique, ce qui aggrave les problèmes de contact. Ces soucis d’interfaces représentent le plus 

gros verrou technologique pour cette nouvelle génération de batteries et limitent leurs performances. 

Des techniques d’ingénieries et de design comme le coating de matériau d’électrodes sont réalisés afin 

de stabiliser ces interfaces comme cela a été montré dans une cellule SSB avec LiCoO2 comme matériau 

de cathode qui après un coating de LiNbO3 a révélé des performances électrochimiques accrues 81,150.  

Les électrolytes solides inorganiques et gels-polymères montrant des propriétés différentes 

dont certaines qui se complètent, des chercheurs se sont penchés sur la création de batteries tout-

solide hybrides. L’alliance des caractéristiques de ces deux types d’électrolytes améliore les 

performances des batteries tout-solide et participe à la levée plus ou moins partielle de verrous 

technologiques de cette nouvelle génération de batterie notamment pour les Li-Métal-SSB. Elles 

peuvent ainsi prétendre à  une stabilité des interfaces et des électrolytes face au lithium métal 

dissipant le souci de dendrites 151,152, une stabilité thermique accrue, tout comme de bonnes propriétés 

mécaniques et de long cycles de vie 153–159. La technologie hybride rapproche donc les batteries tout-

solide de la commercialisation 112.  

 

III.2.3. Batteries tout-solide au sodium 

Les batteries tout-solide au sodium pourraient constituer une alternative intéressante pour la 

prochaine génération de batterie à faible coût 40,160, en particulier pour les applications stationnaires. 

En 2012, Hayashi et al. ont rapporté pour la première fois le cyclage réversible à température ambiante 

de batteries tout-solide au sodium utilisant Na3PS4 comme électrolyte solide inorganique. Ils ont 

préparé la cellule Na-Sn/Na3PS4/TiS2 par pressage à froid 161. L'électrode de TiS2 a été choisie comme 

matériau actif modèle dans les batteries au sodium, en raison de sa grande conductivité électronique 

et de ses bonnes performances électrochimiques dans les cellules à électrolyte liquide organique. La 

capacité réversible de la cellule était d'environ 90 mAh.g-1 de TiS2 pour 10 cycles. Dans un souci 

d’augmenter la capacité de la cellule, le trisulfure de titane TiS3 a été utilisé. Il possède une capacité 

théorique élevée de 558 mAh.g-1, supérieure à celle du TiS2 qui est de 240 mAh.g-1. Les cellules sodium 

tout-solide Na15Sn4/vitrocéramique Na3PS4/a-TiS3 ont montré une capacité élevée de plus de 300 

mAh.g-1 de TiS3 pendant 5 cycles, qui a progressivement diminué à 100 mAh.g-1 au 10ème cycle 162. 

L'électrolyte vitrocéramique Na3PS4, qui présente une conductivité élevée de 4,6.10-4 S.cm-1, a été 

utilisé dans d'autres types de cellules tout-solide. Par exemple, des cellules Na-Sn/Na3PS4/NaCrO2  

conservent environ 60 mAh.g-1 de NaCrO2 pendant 15 cycles de charge-décharge à température 

ambiante 163. La capacité de charge initiale est d'environ 130 mAh.g-1, ce qui est presque identique à 

celle observée dans une cellule électrochimique avec un électrolyte liquide organique.  
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En 2017, Z. Yu et al. ont assemblé une batterie Na-ion tout-solide (type bouton 2032) : Na-Sn/ 

Na3P0.62As0.38S4 /TiS2 en pressant des feuilles d'alliage Na-Sn comme anode et de la poudre de TiS2 

comme cathode sur les deux faces de la pastille de Na3P0.62As0.38S4, avec des disques en acier inoxydable 

comme collecteurs de courant 164. Il semblerait que cet électrolyte solide soit stable à l'humidité, 

contrairement au Na3PS4 et que sa synthèse pourrait être revue et adaptée pour former une 

vitrocéramique comme pour le Na3PS4. Les premières capacités de décharge et de charge sont de 163 

et 118 mAh.g-1, respectivement. Après neuf cycles, la capacité de charge se maintient toujours à 103 

mAh.g-1.  

Les batteries tout-solide au sodium se divisent, comme pour le lithium, en deux architectures 

différentes : les Na-SSB et les Na-Métal-SSB, illustrées Figure 14. Dans le cas des Na-SSB les anodes 

utilisées se basent sur celles de la technologie sodium-ion comme présenté dans la Figure 11. Les plus 

développées sont les alliages au sodium qui permettraient d’obtenir des capacités maximisées à faible 

coût. Parmis eux on peut citer Na-Sn 165, Na-Pb 165, Na-Si 165, Na-Bi 165, Na-Sb 165, Na-Ge 166 et Na-P 167,168 

qui montrent tous des degrés de sodiation différents rendant possible la modulation de la tension en 

fonction des charges/décharges. L’alliage Na-Sn montre une des capacités théoriques parmi les plus 

élevées avec 847 mAh/g et a l’avantage de posséder un potentiel de travail bas (≈0,3 V vs. Na+/Na). 

Cependant, ce type d’anode montre une expansion volumique importante, entre l’état non sodié et 

totalement sodié, de l’ordre de 420% pour le Na-Sn comme illustré sur la Figure 16. Cette dilatation 

peut provoquer la rupture de l’interface anode/électrolyte 169,170. L’étain reste cependant un matériau 

d’anode de choix et les oxydes et sulfures à base d’étain sont également intéressant 171. Dans le cas 

des Na-Métal-SSB, le sodium métallique est utilisé en tant qu’anode et présente une capacité 

théorique très élevée de 1166 mAh.g-1, le rendant très attrayant vis-à-vis des autres matériaux 

d’anodes 172. A noter que l’alliage Na-P présente une capacité théorique supérieure à celle du sodium 

métal, mais montre une expansion volumique importante de 440% (phosphore rouge) à 490% 

(phosphore noir) 167,168. 

 

Figure 16 : Evolution structurelle du processus de sodiation de l'étain. Les pourcentages entre parenthèses représentent les 
expansions volumiques en fonction de la sodiation du composé. Extrait traduit et modifié de 173. 

Tout comme pour les matériaux d’anodes utilisés dans les batteries Na-SSB et Na-Métal-SSB, 

les matériaux de cathodes sont sensiblement les mêmes que ceux présents dans la technologie 

sodium-ion. Les exemples de ces différents matériaux sont regroupés dans la Figure 11. Comme 

évoqué précédemment, les sulfures de titane TiS2 et TiS3 sont également des matériaux de cathodes 

intéressants dans les batteries sodium « tout-solide » 162,174–176. D’autres matériaux peuvent être cités 

en exemple comme NaCrO2
163,177 et Na3V2(PO4)3 64. De la même manière que pour les batteries au 

lithium, la cathode des batteries sodium SSB est le résultat d’un mélange de matériau actif, 

d’électrolyte solide, d’un additif conducteur et d’un liant.  
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Les électrolytes solides utilisés dans les batteries SSB au sodium se répartissent, à l’instar de 

ceux présents dans celles au lithium, en différentes familles. Tout d’abord les oxydes, avec l’exemple 

le plus connu du β’’-alumine qui montre une conductivité ionique intressante, comme illustré par la 

Figure 17. Ce composé est majoritairement utilisé dans les batteries Na-S (où le sodium est liquide). 

Toujours dans la famille des oxydes, les composés de type NASICON, tels que Na3Zr2Si2PO12 et 

Na3,35La0,3Zr1,7Si2PO12. Ces composés possèdent, à l’ambiante, des conductivités relativement élevées 

de l’ordre de 10-4 et 3,4.10-3 S/cm, respectivement (voir Figure 17) 178–180. Na3.4Zr1.6Sc0.4Si2PO12 présente 

une conductivité ionique de 4,0.10-3 S/cm à 25°C, ce qui est la valeur la plus élevée parmi tous les 

NASICON rapportés jusqu'à présent 181. Les sulfures représentent la seconde famille d’électrolytes 

solides avec le composé Na3PS4 comme exemple le plus connu 161. Ce composé n’aura pas la même 

conductivité en fonction de sa structure cristalline. En effet, la phase cubique montre une conductivité 

ionique de 4,6.10-4 S/cm à l’ambiante contre  10-6 S/cm pour la phase tétragonale 161,163. Parmi ces 

composés à base de soufre, on peut également citer Na3SbS4 182,183 et Na11Sn2P12 184 qui montrent les 

conductivités ioniques les plus intéressantes de 1.10-3 à 3.10-3 S/cm et 3,7.10-3 S/cm, respectivement. 

Les halogénures constituent une autres familles avec des composés tels que Na3OBr 185, et l’anti-

perovskite Na3OBr0.6I0.4 186 avec des conductivités ioniques de l’ordre du 10-6 S/cm.  Enfin les composés 

hydrures dont certains sont présentés Figure 17. Parmi eux, Na2(B12H12)0.5(B10H10)0.5 187 et 

Na2(CB11H12)(CB9H10) 188 sont les matériaux les plus intéressant de ce type avec des conductivités 

respetives de 10-3 S/cm et de 7.10-2 S/cm à 25°C. Ce qui fait du Na2(CB11H12)(CB9H10), l’électrolyte solide 

au sodium possédant la plus haute conductivité ionique connu à ce jour. 

Ces différents types d’électrolytes solides pour les batteries au sodium montrent en grande 

majorité des conductivités ioniques similaires et même supérieures à celles des composés polymères 

comme illustré sur la Figure 17.  Même si ces polymères ont un coût de production plus attractif, une 

meilleure intégration dans les batteries grâce à leurs bons contacts avec les électrodes et une bonne 

flexibilité, ils pèchent dans d’autres domaines. En effet, chaque famille d’électrolyte solide inorganique 

présente ses propres avantages et inconvénients comme en témoigne la Figure 18. On peut ajouter 

que les composés à base d’oxyde montrent des contacts de moindre qualité aux interfaces malgré une 

stabilité thermique et une bonne compatibilité avec le sodium métallique. Les sulfures quant à eux 

sont peu stables à l’air et possèdent une fenêtre électrochimique limitée, mais présentent une 

conductivité ionique élevée, de bonnes propriétés mécaniques et une faible résistance aux joints de 

grain. Les halogénures souffrent également d’une instabilité à l’air, mais tolèrent une plus grande 

fenêtre électrochimique que les sulfures. Enfin les hydrures (non représentés Figure 18), montrent de 

très bonnes conductivités ioniques, de bons contacts aux interfaces avec les électrodes mais possèdent 

un faible potentiel d’oxydation. 
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Figure 17: Evolution de la conductivité ionique en fonction de l’inverse de la température de différents types d'électrolytes 
au sodium 189. 

 

 

Figure 18 : Performances des différents types d'électrolytes solides pour les batteries tout-solide au sodium 190. 
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Les batteries tout-solide au sodium font face aux mêmes freins technologiques que leurs 

homologues au lithium, tels que les problèmes d’interfaces (réactions parasites, mauvais contacts, etc) 

et la formation de dendrites. C’est pourquoi des chercheurs étudient ces sujets afin d’améliorer leur 

compréhension et d’élaborer des batteries toujours plus performantes 64,189-191. Pour cela un véritable 

travail d’ingénierie est accompli comme avec le coating par exemple, pour améliorer les contacts 192. 

L’élaboration d’électrolytes hybrides ou composites alliant les propriétés des polymères et des 

électrolytes solides inorganiques 62,68 permet aussi d’améliorer les performances de ces batteries.  

 

III.2.4. Batteries tout-solide dans l’industrie 

Présentes dans les pacemakers dès les années 1970, les batteries à l'état solide n'ont depuis 

cessé de se perfectionner. Leur technologie comporte de nombreux atouts par rapport aux batteries 

Li-ion dont une plus grande sécurité et le potentiel d’utilisation des anodes métalliques permettant 

d’obtenir des batteries plus performantes. L’industrie n’y est donc pas insensible et s’intéresse de près 

à cette technologie du tout-solide. Aujourd’hui plusieurs acteurs se positionnent sur le marché des 

batteries tout-solides comme Hydro-Québec qui estime pouvoir être prêt à commercialiser en 2023 

des batteries avec un coût de production réduit par rapport à celui du Li-ion actuel 193. Récemment, 

Hydro-Québec et Mercedes-Benz s’associent pour accélérer la recherche et le développement sur le 

sujet. General Motors et Honda joignent leurs forces dans un partenariat depuis 2018 afin de produire 

au plus vite en quantité industrielle des batteries tout-solides et d’équiper leurs gammes de véhicules.  

Toyota, tout comme Panasonic 194, a rejoint une organisation technologique affiliée au gouvernement 

japonais qui a pour objectif de fabriquer des batteries solides atteignant trois fois la densité d’énergie 

des Li-ion existante pour un tiers de leur coût. Grâce à ce partenariat mixte, Toyota ambitionne 

d’équiper ses véhicules avec ces batteries pour 2025.  

Dans la course à l’industrialisation des batteries tout-solide les alliances et partenariats sont 

de rigueur et Saft n’est pas en reste. En effet, la filiale de Total s’est alliée avec Solvay, Manz et Siemens 

depuis 2018, et se donne sept ans afin de développer cette nouvelle génération de batterie. 

Volkswagen a annoncé il y a déjà trois ans qu’une partie de sa gamme de véhicules électriques sera 

équipées de batteries tout-solide. On constate que les acteurs majoritaires sont les entreprises 

automobiles puisque les potentiels bénéfices de cette nouvelle technologie pour les VE sont 

considérables. C’est pourquoi la start-up américaine Solid Power, exploitant des recherches 

universitaires sur les batteries Li-Métal-SSB, est soutenue par plusieurs géants de l’automobile tels que 

Ford, BMW et Hyundai qui la financent allégrement en espérant implanter ces nouvelles batteries dans 

leurs véhicules électriques, leur permettant de gagner en puissance, en autonomie, en légèreté et tout 

cela pour un coût réduit.  

Samsung ne se laisse pas distancer et publie dans Nature Energy, en mars 2020, une batterie 

basée sur la technologie du « tout-solide » avec une anode de 5µm d’épaisseur en nano-composite Ag-

C, permettant d’atteindre une densité d’énergie de de 900 Wh/L. Le prototype (type pile-bouton) 

élaboré présente un volume 50% plus faible que les batteries conventionnelle Li-ion. D’après eux, ce 

prototype permettrait aux VE d’atteindre une autonomie de 800 km avec une durée de vie de 1000 

cycles 195. IBM s’est associé à Mercedes-Benz, Dailmer, Central Glass et la start-up Sidus pour 

développer ses nouvelles batteries en restant pour le moment très discret sur les matériaux utlisés. 
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TDK a d’ores et déjà mis au point une batterie tout-solide au lithium avec une céramique de la 

famille des oxydes en tant qu’électrolyte solide : la CeraCharge 196. Et TDK ne compte pas s’arrêter là 

puisqu’il prévoit de confectionner ce type de batteries dans d’autres tailles avec d’autres capacités afin 

de couvrir une gamme d’application encore plus large. Toujours dans l’électronique, Murata 

développe également ce type de batterie et en a produit 100000 unités par mois l’année dernière. Les 

batteries de TDK et Murata sont donc déjà sur le marché et visent pour le moment des dispositifs 

portatifs et IoT (Internet of Things). Ilika a commencé dès 2014 à concevoir des batteries tout-solide 

avec sa gamme Stereax. Elle se consacre désormais à la fabrication de batteries solides pour les VE 

avec sa gamme Goliath, l’électronique grand publique, l’IoT et le « MedTech » 197. NEI Corporation 

fournit également des matériaux nécessaires à la conception d’une batteries sodium tout-solide : des 

matériaux actifs d’anodes, de cathodes et un électrolyte solide 198. Qing Tao Energy Development Co, 

une start-up chinoise, produit déjà des batteries tout-solide réservées pour le moment à des 

équipements high-tech haut de gamme. Elle avait annoncé en 2018 lancer une ligne de production de 

batterie solides d’ici 2020 qui pourrait multiplier leur production par sept. Hors depuis cette annonce, 

la start-up n’a plus communiqué à ce sujet. Sans oublier QuantumScape qui travaille sur les Li-Métal-

SSB. En effet, l’originalité de leurs batteries est qu’elles sont fabriquées sans anode, celle-ci venant se 

former lors du transfert des ions durant la charge, ce qui permet de maximiser la densité d’énergie de 

la batterie, comme illustré Figure 19. La start-up affiche une charge rapide de 80% en 15 minutes avec 

une durée de vie élevée (>1000 cycles), le tout à un coût réduit. Forte de ses performances, la batterie 

de QuantumScape a séduit le groupe Volkswagen (avec notamment Porsche, Audi, Skoda, Bentley et 

Man). 

 

Figure 19 : Comparaison de l'architecture de la batterie tout-solide de QuantumScape avec celle d'une batterie liquide 
traditionnelle 199. 

Fisker Inc, qui comptaient Caterpillar parmi ses investisseurs, annonçait en 2018 avoir levé 

quelques barrières de la batterie tout-solide. Mais au final, la start-up abandonne, pour le moment, 

cette technologie en raison des difficultés supplémentaires à surmonter. H. Fisker ne ferme cependant 

pas la porte à cette technologie, mais attendra sa maturation. Il se concentre donc sur sa gamme de 

VE Ocean basée sur les Li-ion 200. A l’inverse, Dyson a avorté son projet de VE et focalise ses recherches 

sur les batteries solides avec l’acquisition de la start-up Sakti3. 

En résumé, les batteries tout-solide montrent un fort potentiel et sont décrites comme les 

batteries du futur. Au vu du nombre conséquent d’acteurs investissant dans les batteries de demain, 

la technologie du tout-solide connait une forte attention depuis ces dernières années. Certaines 

sociétés commercialisent déjà leurs batteries tout-solide, mais leur place sur le marché reste 

minoritaire. Il faut être conscient que la technologie du tout-solide est une technologie récente et 

même si elle est en cours d’industrialisation, il faudra sans doute attendre la fin de cette décennie 

avant que cette technologie soit vraiment compétitive face au Li-ion. 
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Conclusion 

Un changement de la consommation s’opère au fil des années afin d’atteindre une énergie 

plus responsable et écologique. Dans un contexte de préservation de la planète, les accords de Paris 

ont été signés par la majorité des pays afin de réduire la production mondiale des gaz à effet de serre 

et produire une énergie plus propre. Pour parvenir à cela la production d’énergie et notamment 

d’électricité doit être réalisée via les énergies renouvelables. Seulement ces énergies sont 

intermitentes et l’énergie qu’elles fourissent doit étre stockée. Les batteries se sont placées comme 

technologie de choix pour remplir ce rôle. Ajouté à cela, l’apparition des véhicules électriques et des 

technologies sans fil présentes dans notre quotidien, les batteries sont devenues une technologie 

indispensable pour l’homme. Grâce à de nombreuses avancées scientifiques, différentes générations 

de batteries ont vu le jour montrant à chaque fois des performances toujours plus élevées jusqu’à 

l’arrivée des batteries Li-ion. Cependant, au vu des besoins actuels, la technologie du Li-ion a atteint 

ses limites et une nouvelle génération doit étre élaborée afin de créer une batterie plus sûre et plus 

perfomante. La technologie des batteries tout-solide se place alors comme un candidat de choix pour 

la batterie de demain avec un potentiel accru comparé au Li-ion.    

De plus, même si la voie lithium est très répandue et intéressante dans le stockage 

électrochimique, cet élement souffre d’un contexte géopolitique incertain dû à sa répartition inégale 

sur le globe. Mais surtout, le lithium n’est pas un élément abondant sur la planète, loin de là. A cause 

de la production actuelle des batteries lithium, cet élement voit ses réserves s’appauvrir et sa criticité 

n’est plus négligeable, nécessitant une alternative. Le sodium se situe comme la meilleure option 

puisque ses ressources sont quasi-inépuisable, répartie de manière homogène sur l’ensemble du globe 

et est moins cher que son homologue. Cet élément présente également une chimie proche du lithium 

et des perfomances en batterie inatteignables par ce dernier. 

Conscient de tous ces facteurs, une batterie tout-solide au sodium semble allier sécurité 

renforcée, densité d’énergie élevée, volume réduit et charge rapide, le tout pour un coût réduit. Ainsi 

elle est une candidate intéressante pour façonner la batterie de demain et répondre aux exigences 

mondiales en terme de stockage et de restitution de l’énergie. Cependant, cette technologie nécessite 

encore de nombreuses investigations afin de révéler son plein potentiel et d’être économiquement 

viable. 
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Introduction 

 

Les batteries tout-solide sont de bonnes alternatives pour devenir les batteries de demain. Au-

delà des électrodes, l’électrolyte est un matériau clé pour la fabrication de cette nouvelle génération 

de batteries. L’utilisation d’un verre conducteur ionique, au soufre notamment, en tant qu’électrolyte 

solide est l’une des solutions envisagées pour les batteries tout-solide et ce grâce à leurs propriétés 

intéressantes. En effet, ces verres ont l'avantage de présenter des conductivités ioniques relativement 

hautes pour de larges gammes de compositions. De plus, la non-inflammabilité de ces matériaux, en 

fait des électrolytes attractifs pour la conception de batteries aux sécurité et fiabilité accrues. A l’instar 

des électrolytes polymères, les électrolytes vitreux rendent l'élaboration de batteries de formes et de 

tailles variées possible, avec pour avantage le fait que la conductivité de ces derniers permet une 

utilisation des batteries à l’ambiante.  

Conscient des nombreux avantages apportés par l’emploi d’un électrolyte solide vitreux, ce 

second chapitre s’articulera autour de la synthèse et de la caractérisation de composés vitreux du 

système Ga2S3-Na2S. Dans une première partie, un état de l’art montrera le potentiel en tant 

qu’électrolyte solide des verres de chalcogénures et leur conduction ionique associée. Puis, la seconde 

partie présentera la synthèse du précurseur Ga2S3, en détaillant la mécanosynthèse qui est la 

technique de synthèse utilisée durant cette thèse. Enfin, la détermination du domaine vitreux du 

système Ga2S3-Na2S et des premières analyses seront traitées en troisième partie.  
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I. Verre et électrolyte solide 

I.1. Le verre 

I.1.1. Histoire 

Le verre est un matériau qui existe à l’état naturel depuis la nuit des temps sur Terre. Il peut 

être d’origine volcanique avec l’obsidienne, formé par l’impact de la foudre sur un sol sableux : la 

fulgurite, ou par l’impact d’une météorite : l’impactite et la tectite. Au-delà du verre géologique, il 

existe également du verre biologique. En effet, l’Homme n’est pas le premier être vivant à en avoir 

synthétisé, les diatomées, ces algues unicellulaires synthétisent une coque de verre de silice servant à 

se protéger. Ce verre biologique présente l’avantage d’être synthétisé dans des conditions de chimie 

douce et de ne pas faire obstacle à la photosynthèse 1. L’Homme a commencé à se servir, dès la 

préhistoire, d’obsidienne pour façonner des armes, outils et de tectites pour les bijoux. Il aurait 

découvert, quelques milliers d’années plus tard, le moyen de fabriquer du verre en Mésopotamie vers 

4500 ans avant JC 2. Durant des siècles et jusqu’à peu, le verre était utilisé seulement dans le domaine 

de l’emballage, de l’éclairage, du bâtiment ou encore des transports. Mais vers le milieu du XXème siècle, 

grâce à une compréhension et une connaissance plus approfondies sur ce matériau, l’utilisation du 

verre s’est étendue pour le confinement des déchets nucléaires, dans le domaine de l’aéronautique, 

de la télécommunication et de l’énergie. 

En raison de leur stabilité contre la cristallisation, de leur mise en forme aisée et de leur 

transparence dans le visible, les verres de silicates représentent 95% (en tonnes) de la production 

humaine. Il existe également d’autres familles de verres qui se différencient par leur composition 

chimique : les verres d'halogénures (fluorure, chlorure), les verres de chalcogénuress (sulfures, 

séléniures et tellurures), les verres bioactifs (hydroxyapatite phosphocalcique), ou encore les verres 

métalliques (alliages métal-métalloïde ou alliages métal-métal) obtenus par ultra-trempe.  

 

I.1.2. Définition 

Trois états de la matière sont habituellement rencontrés : l’état gazeux, liquide ou solide. 

L’état gazeux est composé de molécules distantes les unes des autres se mouvant de manière 

aléatoire. Cet état est ainsi désordonné et non condensé. Dans l’état liquide, les molécules sont plus 

proches. L’arrangement atomique est désordonné à longue distance mais peut présenter un ordre à 

courte distance (premiers voisins). Cet état est donc condensé avec la faculté de s’écouler. Enfin l’état 

solide est un état de la matière condensé. Si les atomes sont arrangés périodiquement, traduisant un 

type de structure, alors le solide sera dit cristallisé. L’état vitreux, quant à lui, se situe entre cet état 

cristallin et l’état liquide, en présentant un ordre local à courte et moyenne distances.  

Le verre est également défini comme « un solide non-cristallin présentant le phénomène de 

transition vitreuse » 3. Un tel matériau peut être obtenu par refroidissement rapide d'un liquide 

surfondu. En effet, lorsque la vitesse de refroidissement est suffisante, les atomes n'ont pas le temps 

nécessaire pour se rapprocher et se réorganiser. On passe de l'état liquide, stable, à l'état de liquide 

surfondu, métastable. En dessous de la température de transition vitreuse Tg, la mobilité des atomes 

n'est plus suffisante pour atteindre des sites thermodynamiquement stables et le liquide surfondu est 

figé hors-équilibre, évitant alors la cristallisation. On obtient alors un verre, présentant les propriétés 

d'un solide mais avec la structure désordonnée d'un liquide, où seul subsiste un ordre à courte et 

moyenne distances. Bien que la méthode la plus régulièrement utilisée soit la trempe thermique, il 
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existe d'autre techniques pour obtenir un verre, par exemple par voie sol-gel 4, par broyage 

mécanique 5, par co-évaporation thermique 6, etc… 

 

I.1.3. Phénomène de transition vitreuse 

Le phénomène de transition vitreuse, caractéristique d'un matériau vitreux, peut être illustré 

par l'évolution du volume ou de l'enthalpie en fonction de la température. La Figure 1 illustre bien ces 

variations dans le cas de la formation d'un verre plutôt qu'un solide cristallin : en dessous de la 

température de cristallisation Tc, l'état le plus thermodynamiquement stable est celui du cristal. Lors 

de sa formation, une brusque variation d'enthalpie accompagne le passage de l'état liquide à l'état 

solide, révélateur du changement structural lié à la cristallisation. A contrario, dans le cas de la 

formation d'un verre, lorsque la viscosité à la température de cristallisation Tc est suffisante, le volume 

continue à diminuer selon la même pente et aucune discontinuité n'est observée : la nucléation n'a 

pas le temps de se produire et la cristallisation est évitée. À des températures plus basses, la viscosité 

du liquide surfondu continue à diminuer jusqu'à ce que sa rigidité empêche tout mouvement local 

(viscosité de l'ordre de η=1013 poises). La pente dV/dT diminue alors de manière significative et devient 

identique à celle du solide cristallin, mais pour une enthalpie plus élevée. C'est le phénomène de 

transition vitreuse, caractéristique du verre, auquel la température de transition vitreuse Tg est 

associée. 

 

Figure 1 : Phénomène de transition vitreuse 7. 

I.2. Les verres de chalcogénures 

Les verres de chalcogénures sont constitués d'un ou plusieurs éléments chalcogènes du groupe 

VIA du tableau périodique : soufre (S), sélénium (Se) et tellure (Te). Selon l'application, et donc des 

propriétés recherchées, les chalcogènes peuvent être associés à différents éléments du tableau 

périodique tels que des éléments des colonnes III à V comme le germanium (Ge), l'arsenic (As), le 

silicium (Si), l'antimoine (Sb), l'étain (Sn) ou le gallium (Ga). Les propriétés viscoplastiques des verres 

de chalcogénuress en font des matériaux faciles à mettre en forme, par exemple par moulage ou 

fibrage. 
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Ces verres présentent une transparence qui s’étend en partie dans le domaine visible jusque 

dans l’infrarouge, pouvant atteindre jusqu’à 12, 16 ou 28 voir 35 µm 8 pour les verres de sulfures, 

séléniures et tellurures, respectivement 9. Cette large fenêtre de transmission présente un intérêt pour 

des applications dans le domaine de l’optique avec tout d’abord l’optique dite active comme les 

sources laser 10, les amplificateurs moyen infrarouge 11, l’amplification Raman 12 ; dans l’optique non 

linéaire grâce à leur indice de réfraction élevé 13. L’intérêt est également présent pour l’optique dite 

passive avec les lentilles pour caméras infrarouges 14, les guides d'onde planaires en optique intégrée 
15,16 et en tant que capteurs optiques 17. Au-delà des propriétés optiques, les verres de chalcogénuress 

possèdent d’autres propriétés telles qu’électriques détaillées à travers différentes applications dans la 

partie suivante. 

 

I.3. Applications des verres de chalcogénures dans le domaine 

électrique  

I.3.1. Mémoire à changement de phase 

Vers la fin des années 1960 les travaux d’Ovshinsky ont démontré que le verre Te81Ge15Sb2S2 

présente un changement de phase locale, rapide et réversible, de l’état vitreux à l’état cristallin, sous 

l’application d’un courant électrique 18. Des recherches plus récentes sur le système Ge-Sb-Te ont 

montré que cette même transition de l'état amorphe à cristallin était possible lors d'une exposition à 

une irradiation optique par laser 19,20. Les propriétés de réflectivité optique et de conductivité 

électrique différentes des deux phases, permettent alors l'enregistrement ainsi que la lecture du 

disque sous un format binaire. Ces propriétés des verres de chalcogénuress en ont fait des matériaux 

très attractifs pour le stockage optique de données depuis les années 1990 (CD, DVD, puis Blu-Ray) 21. 

Les verres de Ge2Sb2Te5 ou encore Ag5In5Sb60Te30 sont utilisés commercialement comme matériaux à 

changement de phase pour le stockage de données 22. 

 

I.3.2. Thermoélectricité 

Les matériaux thermoélectriques sont capables de convertir la chaleur en électricité (effet 

Seebeck) et inversement, ils peuvent produire un gradient de chaleur à partir d'un gradient de 

potentiel (effet Peltier). Les verres de chalcogénuress qui présentent une faible Tg et un ΔT (Tx – Tg) 

important, une bonne conductivité électrique ainsi qu'une très faible conductivité thermique sont 

envisagés comme potentiels matériaux thermoélectriques pour des applications comme le (micro-) 

refroidissement ou encore la production d’électricité à partir de sources de chaleur perdue 23. 

Malheureusement ces matériaux vitreux présentent une conductivité électrique encore trop faible et 

nécessite l’ajout d’un métal pour l’améliorer. Différents systèmes vitreux ont été étudiés, comme par 

exemple Cu-Ge-Te 24, Cu-As-Te 25, Cu-As-Te-Se 26, ou encore (Ge20Te77Se3)100-xMx avec M = Cu, Bi et 

x = 5, 10, 15 27. 

 

I.3.3. Photoélectricité 

Certains verres de chalcogénures possèdent des propriétés photoélectriques, exploitables 

pour la conversion d'énergie lumineuse en énergie électrique. Leur utilisation est alors possible dans 

les cellules photovoltaïques. A l'heure actuelle, la majorité des panneaux solaires, les plus répandus, 

sont composés de silicium dopé n ou p et en laboratoire, de silicium polycristallin atteignant des 
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efficacités de conversion de 20 % 28. Par ailleurs, des technologies plus rares existent comme les 

couches minces de CdTe également déjà commercialisées 29, les matériaux de type Cu(In,Ga)(S, Se)2
30,31 

qui sont très prometteurs, puisqu'ils peuvent atteindre des efficacités de conversion d’environ 23% 32 

et enfin les couches minces de Cu2ZnSnS4 33,34. 

 

I.3.4. Conduction ionique 

Depuis la découverte dans les années 1980, de la conduction ionique dans les verres de 

chalcogénures, leur intérêt ne cesse de croître dans le domaine de stockage de l’énergie. En effet, 

grâce à leur capacité de conduire des ions, ils font de bons candidats en tant qu’électrolyte solide pour 

la réalisation de batteries tout-solide. C’est pourquoi cette thèse se focalisera sur la synthèse de verres 

de chalcogénures et l’étude de leurs propriétés de conduction ionique. Les types de verre de 

chalcogénures concernés par cette application et leurs propriétés de conduction ionique sont 

présentés dans la partie suivante.  

 

I.4. Conductivité ionique  

I.4.1. Etat de l’art 

En 1884, Warburg prouve expérimentalement le transport ionique dans un tube de verre, 

rempli d'un amalgame de sodium et immergé dans un bain similaire à 500°C, en lui imposant un 

courant. Les ions Na+ se déplacèrent dans le verre de l’amalgame sodium vers le mercure 35. Un siècle 

plus tard, en 1972, Kunze découvre le premier système vitreux à l’argent AgI-Ag2SeO4 à haute 

conductivité ionique, de l’ordre de 10-2 S/cm à température ambiante 36. En 1978, Barrau et al. publient 

le premier article reportant la conductivité ionique dans les verres de chalcogénuress. Ils étudient alors 

le système Na2S-GeS2 et rapportent que pour une teneur maximale en Na2S de 60 %mol., le verre 

atteint une conductivité ionique de 5.10-6 S/cm à température ambiante 37. Dans les années 1980, 

plusieurs scientifiques français ont également été moteur dans les recherches dans le domaine, avec 

le système Li2S-P2S5-LiI étudié par Mercier et al. 38, Ménétrier et al. publient leurs travaux sur Li2S-B2S3-

LiI qui montre une conductivité ionique à l’ambiante de 10-3 S/cm 39, quant à Pradel et Ribes, ils se sont 

intéressés aux systèmes Li2S-XS2-LiI et Na2S-XS2 avec X = Ge ou Si, montrant une conductivité ionique 

la plus élevée pour le ternaire Li2S-SiS2-LiI avec une valeur de 8,2.10-4 S/cm 40,41. En s’inspirant de ces 

premiers travaux, d’autres systèmes ont été étudiés internationalement, tels que Li2S-P2S5-SiS2-LiI 42, 

Li2S-SiS2-LiX (X= Br, ou I) 43, Li2S-P2S5-B2S3 44, et Li3PO4-Li2S-SiS2 45,46, pour ne citer qu’eux. 

L'engouement autour des verres pour la conductivité ionique s'explique tout d'abord par 

l'isotropie de leurs propriétés, le large domaine de compositions, l’ininflammabilité, leur mise en forme 

aisée et l'absence de joint de grain 47. Ajouté à cela, du fait de leur structure désordonnée ouverte, les 

matériaux vitreux montrent des conductivités ioniques généralement supérieures à celles des 

composés cristallins correspondants 48,49. Le choix de l’élément chalcogène est primordial. En effet, 

plus son numéro atomique est élevé, plus il est polarisable. C'est pourquoi, les verres au soufre 

présentent généralement des conductivités ioniques plus élevées que celles des verres d'oxydes pour 

une composition analogue 50,51. Concernant les verres de séléniures ou de tellurures, une forte 

contribution électronique est très souvent observée. Ces verres ne pourront pas tenir le rôle de 

séparateur électronique et ne conviennent donc pas à une application en tant qu'électrolyte solide.  
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Enfin, la cristallisation contrôlée de certaines compositions, entraîne généralement une 

diminution de conductivité ionique 52. Cependant, pour des compositions bien spécifiques, cela peut 

entraîner la précipitation d’une phase métastable superconductrice. La précipitation de phases 

cristallines thermodynamiquement stables à partir d'un précurseur vitreux forment des électrolytes 

vitrocéramiques 53. Les joints de grains entre les domaines cristallins sont alors remplis de phases 

amorphes ce qui permet de réduire la résistance aux joints des grains. Ainsi, la littérature reporte un 

tel comportement avec la précipitation de certaines phases cristallines comme les vitrocéramiques de 

la famille des LISICON (Lithium SuperIonic CONductor) ou NASICON (Na SuperIonic CONductor) dans 

les verres d'oxydes 54 avec par exemple Li1.3Al0.3Ti1.7(PO4)3 (LATP) et Li1.3Al0.3Ge1.7(PO4)3 (LAGP) qui 

présentent une conductivité respective de 1,3.10-3 S/cm et supérieure à 10-4 S/cm 55,56. Dans les verres 

à base de soufre on trouve de la famille des thio-LISICON. Ces phases sont représentées par la formule 

générale Li4-xA1- yByS4 (avec A = Si, Ge et B = Al, Zn, Ga, P) 57, et peuvent induire une augmentation de la 

conductivité ionique allant jusqu'à 3,2.10-3 S/cm et 1,2.10-2 S/cm pour Li7P3S11 et Li10GeP2S12, 

respectivement 58,59.  

Les systèmes à base de sodium présentent des similitudes en terme d’approches chimiques, 

de méthodes de synthèse et de caractérisation avec les analogues au lithium, permettant le 

développement de conducteurs ioniques au sodium. C'est pourquoi, de nombreuses recherches se 

sont portées sur les composés binaires de type Na2S-X et ternaires de type Na2S-X-Y, avec X = P2S5 60, 

GeS2 61, ou SiS2 40 et Y = Ga2S3  
62, NaCl 63, ou encore SnS2 64. Le système Na2S-P2S5 est le système le plus 

étudié depuis que la phase cubique de Na3PS4, montrant une conductivité ionique de 2.10-4 S/cm a été 

découvert par Hayashi et al en 2012 60 et atteint jusqu’à 4,6.10-4 S/cm en améliorant la pureté du 

précurseur Na2S 65. En effet, en 1992 Jansen and Henseler rapporte la phase Na3PS4 tétragonale avec 

une conductivité de seulement de 4,17.10-6 S/cm à 50°C 66, qui sera améliorée plus tard à 5.10-5 S/cm 

à l’ambiante mais reste néanmoins moins intéressante que la phase cubique. Depuis, de nombreuses 

recherches sont réalisées sur la base de cette phase afin de touver des dérivés avec de meilleures 

propriétés de conduction 67. La Figure 2 illustre l’évolution en température des condutivités de Na3PS4 

et de certains de ses dérivés qui présentent des conductivités allant de 10-8 S/cm à plus de 10-3 S/cm 

pour Na3SbS4 à température ambiante. A noter que le composé Na2.9375PS3.9375Cl0.0625 qui cristallise dans 

la maille tétragonale présente également une conductivité élevée avec 1,14.10-3 S/cm à 25°C contre 

5.10-5 S/cm 68. A l’heure actuelle, l’éléctrolyte soufré présentant la conductivité la plus élevée est le 

thio-NASICON Na11Sn2PS12 avec une conductivité σ = 3,7.10-3 S/cm légèrement supérieure au 

3.10- 3 S/cm de Na3SbS4. 
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Figure 2: Comparaison des conductivités de Na3PS4 et de ses dérivés 67 en fonction de l’inverse de la température. 

 

I.4.2. Choix du système 

Les recherches sur le lithium ont éclipsé celles sur le sodium, mais du fait d’un contexte 

géopolitique incertain, des ressources limitées en lithium et une demande accrue en batterie toujours 

plus performantes (chapitre I I.4), un regain pour les électrolytes à base de sodium est apparue depuis 

10 ans 69. Différents électrolytes solides ont déjà été découverts et étudiés dans les batteries au 

sodium, tels que l'oxyde β-alumine Na2O-11Al2O3 et le type NASICON Na3+xScxZr2-x(SiO4)2(PO4) avec des 

conductivités respectives à température ambiante de 1,2.10-3 S/cm 70 et 4,0.10-3 S/cm 71. Les oxydes 

nécessitent un processus de frittage à haute température supérieur à 1000 °C pour éliminer la 

contribution des joints de grain dans la résistance totale. Cependant, presque tous les matériaux 

cathodiques se décomposent ou réagissent avec l'électrolyte à cette température. Le frittage à haute 

température représente donc un défi pour la fabrication de batteries tout-solide. 

Par rapport aux électrolytes à base d'oxyde, les électrolytes solides à base de soufre ont des 

propriétés mécaniques qui facilitent le contact électrolyte-électrode par simple pressage uniaxial à des 

températures proches de la température ambiante 60,72. En effet, les électrolytes à base de soufre ont 

un module d'Young inférieur à celui de leurs homologues à base d'oxyde, ce qui participe au maintien 

du contact solide-solide aux interfaces lors des variations de volume des électrodes pendant les cycles 

de charge-décharge 73. Cependant, les systèmes au soufre, dans lesquels sont ajoutés les alcalins, sont 

assez instables vis-à-vis de l'humidité de l'air. 

Comme il a été énoncé plus haut, de nombreux binaires et ternaires de type Na2S-X avec 

X = P2S5, GeS2, ou SiS2 et Y = Ga2S3, NaCl ou SnS2, ont été étudiés en tant qu’électrolytes solides. Palazzi 

et al. sont les seuls à avoir référencés, en 1984, le binaire (100-x)[Ga2S3]-x[Na2S], présentant un petit 
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domaine vitreux allant de 24 ≤ x ≤ 41 obtenu par fusion-trempe 74. Cependant, ce binaire n'a été étudié 

que dans le but de former du verre et non pour ses propriétés de conduction ionique. Pourtant, les 

matériaux vitreux inorganiques présentent plusieurs avantages par rapport au électrolytes liquides tels 

que l'ininflammabilité et la conduction d'un seul ion. Par conséquent, notre étude se concentrera sur 

la possibilité d'étendre le domaine vitreux du binaire Ga2S3-Na2S en augmentant la proportion d’ions 

Na+ via l'utilisation d'un broyage mécanique à haute énergie (mécanosynthèse). 
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II. Synthèse et étude du précuseur Ga2S3 

II.1. Introduction 

Le sulfure de gallium (III) (Ga2S3) est un matériau semi-conducteur possédant des propriétés 

attrayantes pour un grand nombre d'applications. Combiné à d'autres composés, Ga2S3 est utilisé 

comme matériau d'anode 75 ainsi que pour les électrolytes solides dans les batteries Li-ion et Na-ion 

afin d'améliorer la cyclabilité et la stabilité des électrodes grâce à ses propriétés d'auto-

cicatrisation 76– 79. Des propriétés de luminescence peuvent être obtenues soit en utilisant des 

quantum dots nanocristallins de Ga2S3 80, soit en dopant des verres de chalcogénures à base de Ga2S3 

avec des terres rares telles que Nd3+ 81 ou Er3+ 82 pour des applications d'émission de lumière ou de 

fluorescence. Associés au lanthane, les verres synthétisés (GaLaS) possèdent d'excellentes propriétés 

de fabrication pour concevoir des lentilles optiques, des amplificateurs optiques, des éléments 

optiques de laser utilisés dans les télécommunications et des capteurs 83,84. Ga2S3 peut également être 

associé au sulfure de germanium et aux halogénures, pour obtenir des verres de chalcogénuress et des 

vitrocéramiques présentant des propriétés optiques non linéaires telles que la génération de deuxième 

et troisième harmoniques 85–88. Enfin, Ga2S3 est utilisé pour ses propriétés semi-conductrices dans les 

domaines des micro-ondes 89,90, de la photo-détection 91,92, comme précurseur pour les panneaux 

solaires 93 et dans la photocatalyse pour générer de l'hydrogène à partir de la séparation de l'eau 94. 

Quatre formes cristallographiques différentes de Ga2S3 ont été rapportées dans la 

littérature 95–100. La phase hexagonale β-Ga2S3 cristallise dans le groupe spatial P63mc, dans une 

structure de type wurtzite (Figure 3 a). Les atomes de gallium sont statistiquement distribués avec une 

occupation de 2/3 sur le site 2b du réseau et sont situés dans des sites tétraédriques formés par le 

soufre, avec des liaisons Ga-S presque équivalentes (trois à 2,254 Å et un à 2,268 Å). La phase 

hexagonale α-Ga2S3 (groupe spatial P61) est une surstructure de la phase β de type wurtzite. Ces deux 

variétés allotropiques se distinguent par une mise en ordre partielle des atomes de gallium. Pardo et 

al 101 ont montré que dans la structure α, les atomes de gallium peuvent occuper 3 sites différents, 

mais seulement partiellement car le réseau anionique est le même que la structure de la wurtzite. De 

plus, ils montrent que si un site est entièrement occupé, alors les deux autres sites sont occupés de 

manière aléatoire. Cette phase n'ayant pas été identifiée par diffraction des rayons X (DRX) durant 

notre travail, elle ne sera pas discutée davantage. La phase monoclinique α’-Ga2S3 (groupe spatial Cc) 

est également une surstructure de la wurtzite, mais dans ce cas, un ordre complet entre les sites 

vacants et les atomes de gallium dans le réseau cationique est observé (Figure 3 b). Le gallium se trouve 

toujours dans un environnement tétraédrique caractérisé par trois liaisons Ga-S presque équivalentes 

(environ 2,31 Å) et une plus courte (environ 2,20 Å). Les atomes de soufre présentent deux 

environnements distincts comme le montre la Figure 3b : alors que S1 et S3 sont entourés par trois 

atomes de gallium avec une distance Ga-S d'environ 2,31 Å, S2 n'est lié qu'à deux atomes de gallium 

avec des liaisons Ga-S, plus courtes, à 2,20 Å. Enfin, une structure de type sphalérite cubique est 

également signalée pour la phase γ-Ga2S3, (groupe spatial F-43 m) avec une distribution aléatoire des 

lacunes et des atomes de gallium sur les sites cationiques avec une occupation des 2/3 et au centre du 

tétraèdre formé par le soufre avec des liaisons Ga-S à 2,258 Å (Figure 3 c). 
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Figure 3 : Structures cristallines des différents polymorphes de Ga2S3 : (a) la phase β hexagonale (groupe d’espace P63mc) 98, 
(b) la phase α’ monoclinique (groupe d’espace Cc) 99, et (c) la phase γ cubique (groupe d’espace F-43 m) 95. Les atomes de 

gallium sont représentés en bleu, les atomes de soufre sont représentés en jaune, orange et rouge. 

La synthèse de Ga2S3 avec un contrôle du polymorphisme et de la stoechiométrie reste un défi. 

Alors que la phase α’-Ga2S3 monoclinique est stochiométrique, les autres polymorphes présentent un 

défaut en soufre 100. Diverses techniques sont reportées dans la littérature pour synthétiser du Ga2S3 

cristallin en quantité. Il était initialement obtenu par réaction entre du gallium métallique et du soufre 

dans un tube de silice scellé sous vide à une température supérieure à 1000°C. La forme monoclinique 

α’ peut être synthétisée de cette façon et est stable en température jusqu’à sa fusion. En contrôlant le 

rapport Ga/S introduit et la température à laquelle est réalisée la trempe, les autres polymorphes 

peuvent également être obtenus 100–103. Une réaction impliquant des vapeurs de soufre sur du gallium 

métallique à 1250°C a été démontrée par Brukl et al 104. La synthèse la plus courante est le traitement 

à 750°C d'(oxo)hydroxydes de gallium, GaO(OH) ou Ga(OH)3, sous flux de sulfure d’hydrogène 

H2S 99– 101. Seul le polymorphe α’-Ga2S3 est formé par cette technique. Cependant, l'inflammabilité et 

la forte toxicité du gaz H2S posent des problèmes de sécurité. Toutes les synthèses mentionnées ci-

dessus sont donc dangereuses, en raison du risque d'explosion possible aux températures utilisées, 

causé par les pressions de vapeur élevées du soufre. Récemment, trois procédés plus sûrs ont été 

décrits dans la littérature : (i) une synthèse dite « verte » impliquant la réaction de GaCl3 et de Na2SO4 

en solution aqueuse conduisant à la formation de nanoparticules de α-Ga2S3 105, (ii) la décomposition 

thermique des précurseurs du xanthate de gallium pour obtenir γ-Ga2S3 106 et (iii) une approche par 

mécanosynthèse à partir de gallium métallique et de soufre 107.  

La mécanosynthèse est une technique de plus en plus utilisée pour produire des matériaux 

uniques. Elle combine plusieurs avantages. Du point de vue du procédé, il s'agit d'une voie simple, 

rapide, sans déchets et économe en énergie par rapport à d'autres méthodes. Elle offre également la 

possibilité de synthétiser des matériaux sans solvant ni gaz, et d'obtenir des phases ou des matériaux 

métastables qui nécessitent généralement des températures de synthèses élevées. Il s'agit également 

d'une approche pour produire des nanoparticules 108. Les procédés mécanochimiques trouvent de 

multiples applications, de la synthèse de matériaux semi-conducteurs 109 au traitement de déchets tels 

que les résidus métallurgiques 110, les verres au plomb 111, en passant par la catalyse, les cosmétiques 

et le domaine médical 112. Enfin, un grand nombre de chalcogénures ont déjà été produits par cette 

méthode de synthèse, allant du binaire au quaternaire 113,114. La synthèse de Ga2S3 cristallin par 

mécanosynthèse, à partir de gallium et de soufre purs comme matières premières, sera donc étudiée. 

La poudre cristalline synthétisée sera caractérisée par granulométrie laser, microscopie électronique 

à balayage (MEB) et ses formes cristallines seront déterminées au moyen d'analyses DRX et de 

d’affinements Rietveld. 
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II.2. Mécanosynthèse 

II.2.1. Histoire et théorie 

Les effets de contraintes mécaniques sur le déroulement des réactions chimiques sont l'une 

des premières expériences de l'humanité. Les effets mécanochimiques ont été utilisés depuis la 

préhistoire, lorsque par exemple, l'homme primitif utilisait la friction pour faire du feu. Si l’on garde 

l’exemple du feu, l’invention du briquet puis de l’allumette se basent sur ces mêmes effets, encore 

fréquemment utilisés dans de nombreux domaines actuels. Un autre exemple, ou ces effets 

mécanochimiques sont assez intuitifs, est la dissolution accélérée du sel ou du sucre par un broyage 

préalable. Le mortier et le pilon sont des outils universels que l'on trouve dans de nombreuses cultures 

du monde entier ainsi que dans la plupart des laboratoires modernes. Traditionnellement utilisés pour 

piler et broyer des denrées alimentaires, des médicaments et des matériaux, le mortier et le pilon font 

partis des outils de bases de la mécanosynthèse. 

La plupart des ouvrages scientifiques historiques mentionnent les travaux de M. Carey Lea, 

datant de la fin du XIXème siècle 115,116, comme étant les premiers documents écrits sur les réactions 

mécanochimiques. Il y décrit la décomposition d’halogénures d'argent et de mercure lors de leur 

attrition dans un mortier, selon les réactions suivantes : 

2 𝐴𝑔𝐶𝑙 (𝑠) → 2 𝐴𝑔 (𝑠) + 𝐶𝑙2 (𝑔)     (1) 

𝐻𝑔𝐶𝑙2 (𝑠) → 𝐻𝑔(𝑙) + 𝐶𝑙2 (𝑔)     (2) 

Or cela ne se produit habituellement que lors d’un chauffage. Donc, la seule cause du 

déclenchement de la réaction de décomposition serait due au chauffage local induit par le broyage. 

Cependant, selon les découvertes de Takacs 117, la préparation mécanochimique du mercure à partir 

du cinabre (un sulfure de mercure) a été décrite par Théophraste d'Eresus dans son livre De Lapidibus 

(Sur les pierres) publié à la fin du IVème siècle av. J. C. Le métal est obtenu à partir du cinabre après avoir 

été broyé dans un mortier en laiton avec un pilon en laiton en présence de vinaigre. La réduction 

mécanochimique a probablement suivi la réaction suivante : 

𝐻𝑔𝑆(𝑠) + 𝐶𝑢(𝑠) → 𝐻𝑔(𝑙) + 𝐶𝑢𝑆(𝑠)     (3) 

D’autres exemples de réactions mécanochimiques ont été documentées entre 300 av. J. C. et 

la fin des années 1800 et sont mentionnées dans le rapport d'Agricola De natura Fossilicum 117. De plus 

en 1820, Faraday détailla, dans une publication, la réduction de chlorure d’argent en le broyant avec 

du zinc, de l’étain, du fer et du cuivre dans un mortier selon : 

𝐴𝑔𝐶𝑙(𝑠) + 𝑀(𝑠) → 𝐴𝑔(𝑠) + 𝑀𝐶𝑙(𝑠)    (4) 

Avec M = Zn, Sn, Fe et Cu. Il décrira cela comme étant la « voie sèche » pour induire des réactions 118,119. 

Fridrich Wilhelm Ostwald, qui a contribué de manière significative au développement de la 

chimie moderne, a émis des théories concernant la relation entre l'énergie chimique et mécanique 120. 

Sur la base de ses considérations, il a défini la mécanochimie comme étant « une branche de la chimie 

traitant des changements chimiques et physico-chimiques des substances à tous les stades 

d'agrégation ». Quant à Peters, il déclara, lors du 1er symposium européen sur le broyage au début 

des années 1960 que toutes sortes de réactions à l'état solide peuvent être observées durant le 

broyage, allant des réactions de décomposition simples jusqu’à des synthèses complexes à partir de 

systèmes multi-composants. Enfin, Heinicke formula en 1984 une définition générale de la 

mécanochimie : « La mécanochimie est une discipline de la chimie qui s'intéresse aux transformations 
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chimiques et physico-chimiques des substances dans tous les états d'agrégation produits par l'effet de 

l'énergie mécanique » 121. Enfin, le terme « réaction mécanochimique » est défini par l’IUPAC en 2004 

comme étant : « une réaction chimique induite par l’absorption directe d’une énergie mécanique » 122.  

La mécanosynthèse, ou technique de broyage à billes (ball-milling en anglais), est utilisée 

depuis longtemps pour la production de matériaux sous forme de poudre, sous l’effet de chocs 

mécaniques successifs et répétés sur des matériaux confinés dans une enceinte fermée. La 

mécanosynthèse peut affecter la matière broyée de différentes manières et permettre par exemple la 

production de dispersions solides, ou encore la transition de phases à l’état solide 123. Cette technique 

donne également lieu à l’activation de réactions chimiques avec comme exemple des études menées 

sur l’excitation à l’explosion des substances explosives sous action mécanique 124,125 qui ont abouti à 

l'élaboration de la théorie des points chauds expliquant le déclenchement et le développement de 

l'explosion par l'augmentation locale de la température aux contacts de deux solides sous action 

mécanique. Enfin, la mécanosynthèse permet la production de phases amorphes. Ces effets ont été 

observés et étudiés sur les matériaux métalliques et intermétalliques depuis des décennies 126–135.  

En effet, la mécanosynthèse a été véritablement développée dans les années 1960 pour la 

fabrication de super alliages de nickel 136, d’alliages renforcés par dispersion d’oxyde, et d’alliages 

d’aluminium 137. De nombreux alliages ne peuvent pas ou difficilement être synthétisés par les 

techniques classiques du fusion-trempe, en raison de l’impossibilité d’atteindre des vitesses de trempe 

suffisantes. Dans certains cas, la différence très importante entre les températures de fusion des 

différents constituants d’un alliage rend également sa production difficile 138. Le broyage mécanique 

permet une synthèse à température ambiante et s’affranchit de l’étape, souvent contraignante, de 

trempe du bain fondu. Par conséquent, cette technique a été de plus en plus utilisée pour la fabrication 

d’alliages comme Fe-Al 130,139, ZnSe 140, CoNbSn 141 et PbMgNbTi 142. 

Concernant les chalcogénures, un grand nombre d’entre eux ont déjà été produits par cette 

méthode de synthèse 113, allant du binaire comme le Sb2S3 utilisé pour ses propriétés 

thermoélectriques 143, au quaternaire avec l’exemple de Cu2ZnSnS4 matériaux pour le photovoltaïque 
144. La mécanosynthèse trouve également un intérêt avec les macromolécules organiques, étudiées 

pour la première fois dans les années 1920 145, inspirées par les besoins de l'industrie du papier. Ils 

expliquent les avantages de l'effet du broyage sur la solubilité de la cellulose. Les études sur les 

composés macromoléculaires ont été poursuivies des décennies plus tard 146 et sont actuellement 

menées dans le domaine pharmaceutique pour la production de matériaux moléculaires amorphes. 

Ces derniers sont mieux assimilés par l’organisme du fait de leur surface spécifique plus grande 147. Le 

broyage mécanique permet de diminuer la taille des particules et d’augmenter le ratio surface/volume 

des grains. De plus, cette technique permet d’éviter la dégradation chimique des produits 

pharmaceutiques qui se produit habituellement lors de la synthèse à haute température de ces 

matériaux amorphes par fusion-trempe. 

L’amorphisation est, parmi toutes les transformations induites par la mécanosynthèse, la plus 

étudiée. La production d’alliages, de produits pharmaceutiques ou encore de verres repose sur ce 

procédé. L’amorphisation de l’alliage Ni60Nb40, par mécanosynthèse des éléments métalliques purs, a 

été étudié pour la première fois en 1983 133. Il s’en est suivi des études sur l’amorphisation des alliages 

métalliques comme NixZry 132, Hf-Al, Zr-Co, Zr-Fe, Cu- Al, Sn-Ni, Al-Ni-Fe-Gd 148 ou encore Zr-Al-Ni-Cu-

Co 149. Concernant les composés moléculaires, on peut prendre comme exemple l’amorphisation du 

lactose-mannitol 150. Des investigations sur l’amorphisation des systèmes chalcogènes a également été 

effectuées comme Ga-Se151 152, Ge-Se ou encore Ge-GeSe 153 et pour la synthèse de poudres de verre 

de chalcogénures étudiées comme électrolytes solides pour le stockage de l'énergie 5,52,154,155. Des 

verres de chalcogénures à haute teneur en lithium et sodium ont pu être obtenus. Ce type de verre de 
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chalcogénures est difficile à obtenir avec des tubes de silice scellés, car les bains fondus sont très 

corrosifs pour la silice en raison de la diffusion rapide des ions lithium et sodium dans le verre de silice 

à hautes températures. 

L’ensemble de ces études a conduit à l’élaboration de plusieurs théories censées expliquer 

l’amorphisation des éléments cristallins durant le broyage mécanique. Deux grands axes peuvent être 

dégagés, l’un suppose une réaction chimique à l’état solide, l’autre, une fusion-trempe localisée. 

Selon Fecht 156, les chocs mécaniques, les fractures, les cisaillements ou encore les dislocations, 

que subit la matière durant la mécanosynthèse, provoquent la formation de défauts qui déstabilisent 

la structure cristalline, « s’effondrant » alors dans un état désordonné (amorphe) lorsque ce taux de 

défauts devient critique. Cette théorie est également partagée par Koch 157 supposant que la création 

d’une concentration critique de ces défauts était responsable de l’augmentation de l’énergie libre du 

composé cristallin devenant comparable à celle du composé amorphe. La diffusion des éléments, 

notamment lorsqu’ils présentent des rayons atomiques très différents, serait également un facteur 

conduisant à une réaction à l’état solide. La différence de vitesse de diffusion des éléments favoriserait 

la formation d’un matériau amorphe plutôt que cristallin 158. 

Le modèle prônant la fusion-trempe localisée suppose une fusion partielle des particules sous 

l’impact des billes, suivie d’une trempe ultra-rapide. Une fraction de l’énergie mécanique engendrée 

par les collisions entre les billes et la matière broyée, est transformée en énergie thermique et conduit 

à la fusion locale de la poudre. La collision ne durant qu’une fraction de seconde, la température locale 

redescend très rapidement (phénomène de trempe). Le mouvement du broyeur et des billes assure la 

répartition statistique et homogène du phénomène de fusion-trempe localisé dans la totalité de la 

poudre. Ce modèle se base sur deux théories connues : (i) la théorie des points chaud se basant sur les 

processus de friction entre deux surfaces qui provoquent des déformations plastiques associées à une 

forte augmentation des températures locales pendant de courtes périodes125,159,160. (ii) Le modèle de 

magma-plasma qui prend en compte les impacts directs plutôt que les processus de frottements 

latéraux. Il propose que des températures locales supérieures à 104°C, peuvent être générées aux 

points d'impact, associées à un état plasmatique transitoire 160. Le modèle de la fusion-trempe localisée 

est confortée par plusieurs modèles basés sur la thermodynamique d’équilibre (Lindman 148,161, Giggs-

Thomson 162 et Fetch 156), expliquant que l’augmentation du nombre de défauts présents dans la 

structure permet la diminution de la température de fusion du composé. Cependant, la mesure directe 

de la température au moment de la collision est impossible. Des simulations théoriques ont montré 

que l’augmentation de la température ne dépassait pas quelques centaines de kelvins et serait ainsi 

insuffisante pour provoquer la fusion des particules 163. L’échauffement global de la jarre et des 

éléments de broyage durant la mécanosynthèse est à prendre en compte également. De plus, l'énergie 

cinétique produite au cours de la réaction mécano-chimique peut favoriser l'abrasion, la fracture et 

l’affinement de la microstructure du système 164. En particulier, la fracture entraîne une augmentation 

de la surface, améliore la probabilité de contact entre les réactifs et influence donc directement la 

vitesse de la réaction mécano-chimique 165. 

Dans le cas des systèmes moléculaires la constatation suivante a été faite : le broyage à basse 

température (inférieure à la Tg du composé amorphe final) et/ou avec une forte intensité du broyage 

conduit à l’amorphisation de la poudre 166 ; le broyage à haute température (supérieure à la Tg du 

composé amorphe final) et/ou avec une faible intensité de vitesse de broyage provoque une 

transformation polymorphique du système cristallin 123,167. 
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II.2.2. Fonctionnement du broyeur 

Il existe actuellement différents types de broyeur commercialisés : à mâchoires, à rotor, à 

couteaux, broyeur-mixeurs à couteaux, à mortier, à disques, à billes, broyeurs planétaires, vibro-

broyeurs, cryo-broyeurs et extrusion à deux vis (TSE) 168–170. Les éléments de broyage (jarre, billes, 

couteaux, disques) sont proposés en différents matériaux tels que l’acier, l’agate, le carbure de 

tungstène, l’oxyde de zirconium et le téflon par exemple. Le principe du broyage diffère d’un type de 

broyeur à l’autre. Durant cette thèse, seul le broyeur planétaire a été utilisé pour effectuer la 

mécanosynthèse, c’est pourquoi nous nous focaliserons uniquement sur la description de cette 

technique. 

Un broyeur planétaire est constitué d’un plateau circulaire, appelé « roue solaire », sur lequel 

est placé un ou plusieurs bols appelés « planètes » (d’où le terme planétaire). Lors du broyage, la « 

roue solaire » tourne dans un sens et chaque « planète », est en rotation autour de son propre axe 

mais dans le sens opposé. Le ratio entre la vitesse de la « roue solaire » et des « planètes » est de 

1 : - 2. Les billes de broyage sont ainsi soumises aux forces centrifuge et de Coriolis (Figure 4). 

 

Figure 4 : Schéma de la rotation du bol dans un broyeur planétaire durant un broyage. 

Lors d’un broyage, les différences de vitesses entre les billes et les bols engendrent une 

interaction entre des forces d’impact et de friction libérant des énergies importantes. La combinaison 

de ces forces accorde un degré de broyage élevé et très efficace aux broyeurs planétaires à billes. Trois 

régimes de broyage ont été identifiés dans un broyeur à billes en fonction de la vitesse de rotation et 

du diamètre interne du broyeur 171 comme illustré dans la Figure 5. 

 

Figure 5 : Schéma des trois types de régime de déplacement des billes en fonction de la vitesse de rotation croissante 
(représentée par les flèches oranges), vue selon l'axe vertical. 
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Les variables qui influent sur les performances mécanochimiques sont multiples : 

- Le type de broyeur : il va surtout conditionner la taille finale des particules. Grâce à leur 

intensité de broyage élevée, les broyeurs planétaires peuvent produire des poudres de taille 

nanomètrique. 

 

- Les caractéristiques des éléments de broyage (matériau, diamètre et nombre de billes) : ils 

constituent un moyen simple de contrôler l'énergie dans le broyeur et par conséquent la 

réactivité. La densité et la dureté de ces éléments varient en fonction du matériau utilisé. Par 

exemple, les billes en carbure de tungstène (d =15,6 g.cm-3) ont une plus grande énergie 

cinétique pendant le processus de broyage que celles en téflon (d =2,3 g.cm-3). A noter que les 

billes doivent toujours être plus denses et plus dures que les éléments à broyer. Généralement, 

plus la densité et le diamètre des billes augmentent, meilleur est le résultat de broyage grâce 

à une force de collision plus importante. De façon analogue, plus le nombre de billes sera élevé 

plus le nombre de chocs sera important. Suryanarayana et al. ont remarqué qu’une énergie de 

collision plus grande peut être atteinte en utilisant des billes de différents diamètres. Les billes 

ayant le même diamètre finissent par suivre une même trajectoire et laissent ainsi des zones 

intactes. L’utilisation de billes de diamètres différents, rend leurs mouvements aléatoires et 

assure un broyage homogène 128. 

 

- La vitesse de broyage : une autre méthode pour contrôler une réaction, consiste à modifier la 

vitesse de rotation des broyeurs. Cela permet de contrôler l'apport d'énergie dans le système 

réactionnel, ce qui permet une manipulation et une reproductibilité optimales des conditions 

de réaction. L'ajustement de la vitesse de broyage affecte directement le mouvement des 

billes, qui à leur tour influencent la cinétique et les résultats de la réaction. L’augmentation de 

la vitesse de rotation renforce l’intensité du broyage et élève la température dans la jarre. 

 

- Le temps de broyage : une durée de broyage croissante engendre la diminution de la taille 

des particules mais augmente le risque de contamination et de formation de phases non 

désirées.  

 

- La charge du bol : il s’agit également d’un paramètre important puisque les billes et la matière 

broyée doivent avoir suffisamment d’espace pour bouger. Dans la plupart des broyeurs le 

remplissage de la jarre est uniquement de 50%. Concernant le broyeur planétaire on préconise 

un remplissage comme suit : 1/3 de matière, 1/3 de billes et 1/3 de vide. 

 

- Le rapport bille/poudre : ou rapport billes/réactifs (BRR) est une autre variable importante à 

prendre en compte. Il est défini comme étant la masse totale des billes divisée par la masse 

totale des réactifs dans la réaction. Ce paramètre influe sur la cinétique de la réaction et peut 

être modifié pour affiner et optimiser une réaction mécanochimique 172. 

 

- La température du broyage : deux températures différentes sont à prendre en compte : les 

variations locales de température, dues aux collisions des billes et la température globale dans 

la jarre. En effet, lors du broyage, une partie de la poudre se retrouve collée à la paroi interne 

de la jarre, une autre collée aux billes et le restant de la poudre peut se mouvoir librement 

dans le volume du bol. D’après Suryanarayana, ces trois parties ont des températures 

différentes 128. La température de la poudre influence la diffusion et la concentration des 

défauts, se répercutant sur les transformations de phases induites lors de la mécanosynthèse. 
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Selon certaines études, des températures supérieures à 200°C peuvent être atteintes dans les 

broyeurs planétaires 173. Une décroissance de la température est attendue pour des vitesses 

de rotation élevées, car les billes restent « collées » à la paroi de la jarre trop longtemps 

provocant une perte d’efficacité du broyage. Ces résultats suggèrent que les températures 

plus importantes résultent de collisions obliques et de frottement, tandis que les basses 

températures et les fortes puissances de broyage sont dues à des collisions frontales. 

 

- L'atmosphère de réaction : elle peut causer une contamination de la poudre broyée. Par 

exemple, la présence d’air dans la jarre peut conduire à la formation d’oxydes. La 

mécanosynthèse est donc généralement réalisée sous vide ou encore sous atmosphère inerte. 

Dans certains cas, l’atmosphère de broyage est choisie pour favoriser une réaction voulue. 

Ainsi, l’azote et l’ammoniac ont été utilisés pour produire des nitrures et l’hydrogène a été 

employé pour produire des hydrures 174–176. Lors de cette thèse, l’azote est utilisé en tant 

qu’atmosphère inerte et les résultats n’ont pas montré de contamination ou de réaction avec 

l’azote. 

 

- L’ajout de solvant : souvent, une petite quantité de liquide est ajoutée spécifiquement à un 

mélange de plusieurs solides, appellé "co-broyage par goutte de solvant". L'eau (ou un autre 

solvant) n'est généralement pas présentée dans le produit de la synthèse, mais sa présence 

dans le mélange de départ est nécessaire pour rendre la synthèse possible. Des exemples 

concernant des systèmes organiques montrent que le résultat ou la possibilité même d'une 

réaction solide-solide lors du broyage est sensible à la présence de liquides, dans lesquels ni 

les réactifs ni les produits ne sont solubles 177,178. Dans de tels cas, la phase liquide peut 

modifier leurs propriétés de surface ou changer la perméabilité diélectrique et donc la 

polarisation des composants. D’autres exemples indiquent également que l'ajout de différents 

solvants entraîne la formation de produits différents 179.  

Enfin, la contamination des produits à broyer est un des points faibles de la mécanosynthèse. 

L’atmosphère, tout comme les éléments de broyage, peuvent être sources d’impuretés. En effet, les 

billes en acier peuvent apporter une contamination en fer. Le carbure de tungstène et la zircone sont 

plus inertes mais une contamination reste possible. C’est pourquoi ces deux derniers matériaux ont 

été choisis lors de cette thèse pour les synthèses mécanochimiques. De plus, la petite taille des 

particules broyées, associée à une surface très importante et la formation de nouvelles surfaces durant 

le broyage contribuent à la contamination de la poudre 128. La diminution du temps de broyage est une 

des solutions les plus concrètes afin de remédier à ce problème. A noter également que l’objectif de 

la mécanosynthèse est de préparer une poudre de taille spécifique en fonction de l’application visée. 

Cependant, la diminution de la taille des particules peut être empêchée dans certains cas par la 

soudure de petites particules conduisant à la formation d’entités de tailles plus importantes (Figure 6). 
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Figure 6 : Phénomènes de fracture et de soudure des éléments broyés lors de l’impact entre deux billes ou entre une bille 
et la paroi interne du bol. 

Retenons que la mécanosynthèse se déroule dans des conditions de non-équilibre, où la 

réactivité chimique est influencée par des forces mécaniques déséquilibrées qui provoquent 

localement la déformation mécanique, et donc la transformation mécano-chimique du composé. Cette 

technique présente les avantages d’éviter l’utilisation du gaz, d’obtenir des phases métastables 

difficiles à obtenir par synthèses classiques, d’utiliser une « Top-down » approche permettant la 

synthèse de nanoparticules 113, d’effectuer des synthèses « green » sans solvant organique ou 

inorganique 180 et des synthèses à température ambiante qui demandent de hautes températures en 

synthèse classique 114, ainsi que de permettre d’activer mécaniquement les matériaux afin de les 

adapter à l’application visée 181. Malgré une compréhension encore incomplète des phénomènes qui 

se produisent lors de la mécanosynthèse, cette technique est utilisée pour bon nombres de 

domaines 182 comme le montre la Figure 7.  

 

Figure 7 : Résumé des différentes applications possibles de la mécanochimie. 
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Au cours de cette thèse, seul le broyeur planétaire Pulverisette 7 FRITSCH a été utilisé avec 

différents bols pour réaliser la mécanosynthèse. Des bols en carbure de tungstène (WC) de 45mL et 80 

mL de volume et des billes du même matériau (ø = 10 mm) ont servi pour l’étude du précurseur Ga2S3. 

Puis des bols (V = 45 mL) et des billes (ø = 4mm) en oxyde de ziconium, aussi appelé zircone, (ZrO2) ont 

été employés pour les travaux portant sur l’étude du diagramme binaire Ga2S3-Na2S. 

    

II.2.3. Etude d’un cycle de broyage par EASY GTM 

De précédents travaux sur la mécanosynthèse établissent des cycles de broyage, alternant 

broyage et pause 183,184. Ces pauses permettraient de faire redescendre la température interne du bol. 

Pour vérifier cela lors de nos synthèses, une étude a été effectuée avec un capteur de pression et de 

température intégré au couvercle d’un bol. Il s’agit du bol EASY GTM. Les paramètres suivants de 

mécanosynthèse sont fixés : bol en carbure de tungstène de 80 mL de volume, 20 billes du même 

matériau de diamètre 10 mm, 16 g de poudre, pour un ratio massique bille/poudre de 10/1 et une 

vitesse de rotation de 400 rpm. 

La Figure 8 montre les résultats des mesures du bol EASY GTM pour différents cycles de 

broyage. On constate que l’acquisition de la pression in situ est défaillante. Mais les mesures de 

température in situ montrent que les temps de pause entre chaque broyage ne permettent de baisser 

la température interne du bol que de quelques degrés (3-4°C) et ce peu importe le temps de pause. 

Chaque essai montre une stabilisation de la température, généralement au bout de la moitié du temps 

effectif de broyage.  On observe également que la température interne du bol se situe entre 30-35°C 

lors des cycles de broyage avec pause, tandis qu’elle monte à 42°C pour les essais sans pause et ce 

aussi bien pour une et deux heures de broyage. Ces résultats montrent donc qu’il n’est pas nécessaire 

de procéder à des cycles de broyage-pause ; un broyage continu d’une heure peut être réalisé sans 

induire de forte élévation de température. 
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Figure 8 : Mesures in situ de la pression et de la température d’un bol EASY GTM en fonction des types de cycles de 
broyage. Avec des cycles broyage-pause en minute de : a) 5-5 ; b) 5-10 ; c) 5-15 ; d) 10-5 ; e) 60-0 et f) 120-0. 

 

II.2.4. Protocole et paramètres de mécanosynthèse  

Le composé Ga2S3 a été préparé par mécanosynthèse à l'aide d'un broyeur planétaire (FRITSCH, 

Pulverisette 7). 8 g d’un mélange de gallium (Neyco, 99,99%) et de soufre (Strem Chemical Inc., 

99,999%) purifié ont été pesés en proportions stœchiométriques et placés dans un récipient en WC 

(volume interne de 45 ml). Puis 10 billes de WC (10 mm de diamètre) ont été ajoutées au mélange, ce 

qui donne un rapport de masse billes/poudre de 10/1. La réaction mécanochimique a été effectuée 

pour des durées de 1 à 10 heures à une vitesse de rotation fixe de 400 rpm. Le bol a été ouvert toutes 

les heures pour décoller la poudre collée aux parois afin d'obtenir une poudre uniforme. L’ensemble 

du processus a été réalisé sous une atmosphère de N2. 

Bien que le soufre utilisé pour la synthèse soit de grande pureté (5N), il a été choisi de le 

purifier afin de supprimer les vapeurs d'eau ou d'anhydride sulfureux (par ébullition sous vide), et 

d'éliminer les traces de carbone et de métaux de transition (par distillation). La synthèse de Ga2S3 

s’inscrit dans le cadre des études cristallographiques menées à son sujet. Le dispositif utilisé pour la 

purification du soufre est illustré par la Figure 9. On procède comme suit : un montage en silice est 

préalablement nettoyé à l'acide fluorhydrique pendant 30 secondes afin d'éliminer les poussières de 

silice, puis rincé plusieurs fois à l'eau déionisée puis à l’éthanol. Il est ensuite séché sous vide primaire 

(P ≈ 10-3 bars). Un piège cryogénique, plongé dans un vase Dewar rempli d'azote liquide est installé 

entre le montage de silice et la pompe. Il permettra de piéger les résidus aqueux du montage et les 

éventuelles vapeurs de produits chimiques, dégagées lors de l'ébullition sous vide de produits 

chimiques, en les condensant en son sein. Une fois le montage de silice sec, le soufre est introduit dans 

le tube filtre. On passe ensuite sous vide secondaire (P ≈ 10-6 bars). Puis le soufre est chauffé jusqu'à 

une légère ébullition (soit à une température supérieure à 115°C). Cette étape élimine les impuretés 
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les plus volatiles telles que l'eau ou l'anhydride sulfureux et sera répétée à plusieurs reprises à 

quelques heures d'intervalle.  

 

Figure 9 : Dispositif expérimental utilisé pour la purification du soufre 185. 

 

Le montage est ensuite scellé au-dessus du tube filtre, afin de passer à l’étape de distillation 

statique. Pour cela, il est introduit dans un four tubulaire, où un gradient de température est imposé 

entre le tube filtre, dans la zone chaude (chauffée à 250°C), et le tube droit, au niveau de la zone froide 

(à température ambiante) comme indiqué Figure 10. Les vapeurs de soufre formées dans le tube filtre 

vont se condenser dans le tube droit, laissant dans le tube filtre des impuretés telles que des traces de 

carbone ou de métaux. Le tube droit est alors scellé. Le soufre purifié est ensuite conservé en boîte à 

gants afin de le protéger de toute contamination. 

 

 

Figure 10 : Etape de la distillation statique du soufre 185. 
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II.3. Analyse structurale 

Les mesures de DRX ont été effectuées à température ambiante sur des échantillons protégés 

de l'air par un film en Kapton (polyimide) pour éviter leur réaction avec l'humidité et une corrosion des 

fines particules submicroniques. Elles ont été enregistrées sur la plage de 10-90° (2θ) avec un pas de 

0,026° et un temps de comptage effectif total de 40 s/pas en utilisant un diffractomètre PANalytical 

X'Pert Pro (Cu Kα1, Kα2 radiations, λKα1 = 1.54056 Å, λKα2 = 1.54439 Å, 40 kV, 40 mA, détecteur PIXcel 

1D). Le collecteur de données et le logiciel HighScore Plus ont été utilisés respectivement, pour 

l'enregistrement et l'analyse des modèles.  

 

II.3.1. Résultats  

Comme le montre la Figure 11, la couleur des poudres évolue du brun au jaune en fonction du 

temps de broyage. Ces changements de couleur indiquent la disparition progressive des éléments de 

départ en raison de leur réaction progressive pour former le Ga2S3. La Figure 11 montre également les 

diffractogrammes acquis sur la poudre après différents temps de broyage, entre 1 h et 4 h. La présence 

d'un halo de diffraction, situé entre 15° et 25°, et la dérive de fond continu sont dues au film Kapton. 

Après seulement 1 h de broyage (diffractogramme noir Figure 11), la phase monoclinique α’-Ga2S3 (Cc, 

JCPDS no. 01-076- 0752) est détectée. Les deux pics de diffraction à 16,65° et 18,61° sont une preuve 

de la présence de ce polymorphe, car ils ne sont pas présents sous la forme α, β ou γ. Cependant, leur 

faible intensité relative par rapport au pic caractéristique principal du Ga2S3 peut s'expliquer par la 

présence des polymorphes β (P63mc, JCPDS n° 01-084-1441) et γ (F-43 m, JCPDS n° 00-043-0916) 

également, puisque leurs pics de diffraction sont superposés au polymorphe α’ (voir les positions de 

Bragg sur la Figure 11). Le composé GaS (P63/mmc, JCPDS no. 01-074-0227) est également détecté 

comme une phase minoritaire. La présence de GaS, un composé de couleur noire peut justifier la 

couleur de la poudre après 1 h de broyage. Après 2 h de broyage (diffractogramme rouge Figure 11), 

l'intensité des pics de diffraction du GaS diminue et disparaissent après 3 h de broyage 

(diffractogramme bleu Figure 11). En parallèle, un élargissement et une évolution des pics de 

diffraction du Ga2S3 sont observés. Le premier point indique une réduction de la taille des cristallites 

lors d'un broyage prolongé. Le second suggère une modification structurelle de la phase Ga2S3. Tout 

d'abord, les deux pics de faible intensité autour de 20° caractéristiques de α’-Ga2S3 ne sont pas 

détectés après 3 h et 4 h de broyage. Une acquisition DRX de la poudre après 4 h de broyage sans la 

fenêtre de Kapton a été faite pour l'étude à haute température et montre également l'absence de ces 

deux pics (Figure 14). Deuxièmement, l'intensité relative des pics à 29,6°, 49,4° et 58,7° augmente 

sensiblement par rapport aux autres pics. Ces deux modifications peuvent s'expliquer par une réaction 

de la phase monoclinique α’-Ga2S3 avec le GaS pour former un mélange des phases hexagonale β et 

cubique γ-Ga2S3. L'intensité des pics susmentionnés est le résultat de la contribution des raies de 

diffraction (002), (110) et (112) indexées dans le groupe spatial P63mc de la phase β, ainsi que des raies 

(111), (220) et (311) indexées dans le groupe F-43 m de la phase γ, comme illustré sur la Figure 11 avec 

la position de Bragg des polymorphes β- et γ-Ga2S3. En résumé, la réaction entre le gallium et le soufre 

a lieu dans l'heure qui suit le début du broyage, conduisant à un mélange de différents polymorphes 

de Ga2S3 et de GaS, qui réagissent ensuite pour former un mélange de phase β et γ-Ga2S3 après 4 h de 

broyage. 
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Figure 11 : Diffractogrammes des échantillons de Ga2S3 préparés par mécanosynthèse pour différents temps de broyage (de 
bas en haut : 1 h, 2 h, 3 h et 4 h) avec les photographies des poudres associées. Les trois diagrammes de la partie inférieure 

représentent la position des pics de la phase monoclinique α’-Ga2S3 (JCPDS no. 01-076-0752), de l’hexagonale β-Ga2S3 
(JCPDS no. 01-084-1441) et de la cubique γ-Ga2S3 (JCPDS no. 00-043-0916).  

 

Le temps de broyage a été prolongé jusqu'à 10 h pour étudier une éventuelle évolution des 

phases. Il n'y a pas de différence évidente entre les diffractogrammes des poudres de Ga2S3 après 4 h 

et 10 h de broyage comme illustré Figure 12. De plus, comme souligné précédemment, l'évolution de 

la couleur de la poudre est très marquée de 1 h à 4 h, mais elle reste similaire après 10 h. Ces deux 

observations sont cohérentes avec la formation du mélange final des 2 polymorphes de Ga2S3 après 

4 h de mécanosynthèse.  
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Figure 12 : Diffractogrammes de Ga2S3 préparé par mécanosynthèse après 4 h et 10 h. 

 

II.3.2. Affinement Rietveld 

Les modèles DRX de poudre pour les affinements Rietveld ont été recueillis dans la gamme 10-

120° avec un pas de 0,026 et un temps de comptage total effectif de 400 s/pas. Tous les calculs ont été 

réalisés à l'aide des programmes Fullprof et WinPlotr. 

Des affinements Rietveld ont été réalisés pour confirmer et quantifier les deux espèces 

polymorphiques de Ga2S3 obtenues après 4 h de broyage. Comme l'illustre la Figure 13, les pics de 

diffraction montrent une largeur à mi-hauteur importante qui peut influencer les paramètres 

d’affinement. Cette observation se fait pour les composés cristallins obtenus par mécanosynthèse 

puisque leur taille de particule est définitivement plus petite par rapport à la taille des particules des 

composés obtenus par d'autres techniques 108. Selon les affinements, une estimation quantitative 

montre que la phase hexagonale β représente 68 % (±5 %) massique du mélange cristallisé et que les 

32 % (±5 %) restants correspondent à la phase cubique γ. La quantité relative des deux phases peut 

être modifiée par la quantité de précurseurs ajoutés 
186. En effet, des synthèses avec un excès de soufre 

montrent une augmentation en pourcentage massique de la phase β-Ga2S3 et inversement dans le cas 

d’un défaut de soufre où la phase γ-Ga2S3 est favorisée.  

Après 4 h de broyage, il est clairement démontré que les données expérimentales et les 

affinements sont bien meilleurs lorsque les phases hexagonale et cubique sont incluses (Figure 13 b), 

comparativement aux affinements avec seulement la phase hexagonale (Figure 13 a). L'orientation 

préférentielle et l'anisotropie morphologique des nanocristaux peuvent généralement entraîner une 

modification de l'intensité et de la largeur relatives des pics de diffraction. Cependant, cet effet peut 

être exclu dans notre cas car la mécanosynthèse entraîne la formation de particules isotropes sans 

orientation préférentielle comme le montrent les résultats de microscopie électronique à balayage 

(présenté en II.5.). Kristl et al. ont également utilisé la mécanosynthèse pour synthétiser du Ga2S3 107. 

Les conditions de broyage sont différentes de celles de ce travail, puisqu’ils ont utilisé un récipient en 

acier inoxydable avec un rapport massique billes/poudre de 20/1. Après 2 h de broyage, ils ont obtenu 

un matériau avec un diagramme DRX similaire à la poudre obtenue dans ce travail après 4 h. Les 
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conditions utilisées ici sont alors plus douces que celles de Kristl et al. Bien qu'ils identifient leur 

matériau comme étant la phase β-Ga2S3 monophasé 107, nos affinements ont prouvé le contraire. Ils 

obtiennent donc probablement un mélange de polymorphes β et γ comme le montre cette étude. 

 

 

Figure 13 : Affinements Rietveld (points rouges) de Ga2S3 après 4 h de mécanosynthèse (ligne noire), en considérant (a) 
uniquement la phase hexagonale β-Ga2S3 (JCPDS no. 01-084-1441) et (b) la phase hexagonale β-Ga2S3 (JCPDS no. 01-084-

1441) et la phase cubique γ-Ga2S3 (JCPDS no. 00-043-0916). Les lignes bleues représentent la différence entre les intensités 
observées et calculées. Les barres vertes et bleues indiquent la position des réflexions de Bragg pour γ-Ga2S3 et β-Ga2S3, 

respectivement. 
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II.4. Analyse structurale en température (TDRX)  

Des diffractogrammes en température ont été acquis à partir de la température ambiante 

jusqu'à 800°C avec un palier de 50°C (vitesse : 5°C/min) sous un flux d'azote. Les acquisitions ont été 

effectuées dans la gamme 10-90° avec un pas de 0,026 et un temps de comptage total effectif de 

40 s/pas en utilisant un Diffractomètre PANalytical Empyréen (Cu Kα1, Kα2 radiations, λKα1 = 1.54056 Å, 

λKα2 = 1.54439 Å, 40 kV, 40 mA, détecteur PIXcel 3D) équipé d'une chambre de température Anton Paar 

HTK1200. 

Ces mesures in situ à hautes températures par rayons X ont été effectuées pour étudier la 

stabilité en température de Ga2S3 obtenu après 4 h de broyage. La Figure 14 montre l'évolution des 

diagrammes de rayons X acquis à température ambiante, puis tous les 50°C, de 50°C jusqu'à 800°C. 

Une transition de phase est observée à partir de 450°C, du mélange des deux polymorphes β et γ-Ga2S3 

vers la phase monoclinique α’-Ga2S3 (Cc, JCPDS no. 01-076-0752). Ce dernier est stable et cristallise en 

continu jusqu'à 800°C.  

 

 

Figure 14 : DRX en température in situ d’un échantillon de Ga2S3 obtenu après 4 h de mécanosynthèse, de 50°C à 800°C 
tous les 50°C. 

Une analyse par calorimétrie différentielle à balayage (DSC) avec l’appareil Netzsch STA 449 F3 

Jupiter a été réalisée, jusqu’à 900°C à 10°C/min sous azote dans un creuset en alumine, sur des poudres 

de Ga2S3 après 4 h de broyage, (Figure 15). Un phénomène exothermique a été détecté autour de 

410°C (pic n°1), ce qui coïncide avec la formation de α’-Ga2S3 mise en évidence par les données DRX 

en température. Un second et très léger phénomène exothermique est observé vers 690°C (pic n°2). Il 

s’agit de l’oxydation partielle de Ga2S3 en Ga2O3. 
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Figure 15 : Analyse thermique (DSC) du Ga2S3 après 4 h de mécanosynthèse. 

Aucune prédominance de l'une des deux phases initiales sur l'autre n'est observée avant la 

transition à la phase α’. Le diagramme DRX acquis sur la poudre à température ambiante après 

l'expérience in situ montre que seule la phase monoclinique est encore présente (diffractogramme 

bleu Figure 16), ce qui signifie que la transition de phase observée lors du chauffage est irréversible. 

Ceci est cohérent avec le fait que β et γ sont des polymorphes métastables de Ga2S3. α’-Ga2S3 est 

stœchiométrique, ce qui signifie qu'une perte de gallium doit être observée en même temps que la 

décomposition des phases β et γ sous-stœchiométriques. En effet, la présence de pics supplémentaires 

attribués à la phase monoclinique de Ga2O3 (JCPDS n° 00-041-1103) montre que l'excès de gallium 

réagit avec de l'oxygène, provenant probablement d’une contamination à l'air lors de la manipulation 

de l'échantillon pendant la mise en place de l'expérience ou de l'atmosphère d'azote. 

 

Figure 16 : Comparaison entre les diffractogrammes de Ga2S3 à 800°C et 25°C post in situ et la phase monoclinique α’-Ga2S3 
(JCPDS no. 01-076-0752). 
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II.5. Analyse granulométrique des poudres par diffraction laser et 

MEB 

Des mesures de granulométrie ont été effectuées sur l'analyseur de particules laser FRITSCH, 

Analysette 22 NanoTec, à l'aide d'une unité de dispersion humide par ultrason et de deux programmes 

de mesures : « Full range » avec une gamme de 0.01 à 2100 µm, puis « Fine range » avec une gamme 

de 0.01 à 40 µm. Ces mesures ont été réalisées après chaque différent temps de broyage. Les images 

MEB ont été obtenues grâce à un microscope électronique à balayage JEOL JSM-IT 300 en utilisant une 

tension d’accélération de 15 kV et un grossissement x5000. 

Les images MEB montrant la morphologie de la poudre de Ga2S3 après 4 h et 10 h de 

mécanosynthèse sont présentées dans la Figure 17 a. Cette poudre est composée d'agrégats de 

différentes tailles (échelle micronique), eux-mêmes composés de particules de taille submicronique. 

Une diminution de la taille moyenne des grains est visible lors de la comparaison des photographies 

MEB après 4 h et 10 h. Pour quantifier cette observation, la taille médiane des grains (Q50) de la poudre 

a été mesurée par granulométrie laser après différents temps de broyage. Comme indiqué dans la 

Figure 17 b, le Q50 diminue de manière non-linéaire en fonction du temps de broyage avec une 

évolution allant de 420 nm à 42 nm pour 1 h et 10 h, respectivement. Kristl et al. 107 ont également 

obtenu des agrégats de particules sphériques. Cependant, en utilisant leurs conditions de broyage, 2 h 

suffisent pour diminuer le diamètre des particules jusqu'à 40 nm. Comme on l'a déjà observé lors de 

la comparaison des données DRX, les conditions utilisées durant notre étude sont moins énergétiques. 

Bien qu'aucune nouvelle modification de la structure du Ga2S3 soit observée après 4 h de broyage, sur 

la base des modèles DRX, la granulométrie laser montre clairement qu'il est possible de contrôler et 

de réduire la taille des particules du composé en prolongeant le temps de broyage. Le contrôle de la 

taille des grains de Ga2S3 en tant que précurseur est un paramètre crucial en fonction de la réaction ou 

de l'application visée. 

 

 

Figure 17 : (a) Image MEB de la poudre de Ga2S3 après 4 h (gauche) et 10 h (droite) de mécanosynthèse (tension 
d’accélération : 15 kV, grossissement : x5000). (b) Evolution le taille médiane Q50 de la poudre de Ga2S3 en fonction du 

temps de broyage déterminée par granulométrie laser. 
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III. Détermination du domine vitreux du diagramme pseudo-

binaire Ga2S3-Na2S 

L’étude présentée dans cette partie se concentre sur la possibilité d'étendre le domaine vitreux 

du système (100-x)[Ga2S3]-x[Na2S] en introduisant un maximum possible d’ion Na+ par 

mécanosynthèse. Cette technique est une voie simple et économe en énergie comparée à la technique 

de fusion-trempe. Elle offre également la possibilité de synthétiser des matériaux sans solvant ni gaz, 

des phases métastables ou des matériaux qui nécessitent généralement des températures élevées. De 

plus, des verres de chalcogénures ont déjà été produits à l'aide de cette méthode de synthèse 5,154. 

Le principal avantage est une réaction se produisant à température proche de la température 

ambiante, ce qui est particulièrement intéressant. De plus, la teneur en sodium dans les verres obtenus 

par la méthode de fusion-trempe est limitée par le problème de la diffusion du sodium dans la silice à 

haute température. Par conséquent, la mécanosynthèse représente une technique de synthèse 

adaptée à des compositions à haute teneur en sodium. 

 

III.1. Mécanosynthèse couplée à un suivi d’amorphisation par DRX 

Les compositions appartenant au pseudo-binaire (100-x)[Ga2S3]-x[Na2S] (avec x= 10, 20, 30, 40, 

50, 60, 70, 80 et 90) ont été synthétisées par mécanosynthèse à l'aide d'un broyeur planétaire 

(FRITSCH, Pulverisette 7). 5 g d'un mélange de Na2S (Alfa Aesar, pureté 95%) et de Ga2S3 sont pesés en 

proportions stœchiométriques. On utilise le Ga2S3 précédemment préparé par mécanosynthèse (voir 

II). Les éléments de départ sont ensuite broyés à la main et le mélange est placé dans un bol en zircone 

(volume de 45 ml) avec des billes de ZrO2 (4 mm de diamètre), en respectant un rapport massique 

bille/poudre équivalent à 20/1. La mécanosynthèse est effectuée à une vitesse de 600 rpm, jusqu'à 

l'amorphisation totale. Les bols ont été ouverts toutes les heures pour décoller la poudre de la paroi 

afin d'obtenir une poudre uniforme.  

Des analyses par diffraction de rayons X (DRX) ont été effectuées à température ambiante sur 

des échantillons protégés de l'air par une fenêtre de Kapton (polyimide). Elles ont été enregistrées sur 

la plage 10-90° (2θ) avec un pas de 0,0261°, avec un temps de comptage total effectif de 40 s/pas et 

de 400 s/pas pour le produit amorphe, en utilisant un diffractomètre PANalytical X'Pert Pro (Cu Kα1, Kα2 

radiations, λKα1 = 1,54056 Å, λKα2 = 1,54439 Å, 40 kV, 40 mA, détecteur PIXcel 1D).  Les logiciels Data 

collector et HighScore Plus ont été utilisés, respectivement, pour l'enregistrement et l'analyse des 

modèles.  

Le processus d'amorphisation a été étudié en fonction du temps de broyage par des analyses 

DRX sur poudre toutes les 5 heures de broyage. À titre d'exemple, la Figure 18 présente l'évolution de 

l'amorphisation de la composition 20[Ga2S3]-80[Na2S]. La présence des précurseurs Na2S et Ga2S3 est 

détectée jusqu'à 15 h de broyage. Après 20 h de broyage, l’intensité des pics caractéristiques des 

précurseurs étant très faibles, l'acquisition par DRX a été réalisée avec un temps de comptage plus long 

afin de détecter d'éventuels résidus cristallins. Ces derniers ne montrant plus de traces de pics 

résiduels, le composé est alors considéré comme amorphe. Pour les composés (100-x)[Ga2S3]-x[Na2S] 

avec 20 ≤ x ≤ 80, l'amorphisation est jugée totale sur la base des DRX au bout, en moyenne, d’une 

trentaine d’heures de broyage. Le temps de broyage ne montre pas d'évolution particulière en fonction 

de la quantité de Na2S. Cependant, pour les composés avec x = 10 et 90, l'amorphisation par 

mécanosynthèse n'a pas été possible. En effet, comme le montrent les Figure 19 et 20, le Ga2S3 et le 

Na2S sont toujours détectés comme phases majoritaires, respectivement, pour x = 10 et x = 90. Plus 

important encore, aucune évolution du pic résiduel de Na2S et de Ga2S3 n'a été observée après avoir 
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prolongé le temps de broyage, respectivement, de 15h à 20 h et de 25h à 30 h. Ces composés se 

trouvent donc en dehors de la zone vitreuse accessible par mécanosynthèse. 

Dans cette étude, le domaine vitreux du binaire (100-x)[Ga2S3]-x[Na2S] a été étendu à 20 ≤ x ≤ 

80, ce qui signifie que nos conditions expérimentales montrent un réel avantage par rapport au travail 

de Palazzi, dans lequel un domaine vitreux allant de 24 ≤ x ≤ 41 a été mis en évidence 74. L'incorporation 

de deux fois plus de Na+ dans la phase amorphe peut s'expliquer par le choix de la technique de 

synthèse. En effet, Palazzi a utilisé la technique de la fusion-trempe dans une nacelle de carbone 

vitreux avec GaOOH et Na2CO3 comme matériaux de départ, sous un flux de H2S 74, alors que nous 

avons utilisé la mécanosynthèse. De plus, par cette voie de synthèse, l'énergie mécanique de l'impact 

des billes contre la poudre crée une zone locale de fusion-trempe dans laquelle se produisent des 

vitesses de trempe plus élevées, pouvant être supérieures à 100 °C/s 187. Ces vitesses sont plus 

importantes que lorsqu'on utilise un tube scellé de silice, un domaine amorphe étendu peut donc être 

atteint en utilisant la mécanosynthèse. 

 

 

Figure 18 : Diffractogrammes du composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] préparé par mécanosynthèse pour différentes durées de 
broyage. 
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Figure 19 : Diffractogramme du composé 10[Ga2S3]-90[Na2S] préparé par mécanosynthèse après 30 h, comparé au 
précurseur Na2S. 

 

 

Figure 20 : Diffractogramme du composé 90[Ga2S3]-10[Na2S] préparé par mécanosynthèse après 20 h, comparé au 
précurseur Ga2S3. 

 

 

 

 



Chapitre II : Synthèse et caractérisation de verres dans le système Ga2S3-Na2S 

- 82 - 
 

III.2. Etude structurale par spectroscopie Raman 

L'absence d'ordre à longue distance et de périodicité des matériaux amorphes, rend les 

mesures structurales ainsi que l'interprétation des résultats complexes. Cependant il demeure un 

ordre local au sein de ces matériaux. C’est pourquoi des analyses par spectroscopie Raman ont été 

réalisées pour sonder l'ordre local et l'arrangement des polyèdres entre eux. La spectroscopie Raman 

est une technique d'analyse structurale qui permet l’étude des modes de vibration d’un matériau. Ces 

derniers correspondent aux transitions d'énergie permises entre différents niveaux d'énergie 

vibrationnelle de la molécule. L'observation de ces phénomènes se base sur l'interaction entre les 

photons d'un laser monochromatique et le matériau analysé. Le spectre Raman est ensuite obtenu par 

la mesure des différences de fréquences entre la radiation incidente et la radiation diffusée par le 

matériau. 

Les mesures ont donc été réalisées sur les compositions du système Ga2S3-Na2S dans lequel la 

matrice vitreuse est majoritairement constitée de gallium et de soufre s’arrangeant principalement en 

tétraèdre [GaS4]. En considérant un système polyatomique à N atomes, le nombre de degrés de liberté 

de mouvement est de 3N et de 3N-6 (cas d'une molécule non-linéaire) pour le nombre de degrés de 

liberté de vibration, soit 9 pour le tétraèdre [GaS4]. Sont appelés modes de vibration normaux, les 

mouvements où tous les atomes de la molécule vibrent à une fréquence identique mais dans des 

directions ou amplitudes différentes en passant simultanément par leur position d'équilibre. La 

symétrie des groupes permet de déterminer que dans le cas de tétraèdres [XY4] de symétrie Td, seuls 

4 modes de vibration normaux, représentés Figure 21, sont actifs en spectroscopie Raman : le mode 

de vibration fondamentale A1 (ν1), qui correspond à l'élongation symétrique du tétraèdre [GaS4], le 

mode E (ν2) qui se réfère à sa déformation symétrique, et les modes F2 se rapporant à son élongation 

antisymétrique (ν3) et à sa déformation antisymétrique (ν4). 

 

Figure 21 : Modes de vibration actifs en Raman d'un tétraèdre [GaS4] ainsi que la repésentation schématique d'entités 
structurales 185. 

Le binaire Ga2S3-Na2S a déjà été étudié en 1990 par Barnier et Palazzi pour des compositions 

vitreuses 0,65 ≤ n ≤ 0,74, avec n=Ga/(Ga+Na) 188. Les spectres de diffusion Raman sont reportés Figure 

22. Deux types de vibrations apparaissent :  les modes de vibrations externes situées à des fréquences 

inférieures à 200 cm-1, avec les bandes aux fréquences inférieures à 100 cm-1 correspondant aux modes 

de translation des unités tétraédriques [GaS4], les bandes situées entre 100 et 200 cm-1 qui se 

rapportent aux déformations des unités [GaS4] et les modes de vibrations internes situées dans la 

gamme de fréquence entre 200 et 500 cm-1. Les bandes situées entre 264 et 273 cm-1 sont attribuées 

à la vibration de liaison de deux tétraèdres partageant une arête, c'est-à-dire la vibration des atomes 
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de soufre entre deux tétraèdres reliés par une arête qui implique un petit déplacement des atomes de 

gallium (l’entité structurale est représentée Figure 21). Le pic situé à 320 cm-1 se réfère à un mode 

d'étirement des tétraèdres [GaS4] à arête partagée. Une bande intense est observée à 340-344 cm-1, 

attribuée au mode d'étirement du tétraèdre [GaS4]. La bande entre 360 et 371 cm-1 est reportée 

comme étant une vibration caractéristique du mode de déformation du tétraèdre [GaS4]. Enfin, la 

bande entre 469 et 487 cm-1 correspond aux vibrations de deux tétraèdres [GaS4] reliés par un atome 

de soufre commun (l’entité structurale est représentée Figure 21). Barnier et Palazzi concluent qu’au 

fur et à mesure que la quantité d'atomes de sodium augmente (que le rapport n diminue), se produit 

la rupture des ponts soufrés entre deux tétraèdres [GaS4] à arêtes partagées avec l'apparition de 

tétraèdres [GaS4] à sommets partagés. En conséquence, la structure devient plus ouverte et les ions 

Na+ contribuent à la cohésion du réseau de tétraèdres à sommets partagés. 

 

Figure 22 : Spectres de diffusion Raman, enregistrés à température ambiante, des verres de composition 0.65 ≤ n ≤ 0.74 
(avec n=Ga/(Ga+Na)) appartenant au binaire Ga2S3-Na2S. Mesures réalisées par Barnier et al. sur les verres synthétisés par 

Palazzi 188. 

 

Connaissant ces résultats, des analyses par spectroscopie Raman ont été réalisées sur nos 

composés amorphes de compositions (100-x)[Ga2S3]-x[Na2S] avec 20 ≤ x ≤ 80, préparés dans des 

capillaires en boîte à gants et sont reportés Figure 23 et 24. Maleureusement les mesures ont été 

complexes car les composés critallisent sous faisceau. En effet, on peut voir deux spectres du composé 

30[Ga2S3]-70[Na2S] Figure 23, l’un cristallisé et l’autre amorphe, or les deux mesures ont été réalisées 

sur le même matériaux qui était amorphe à l’origine. Trois échantillons du composé 50[Ga2S3]-50[Na2S] 

ont également été analysés : les deux premiers qui sont amorphes, sont présentés, respectivement, 

Figure 23 et Figure 24 et le troisième, préalablement cristallisé, est représenté Figure 23. Ces essais 

ont confirmé que le composé cristallise également sous faisceau. En effet, le spectre du composé 



Chapitre II : Synthèse et caractérisation de verres dans le système Ga2S3-Na2S 

- 84 - 
 

50[Ga2S3]-50[Na2S], supposé amorphe Figure 24, est identique à celui du composé cristallisé (Figure 

23). De plus, on constate que les spectres cristallisés du 30[Ga2S3]-70[Na2S] et du 50[Ga2S3]-50[Na2S] 

sont similaires, ce qui laisse penser que ces deux composés critallisent sous la même phase. La Figure 

24 montre bien que la majorité des composés du binaire ont cristallisé sous faisceau et sous la même 

phase GaNaS2 pour les compositions 30 ≤ x ≤ 60. Les résultats de composés qui n’ont pas cristallisé 

sous faisceau ont donc été très compliqués à obtenir et d’autres analyses sont en cours.  

 

Figure 23 : Spectres de diffusion Raman enregistrés à température ambiante, (a) du composé 30[Ga2S3]-70[Na2S] et (b) du 
composé 50[Ga2S3]-50[Na2S]. 

 

Concernant les spectres de diffusion Raman réalisés sur les composés amorphes, on constate 

que la bande principale à 320 cm-1 est bien présente, comme pour les travaux de Barnier et Palazzi, 

traduisant donc un mode d’étirement des tétraèdres [GaS4] partageant une arête. Pour le composé 

20[Ga2S3]-80[Na2S] on peut déceler des bandes à basses fréquences dont celle vers 90 cm-1 assignée 

au mode de translation T’ de l’unité [GaS4], celle à 125 cm-1 est une vibration de déformation du [GaS4] 

et la bande vers 171 cm-1 correspondant à la déformation δ du tétraèdre [GaS4]. On y observe 

également la bande située entre 360 et 371 cm-1 affiliée à une vibration caractéristique du mode de 

déformation du tétraèdre [GaS4]. Les spectres de diffusion Raman des composés amorphes, dont les 

compositions sont inférieures au n = 0,65, ne présentent pas la bande entre 264 et 273 cm-1 ce qui est 

en adéquation avec la destructuration du réseau due à l’augmentation du taux de sodium dans le 

composé. 
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Figure 24 : Spectres de diffusion Raman, enregistrés à température ambiante, des verres de composition (100-x)[Ga2S3]-
x[Na2S] avec 20 ≤ x ≤ 80 obtenus par mécanosynthèse. 

 

Des analyses de spectroscopie Raman ont également été réalisées sur le composé Ga2S3 

obtenu par mécanosynthèse. La Figure 25 présente ces résultats avec le spectre β+γ représentant le 

précurseur synthétisé par mécanosynthèse (β+γ étant les deux polymorphes présent dans le Ga2S3 

synthétisé) et le spectre en vert représente la phase α’ obtenu par traitement thermique du mélange 

β+γ (voir II. 2). Si l’on compare avec les Figure 23 et 24, on constate que l’allure des spectres des 

composés du système Ga2S3-Na2S et ceux du Ga2S3 sont différentes, ce qui prouve que les deux 

précurseurs ont bien réagi ensemble pour former une structure locale différente de celle de Ga2S3. De 

plus, en comparant le spectre de la phase α’ avec les travaux réalisés sur le Ga2S3 par Lacazeau et al. 

(en insert Figure 25) on constate que les deux spectres montrent une très bonne concordance. Enfin, 

le spectre du précurseur Ga2S3 obtenue par mécanosynthèse (mélange des deux polymorphes β+γ), 

est illustré figure Figure 25. En comparant aux travaux de Lucazeau, on constate que le spectre de 

notre Ga2S3 possède des bandes larges qui regroupent parfois même plusieurs bandes de la phase β 

étudié par Lucazeau. Ces largeurs de bandes peuvent s’expliquer par une mauvaise cristallisation de 

notre composé due à la technique de synthèse employée, ainsis qu’à la présence de la phase γ.  
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Figure 25 : Spectres de diffusion Raman, enregistrés à température ambiante, du composé Ga2S3 obtenu par 
mécanosynthèse (phases β+γ) et de la phase α' obtenue après recuit du premier composé. En insert, les spectres de 

diffusion Raman enregistrés par Lucazeau et al. 189. 

 

III.3. Analyse thermique (par DSC) 

Un calorimètre différentiel à balayage (DSC Q20Thermal Analysis) a été utilisé pour 

caractériser les propriétés thermiques des matériaux synthétisés. Les mesures ont été effectuées à 

partir de l’ambiante jusqu'à 550 °C avec une vitesse de chauffage de 10 °C/min sous atmosphère 

d'azote. Les températures caractéristiques, telles que la température de transition vitreuse (Tg) et la 

température de début de cristallisation (Tx), ont été déterminées.  

Ces températures caractéristiques des différents composés synthétisés sont résumées dans le 

Tableau 1. On peut voir que, de manière générale, Tg diminue avec la quantité de Na2S. Cependant, 

celle-ci chute brusquement pour le composé 80[Ga2S3]-20[Na2S]. Cette tendance n'est pas 

surprenante, des travaux antérieurs sur les systèmes GeS2-Ga2S3-NaX (avec X = Cl ou I) 190 ont montré 

que Tg diminue avec l'augmentation de la quantité de sodium dans le composé. Ce phénomène s'étend 

à d'autres alcalins, comme le montrent les études sur le césium 191,192 et le lithium 76. L'ajout d'alcalin 

crée une rupture progressive des liaisons Ga-S, ce qui entraîne une diminution de la connectivité du 

réseau de verre. Nous pouvons noter que le composé 60[Ga2S3]-40[Na2S] présente deux phénomènes 

de transition vitreuse qui peuvent être dus à une séparation de phase au sein de la matrice vitreuse. 

En effet, les premières Tg et Tx sont proches de celles de la composition 50[Ga2S3]-50[Na2S]. Aucune 

tendance claire ne peut être déduite concernant l'évolution de la Tx, sachant que les différentes durées 

de broyage peuvent fortement affecter cette température. 
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Tableau 1 : Caractéristiques des composés amorphes appartenant au système (100-x)[Ga2S3]-[Na2S] : température de 
transition vitreuse Tg, et température de cristallisation Tx. 

Composé Tg °(C) (± 5°C) onset Tx (°C) (± 5°C) onset 

20[Ga2S3]-80[Na2S] 263 298 

30[Ga2S3]-70[Na2S] 290 340 419 

40[Ga2S3]-60[Na2S] 285 324 

50[Ga2S3]-50[Na2S] 304 405 

60[Ga2S3]-40[Na2S] 300 356 394 

70[Ga2S3]-30[Na2S] 449 533 

80[Ga2S3]-20[Na2S] 328 437 >500 
 

III.4. Etat de surface et porosité après pastillage 

Les poudres amorphes caractérisées par DRX et DSC, sont mises en forme par pressage uniaxial 

sous vide (10-2 Pa) dans une matrice de 10 mm, sous 1,5 T de pression. Les pastilles obtenues sont 

ensuite polies (en boîte à gants) avec des disques de polissage de carbure de silicium en cylindre 

d'épaisseur ≈ 1-2 mm et de diamètre 10 mm. Des images MEB ont été réalisées sur des pastilles de 

compositions suivantes : 20[Ga2S3]-80[Na2S], 50[Ga2S3]-50[Na2S], 80[Ga2S3]-20[Na2S], Na2S et Ga2S3 

(Figure 26). Malgré la même procédure de polissage pour tous les échantillons, les pastilles pressées 

présentent une augmentation de la rugosité de surface lorsque la teneur en Na2S diminue (Figure 26 

a, c et e). Les images des sections transversales mettent en évidence que l'échantillon 20[Ga2S3]-

80[Na2S] (Figure 26 b) présente une texture uniforme avec des pores et des fissures induites par les 

contraintes mécaniques exercées pendant la mise en forme, tandis que les échantillons 50[Ga2S3]-

50[Na2S] (Figure 26 d) et 80[Ga2S3]-20[Na2S] (Figure 26 f) présentent des agrégats de particules. Une 

comparaison entre les micrographies Figure 26 d et f et les micrographies Figure 26 g et h, 

représentant, respectivement, la section transversale des échantillons Na2S et Ga2S3, révèle que la 

forme des agrégats de particules dans les pastilles à haute teneur en Ga2S3 est similaire à celle du Ga2S3 

(Figure 17). Le composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] est également différent du Na2S pur. Ce dernier ne 

présente pas de réelle porosité, même si de très fines fissures de contrainte peuvent être observées 

par endroits lors du pressage uniaxial, mais il présente une rugosité plus élevée que l’échantillon 

20[Ga2S3]-80[Na2S]. De plus, les clichés MEB ont montré que la porosité du composé 20[Ga2S3]-

80[Na2S] était hétérogène (Figure 27). Des statistiques, via le logiciel ImageJ, ont été réalisées à partir 

de plusieurs images MEB pour estimer la porosité de chaque échantillon après mise en forme. Les 

résultats obtenus montrent une densification moyenne de 90% ± 5%. Cependant des calculs de 

densités géométriques ont révélés une surévaluation de leur densification par le logiciel ImageJ. 
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Figure 26 : Photographies MEB du composé 20Ga2S3-80Na2S (a) surface, (b) tranche ; 50Ga2S3-50Na2S (c) surface, (d) 
tranche ; 80Ga2S3-20Na2S (e) surface, (f) tranche ; (g) tranche de Na2S et (h) tranche de Ga2S3.  
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Figure 27 : Photographies MEB de la tranche du composé 20Ga2S3-80Na2S .  
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Conclusion 

 

Le précurseur Ga2S3 a été préparé par mécanosynthèse à partir d’un mélange de gallium et de 

soufre. Le mécanisme de la réactivité a été étudié et montre qu'après seulement 1 h de broyage, les 

principales phases identifiées sont les phases monoclinique α’-Ga2S3 et GaS, qui réagissent ensuite 

pour former du Ga2S3 en 4 h (mélange de deux polymorphes β et γ). Il s'agit donc d'une technique de 

synthèse rapide, économe en énergie et à basse température comparée au processus de fusion-

trempe. Les affinements Rietveld, réalisés à partir des études DRX, montrent que le matériau 

synthétisé est un mélange de deux phases : une phase β hexagonale (68% ± 5%) majoritaire et une 

phase γ cubique (32% ± 5%). De plus, la quantité relative des deux phases peut être modifiée par la 

quantité de précurseurs ajoutés 186. L'analyse DRX en température du composé Ga2S3 révèle qu'aucune 

évolution des deux phases (β et γ) ne se produit avant une transition de phase vers la phase 

monoclinique α’ vers 450°C (confirmé par analyse thermique). Ce travail montre que les modifications 

structurelles accessibles par mécanosynthèse peuvent être différentes de celles obtenues par la 

méthode traditionnelle de fusion-trempe en tube de silice. Enfin, le principal avantage de cette 

technique de synthèse est la production en peu de temps à faible coût d’une grande quantité de Ga2S3. 

Ce procédé est intéressant pour toutes les applications qui n'ont pas besoin d'un polymorphe 

spécifique de Ga2S3 comme précurseur, notamment dans le domaine des batteries. 

Dans un second temps, les travaux de recherches se sont portés sur le système pseudo-binaire 

(100-x)[Ga2S3]-x[Na2S]. Il a été montré que la région de formation du verre de ce système peut être 

grandement étendue jusqu’à 20 ≤ x ≤ 80 par mécanosynthèse comparé à la technique de synthèse 

classique de fusion trempe qui permet d’obtenir un domaine vitreux variant de 24 ≤ x ≤ 41. En effet, 

les synthèses par broyage mécanique à haute énergie ont été couplées avec des analyses DRX afin de 

suivre l’évolution structurale au cours de la mécanosynthèse et ainsi de déterminer quand 

l’amorphisation totale des composés avait lieu. Une fois ces nouveaux verres synthétisés, des mesures 

par spectroscopie Raman ont été réalisées afin de mieux connaitre l’ordre local des composés. 

Malheureusement, la majorité de ces derniers cristallisent sous faisceau, rendant impossible l’analyse 

des composés vitreux. D’autres essais de mesures sont actuellement en cours. Suite à cela, les 

caractérisations par DSC ont montré une augmentation globale de la Tg avec le taux de Ga2S3. Enfin, les 

composés ont été mis en forme par pressage uniaxial sous vide à température ambiante afin d’obtenir 

des pastilles et des analyses d’état de surface et de porosité ont été menées par imagerie MEB. Ces 

clichés ont montré que malgré un protocole de polissage similaire pour toutes les pastilles, la rugosité 

de surface augmentait avec le taux de Ga2S3. 
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Introduction 

 

Les propriétés de conduction sont primordiales pour un électrolyte solide. Deux types de 

conductivité sont étudiés dans son cas : la conductivité ionique, générée par le mouvement d’espèces 

ioniques (généralement des cations dissociés de leur anions), ainsi que la conductivité électronique, 

générée par le mouvement des électrons. Le matériau doit posséder une conductivité électronique la 

plus faible possible afin de forcer la circulation des électrons uniquement à l’extérieur de la batterie et 

ainsi éviter l’auto-décharge de celle-ci. A contrario, il doit présenter une conductivité ionique la plus 

élevée possible, afin de faciliter le mouvement des ions entre les deux électrodes. Si ces deux facteurs 

sont réunis alors il peut être utilisé en tant qu’électrolyte. 

Dans le cas d’un solide cristallin, le mouvement des ions est possible grâce à la présence de sites 

ou de « trous » pouvant accueillir l’ion provoquant ainsi son déplacement à travers le matériau de site 

en site, ce qui engendre la conductivité ionique. Donc plus le solide comportera de sites accessibles 

aux ions, plus ces derniers pourront se mouvoir facilement dans le matériau et plus la conductivité 

ionique sera élevée. Les verres étant des matériaux solides désordonnés, les mécanismes de 

conduction ionique mis en jeu diffèrent de ceux des matériaux cristallins. 

Ainsi, la première partie de ce chapitre présente, de manière non-exhaustive, quelques modèles 

dans le but de décrire les phénomènes de transport ionique au sein des verres. La seconde partie décrit 

le principe de la mesure par spectroscopie d'impédance, par laquelle la conductivité électrique des 

échantillons a été mesurée. La troisième partie présente les résultats expérimentaux obtenus ainsi que 

l’impact de la densification sur la conduction des matériaux. Ensuite, afin de savoir si nos composés 

peuvent jouer le rôle d'électrolyte solide, leur stabilité électronique ainsi que leur conductivité 

électronique ont été étudiées par chronoampérométrie potentiostatique. L’avant-dernière partie de 

ce chapitre se focalise sur l’impact de la cristallisation sur les propriétés de conduction des composés 

20[Ga2S3]-80[Na2S] et 25[Ga2S3]-75[Na2S]. Enfin, l'influence de l’ajout d’un halogénure sur les 

propriétés de conduction est discutée dans la dernière partie.  
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I. Conduction ionique dans les verres - Aspects théoriques  

I.1. Généralités 

La conductivité d’un matériau cristallin, conducteur ionique, dépend des défauts du réseau 

cristallin. Ainsi, lorsque la température devient supérieure au zéro absolu, l'agitation thermique 

engendre le déplacement d'espèces et la modification de l'arrangement cristallin. La structure possède 

alors des défauts divisés en deux catégories : 

- Les défauts intrinsèques : les défauts de Schottky, associant à la fois des lacunes anioniques 

et cationiques qui se compensent mutuellement dans le réseau ; les défauts de Frenkel, où 

les lacunes sont créées suite au déplacement d'ions (généralement des cations) de leur 

position idéale vers une position interstitielle. 

 

- Les défauts extrinsèques : les lacunes sont générées suite à la substitution d'un ion par un 

autre, modifiant l'arrangement cristallin qui ne correspond plus à celui du cristal parfait. 

Donc pour un composé cristallin, la conductivité est donc dépendante de la concentration en 

défauts, qui assurent le transport des charges par déplacement de matière à l'intérieur de canaux 

interconnectés. 

Dans le cas des verres, le mécanisme de conduction est certes lié à la présence de défauts dans le 

matériau, mais la conductivité est indépendante de leur concentration. En effet, la structure du verre 

étant désordonnée 1, les défauts sont en surnombre par rapport au nombre de porteurs de charge. La 

conductivité ionique dans les verres sera donc assurée par cet excès de défaut. Deux principaux 

phénomènes régissent la conductivité : (i) la dissociation du porteur de charge, puis, (ii) sa migration 

d'un site à l'autre à travers le réseau vitreux. Il est donc difficile d'interpréter la conductivité ionique 

en se basant uniquement sur les concepts appliqués aux matériaux cristallins. 

La conductivité ionique σionique peut être assurée par la migration de différentes espèces ioniques 

(anions ou cations) au sein du matériau. Leurs contributions sont additives et la conductivité ionique 

totale correspond à la somme des conductivités partielles σj de chaque espèce : 

     Équation 1 

Cependant, dans la majorité des verres, la conductivité ionique est assurée seulement par la migration 

d'espèces cationiques, simplifiant l’équation 1. La conductivité ionique σj (en S.cm-1) de l'espèce j peut 

alors être exprimée par le produit de sa charge Zje, de sa mobilité μj et de sa concentration nj, et s'écrit : 

𝜎𝑗 = 𝑍𝑗𝑒 × µ𝑗 × 𝑛𝑗    Équation 2 

Néanmoins, il est difficile de mesurer séparément μj et nj et par conséquent, de déterminer 

quel facteur contribue majoritairement à la conductivité ionique. De nombreux modèles ont été 

proposés afin d’expliquer les phénomènes de transport ionique dans les verres. Ces concepts ne sont 

pas spécifiques aux verres de chalcogénures mais sont généralement basés sur les verres d'oxydes. 

Quelques exemples de modèles peuvent être cités : le modèle de l'électrolyte fort proposé par 

Anderson et Stuart 2, le modèle de l'électrolyte faible de Ravaine et Souquet 3,4, le Dynamic Structure 

Model, développé par Maass et al. 5, la loi de Jonscher ou Power Law 6, le Coupling Model suggéré par 

Ngai et al. 7,8, les études Monte-Carlo par Bunde et al. 9, le Counter-Ion Model proposé par 
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Dieterich 10,11, le Random Free-Energy Barrier Model 12,13, ou encore le Jump Relaxation Model 

développé par Funke et Reiss 14 et pour finir le MIGRATION concept (MIsmatch Generated Relaxation 

for Accomodation and Transport of IONs) 15,16. Seuls les modèles statiques de l'électrolyte fort et de 

l'électrolyte faible qui mettent en évidence l'importance des phénomènes de dissociation et de 

migration des porteurs de charge, ainsi que le modèle dynamique du Jump Relaxation Model seront 

développés ici. 

 

I.2.  Différents modèles de conduction ionique 

I.2.1. Modèle de l’électrolyte fort 

Anderson et Stuart proposent un modèle permettant de calculer l'énergie d'activation Ea de la 

conductivité ionique dans les verres de silice 2. L’Ea représente ici l'énergie nécessaire pour permettre 

au cation de "sauter" d'un site occupé, dans l’environnement d’un oxygène non pontant NBO (Non-

Bridging Oxygen), jusqu'à un site vacant, en passant par des oxygènes pontants BO (Bridging Oxygen), 

comme illustré Figure 1 17,18 : 

 

Figure 1 : Schéma du mécanisme de conduction cationique selon le modèle de l’électrolyte fort. 

 

Eb (binding energy) représente l'énergie nécessaire au cation pour quitter sa position 

d'équilibre en compensant la force électrostatique d’attraction du NBO (en violet Figure 1). Es (strain 

energy) est l'énergie nécessaire pour déformer la structure du réseau et créer un chemin de 

conduction pour que le cation puisse atteindre le prochain site (en vert Figure 1). L'énergie d'activation 

Ea peut alors être définie comme la somme des contributions Eb et Es : 

𝐸𝑎 = 𝐸𝑏 + 𝐸𝑠      Équation 3 

Dans ce modèle de l’électrolyte fort, l’ensemble des cations sont mobiles, nj est donc 

proportionnelle au taux d'incorporation d'alcalin dans le verre. D'après l’équation 2, seule une 

variation de la mobilité μj peut donc expliquer une variation non-linéaire de la conductivité en fonction 

de la composition. A noter que l'augmentation de la teneur en alcalin provoque la diminution de la 

distance moyenne séparant deux sites voisins, diminuant ainsi Eb. 
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I.2.2. Modèle de l’électrolyte faible 

Le modèle de l’électrolyte faible, développé par Ravaine et Souquet 3,4, se base sur l'étude de 

données thermodynamiques des verres de silicate de sodium (type Na2SiO3). Ce modèle est également 

validé pour les verres de phosphate d'argent 19 et de borate de lithium 20. Ravaine et Souquet 

présentent le réseau vitreux comme un solvant, dans lequel est introduit un soluté comme un sel. Le 

soluté est partiellement dissocié créant un équilibre où seule une partie des cations disponibles sont 

mobiles. Ce qui donne la relation suivante : 

𝑀2𝑂 ↔ 𝑀+ + 𝑂𝑀− 

M+ est un cation mobile tel que Na+ qui se déplace de son site d’origine (proche d'un NBO) 

jusqu'à un autre site déjà occupé par un cation, pour y former une paire cationique (Figure 2). Les 

cations non-dissociés restent quant à eux immobiles. Une fois dissocié, le cation n'a pas de barrière 

d'énergie supplémentaire à franchir et se déplace librement jusqu'à ce qu'il soit piégé dans un autre 

site. Donc, à un instant t, seule une partie des cations est mobile et leur mobilité est considérée comme 

indépendante de la composition.  

 

Figure 2 : Schéma de la création d'une paire cationique (a) et de sa migration d'un NBO à un autre (b) 21.  

 

I.2.3. Compromis entre les deux modèles statiques 

Les modèles de l'électrolyte fort et de l'électrolyte faible ont permis de prédire la plus haute 

conductivité des verres de sulfures par rapport à celle des verres d'oxydes. Barrau et al. 22 validerons 

cette prédiction, puis Martin et Angell proposeront un modèle mettant en évidence les similarités 

entre ces deux modèles 23. Ces scientifiques supposent que le modèle de l'électrolyte faible et de 

l'électrolyte fort représentent les deux cas particuliers extrêmes : 

- Si Eb > Es, le verre se comporte comme un électrolyte faible. 

- Si Es > Eb, le verre se comporte comme un électrolyte fort. 

Ici, Eb correspond à la différence d'énergie potentielle coulombienne du cation lorsqu'il est à mi-

distance entre deux sites (énergie potentielle maximale), et lorsqu'il est à sa position d'équilibre 

(énergie potentielle minimale). Es est une barrière d'énergie associée à la dilatation du réseau vitreux 

pour permettre le passage du cation jusqu'au prochain site. 

Concernant le modèle de l'électrolyte faible, Martin et Angell introduisent également une barrière 

d'énergie Es, auparavant négligée. En effet, même si cette énergie est minime, le cation a besoin 

d'espace pour pouvoir migrer. Afin de tenir compte de l'existence d'états dissociés et non-dissociés, ils 

proposent l'existence d'états de transitions métastables de plus haute énergie que la position 
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d'équilibre. Ces états permettent alors la mise à disposition de cations dissociés pour la conduction, 

comme illustré Figure 3b. Dans ce modèle de l'électrolyte faible, Es est supposée constante en fonction 

de la composition (mobilité indépendante), signifiant que cette dernière n'influe que sur la différence 

d'énergie entre les sites d'ions mobiles (dissociés) et non-mobiles (non-dissociés), soit Eb. 

 

Figure 3 : Représentations énergétiques des modèles de (a) l’électrolyte fort et (b) l’électrolyte faible 23. 
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I.2.4. Modèle dynamique 

Contrairement aux modèles statiques précédents, le Jump Relaxation Model (JRM), développé 

par Funke et Riess 14, utilise l'approche dynamique en étudiant l'influence de la fréquence sur la 

conductivité. Le JRM attribue ainsi les dispersions de conductivité observées en fonction de la 

fréquence à la possibilité de saut en avant puis en arrière de l'ion depuis, puis vers sa position 

d'équilibre initiale au cours de son déplacement. La Figure 4 illustre les différents cas du retour à 

l’équilibre possibles d’un ion lorsqu'il saute de sa position initiale A à un site B : 

- Cas 1: si E2 est suffisamment importante (Ef < Et) les ions environnants se réarrangent et 

stabilisent la nouvelle position (site B) : E2 = E1
initiale. En effet, le minimum de potentiel se 

déplace progressivement du site A au site B. Ainsi, plus l'ion reste dans sa nouvelle position, 

plus elle devient énergétiquement favorable. La probabilité de saut en arrière diminue et au 

bout d'un certain temps, le site B devient la nouvelle position d'équilibre. 

 

- Cas 2: si Et ≈ Ef ou Ef > Et l’ion n’arrive pas à se stabiliser dans le site B et peut alors effectuer 

un saut en arrière pour retrouver sa position initiale. 

 

Figure 4 : Représention énergétique du modèle JRM avec, dans le cas 1 la stabilisation du site B et dans le cas 2 le retour à 
la postition d'équilibre initiale A. Ei, Ef et Et corespondent respectivement à l’énergie initiale, finale et de l’état de transition 

d’un site.  
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II. Spectroscopie d’impédance 

II.1. Principe 

La conductivité totale σtot d’un électrolyte solide peut être déterminée par une relation 

mathématique simple. En effet, si l’échantillon étudié est homogène, de géométrie simple (cylindre ou 

parallélépipède par exemple) et les collecteurs de courants sont placés sur des faces parallèles de 

même surface : le champ électrique est alors homogène. Ainsi, il est possible de calculer la conductivité 

totale de l'échantillon en la déduisant de la résistance R et en s'affranchissant de sa géométrie : 

σtot =
e

S
×

1

R
     Équation 4 

Avec, σtot la conductivité totale (S/cm), e l'épaisseur de l'échantillon (cm), S la surface de l’échantillon 

(cm²) et R la résistance de l’échantillon (Ω).  

Expérimentalement, la conductivité peut être déterminée en soumettant l’échantillon à une 

tension continue, grâce à des méthodes potentiostatiques, ou une tension alternative de fréquence 

fixe ou variable, comme la spectroscopie d’impédance. Au cours de cette thèse seule la technique de 

spectroscopie d’impédance a été utilisée. 

La spectroscopie d'impédance est une méthode de mesure qui travaille sous tension 

alternative et fréquence variable.  Elle est répandue dans l’électrochimie des liquides et a été appliquée 

pour la première fois aux électrolytes solides par Bauerle 24. Cette technique permet de déterminer 

différentes propriétés électriques telles que la conductivité électrique, la capacité et la constante 

diélectrique du matériau. 

Le comportement électrique du matériau est caractérisé par le courant alternatif I, déphasé, 

créé lorsqu'une tension alternative sinusoïdale U de fréquence variable f est imposée à ses bornes, tel 

que : 

𝑈 = 𝑈0 × 𝑒𝑖𝜔𝑡     Équation 5 

𝐼 = 𝐼0 × 𝑒𝑖(𝜔𝑡+𝜑)     Équation 6 

Avec U0 et I0 les amplitudes de tension de courant, ω la fréquence angulaire (ω=2πf), et ϕ, le déphasage 

angulaire entre la tension et le courant. 

L’impédance complexe électrique Z(ω) correspond au rapport entre la tension et l'intensité 

pour une fréquence donnée, soit : 

𝑍(𝜔) =
𝑈

𝐼
=

𝑈0

𝐼0
× 𝑒𝑖𝜔𝑡−𝑖(𝜔𝑡+𝜑)    Équation 7 

Ce qui équivaut, en coordonnées cartésiennes, à écrire : 

𝑍(𝜔) =
𝑈0

𝐼0
× 𝑒−𝑖𝜑 = |𝑍| × 𝑐𝑜𝑠𝜑 − 𝑖|𝑍| × 𝑠𝑖𝑛𝜑   Équation 8 

𝑍(𝜔) = 𝑍′(𝜔) − 𝑖𝑍′′(𝜔)    Équation 9 

Où la partie réelle de l'impédance complexe Re(Z) = Z’(ω) représente la résistance, et la partie 

imaginaire Im(Z) = Z’’(ω) correspond à la réactance du système. 
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Deux types de diagramme peuvent alors être tracés : 

- Le diagramme de Nyquist : il s’agit de la représentation de Z(ω) dans le plan complexe, avec 

en abscisse Z'(ω) et l'opposé de la partie imaginaire de Z (-Z''(ω)) en ordonnée, comme illustré 

Figure 5a. Chaque point correspond à l'impédance à une fréquence donnée. Le diagramme 

peut être modélisé par un circuit électrique équivalent (Figure 5a) avec une forme très 

caractéristique des propriétés de l'échantillon. 

- Le diagramme de Bode : il représente le tracé du module et de la phase en fonction de la 

fréquence (Figure 5b). Contrairement au diagramme de Nyquist, il permet de visualiser les 

données dans le domaine de fréquence. S'il y a dispersion de la conductivité, des effets 

dynamiques peuvent alors être mis en évidence.  

 

Figure 5 : Représentation de l'impédance complexe d'un circuit avec (a) le plan de Nyquist et (b) le plan de Bode. 

Le circuit présenté Figure 5a est un circuit simple et proche du circuit idéal d’un conducteur 

ionique. Il est composé d’une première résistance r correspondant à la résistance interne des 

électrodes en série avec une résistance R associée en parallèle avec un condensateur C. A noter que 

dans le cas d'éléments ajoutés en série, l'impédance du circuit équivalent correspond à la somme de 

leurs impédances et dans le cas d'éléments associés en parallèle, ce sont les admittances qui sont 

additives. L’impédance totale du circuit équivalent présenté ici s’écrit donc :  

𝑍(𝜔) = 𝑍′ − 𝑖𝑍′′ = [𝑟 +
𝑅

1+(𝜔𝜏)2] − 𝑖 [
𝑅𝜔𝜏

1+(𝜔𝜏)²
]   Équation 10 

Où τ = RC est la constante de temps du circuit parallèle RC.  
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De plus, quand ω  0 on a : 

𝑙𝑖𝑚
𝜔→0

𝑍(𝜔) = 𝑟 + 𝑅    Équation 11 

Et quand ω  ∞ on a : 

𝑙𝑖𝑚
𝜔→∞

𝑍(𝜔) = 𝑟               Équation 12 

Avec r qui représente la résistance interne des électrodes et R la résistance de l’échantillon.  

Donc dans le cas idéal où r = 0, l’intersection de Z’’ et l’axe Z’ dans la région des basses 

fréquences (ω  0) permet de déterminer graphiquement la valeur de la résistance R de l’échantillon. 

Or en pratique, r ≠ 0 et comme le prouve l’équation 11, l’intersection de Z’’ et de l’axe Z’ dans la région 

des basses fréquences donne en réalité une valeur qui correspond à r + R. Pour connaitre R il faudra 

donc soustraire la valeur de r obtenue lorsque que Z’’ coupe l’axe Z’ aux hautes fréquences (ω  ∞) 

comme démontré par l’équation 12. 

Par conséquent, il est plus naturel de calculer la valeur de la résistance d'un matériau 

conducteur ionique dans le plan de Nyquist. De plus, les phénomènes de diffusion, pouvant intervenir 

à l'interface électrolyte/électrode, prennent la forme d'une droite de pente à 45° très caractéristique 

à plus basses fréquences. C'est pourquoi, nous avons choisi d'analyser les données expérimentales 

obtenues par mesures de spectroscopie d'impédance dans le plan de Nyquist.  

 

II.2. Mode opératoire et cellule de mesure 

Avant d'effectuer les mesures de spectroscopie d'impédance et pour se placer dans les 

conditions nécessaires à l’utilisation de l’équation 4, les échantillons sont polis en boîte à gants avec 

des disques de polissage de carbure de silicium, en cylindre d'épaisseur ≈ 1-2 mm et de diamètre 10 

mm. Une fine couche d'or est ensuite déposée par pulvérisation afin d'assurer un bon contact 

électrique à l'interface échantillon/électrode (de mesure) et former des électrodes bloquantes. 

Toutes les mesures sont effectuées via une station de travail Autolab (PGSTAT302N avec un 

module FRA32M et ECD). Une vue éclatée de la cellule utilisée est illustrée Figure 6. Un socle thermo-

contrôlé a permis d’effectuer les mesures sur une gamme de températures de 10 à 90°C. Pour assurer 

un bon contact électrode/échantillon/électrode, une couche d'or a également été déposée à la surface 

des électrodes et une pression d'environ 80 kPa est appliquée comme le montre la configuration de la 

cellule vue en coupe (Figure 6). Les mesures ont été réalisées sur une gamme de fréquence de 1.106 Hz 

à 1.10-3 Hz. La répétition de plusieurs cycles de mesures en montée puis en descente en température 

a mis en évidence que le phénomène d'hystérésis est négligeable. Enfin, toutes les résistances ont été 

déterminées à partir des diagrammes d’impédance dans le plan de Nyquist, tel que présenté Figure 7, 

grâce au logiciel Nova.   
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Figure 6 : Vues éclatée et en coupe de l'ensemble des constituants de la cellule de mesure utilisée. 

   

II.3. Diagramme de Nyquist 

Le diagramme d'impédance dans le plan de Nyquist, à température ambiante, d’un échantillon 

caractéristique du système Ga2S3-Na2S est représenté Figure 7. Contrairement à la Figure 5, ici un 

simple circuit RC n’est pas suffisant pour décrire les matériaux étudiés. En effet, différentes 

perturbations peuvent apparaître et modifier l'allure du demi-cercle 25,26. Le spectre d'impédance peut 

ainsi être séparé en trois zones : 

- Zone 1 : l'arc de cercle ne passe pas par l'origine, il faut tenir compte de la résistance de 

l'électrode qui sera symbolisée par une résistance r, ajoutée en série (comme énoncé en II.1). 

 

- Zone 2 : l'arc de cercle est décentré comme on peut le constater sur la Figure 7. En effet, sa 

hauteur est inférieure à Rp/2 car son centre est déplacé en-dessous de l'axe des abscisses. Ce 

décentrage peut s’expliquer par la rugosité de surface de l’échantillon, la non-uniformité de 

distribution de courant, ou encore des fuites. Afin de tenir compte de ces phénomènes, le 

condensateur C est remplacé par un élément à phase constante (CPE = Constant Phase 

Element). 

 

- Zone 3 : on observe une droite, couramment appelée « bras de polarisation ». Elle met en 

évidence le phénomène de diffusion puis d'accumulation des ions à l'interface 

électrolyte/électrode, typique d’une conductivité majoritairement ionique. En effet, dans le 

domaine des hautes fréquences, les ions n'ont pas le temps de se déplacer suffisamment et la 

polarisation n'est pas observée. A contrario, à basse fréquence, les ions se déplacent plus 

longtemps et atteignent l'interface électrolyte/électrode, où ils restent bloqués. Une 

augmentation proportionnelle de l'impédance avec la diminution de la fréquence est alors 

observée. 
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Figure 7 : Diagramme d'impédance dans le plan de Nyquist d'un échantillon caractéristique du système Ga2S3-Na2S. 

A noter que malgré le décentrage du demi-cercle, sa forme est régulière : il n'est donc pas 

composé du recouvrement de plusieurs demi-cercles. Ce constat témoigne qu’une seule phase est 

responsable de la conductivité pour le système étudié. 
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III. Résultats expérimentaux 

III.1. Conductivité ionique à l’ambiante et en température 

Les poudres amorphes ont été pressées sous vide (10-2 Pa) dans une matrice de 10 mm sous 

1,5 T (19 MPa) de pression, à température ambiante. Les pastilles obtenues ont été étudiées par 

spectroscopie d'impédance. Les encarts de la Figure 8 montrent, à titre d’exemples, les diagrammes 

dans le plan de Nyquist des composés 70[Ga2S3]-30[Na2S], 50[Ga2S3]-50[Na2S], et 20[Ga2S3]-80[Na2S]. 

On observe que la conductivité ionique, mesurée à 25°C, augmente avec la teneur en Na2S, suivant 

une tendance monotone non linéaire. La composition du verre 20[Ga2S3]-80[Na2S], correspondant à la 

teneur en sodium la plus importante, atteint la conductivité la plus élevée avec σ = 1,9.10-6 S/cm à 

25°C, tandis que l'échantillon à plus faible teneur en sodium, le 80[Ga2S3]-20[Na2S] possède une 

conductivité de seulement 1,6.10-10 S/cm. La comparaison avec le système pseudo-binaire GeS2-Na2S 

montre que les conductivités à température ambiante de 20[Ga2S3]-80[Na2S] et 50[GeS2]-50[Na2S] 

(σ = 1.10-6 S/cm) sont similaires 27.  

 

Figure 8 : Evolution de la conductivité en fonction du taux de Na2S pour les pastilles pressés sous vide, à température 
ambiante. La ligne continue est un guide pour l’œil. Les inserts mettent en évidence les diagrammes dans le plan de Nyquist 

pour les échantillons amorphes (100-x)[Ga2S3]-x[Na2S], avec x = 30, 50 et 80 à 25°C. 

La Figure 9 montre l'évolution de la conductivité ionique de chaque échantillon en fonction de 

l’inverse de la température (1000/T avec T en Kelvin). Comme pour la Figure 8, la conductivité ionique 

augmente avec la teneur en Na2S, quelle que soit la température. Pour tous les composés, la 

conductivité est activée thermiquement et suit une loi d'Arrhenius (car T < Tg) :  

𝜎 =
𝜎0

𝑇
× 𝑒𝑥𝑝 (−

𝐸𝑎

𝑘𝑏𝑇
)    Équation 13 

Avec σ0 le facteur pré-exponentiel (S.cm-1.K), T la température (K), Ea l'énergie d'activation (eV), et kb 

la constante de Boltzmann.  
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Figure 9 : Evolution de la conductivité des pastilles pressées sous vide en fonction de l’inverse de la température. Les deux 
carrés noirs ouverts correspondent aux données pour 20[Ga2S3]-80[Na2S] qui n'obéissent pas à la loi d'Arrhenius. 

Néanmoins, deux points à 70°C et 80°C pour le composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] n'obéissent pas à 

la loi d'Arrhenius (carrés ouverts Figure 9). Ce comportement laisse supposer une instabilité de cette 

composition avec la température, qui pourrait être caractérisée par une modification du réseau 

structural. En effet, la conductivité la plus élevée de tous les échantillons étudiés, σ = 1,6.10-4 S/cm, est 

obtenue à 80°C pour cette composition. Les énergies d'activation, calculées à partir de l'équation 13, 

sont résumées dans le Tableau 1.  Leurs valeurs sont de l'ordre de 0.56 ± 0.04 eV ce qui signifie que la 

teneur en Na2S n’influe pas sur l’Ea de ce système. 

Tableau 1 : Valeurs des conductivité à 25°C et des énergies d'activation de l'ensembles des composés vitreux du système 
Ga2S3-Na2S. 

Composé Conductivité (S/cm) à 25°C Energie d’activation (eV) 

20[Ga2S3]-80[Na2S] 1,9.10-6 0,574(18)* 

30[Ga2S3]-70[Na2S] 7,5.10-7 0,592(15) 

40[Ga2S3]60[Na2S] 2,9.10-7 0,551(16) 

50[Ga2S3]50[Na2S] 1,2.10-7 0,540(13) 

60[Ga2S3]40[Na2S] 6,3.10-8 0,524(13) 

70[Ga2S3]30[Na2S] 5,3.10-9 0,576(12) 

80[Ga2S3]20[Na2S] 1,6.10-10 0,604(19) 

*calcul effectué jusqu'à 1 000 / T = 3,003. L'extrapolation par la loi d'Arrhenius n'est pas possible en 

considérant les points avec des températures plus élevées. 
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III.2. Impact de la densification par Hot Pressing et par Spark Plasma 

Sintering 

Ces essais de Hot Pressing et Spark Plasma Sintering ont pour but d’obtenir une pastille 

d’avantage densifiée comparé au simple pressage sous vide à température ambiante. Ces deux 

techniques devraient également permettre de diminuer la résistance aux joints de grain et ainsi 

augmenter la conductivité du composé.      

III.2.1. Hot pressing  

Les techniques de pressage à chaud, ou hot pressing en anglais, recouvrent un ensemble de 

procédés faisant intervenir à la fois une température et une pression élevées, généralement sur des 

poudres métalliques, de céramiques, voire de polymères, pour induire des phénomènes de frittage et 

de fluage entre les grains afin de compacter le matériau et de lui faire atteindre la densité théorique 

du matériau massif. Cette technique sert le plus souvent pour mettre en forme des pièces en matériaux 

durs et fragiles. La poudre pré-compactée est généralement placée dans un moule en graphite, en 

alumine ou en d'autres matériaux réfractaires, permettant le chauffage par induction dans le moule, 

par résistances chauffantes extérieures. Un système de hot pressing « fait maison » a été confectionné 

par le Pôle Conception et Maintenance (PCM) de notre équipe. 

Différents protocoles ont été testés afin d’obtenir la meilleure mise en forme possible. Le 

premier protocole de hot pressing est représenté Figure 10. Il se dissocie en plusieurs étapes : à t0 une 

masse de 250 mg de poudre est introduit entre deux entretoises recouvertes d’une feuille de tantale 

(pour éviter une pollution des entretoises) dans la matrice (ø = 10 mm) elle-même placée dans un four 

(comme illustré par le schéma à t0 Figure 10). Puis, à t1 la poudre est pressée à froid à 1,5 T et 

l’ensemble du montage est chauffé à une température variant entre Tg ≤ T ≤ Tg + 25. Une fois la 

température atteinte par la matrice, soit à t2, le composé est pressé à chaud dans ces conditions durant 

2h. A t3, la pression est relâchée en même temps que le four est éteint, laissant l’échantillon revenir 

lentement à température ambiante.  

 

Figure 10 : Schéma du protocole n°1 de hot pressing corrélé aux profils thermique et de pression. 
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Grâce à ce protocole une pastille densifiée, à Tg + 25 = 315°C, du composé 30[Ga2S3]-70[Na2S] 

a pu être obtenue, dont la photographie est présentée Figure 11. On remarque que la pastille obtenue 

s’est assombrie par endroit. Cette différence de couleur peut s’expliquer par un départ de soufre 

durant le hot pressing créant des centres colorés. Cette observation a déjà été constatée par ailleurs 

et la pastille retrouvera sa couleur initiale par simple passage sous un flux de H2S 28,29. La Figure 11 

illustre également l’impact positif de la densification par hot pressing sur la conductivité du composé 

30[Ga2S3]-70[Na2S]. En effet, la conductivité du composé densifié est plus élevée que celle obtenu par 

simple pressage uniaxial sous vide avec des conductivités à température ambiante respectives de 

3,5.10-6 S/cm et 7,5.10-7 S/cm. Néanmoins, l’évolution en température de la conductivité du composé 

densifié possède une allure similaire à celle du composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] (pressé sous vide) 

présentée Figure 9, où les deux points à 70°C et 80°C n’obéissent pas à une loi d’Arrhenius (cercles 

ouverts bordeaux Figure 11). Enfin, ce premier protocole n’est pas adapté à la densification de nos 

pastilles. En effet, la majorité des essais réalisés se sont soldés par un échec puisque l’on obtenait une 

« pastille » constituée d’une superposition de feuillets qui s’effritait dès la sortie de la matrice et à la 

moindre manipulation. Cette déstructuration de la pastille en feuillets peut être due à une mise sous 

pression trop longue, surtout à chaud, ne laissant pas assez de temps au matériau pour se relaxer. 

 

Figure 11 : Comparatif de l’évolution de la conductivité en fonction de l’inverse de la température du composé 30[Ga2S3]-
70[Na2S] pressé sous vide en rouge et pressé à chaud en bordeaux (avec la photographie de la pastille obtenue associée). 

Les deux cercles bordeaux ouverts correspondent aux données qui n'obéissent pas à la loi d'Arrhenius. 

Le second protocole de pressage à chaud est illustré Figure 12. A l’inverse du premier 

protocole, le composé est, dans un premier temps, chauffé à Tg ≤ T ≤ Tg + 25 sans appliquer de pression. 

Puis, une fois la température atteinte, à t1, le composé est maintenu 30 minutes à température 

toujours sans appliquer de pression. A t2, une pression de 1,5 T est appliquée à chaud pendant 15 

minutes, suivi d’une phase de relaxation à chaud de 2-3 heures pour éliminer les contraintes dues au 

pressage (t3 à t4, Figure 12). Enfin, à t4 le four est arrêté suivi d’une redescente lente à température 

ambiante.  
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Figure 12 : Schéma du protocole n°2 de hot pressing corrélé aux profils thermique et de pression. 

Ce second protocole n’a pas permis la production de pastille exploitable pour des analyses de 

conductivité (problèmes de feuillets ou mauvaise tenue mécanique durant le polissage). De plus, un 

pressage à chaud de 0,5 T au lieu de 1,5 T, afin de diminuer les contraintes, n’a permis d’obtenir qu’une 

seule pastille de 20[Ga2S3]-80[Na2S] par hot pressing à 275°C. Contrairement au composé pressé à 

chaud présenté Figure 11, la pastille obtenue dans ce cas présentait une couleur jaune similaire au 

composé de départ. La Figure 13 montre que le hot pressing a permis d’améliorer légèrement la 

conductivité du composé augmentant de 1,9.10-6 S/cm pour le composé de départ, à 3,5.10-6 S/cm 

pour l’échantillon pressé à 275°C. Cependant, cette augmentation de conductivité se fait au détriment 

de la stabilité en température du composé qui montre une dérive par rapport à une loi d’Arrhenius dès 

60°C contre 70°C pour le composé initial. Enfin, en raison des résultats infructueux et non 

reproductibles du hot pressing, il a été décidé d’abandonner cette technique au profit de la méthode 

de frittage par Spark Plasma Sintering.  
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Figure 13 : Comparatif de l’évolution de la conductivité en fonction de l’inverse de la température du composé 20[Ga2S3]-
80[Na2S] pressé sous vide en noir et pressé à chaud en bordeaux. Les deux hexagones bordeaux ouverts correspondent aux 

données qui n'obéissent pas à la loi d'Arrhenius. 

 

III.2.2. Spark Plasma Sintering  

Le procédé par Spark Plasma Sintering (SPS) est une technologie qui fait partie de la famille 

FAST (Field Assisted Sintering Technique) ou ECAS (Electric Current Assisted Sintering). Le SPS est une 

technique de frittage non conventionnelle qui a l’avantage d’utiliser des cycles courts (10-60 minutes) 

pour obtenir des céramiques très denses (taux de densification entre 95% et 99,5%). Contrairement à 

la technique de hot pressing qui nécessite plusieurs heures de chauffage et de refroidissement. Le 

moule, ici en graphite, contenant l’échantillon est chauffé par effet Joule via l’application d’un courant 

pulsé à forte intensité, ce qui permet des montées en température très rapides. Une pression uniaxiale 

est appliquée sur l’échantillon en simultanée. Ces caractéristiques font du SPS une technique hors 

norme puisqu’elles accélèrent la cinétique permettant de diminuer la température de frittage, limiter 

ou bloquer la croissance granulaire et la diffusion des éléments chimiques. Un procédé a d’ailleurs été 

développé pour fabriquer des optiques en verre de chalcogénures en combinant la technique de 

mécanosynthèse, pour la synthèse de poudre de verre, avec le frittage par SPS pour la fabrication de 

composants optiques massifs densifiés 30–32. L’avantage de cette technique est de pouvoir fritter à plus 

basse température (T ≈ Tg) sur des temps courts évitant ainsi la cristallisation des composés vitreux.  

Des essais de frittage par SPS ont été réalisés sur différentes compositions du système          

(100-x)[Ga2S3]-x[Na2S] en focalisant l’étude sur les compositions possédant un taux élevé de Na2S. Ces 

expérimentations ont été effectuées sur l’appareil FCT group (modèle HPD10) en utilisant une matrice 

de 10 mm de diamètre et des pistons en graphite. Chaque test est effectué avec 500 mg de poudre 

préalablement obtenue par mécanosynthèse. Une feuille et des disques de papyex (feuille en carbone) 

recouvrent respectivement l’intérieur de la matrice et la surface des pistons en contact de la poudre, 
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afin de protéger l’ensemble du montage. Ne possédant pas de SPS relié directement à une boîte à 

gants la préparation du montage, schématisé Figure 14, est effectuée et scellée dans un sachet 

plastique en boîte à gants afin d’éviter de possibles réactions du composé avec l’air et/ou l’humidité 

ambiant lors de son transport jusqu’à l’appareil. Le montage est ensuite installé dans l’enceinte de la 

machine qui est directement mise sous vide afin de minimiser les risques de réactions parasites. La 

Figure 14 schématise le protocole de frittage par SPS utilisé lors de ces essais. A t0 le composé est 

soumis à une pression de 38 MPa (3kN). Puis, à t1, la pression augmente jusqu’à 63 MPa (5kN) et le 

composé est chauffé à une température T, avec Tg - 20 ≤ T ≤ Tx - 10, en 5 minutes. La température est 

maintenue 5 minutes supplémentaires afin d’assurer une bonne densification du matériau (t2 à t3). Ce 

protocole se termine par une redescente en température accompagnée dans un premier temps d’une 

diminution de la pression à 38 MPa, puis une fois à l’ambiante d’un retour à pression atmosphérique. 

 

 

Figure 14 : Schéma du protocole de frittage par SPS. 

Lorsque les essais de frittage par SPS étaient concluants des mesures d’impédance ont été 

effectuées sur les échantillons obtenus afin d’évaluer l’impact de la densification par SPS sur la 

conductivité des composés. La Figure 15 présente les résultats obtenus pour des essais à différentes 

températures sur les composés 20[Ga2S3]-80[Na2S] et 30[Ga2S3]-70[Na2S]. Concernant le composé 

20[Ga2S3]-80[Na2S], on constate que le frittage à T = Tg = 263°C a permis d’améliorer la conductivité du 

matériau qui augmente, par exemple à 25°C, de 1,9.10-6 S/cm (pour l’échantillon pressé sous vide), à 

6,2.10-6 S/cm. Ce gain de conductivité d’un facteur 3 est observé jusqu’à une température de 60°C. la 

Figure 15a montre également que pour les mesures effectuées à 70°C, 80°C et 90°C la conductivité du 

composé fritté à 263°C ne suit plus une loi d’Arrhenius, à l’instar du composé pressé sous vide, avec 

cependant une diminution de la pente. Cette diminution de pente à plus haute température laisse à 

penser que le frittage à Tg a permis un léger gain de stabilité en température.  Deuxièmement, le 

frittage par SPS réalisé à T = Tg + 20 = 283°C semble responsable d’une chute de la conductivité qui 

n’atteint que 10-8 S/cm à température ambiante, soit un facteur 100 entre le composé de départ et 

celui fritté à 283°C.  
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Figure 15 : Comparatif des évolutions en température des conductivités : (a) du composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] densifié par 
SPS et pressé sous vide, (b) du composé 30[Ga2S3]-70[Na2S] densifié par SPS et pressé sous vide. Les symboles ouverts 

correspondent aux données qui n'obéissent pas à la loi d'Arrhenius. 

La Figure 15b présente l’impact du frittage sur le composé 30[Ga2S3]-70[Na2S]. On observe que 

la conductivité augmente avec la température de frittage. En effet, la conductivité à température 

ambiante est de 7,5.10-7 S/cm pour le composé initial (droite rouge) et augmente en fonction de la 

température de frittage avec des valeurs de 1,3.10-6 S/cm, 2,7.10-6 S/cm et 4.10-6 S/cm, respectivement 

pour le composé fritté à 268°C, à Tg = 290°C et à 330°C. On constate également que l’évolution de la 

conductivité en fonction de la température du composé fritté par SPS à 330°C ne suit une loi 

d’Arrhenius que jusqu’à 70°C, au-delà (80°C et 90°C) on observe le même phénomène que pour le 

composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] traduisant une possible instabilité du matériau à ces températures. Donc 

parmi tous les tests de frittage par SPS du composé 30[Ga2S3]-70[Na2S], l’échantillon fritté à 290°C 

semble être le meilleur compromis puisqu’il présente une conductivité intéressante de  2,7.10-6 S/cm 

à température ambiante et révèle une stabilité dans la gamme de température utilisée (10°C à 90°C) 

pour les mesures d’impédance complexe. 
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IV. Conduction électronique  

IV.1. Chronoampérométrie potentiostatique - Principe 

Un bon électrolyte solide se doit d’avoir à la fois une conductivité ionique élevée et une 

conductivité électronique la plus faible possible afin de favoriser, non pas la propagation des électrons 

à travers du matériau, provoquant l’auto-décharge de la batterie, mais la circulation des électrons à 

l’extérieur du circuit afin d’alimenter un appareil. C’est pourquoi la conductivité électronique de nos 

composés a été étudiée par la technique de chronoampérométrie potentiostatique. Cette technique 

consiste à appliquer une différence de potentiel constante (100 mV dans notre cas) à une cellule 

acier/électrolyte/sodium et d’en mesurer le courant résultant. Les mesures ont été effectuées sur le 

même appareil que pour les mesures de conductivité. Pour ces mesures, du sodium métallique a été 

déposé sur l’électrode inférieure, recouvert de l’échantillon poli (non métallisé), puis l’on vient placer 

une électrode bloquante en acier. Suite à quoi l’électrode montée sur ressort est placée sur l’ensemble 

et le reste de la cellule est montée comme présenté Figure 6. 

À t0, les charges (électrons et cations) sont réparties uniformément dans le composé. Lorsque 

la tension est appliquée, une différence de potentiel est créée, induisant la migration des charges aux 

électrodes. Les cations s'accumulant à l'électrode négative, leur flux diminue jusqu'à tendre vers 0. On 

atteint alors un état stationnaire (quand 𝑡 → ∞) où l'intensité mesurée est constante et uniquement 

reliée à la conductivité électronique σe sous la forme suivante : 

𝜎𝑒 =
𝐼∞×𝑒

𝑈×𝑆
     Équation 14 

Avec I∞ le courant résiduel (A), e l’épaisseur de l’échantillon (cm), U la tension (V) et S la surface de 

l’échantillon (cm²). 

 

IV.2. Résultats expérimentaux 

Les mesures de chronoampérométrie potentiostatique montrent que le composé 20[Ga2S3]-

80[Na2S] n'est pas stable électroniquement. En effet, on peut observer, sur la Figure 16a, une 

augmentation continue du courant, au lieu d'une chute suivie d'un plateau 33. La Figure 16b montre 

qu’une dégradation qui s’accentue avec le temps, s’additionne à l’augmentation continue de courant. 

De plus, des « zones métalliques » sont apparues post analyses, comme illustrées Figure 17a et sur le 

cliché MEB Figure 17b. Une cartographie MEB-EDS réalisée après la mesure a donc été réalisée afin 

d’identifier ces zones.  La cartographie, présentée Figure 17c, révèle la formation d'une zone riche en 

Na sur la surface de la pastille 20[Ga2S3]-80[Na2S] en contact avec l'électrode bloquante en acier. Cela 

montre clairement la formation de dendrites métalliques de sodium pendant la mesure. Ce 

phénomène peut être corrélé à la forte teneur en sodium de l‘échantillon analysé. La mesure de 

chronoampérométrie potentiostatique du composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] fritté par SPS à 263°C, 

présentée Figure 18, révèle également une instabilité électronique du matériaux, puisqu’il présente 

une évolution du courant identique au composé initial. Malgré une augmentation de la conductivité 

ionique par SPS, le frittage et la diminution du nombre de joints de grain n’aura pas permis de stabiliser 

électroniquement le composé ainsi que la formation de dendrites de sodium. 
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Figure 16 : Mesures chronoampérométriques potentiostatiques du composé amorphe 20[Ga2S3]-80[Na2S]. 

 

 

Figure 17 : Photographie du composé amorphe 20[Ga2S3]-80[Na2S] post mesure chronoampérométrique potentiostatique 
(a) et son cliché MEB (b). Cartographie EDS du fragment (c), avec Ga en rouge, S en vert et Na en bleu. 

 

 

Figure 18 : Mesure chronoampérométrique potentiostatique du composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] fritté par SPS à 263°C. 
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Concernant le composé 30[Ga2S3]-70[Na2S], les résultats des mesures de chronoampérométrie 

potentiostatique, illustrés Figure 19, présentent une évolution du courant très particulière. En effet, 

on constate sur la Figure 19a que le courant augmente rapidement lors des 20000 premières secondes 

(≈ 5h30), suivi d’un segment légèrement descendant. Cette première partie décrit un matériau instable 

où débuterait une faible phase de stabilisation du courant résiduel. Puis vers 75000 secondes (≈ 21h), 

un saut de courant apparait et culmine à 1,1.10-7 A, suivi, immédiatement, d’une diminution du courant 

jusqu’à rencontrer une évolution similaire avec un second pic au bout de 170000 secondes (≈ 47h) de 

mesure. On peut émettre l’hypothèse suivante : les pics de courant pourraient être dus à la formation 

de segments de dendrites accélérant temporairement le mouvement des électrons. Ces premières 

mesures montrent, certes un comportement différent du composé 20[Ga2S3]-80[Na2S], mais révèle 

également une instabilité du composé 30[Ga2S3]-70[Na2S].  Au vu des premiers résultats, une seconde 

mesure a été effectuée, sur le même échantillon et est présentée Figure 19b. Ces seconds résultats 

montrent quelques micro-fluctuations de courant synonyme, potentiellement, de la formation de 

micro-dendrites dues à une stabilisation électronique globale du matériau. En calculant la conductivité 

électronique à partir de l’équation 14 on obtient σe = 1.10-7 S/cm qui est inférieure à la conductivité 

ionique σi = 7,5.10-7 S/cm, mais elle reste trop élevée pour une application en batteries. De plus, cette 

valeur n’est pas représentative puisqu’elle tient compte de la formation des dendrites qui sont des 

canaux de conductions électroniques, au cours de la mesure. En effet, du sodium métallique est venu 

se déposer sur l’électrode bloquante en acier inoxydable et des « zones métalliques » similaires à la 

Figure 17 ont été observées, post-mesure. Malgré la seconde mesure qui présente un matériau à peu 

près stable, le composé 30[Ga2S3]-70[Na2S] est électroniquement instable.         

 

Figure 19 : Mesures chronoampérométriques potentiostatiques du composé amorphe 30[Ga2S3]-70[Na2S]. 

La Figure 20 présente les résultats des mesures des différentes densifications du composé 

30[Ga2S3]-70[Na2S]. On remarque que l’évolution du courant est similaire pour le composé pressé à 

315°C (Figure 20a) et celui fritté à 290°C (Figure 20b). Durant les 30000 premières secondes de mesure 

(≈ 8h), elles présentent une évolution similaire aux autres mesures de chronoampérométrie 

potentiostatique (Figure 16a, Figure 18 et Figure 19a). Puis, un saut de courant, plus important pour le 

composé pressé à chaud (Figure 20a), suivi cette fois-ci d’une augmentation en continue du courant, 

plus marqué pour le composé fritté à 290°C (Figure 20b). Concernant le composé fritté par SPS à 330°C 

(Figure 20c), l’évolution du courant est similaire à celles du composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] fritté par SPS 

à 263°C (Figure 18). Les composés 30[Ga2S3]-70[Na2S] densifiés ont donc montré des résultats de 

chronoampérométrie potentiostatique différents du composé initial. Etant tous instables 

électroniquement, ils ne peuvent donc pas être utilisés en tant qu’électrolyte solide. 
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Figure 20 : Mesures chronoampérométriques potentiostatiques du composé 30[Ga2S3]-70[Na2S : (a) après densification par 
hot pressing à 315C, (b) après frittage par SPS à 290C et (c) après frittage par SPS à 330°C. 

Des mesures de chronoampérométrie potentiostatique ont été réalisées sur des composés 

comportant un taux de sodium plus faible afin de vérifier l’impact de ce dernier sur la stabilité 

électronique de nos matériaux. Les résultats pour les composés 50[Ga2S3]-50[Na2S] et 70[Ga2S3]-

30[Na2S] sont présentés Figure 21. Concernant le composé 50[Ga2S3]-50[Na2S] (Figure 21a), on observe 

un pic de courant dans les premières secondes de mesures, suivi d’une chute de courant accompagné 

d’un plateau présentant un léger phénomène similaire à celui observé sur le composé 30[Ga2S3]-

70[Na2S], (vers 70000 secondes, soit 19h30). Cependant, aucun dépôt de sodium métallique n’a été 

constaté sur la pastille. Au vu de ces résultats on peut considérer que le composé est électroniquement 

stable et calculer sa conductivité électronique σe = 9,1.10-8 S/cm. Cette valeur est proche mais reste 

inférieure à sa conductivité ionique σi = 1,2.10-7 S/cm, ce qui l’écarte de son utilité en tant 

qu’électrolyte solide. Enfin les résultats des mesures sur le composé 70[Ga2S3]-30[Na2S] (Figure 21b), 

couplés à l’absence de dendrite, révèlent une allure du courant représentative d’une stabilité 

électronique. En effet, le courant atteint un plateau au bout de seulement quelques secondes de 

mesures avec un I∞ = 3.10-9 A. D’après l’équation 14, on obtient une conductivité électronique 

σe = 5,5.10-9 S/cm, similaire à sa conductivité ionique σi = 5,3.10-9 S/cm, rendant son application en tant 

qu’électrolyte solide impossible. 
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Figure 21 : Mesures chronoampérométriques potentiostatiques des composés amorphe 50[Ga2S3]-50[Na2S] et 70[Ga2S3]-
30[Na2S]. 

Par conséquent, même si les conductivités ioniques des composés 20[Ga2S3]-80[Na2S] (initial 

et densifié) et 30[Ga2S3]-70[Na2S] densifiés sont prometteuses, la croissance de dendrites de sodium 

lors des mesures de chronoampérométrie potentiostatique nécessite une stratégie nouvelle ou 

adaptée afin d’obtenir un matériau viable en tant qu’électrolyte solide. De plus, malgré des profils de 

courant qui démontrent une certaine stabilité électronique pour les composés 50[Ga2S3]-50[Na2S] et 

70[Ga2S3]-30[Na2S], la valeur de leurs conductivités électroniques sont trop élevées pour pouvoir jouer 

le rôle d’un électrolyte solide dans une batterie, puisqu’ils provoqueraient l’auto-décharge de cette 

dernière. 
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V. Impact de la cristallisation sur les propriétés de conduction 

V.1. Cristallisation du composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] (GaNa3S3) 

La littérature révèle l'existence de phases superconductrices par cristallisation de composés 

amorphes, comme le Na3PS4 qui cristallise à partir du verre de composition 75[Na2S]-25[P2S5] 34. Des 

expériences de cristallisation ont donc été réalisées sur le composé amorphe 20[Ga2S3]-80[Na2S] afin 

de savoir si la phase cristallisée est conductrice ionique et le cas échéant, si elle est meilleure 

conductrice que le composé amorphe. Pour espérer obtenir un composé cristallisé (ou du moins en 

partie) il faut se placer à T ≥ Tx afin de former des nucléis qui croîtront dans la matrice vitreuse, le 

résultat final donnant lieu à une vitrocéramique. Des pastilles du composé amorphe 20[Ga2S3]-

80[Na2S] ont été placées dans un tube en silice scellé sous vide puis mis dans un four de recuit à 310°C 

pendant 24 heures. Cette température se base sur le profil DSC du composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] illustré 

Figure 22, correspondant à T = Tx + 10 = 310°C.  

 

Figure 22 : Tracé DSC du composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] après 20h de broyage. En insert, l’élargissement de la zone de 
transition vitreuse du composé. 

Suite au recuit, une analyse DRX a été effectuée sur les échantillons recuits 24h. Le 

diffractogramme obtenu, présenté Figure 23, révèle la présence de deux polymorphes de GaNa3S3 :     

I-GaNa3S3 (JCPDS n° 01-084-2770) et II-GaNa3S3 (JCPDS n° 01-084-2771). Deux pics entre 16° et 17° (2θ) 

ne sont pas indexés par ces phases. GaNa3S3 correspond à une stœchiométrie de composé de départ 

de 25[Ga2S3]-75[Na2S]. Il y a donc un excès de Na2S qui pourrait réagir avec le tube de silice et former 

du NaSi (JCPDS n° 00-019-1231) et du S (JCPDS n° 01-078-0793). Néanmoins, les analyses EDS ne 

révèlent pas la présence de silicium dans le matériau, les pics non indexés par les polymorphes GaNa3S3 

sont par conséquent attribués au soufre. Enfin, on peut également souligner que la synthèse de I- 

GaNa3S3 et II-GaNa3S3 a déjà été rapportée dans la littérature en chauffant des quantités 

stœchiométriques de Ga, Na, et S dans un tube de silice recouvert de graphite et scellé sous vide à 

respectivement, environ, 650°C et 800 °C 35,36. Nous prouvons donc ici que GaNa3S3 peut être 

synthétisé à une température inférieure (310 °C) par cristallisation d'un précurseur amorphe.  



Chapitre III : Conduction des verres dans le système Ga2S3-Na2S 

- 126 - 
 

 

Figure 23 : Diagramme DRX de l'échantillon 20[Ga2S3]-80[Na2S] recuit à 310°C pendant 24h. Les deux diagrammes inférieurs 
représentent la position des pics des deux polymorphes monocliniques GaNa3S3 (JCPDS n° 01-084-2770 et JCPDS n° 01-084-

2771). 
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Des mesures d'impédance complexe et de chronoampérométrie potentiostatique ont été 

réalisées afin d'évaluer la contribution ionique et électronique dans la conductivité du composé 

vitrocéramique (Figure 24). Les mesures de la conductivité ionique à 25°C du composé vitrocéramique 

révèle qu’elle est légèrement inférieure à celle de l'échantillon amorphe (σvitrocéramique= 7,1.10-7 S/cm et 

σverre = 1,9.10-6 /cm). Par rapport aux autres composés de verre du système binaire, la valeur de 

σvitrocéramique est similaire à la conductivité du verre 30[Ga2S3]-70[Na2S] (σ = 7,5.10-7 S/cm). Nous avons 

également remarqué que la déviation de la loi d'Arrhenius observée à 70°C et 80°C dans l'échantillon 

de verre est grandement réduite dans la vitrocéramique. Ces données soutiennent clairement la 

stabilisation de la structure de la composition par la céramisation.  

 

Figure 24 : (a) Comparaison de la conductivité ionique entre le composé amorphe 20[Ga2S3]-80[Na2S] et le composé 
20[Ga2S3]-80[Na2S] recuit à 310°C pendant 24h en fonction de l’inverse de la température. Les symboles ouverts 

correspondent aux données qui n'obéissent pas à la loi d'Arrhenius. (b) Mesure chronoampérométrique potentiostatique 
de l'échantillon 20[Ga2S3]- 80[Na2S] recuit à 310°C pendant 24h. L’insert représente la cartographie EDS d'un fragment 

d’une pastille post-mesure, avec Ga en rouge, S en vert et Na en bleu. 

Deuxièmement, la mesure par chronoampérométrie potentiostatique montre que le composé 

est électroniquement stable (Figure 24b). En effet, une chute de courant suivie d'un plateau est 

observée, ce dernier correspondant au courant résiduel au sein du matériau. Selon l'équation 14, une 

conductivité électronique σe = 5.10-8 S/cm est calculée, soit environ 14 fois inférieure à la conductivité 

ionique. De plus, la cartographie EDS de ce composé, en insert de la Figure 24b, révèle une distribution 

homogène des éléments (Ga, S, et Na) après mesure par chronoampérométrie potentiostatique et ne 

présente pas de dendrites. Ces résultats sont cohérents avec la mesure de chronoampérométrie 

potentiostatique et confirment sa stabilité électronique.  

 

V.2. Composé 25[Ga2S3]-75[Na2S]  

Suite aux résultats prometteurs de la cristallisation du composé 20[Ga2S3]-80[Na2S], une étude 

a été réalisée sur le composé 25[Ga2S3]-75[Na2S], dont la composition est stœchiométrique aux 

polymorphes de GaNa3S3. Cette partie a pour but d’isoler un polymorphe ou à minima uniquement les 

deux polymorphes lors de la cristallisation du composé 25[Ga2S3]-75[Na2S] et ainsi étudier les 

propriétés de conduction de ces polymorphes. 

 

 

 



Chapitre III : Conduction des verres dans le système Ga2S3-Na2S 

- 128 - 
 

V.2.1. Etude du composé amorphe 

Le composé amorphe 25[Ga2S3]-75[Na2S] a été synthétisé par mécanosynthèse à l'aide d'un 

broyeur planétaire (Fritsch, Pulverisette 7), de la même manière que les autres composés du système 

Ga2S3-Na2S (voir chapitre II). 5 g d'un mélange de Na2S (Alfa Aesar, pureté 95%) et de Ga2S3, 

précédemment préparé par mécanosynthèse, sont pesés en proportions stoechiométriques. Le 

mélange est placé dans un bol en zircone (volume de 45 ml) avec des billes de ZrO2 (4 mm de diamètre), 

en respectant un rapport massique bille/poudre équivalent à 20/1. La mécanosynthèse est effectuée 

à une vitesse de 600 rpm, jusqu'à l'amorphisation totale du mélange. Le bol a été ouvert toutes les 

heures, en boîte à gants, pour décoller la poudre de la paroi afin d'obtenir une poudre uniforme. Le 

processus d'amorphisation a été suivi par des analyses DRX sur des échantillons protégés de l'air par 

une fenêtre de Kapton (polyimide), toutes les 5 heures de broyage, à température ambiante. Suite à 

cela, une analyse DSC, illustrée Figure 25, a été effectuée afin de déterminer les températures 

caractéristiques du composé ainsi que d’établir la température de recuit. On constate que la 

Tg(25[Ga2S3]-75[Na2S]) = 262°C ≈ Tg(20[Ga2S3]-80[Na2S]), contrairement à la Tx(25[Ga2S3]-75[Na2S]) = 

318°C qui est supérieure de 18°C à Tx(20[Ga2S3]-80[Na2S]).      

 

Figure 25 : Tracé DSC du composé 25[Ga2S3]-75[Na2S] après 20h de broyage. En insert, l’élargissement de la zone de 
transition vitreuse du composé. 

Des mesures d'impédance complexe et de chronoampérométrie potentiostatique ont 

également été réalisées afin d'évaluer la contribution ionique et électronique de la conductivité du 

composé amorphe 25[Ga2S3]-75[Na2S] et de la comparer à ses homologues. Tout d’abord, les résultats 

de conductivité ionique montrent (Figure 26a), comme attendu que le composé 25[Ga2S3]-75[Na2S] 

possède une conductivité ionique intermédiaire entre celle du composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] et 

30[Ga2S3]-70[Na2S]. Ils révèlent également une déviation de la loi d'Arrhenius à 80°C et 90°C. 

Concernant la mesure par chronoampérométrie potentiostatique, la Figure 26b montre, dans un 

premier temps, une évolution du courant similaire au composé 20[Ga2S3]-80[Na2S], puis au lieu 

d’augmenter continuellement, le courant se stabilise à un courant résiduel I∞ = 3,1.10-8 A. La 
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conductivité électronique est alors de 5,7.10-8 S/cm soit approximativement 23 fois plus faible que la 

conductivité ionique (1,3.10-6 S/cm) et deux fois supérieure à celui du composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] 

cristallisé. Cependant, des dépôts de sodium métallique sont apparus à la surface de la pastille post-

mesure, traduisant la formation de dendrites.  

 

Figure 26 : (a) Comparaison de la conductivité ionique entre les composés amorphes 20[Ga2S3]-80[Na2S], 25[Ga2S3]-
75[Na2S] et 30[Ga2S3]-70[Na2S] en fonction de l’inverse de la température. Les symboles ouverts correspondent aux 

données qui n'obéissent pas à la loi d'Arrhenius. (b) Mesure chronoampérométrique potentiostatique de l'échantillon 
25[Ga2S3]- 75[Na2S]. 

V.2.2. Cristallisation du composé 25[Ga2S3]-75[Na2S] 

Dans le but d’isoler les polymorphes de GaNa3S3, un recuit en tube scellé à 340°C durant 24h a 

été conduit sur des pastilles du composé amorphe 25[Ga2S3]-75[Na2S]. Le diffractogramme d’un 

échantillon représentatif est illustré Figure 27. On constate que le composé cristallisé ne présente pas 

seulement les deux polymorphes de GaNa3S3 puisqu’une troisième phase est indexée comme étant la 

phase Na4Ga2S5 (JCPDS n°01-083-1030). Or, il s’agit de phase stœchiométrique de la composition 

33[Ga2S3]-67[Na2S], sa formation n’était pourtant pas favoriser contrairement aux deux polymorphes 

de GaNa3S3. De plus, trois pics, respectivement à 12, 8°, 15,7° et 21,6° (2θ), ne sont pas indexés par ces 

phases ni par le soufre comme on a pu le constater sur deux pics du diffractogramme Figure 23. La 

vitrocéramique obtenue par recuit à 340°C pendant 24h du composé 25[Ga2S3]-75[Na2S] est donc 

formée de trois phases cristallines connues additionnées a minima d’une quatrième phase non 

indexée. Enfin la synthèse du composé Na4Ga2S5 a déjà été rapportée dans la littérature en chauffant 

à 630°C pendant deux jours, des quantités stœchiométriques de Ga, S et Na2S dans un creuset placé 

dans une ampoule en verre de silice scellée sous vide 37. Nous prouvons ici que Na4Ga2S5 peut être 

synthétisé à une température inférieure (340 °C) et sur un temps plus court, par cristallisation d'un 

précurseur amorphe. 
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Figure 27 : Diagramme DRX de l'échantillon 25[Ga2S3]-75[Na2S] recuit à 340°C pendant 24h. Les trois diagrammes inférieurs 
représentent respectivement la position des pics de la phase Na4Ga2S5 (JCPDS n° 01-083-1030) et des deux polymorphes 

GaNa3S3 (JCPDS n° 01-084-2770 et JCPDS n° 01-084-2771). 
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Des mesures d'impédance complexe et de chronoampérométrie potentiostatique ont 

également été effectuées afin d’évaluer les propriétés de conduction du composé 25[Ga2S3]-75[Na2S] 

cristallisé. La Figure 28a présente un comparatif des résultats de conductivité ionique du composé ainsi 

que ceux de ses homologues avec une composition chimique proche. Ces résultats révèlent que le 

composé 25[Ga2S3]-75[Na2S] cristallisé possède une conductivité inférieure au composé amorphe 

(σvitrocéramique = 2.10-7 S/cm et σverre = 1,3.10-6 S/cm), ce qui est similaire à ce qui a été observé pour la 

conmposition 20[Ga2S3]-80[Na2S]. Elle est également inférieure au composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] 

cristallisé (7,1.10-7 S/cm), la phase Na4Ga2S5 serait donc moins bonne conductrice ionique que les 

polymorphes de NaGa3S3. Cependant, le composé 25[Ga2S3]-75[Na2S] cristallisé est stable en 

température puisque les valeurs suivent une loi d’Arrhenius sur l’ensemble de la gamme de 

température de mesure. La Figure 28b, révèle que le composé 25[Ga2S3]-75[Na2S] cristallisé est 

électroniquement stable. En effet, une chute de courant suivie d'un plateau est observée, 

correspondant au courant résiduel. Le matériau montre une conductivité électronique σe = 2,7.10-8 

S/cm soit 7,5 fois inférieure à sa conductivité ionique. A noter qu’aucune dendrite n’a été observée 

post-mesure, confirmant sa stabilité électronique. Des investigations complémentaires seront menées 

par un doctorant au sein de notre équipe afin d’évaluer plus spécifiquement l'impact du broyage sur 

le polymorphe obtenu. 

 

Figure 28 : (a) Comparaison de la conductivité ionique entre les composés amorphes 20[Ga2S3]-80[Na2S], 25[Ga2S3]-
75[Na2S] et 30[Ga2S3]-70[Na2S] ainsi que des composés cristallisés 20[Ga2S3]-80[Na2S] et 25[Ga2S3]-75[Na2S], en fonction de 

l’inverse de la température. Les symboles ouverts correspondent aux données qui n'obéissent pas à la loi d'Arrhenius. (b) 
Mesure chronoampérométrique potentiostatique de l'échantillon 25[Ga2S3]- 75[Na2S] recuit 24h à 340°C. 

En résumé, la stratégie mise en œuvre pour stabiliser les composés du système binaire choisi 

par un traitement vitrocéramique s'est avérée prometteuse, notamment pour la composition 

20[Ga2S3]-80[Na2S], comme électrolyte solide pour les batteries au sodium. Néanmoins, du point de 

vue de l'électrolyte solide, comme la différence entre σi et σe est encore faible, certaines optimisations 

dans la composition doivent être réalisées pour l'augmenter. Par conséquent, les recherches futures 

doivent être consacrées à la réduction de la conductivité électronique. Un moyen judicieux pourrait 

consister à ajouter un élément électronégatif dans la composition, tel que le chlore, pour réduire le 

déplacement des électrons dans les composés. Ainsi, une substitution d'une partie du Na2S par du 

NaCl, ou un ajout de ce dernier au système Ga2S3-Na2S sont envisagées. 
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VI. Evolution du pseudo-binaire par ajout de NaCl 

VI.1. Mécanosynthèse couplée DRX et analyse DSC 

Les compositions appartenant au système 90{(100-x)[Ga2S3]-x[Na2S]}-10[NaCl] (avec x = 30, 70 

et 80) ont été synthétisées par mécanosynthèse à l'aide d'un broyeur planétaire (Fritsch, Pulverisette 

7). 5 g d'un mélange de Na2S (Alfa Aesar, pureté 95%), de NaCl (Alfa Aesar, pureté 5N) et de Ga2S3, 

précédemment préparé par mécanosynthèse, sont pesés en proportions stœchiométriques. Le 

mélange est placé dans un bol en zircone (volume de 45 ml) avec des billes de ZrO2 (4 mm de diamètre), 

en respectant un rapport massique bille/poudre équivalent à 20/1. La mécanosynthèse est effectuée 

à une vitesse de 600 rpm, jusqu'à l'amorphisation totale des composés. Les bols ont été ouverts, en 

boîte à gants, toutes les heures pour décoller la poudre de la paroi afin d'obtenir une poudre uniforme. 

L’ensemble des composés ont pu être amorphisés par mécanosynthèse. 

Les composés ont ensuite été analysés par DSC. Les températures caractéristiques des 

différents composés synthétisés sont résumées dans le Tableau 2.  Comme attendu, les composés 

chlorés ont des températures de transition vitreuse et de cristallisation inférieures à celles de leurs 

homologues non chlorés. En effet, l’ajout de NaCl dans le composé va déréticuler le réseau avec pour 

conséquence l’abaissement des températures caractéristiques des composés 38.  

Tableau 2 : Caractéristiques thermiques des composés amorphes appartenant au système 90{(100-x)[Ga2S3]-[Na2S]}-
10[NaCl] : température de transition vitreuse Tg, et température de cristallisation Tx. 

Composé Tg °(C) (± 5°C) onset Tx (°C) (± 5°C) onset  

20[Ga2S3]-80[Na2S] 263 298 

90{20[Ga2S3]-80[Na2S]}-10[NaCl] 223 278 

30Ga2S3-70Na2S 290 340 419 

90{30[Ga2S3]-70[Na2S]}-10[NaCl] 268 318 

70Ga2S3-30Na2S 449 533 

90{70[Ga2S3]-30[Na2S]}-10[NaCl] 421 > 550 
 

VI.2. Conductivités ionique et électronique 

Afin d’observer l’impact de l’ajout de NaCl sur les propriétés de conduction des matériaux, des 

mesures d’impédance complexe et de chronoampérométrie potentiostatique ont été réalisées sur les 

matériaux synthétisés. Les résultats des mesures d’impédance complexe, rapportés Figure 29, révèlent 

que l’ajout de NaCl n’améliore pas la conductivité des composés présentant déjà un taux élevé de 

sodium ((100-x)[Ga2S3]-x[Na2S] avec x = 70 et 80). A contrario, on constate une augmentation 

significative de la conductivité du composé 70[Ga2S3]-30[Na2S] lors de l’ajout de NaCl. En effet, le 

composé 90{70[Ga2S3]-30[Na2S]}-10[NaCl] présente une conductivité à température ambiante de  

1,7.10-8 S/cm contre 5,3.10- 9 S/cm pour le composé non chloré.  
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Figure 29 : Comparatif des évolution en température des conductivités  des composés (100-x)[Ga2S3]-x[Na2S] et 90{(100-
x)[Ga2S3]-x[Na2S]}-10[NaCl] (avec x = 30, 70 et 80) pressés sous vide. Les symboles ouverts correspondent aux données qui 

n'obéissent pas à la loi d'Arrhenius. 

 

Les Figures 30 a, b et c présentent respectivement les résultats des mesures de 

chronoampérométrie potentiostatique des composés 90{20[Ga2S3]-80[Na2S]}-10[NaCl], 90{30[Ga2S3]-

70[Na2S]}-10[NaCl] et 90{70[Ga2S3]-30[Na2S]}-10[NaCl]. La Figure 29a révèle que le composé chloré est 

électroniquement instable, ceci est confirmé par l’apparition de dendrites post-mesure. Par contre, 

l’allure des courants, Figures 30 b et c, montrent que ces composés chlorés sont électroniquement 

stables. Les conductivités électroniques ont ensuite été calculées et comparées aux conductivités 

ioniques respectives des composés : σe(90{30[Ga2S3]-70[Na2S]}-10[NaCl]) = 7,5.10-8 S/cm contre 

σi(90{30[Ga2S3]-70[Na2S]}-10[NaCl]) =4,6.10-7 S/cm  soit un rapport de 6 entre les deux conductivités 

et σe(90{70[Ga2S3]-30[Na2S]}-10[NaCl]) =  5,5.10-9 S/cm qui est 3 fois inférieure à σi(90{70[Ga2S3]-

30[Na2S]}-10[NaCl]) = 1,7.10-8 S/cm. D’après ces résultats on constate que l’ajout de chlore a permis 

de stabiliser le composé 30[Ga2S3]-70[Na2S] et même s’il n’a pas permis de diminuer σe du composé 

70[Ga2S3]-30[Na2S] (identique pour les deux composés) il a significativement augmenté σi.  
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Figure 30 : Mesures chronoampérométriques potentiostatiques des composés amorphes : (a) 90{20[Ga2S3]-80[Na2S]}-
10[NaCl], (b) 90{30[Ga2S3]-70[Na2S]}-10[NaCl] et (c) 90{70[Ga2S3]-30[Na2S]}-10[NaCl]. 

 

VI.3. Densification par SPS 

Des essais de frittage par SPS à Tg ont été réalisés sur ces différentes compositions en suivant 

un protocole identique à celui décrit Figure 14, dans un but constant d’améliorer les propriétés de 

conduction de ces matériaux. Les mesures d’impédance complexe présentées Figure 31, montrent que 

le frittage par SPS a permis d’améliorer les conductivités de l’ensemble des matériaux chlorés 

comparativement au pressage sous vide uniaxial. Les résultats obtenus pour le composé 90{20[Ga2S3]-

80[Na2S]}-10[NaCl] (Figure 31a) révèlent que le frittage a permis à la fois une augmentation de la 

conductivité ionique, avec un écart qui se réduit tout de même avec la température (abaissement de 

l’énergie d’activation), ainsi qu’une stabilisation en température de cette conductivité. Concernant le 

composé 90{30[Ga2S3]-70[Na2S]}-10[NaCl], (Figure 31b), l’amélioration de la conductivité entre le 

composé non-fritté et fritté est plus importante que pour le composé 90{20[Ga2S3]-80[Na2S]}-10[NaCl] 

et a permis de stabiliser le matériaux sur l’ensemble de la gamme de température de mesure. Enfin, le 

frittage du composé 90{70[Ga2S3]-30[Na2S]}-10[NaCl] a permis d’obtenir une conductivité 6 fois plus 

élevée que le composé 70[Ga2S3]-30[Na2S] initial. Mais ces valeurs restent faibles comparées aux 

composés 90{20[Ga2S3]-80[Na2S]}-10[NaCl] et 90{30[Ga2S3]-70[Na2S]}-10[NaCl]. 
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Figure 31 : Comparatif des évolutions en température des conductivités : (a) du composé 90{20[Ga2S3]-80[Na2S]}-10[NaCl] 
densifié par SPS et pressé sous vide, ainsi que le composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] densifié par SPS et pressé sous vide, (b) du 

composé 90{30[Ga2S3]-70[Na2S]}-10[NaCl] ] densifié par SPS et pressé sous vide , ainsi que le composé 30[Ga2S3]-70[Na2S] 
densifié par SPS et pressé sous vide et (c) 90{70[Ga2S3]-30[Na2S]}-10[NaCl] densifié par SPS et pressé sous vide , ainsi que le 

composé 70[Ga2S3]-30[Na2S] densifié par SPS et pressé sous vide. Les symboles ouverts correspondent aux données qui 
n'obéissent pas à la loi d'Arrhenius. 

 

Dans un second temps, des mesures de chronoampérométrie potentiostatique ont été 

effetuées sur les composés 90{20[Ga2S3]-80[Na2S]}-10[NaCl] et 90{30[Ga2S3]-70[Na2S]}-10[NaCl]. Les 

résultats présentés Figure 32, révèlent que le premier composé possède une évolution du courant 

similaire au composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] (Figure 32a) et est donc électroniquement instable. 

Concernant le second composé, la Figure 32b présente un matériau très stable électroniquement qui 

possède cependant une conductivité électronique de 3,1.10-6 S/cm supérieure à sa conductivité 

ionique (1,3.10-6 S/cm). 
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Figure 32 : Mesures chronoampérométriques potentiostatiques des composés : (a) 90{20[Ga2S3]-80[Na2S]}-10[NaCl] fritté 
par SPS à 223°C et (b) 90{30[Ga2S3]-70[Na2S]}-10[NaCl] fritté par SPS à 268°C. 

 

VI.4. Cristallisation du pseudo-ternaire 

Toujours dans le but d’améliorer la conductivité ionique et d’augmenter l’écart entre les 

conductivités ionique et électronique des composés, la cristallisation des composés amorphes 

90{20[Ga2S3]-80[Na2S]}-10[NaCl] et 90{30[Ga2S3]-70[Na2S]}-10[NaCl] ont été réalisés respectivement, 

à 300°C et 340°C, pendant 24h en suivant un protocole identique aux autres composés cristallisés. 

Premièrement, le diffractogramme DRX du composé 90{20[Ga2S3]-80[Na2S]}-10[NaCl] obtenu après 

recuit, présenté Figure 33, révèle la formation d’un matériau polyphasé. On constate, comme 

précédemment, la présence des deux polymorphes de GaNa3S3, mas également celle de la phase Na2S3. 

Cependant, la présence de cette dernière est à prendre avec beaucoup de précaution car sa structure 

est tirée d’une publication qui mentionne que le Na2S3 n’a pas pu être isolé et que des traces de Na2S4 

y sont présentes 39. Il se pourrait donc que certains pics correspondent à la phase Na2S4. Certains pics 

de diffraction n’ont pas été indexés par ces trois phases. La majorité de ces pics correspondent au NaCl, 

un des précurseurs, le pic aux bas angles déjà observé Figure 23 concorde avec une phase au soufre. 

Enfin, le pic vers 30,7° (2θ) n’a pas pu être indexé, ce qui laisse à penser qu’une phase supplémentaire 

est présente. Deuxièmement, le diffractogramme du composé 90{30[Ga2S3]-70[Na2S]}-10[NaCl] recuit, 

présenté Figure 34, est plus complexe à analyser. On constate que seulement l’un des deux 

polymorphes de GaNa3S3 est présent (JCPDS n° 01-084-2771), contrairement aux autres 

vitrocéramiques obtenues précédemment. Ensuite, l’indexation des pics a révélé la présence de la 

phase Na2S5, du précurseur Na2S et du soufre. Enfin, de nombreux pics n’ont pas pu être indexés 

laissant supposé la présence d’une cinquième phase.  
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Figure 33 : Diagramme DRX de l'échantillon 90{20[Ga2S3]-80[Na2S]}-10[NaCl] recuit à 300°C pendant 24h. Les trois 
diagrammes inférieurs représentent respectivement la position des pics de la phase Na2S3 (JCPDS n° 00-044-0822) et des 

deux polymorphes GaNa3S3 (JCPDS n° 01-084-2770 et JCPDS n° 01-084-2771). 
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Figure 34 : Diagramme DRX de l'échantillon 90{30[Ga2S3]-70[Na2S]}-10[NaCl] recuit à 340°C pendant 24h. Les deux 
diagrammes inférieurs représentent respectivement la position des pics de la phase Na2S5 (JCPDS n° 96-722-2583) et d’un 

des deux polymorphes GaNa3S3 (JCPDS n° 01-084-2771). 
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Les évolutions en température des conductivités des composés 20[Ga2S3]-80[Na2S] et 

30[Ga2S3]-70[Na2S] chlorés et non-chlorés sont reportées Figure 35. La vitrocéramique obtenue à partir 

du composé 90{20[Ga2S3]-80[Na2S]}-10[NaCl] présente une conductivité bien plus faible que son 

homologue amorphe, comme illustré Figure 35a. Sachant que l’on retrouve les deux polymorphes de 

GaNa3S3, également présents dans la vitrocéramique obtenue à partir du composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] 

recuit à 310°C durant 24h, les responsables de cette chute de conductivité seraient les phases Na2S3 et 

NaCl. Ces résultats écartent donc l’utilisation de ce matériau en tant qu’électrolyte solide. Concernant 

la vitrocéramique obtenue à partir du composé 90{30[Ga2S3]-70[Na2S]}-10[NaCl], la Figure 35b montre 

que sa conductivité est similaire au composé non recuit avec tout de fois une légère diminution de la 

pente de la droite d’Arrhenius. Ceci traduit donc une énergie d’activation plus faible, facilitant la mise 

en œuvre du mouvement des ions Na+. La cristallisation n’a donc pas eu de réel impact sur la 

conductivité ionique du composé. Les résultats de chronoampérométrie potentiostatique montrent 

une légère augmentation du courant tout au long de la mesure, suggérant une faible instabilité 

électronique qui est vérifiée par l’apparition de quelques dendrites à la surface de la pastille. La 

conductivité électronique a tout de même été calculée (3,1.10-8 S/cm) et est 14 fois plus faible que la 

conductivité ionique (4,7.10-7 S /cm à 25°C). Ce facteur a donc plus que doublé par rapport à celui du 

composé non recuit mais la légère instabilité électronique éloigne le composé de son utilité en tant 

qu’électrolyte solide. Enfin, il serait intéressant de réaliser une étude approfondie sur la cristallisation 

de ces phases afin de pouvoir séparer ces différentes phases et ainsi étudier et comparer leurs 

propriétés de conduction. 
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Figure 35 : Comparatif des évolutions en température des conductivités : (a) des  composés 20[Ga2S3]-80[Na2S] chlorés et 
non chlorés pressés sous vide, densifiés par SPS et recuits et (b) des composés 30[Ga2S3]-70[Na2S] chlorés et non-cholorés 

pressés sous vide, densifiés par SPS et recuits. Les symboles ouverts correspondent aux données qui n'obéissent pas à la loi 
d'Arrhenius. (c) Mesure chronoampérométrique potentiostatique du composé 90{30[Ga2S3]-70[Na2S]}-10[NaCl] recuit à 

340°C durant 24h. 
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Conclusion 

 Ce travail a permis de mesurer, pour la première fois, la conductivité sur des pastilles des 

poudres amorphes du système pseudo-binaire (100-x)[Ga2S3]-x[Na2S] étendue à 20 ≤ x ≤ 80 par 

mécanosynthèse. Cette étude montre que la conductivité de ces composés augmente avec la teneur 

en Na2S. La meilleure conductivité ionique est obtenue pour la composition vitreuse 20[Ga2S3]-

80[Na2S] avec σ = 1,9.10-6 S/cm à 25°C et σ = 1,6.10-4 S/cm à 80°C. Ces valeurs ont également pu être 

améliorées grâce, notamment au frittage par SPS qui a permis d’obtenir une conductivité de 6,2.10-6 

S/cm pour le composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] fritté à 263°C et de 4.10-6 S/cm pour le composé 30[Ga2S3]-

70[Na2S] fritté à 330°C. Cependant ces composés ont tendance à s’écarter de leur droite d’Arrhenius 

lorsque que la température augmente (T > 70°C), ils sont donc probablement instables à ces 

températures. Le composé 30[Ga2S3]-70[Na2S] fritté à 290°C semble être un bon compromis d’un point 

de vu de la conductivité ionique puisqu’il présente une stabilité dans la gamme de température utilisée 

(10°C à 90°C) et possède une conductivité à température ambiante de 2,7.10-6 S/cm. 

Malheureusement, les mesures de chronoampérométrie potentiostatique de ces composés révèlent 

une instabilité électronique, puisque la formation de dendrites de sodium est observée dès qu'ils sont 

placés sous courant.  

Afin de contrecarrer la croissance dendritique, un traitement vitrocéramique a été opéré sur 

le composé 20[Ga2S3]-80[Na2S]. Sa cristallisation révèle principalement la formation de deux 

polymorphes GaNa3S3. La conductivité de la vitrocéramique est légèrement inférieure à celle de son 

homologue vitreux, mais l'échantillon cristallisé présente l'avantage d'être électroniquement stable. 

Même si le rapport entre σi et σe est encore trop faible pour envisager positivement l'application 

comme électrolyte solide dans les batteries au sodium à l'état solide, les résultats présentés d'un point 

de vue méthodologique sont très prometteurs. Ces recherches ont d’ailleurs abouti à la publication 

d’un article 40.  

La suite des recherches a été consacrée à la réduction de la conductivité électronique par 

l’ajout d’un élément électronégatif, le chlore, dans la composition, afin d’empêcher le déplacement 

des électrons dans les composés. Ainsi, une substitution d'une partie du système Ga2S3-Na2S par du 

NaCl a été réalisé. Les résultats ont révélé que NaCl avait un faible impact sur la conductivité ionique 

pour les compositions présentant déjà un taux élevé de sodium, mais qu’elle augmentait 

significativement pour les compositions à faible teneur en sodium. Les mesures de 

chronoampérométrie potentiostatique ont montré l’impact positif du chlore sur la stabilité 

électronique des composés. En effet, ces résultats révèlent la stabilisation électronique du composé 

90{30[Ga2S3]-70[Na2S]}-10[NaCl] comparé à son homologue non chloré. Il serait donc intéressant, pour 

les futures recherches, de se concentrer sur la substitution, seule, du Na2S par du NaCl afin de 

maintenir constant le taux de sodium et d’entraver davantage le déplacement des électrons. Une autre 

solution pourrait être l'ajout d'une faible quantité d'un formateur de réseau comme par exemple (Si, 

Sn, In, Ge, etc...) dans la composition. De plus, des premières modélisations du système Ga2S3-Na2S 

sont en cours de réalisation avec la collaboration de l’équipe de recherche de Chimie Théorique 

Inorganique (CTI). Enfin, la conductivité n'est pas le seul paramètre clé pour un bon électrolyte solide 

et des recherches supplémentaires doivent être menées pour déterminer sa stabilité chimique par 

rapport aux électrodes et pour déterminer son comportement électrochimique durant les tests de 

cyclage, en particulier aux interfaces électrolyte-électrode. 
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Introduction 

Les batteries tout-solide présentent un fort potentiel pour répondre aux besoins toujours plus 

énergivores de notre société. Même si elles présentent l’avantage d’une sécurité renforcée grâce à 

l’utilisation d’un électrolyte solide, elles possèdent un inconvénient : leur masse. En effet, les batteries 

tout-solide (et surtout celles au sodium) possèdent une masse supérieure aux batteries Li-ion, ce qui 

limite leur utilité dans les applications mobiles comme dans le secteur de l’automobile avec les 

véhicules électriques et hybrides. C’est pourquoi les recherches se concentrent à la fois sur la constante 

amélioration des performances des batteries, en passant par des propriétés de conduction toujours 

plus élevées des électrolytes solides et sur la réduction de la masse totale de la batterie. Concernant 

les batteries tout-solide au sodium et plus précisément les électrolytes solides, il existe un composé 

très étudié : la vitrocéramique Na3PS4. Elle est obtenue à partir du système Na2S-P2S5 et possède une 

conductivité ionique ainsi que des performances en batteries intéressantes.  

La nitruration est une technique connue pour permettre de substituer, notamment, l’oxygène 

d’un matériau par de l’azote, lui conférant de nouvelles propriétés. Aussi, dans notre cas l’azote qui 

est un élément léger, pourrait substituer le soufre de nos composés afin de diminuer la masse du 

matériau. La nitruration représenterait donc une voie intéressante pour diminuer la masse 

d’électrolytes et par conséquent celle des batteries. Enfin, cette substitution pourrait créer, 

potentiellement, des défauts au sein de ce dernier amenant à une augmentation de la conductivité 

ionique.    

Ce quatrième chapitre va donc porter sur des travaux préliminaires concernant la nitruration 

de compositions appartenant au diagramme Na2S-P2S5 et de la phase Na3PS4 ainsi qu’à l’étude de son 

impact sur les propriétés de conduction des composés obtenus. A noter que ces travaux s’inscrivent 

dans une étude exploratoire et seuls des résultats préliminaires ont pu être obtenus pour le moment. 

La première partie se consacrera à la synthèse de différentes compositions du système Na2S-P2S5. La 

seconde partie traitera de la nitruration de ces composés et les analyses effectuées sur ces derniers 

afin de vérifier le bon fonctionnement de la nitruration et connaitre le taux d’azote inséré dans nos 

matériaux. Enfin, la troisième partie portera sur l’impact de la nitruration sur les propriétés de 

conduction des composés. 
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I. Le système Na2S-P2S5 et sa phase super-conductrice ionique 

Na3PS4 

I.1. Intérêt de cet électrolyte solide 

Les électrolytes solides à base de soufre présentent un fort intérêt puisque leur polarisabilité, 

supérieure à celle des oxydes, leur confère des conductivités ioniques généralement plus élevées que 

celles des verres d'oxydes pour une composition analogue 1,2. De plus, leurs bonnes propriétés 

mécaniques, notamment leur déformabilité, leur permettent d’avoir de meilleurs contacts avec les 

électrodes par simple pressage uni-axial proche de la température ambiante 3,4. En effet, les 

électrolytes à base de soufre possèdent un module d'Young inférieur à celui de leurs homologues à 

base d'oxygène, leur conférant un meilleur maintien du contact solide-solide aux interfaces lors des 

variations de volume des électrodes pendant les cycles de charge-décharge 5.  

Sur les nombreuses recherches effectuées sur cette famille d’électrolytes, un intérêt particulier 

est porté sur le système Na2S-P2S5 et plus particulièrement sur la phase cubique super-conductrice 

Na3PS4 obtenue à partir de ce système. En effet, de nombreuses publications témoignent de son 

importance dans cette famille d’électrolyte solide 3,6–10. Les verres du système possèdent une 

conductivité de l’ordre de 10-6 à 10-5 S/cm 7 contre 2 à 4.10-4 S/cm pour la phase cubique Na3PS4 3,8. Il 

existe également une phase tétragonale Na3PS4 qui présente une conductivité intéressante (5.10-5 

S/cm à 25°C) mais inférieure à celle de la variété cubique 9. 

Des dopages ou des substitutions de plusieurs espèces chimiques ont déjà été réalisés sur le 

système Na2S-P2S5 et la phase Na3PS4 comme on peut le voir avec les quelques exemples présentés sur 

la Figure 1 10. On peut également citer le composé Na2.9375PS3.9375Cl0.0625, résultant du dopage au NaCl 

de la phase Na3PS4, qui cristallise dans la maille tétragonale et présente une conductivité élevée de 

1,14.10-3 S/cm à 25°C contre 5.10-5 S/cm pour la phase Na3PS4 téragonale non-dopée 9. A l’heure 

actuelle, le dérivé présentant la conductivité la plus élevée est le Na3SbS4 tétragonal avec une 

conductivité de 3.10-3 S/cm à température ambiante 11. Cependant, la phase Na3SbS4 n’a pas été 

retenue pour des raisons de poids, sachant que l’antimoine est un élément possédant une masse 

molaire élevée (121,76 g/mol), comparée à celle du phosphore (30,97 g/mol).  Enfin, la substitution du 

soufre par de l’azote n’a encore jamais été réalisée sur ces composés. C’est pourquoi ce chapitre va se 

concentrer sur la synthèse de composés amorphes et cristallins appartenant au système Na2S-P2S5 et 

ainsi tenter de substituer du soufre par de l’azote afin d’en étudier l’impact sur les propriétés de 

conduction de ces composés.   
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Figure 1 : Comparaison des conductivités ioniques de Na3PS4 et de ses dérivés 10. 

 

I.2. Mécanosynthèse couplée DRX de deux composés du système 

Na2S-P2S5 

I.2.1. 70[Na2S]-30[P2S5] 

Le composé 70[Na2S]-30[P2S5] est synthétisé par mécanosynthèse à l'aide d'un broyeur 

planétaire (Fritsch, Pulverisette 7). 5 g d'un mélange de Na2S (Alfa Aesar, pureté 95%) et de P2S5 (Sigma 

Aldrich, pureté 99%) sont pesés en proportions stœchiométriques. Le mélange est placé dans un bol 

en zircone (volume de 45 ml) avec des billes de ZrO2 (4 mm de diamètre), en respectant un rapport 

massique bille/poudre équivalent à 20/1. La mécanosynthèse est effectuée à une vitesse de 510 et 600 

rpm, jusqu'à l'amorphisation totale du composé. Les bols ont été ouverts toutes les heures, en boîte à 

gants, pour décoller la poudre de la paroi afin d'obtenir une poudre uniforme.  

Des analyses par diffraction de rayons X (DRX) ont été effectuées à température ambiante sur 

des échantillons protégés de l'air par une fenêtre de Kapton (polyimide). Elles ont été enregistrées sur 

la plage 10-90° (2θ) avec un pas de 0,026°, avec un temps de comptage total effectif de 40 s/pas, en 

utilisant un diffractomètre PANalytical X'Pert Pro (Cu Kα1, Kα2 radiations, λKα1 = 1,54056 Å, λKα2 = 1,54439 

Å, 40 kV, 40 mA, détecteur PIXcel 1D).  Les logiciels Data collector et HighScore Plus ont été utilisés, 

respectivement, pour l'enregistrement et l'analyse des modèles. Les diffractogrammes du composé 

70[Na2S]-30[P2S5] obtenu par mécanosynthèse, respectivement à 510 7 et 600 rpm, sont représentés 

Figure 2a. On constate que les deux vitesses de broyage conduisent à un état amorphe de la matière.  

Un calorimètre différentiel à balayage (DSC Q20Thermal Analysis) a été utilisé pour 

caractériser les propriétés thermiques des matériaux synthétisés. Les mesures ont été effectuées à 

partir de l’ambiante jusqu'à Tg +150°C avec une vitesse de chauffage de 10 °C/min sous atmosphère 

d'azote. Les températures caractéristiques, telles que la température de transition vitreuse (Tg) et la 
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température de cristallisation (Tx), ont été déterminées. Les tracés DSC sont présentés Figure 2b et 2c, 

correspondant respectivement au composé broyé à 510 et 600 rpm, montrent des valeurs de Tg 

différentes. En effet, le composé broyé à 510 rpm présente une Tg
510 = 166°C < Tg

600 = 178°C soit 12°C 

de différence. De plus, si l’on compare les pics de cristallisation, on constate que la valeur du premier 

pic est similaire aux deux composés, contrairement au second qui se déplace vers les plus hautes 

températures pour le composé broyé à 600 rpm. On peut également noter que le second pic de 

cristallisation du composé broyé à 510 rpm (Figure 2b) présente un épaulement qui pourrait 

correspondre à un troisième pic de cristallisation. En comparant à la DSC du composé 70[Na2S]-30[P2S5] 

obtenu par mécanosynthèse à 510 rpm, tirée des travaux de Noi et al. 7, présentée Figure 2d, on 

constate la présence de trois pics de cristallisation respectivement à 220°C, 230°C et 240°C. 

l’épaulement observé Figure 2b pourrait donc correspondre à ce troisième pic de cristallisation présent 

Figure 2b. Ces résultats montrent donc l’impact de la vitesse de broyage sur les températures 

caractéristiques du composé 70[Na2S]-30[P2S5]. 

 

 

Figure 2 : (a) Diffractogrammes du composé 70[Na2S]-30[P2S5] amorphisé par mécanosynthèse à 510 et 600 rpm. Tracés 
DSC correspondant : (b) 510 rpm et (c) 600 rpm. (d) Tracé DSC de différents composés du système 70[Na2S]-30[P2S5] tiré de 

la publication de Noi et al 7. 
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I.2.2. 75[Na2S]-25[P2S5] 

Le composé 75[Na2S]-25[P2S5] a été synthétisé par mécanosynthèse dans les même conditions 

que le composé 70[Na2S]-30[P2S5] (voir I.2.1) en se basant sur les travaux de Hayashi et Noi 3,7. Les 

diffractogrammes du composé broyé à 510 rpm sont présentés Figure 3a. On constate que la phase 

tétragonale Na3PS4 se forme dès la première heure de broyage accompagné du précurseur Na2S qui 

n’a pas encore totalement réagi. Les pics de diffraction de ce dernier ne sont plus présents au bout de 

5h de broyage, signe d’une réaction totale des précurseurs. Le matériau est alors composé d’une phase 

cristalline Na3PS4 au sein d’une matrice vitreuse, on est donc en présence d’une vitrocéramique. Le but 

étant d’obtenir un verre, le matériau est broyé jusqu’à amorphisation totale. A titre de comparaison, 

la Figure 3c présente les diffractogrammes du composé 75[Na2S]-25[P2S5] après 5h de broyage, 

respectivement, à 510 et 600 rpm. On constate que le composé broyé à 600 rpm est totalement 

amorphe tandis que celui à 510 rpm montre des pics de diffraction correspondant à la phase Na3PS4 

(JCPDS n°00-048-1271). Ces résultats montrent donc également l’impact de la vitesse de broyage sur 

la réaction entre nos précurseurs.     

Des analyses thermiques effectuées par DSC, dans les conditions similaires au composé 

70[Na2S]-30[P2S5], ont été menées sur le composé 75[Na2S]-25[P2S5]. Les résultats, illustrés Figure 3b 

et 3c, présentent une Tg = 200°C similaire au composé broyé à 510 et 600 rpm et montrent que la 

vitesse de broyage n’impacte pas la Tg. Cependant, elles sont supérieures à celle du composé 

synthétisé par Hayashi et al. à 510 rpm (Figure 3d) qui est égale à 180°C 3. Concernant les pics de 

cristallisation, le composé broyé à 510 rpm montre un premier pic à 210°C supérieur à celui d’Hayashi 

et al. Le profil et la valeur du second pic sont similaires à celui du composé 70[Na2S]-30[P2S5] broyé à 

510 rpm (Figure 2b), alors que l’on aurait dû observer une évolution du profil DSC comme le montre 

les travaux de Noi et al. (Figure 2d) 7. Deuxièmement, le tracé DSC du composé 75[Na2S]-25[P2S5] broyé 

à 600 rpm est également différents des travaux de Hayashi et de Noi et est davantage similaire au tracé 

DSC du composé 70[Na2S]-30[P2S5] broyé à 600 rpm (Figure 2c). 
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Figure 3: (a) Diffractogrammes du composé 75[Na2S]-25[P2S5] amorphisé par mécanosynthèse à 510 rpm et (b) tracé DSC 
correspondant. (c) Comparatif des diffractogrammes du composé 75[Na2S]-25[P2S5] après 5h de broyage respectivement à 

510 et 600 rpm.(d) Tracé DSC du composé 75[Na2S]-25[P2S5] après 5h de broyage à 600 rpm.(e) tracé DSC du composé 
75[Na2S]-25[P2S5] tiré de la publication de Hayashi et al 3. 
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I.3. Synthèse de la phase Na3PS4 

I.3.1. Obtention de la phase Na3PS4 par mécanosynthèse 

En se basant sur les publications de Hayashi et al. 3,8, la synthèse de Na3PS4 a été réalisée par 

mécanosynthèse à partir de la composition 75[Na2S]-25[P2S5] et à l'aide d'un broyeur planétaire 

(Fritsch, Pulverisette 7). 5 g d'un mélange de Na2S (Alfa Aesar, pureté 95%) et de P2S5 (Sigma Aldrich, 

pureté 99%) sont pesés en proportions stœchiométriques. Le mélange est placé dans un bol en zircone 

(volume de 45 ml) avec des billes de ZrO2 (4 mm de diamètre), en respectant un rapport massique 

bille/poudre équivalent à 20/1. A noter ici que nous nous sommes dotés du matériel identique à celui 

utilisé dans les travaux de Hayashi et al. mais qu’il est impossible de placer 500 billes de ZrO2 de 4mm 

de diamètre dans un bol de 45 mL. La mécanosynthèse est effectuée à une vitesse de 510 rpm, jusqu'à 

l’obtention de Na3PS4 monophasé. Les bols ont été ouverts toutes les heures, sous atmosphère inerte, 

pour décoller la poudre de la paroi afin d'obtenir une poudre uniforme.  

Les analyses DRX, présentées Figure 4, montrent la présence de la phase Na3PS4 tétragonale 

et non cubique après seulement 1h de broyage accompagnée du précurseur Na2S significatif d’une 

réaction incomplète. On constate que la proportion du précurseur diminue au cours de la 

mécanosynthèse et disparait au bout de 10h de broyage laissant place à la vitrocéramique 

monophasée Na3PS4 tétragonale, contrairement aux 1,5h nécessaires à l’obtention de la phase cubique 

dans les travaux de Hayashi et al 8. 

 

 

Figure 4 : Diffractogrammes de la vitrocéramique Na3PS4 obtenue par mécanosynthèse à 510 rpm. 
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I.3.2. Obtention de la phase par cristallisation 

Une seconde méthode a été utilisée afin d’obtenir la phase Na3PS4. Elle est cette fois-ci 

obtenue par cristallisation du composé 75[Na2S]-25[P2S5] amorphisé par mécanosynthèse à 600 rpm. 

La poudre obtenue est mise en forme par pressage uni-axial sous vide, puis les pastilles obtenues sont 

placées dans un tube en silice scellé sous vide. Ce tube est ensuite placé dans un four à 270°C. La 

température de 270°C est déterminée à partir des travaux d’Hayashi et al 3. Suite à ce recuit, une 

analyse DRX, présentée Figure 5, a été effectuée afin de vérifier quelle phase du Na3PS4 a cristallisé. La 

phase obtenue n’est pas cubique mais tétragonale, contrairement au travaux d’Hayashi et al. 3. 

L’objectif premier de cette partie était de synthétiser la phase cubique de Na3PS4. Pourtant, seule la 

phase tétragonale a pu être synthétisée, quelle que soit la technique de synthèse utilisée. Cependant, 

cette phase Na3PS4 tétragonale reste intéressante puisque certains des dérivés de Na3PS4, comme 

Na2.9375PS3.9375Cl0.0625 et Na3SbS4 cristallisent également dans une maille tétragonale et possèdent de 

très bonnes conductivités.  

 

 

Figure 5 : Diffractogrammes de la vitrocéramique Na3PS4 obtenue après recuit de 24h à 270°C. 
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II. Nitruration sous flux d’ammoniac 

II.1. Etat de l’art - Intérêt de la nitruration 

La nitruration est une méthode qui est à l’origine d’une réaction d’insertion ou plus 

généralement de substitution d’un élément par de l’azote. Cette méthode est très utilisée sur les 

métaux et les alliages en industrie. En effet, elle permet de former une couche de nitrure à la surface 

de pièces métalliques telles que l'acier, le titane, l'aluminium et leurs alliages 12–14 qui leurs confèrent, 

par exemple, de meilleures propriétés mécaniques telles que la résistance à l’usure, à l’abrasion et la 

corrosion. Plusieurs techniques de nitruration ont été proposées au cours des dernières années et se 

sont avérées efficaces pour modifier la surface des métaux et des alliages, par exemple on peut citer 

la nitruration gazeuse 15, la nitruration liquide 16, la nitruration par implantation ionique 17, la 

nitruration au plasma 18, ou encore la nitruration au laser 19. La technique de nitruration gazeuse est 

utilisée au sein de l’équipe Verres & Céramiques pour nitrurer des oxydes et sulfures métalliques afin 

d’obtenir des nitrures et des oxynitrures.  

Dues à la grande stabilité de diazote (N2) qui possède une enthalpie de dissociation deux fois 

plus élevée que le dioxygène (O2), les réactions solide-gaz de nitruration impliquent généralement une 

autre espèce contenant de l’azote: l’ammoniac (NH3). Il s’agit d’une des méthodes de nitruration les 

plus répandues, notamment pour la nitruration d’oxydes métalliques 20. Cette technique permet de 

conférer un large éventail de nouvelles propriétés en fonctions des matériaux nitrurés comme par 

exemple pour les nitrures de métaux de transition qui ont des propriétés physiques uniques leur 

conférant des applications variées comme dans le domaine des matériaux magnétiques 21,22, 

supraconducteurs 23 ou encore des catalyseurs 24,25. C’est au sein de l’équipe Verres & Céramiques que 

la nitruration, par l’ammoniac, d’un précurseur soufré a été réalisée pour la première fois 26. La 

réaction générale de l'ammoniac avec un sulfure peut alors s'écrire comme suit, avec formation de gaz 

H2S : 

𝑀𝑆𝑥
𝑁𝐻3
→  𝑀𝑁𝑦 + 𝑥𝐻2𝑆 ↑ 

Ces résultats prouvent donc qu’il est possible d’obtenir des matériaux azotés en utilisant la 

technique de nitruration sous flux d‘ammoniac. De plus, la nitruration sous flux d’ammoniac de verres 

a également été réalisée, notamment par Roger marchand 27 qui révèle l’obtention d’oxynitrures après 

passage sous flux d’ammoniac de verres MPO3 avec M = Li et Na, à des températures inférieures à 

750°C. Ces nouveaux matériaux seront ensuite nommés pour le lithium et le sodium sous les noms 

respectifs de LiPON et NaPON et sont présents, notamment pour le LiPON, dans le domaine des 

batteries et utilisés en tant qu’électrolytes solides pour les batteries en couches minces 28–31. 

Enfin, l’azote étant un élément plus léger que les autres éléments qui compose le système 

Na2S-P2S5, sa substitution au soufre, permettrait une réduction de la masse de l’électrolyte, réduisant 

ainsi celle de la batterie ce qui améliorerait ses performances d’un point de vue densité énergétique 

massique. De plus, si un solide cristallin est obtenu, la substitution de l’azote pourrait amener à la 

création potentielle de défauts permettant la formation de nouveaux canaux de conduction pour les 

ions Na+, ce qui aurait pour effet d’augmenter potentiellement la conductivité ionique du composé. 

La technique de nitruration montre donc un potentiel intéressant dans l’obtention 

d’électrolytes solides soufrés tant par la possibilité de nitrurer de phases à base de soufre et des verres 

de phosphates que par la présence d’oxynitrures, comme les LiPON, dans le domaine des batteries. 

Cela montre également que la nitruration du système Na2S-P2S5 semble être possible et qu’il serait 

intéressant d’étudier son impact sur ses propriétés de conduction. 
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II.2. Protocole – Mode opératoire 

En boîte à gants, une masse m (en général 500 mg) du composé à nitrurer sous forme de 

poudre est pesée et déposée dans une nacelle en carbone vitreux avant d’être insérée dans un tube 

en verre de silice fermé aux extrémités par des robinets. De la fibre de silice (Kaowool) est placée dans 

l’un des robinets afin de piéger les départs de soufre et les possibles impuretés, limitant ainsi la 

pollution de la sortie de gaz. Ensuite, les robinets sont fermés, le tube est sorti de boîte à gants et 

disposé dans un four à gaufre (Figure 6a).  Il faut alors connecter le tube via le premier robinet à l’entrée 

des gaz et le robinet avec le Kaowool à la sortie. Une fois le montage installé, il est placé sous flux 

d’azote et la chauffe est débutée suivant le profil thermique présenté Figure 6b. Lorsque le montage 

atteint 100°C, le flux d’azote est remplacé par un flux d’ammoniac. Une fois la température cible 

atteinte, un palier de 16h est maintenu à cette température afin de nitrurer l’ensemble du composé. 

Suite à cela le montage subit une redescente en température lente sous ammoniac jusqu’à 100°C avant 

de repasser sous azote jusqu’à température ambiante. 

 

Figure 6 : (a) Schéma du montage de nitruration et  (b) profil thermique utilisé lors de la nitruration. 

 

II.3. Analyses des composés nitrurés 

II.3.1. Diffraction des rayons X 

Des premiers essais de nitruration à 400°C ont été réalisés sur le composé 70[Na2S]-30[P2S5] 

broyé à 600 rpm. Les photographies après une première nitruration, présentées Figure 7, montrent un 

composé hétérogène qui semble avoir davantage réagi en surface (couleur jaune-orange) qu’à cœur 

(couleur identique à celle du précurseur). Les diffractogrammes (a) et (b) associés sont similaires et 

révèlent la présence de la phase Na3PS4 tétragonale (JCPDS n°00-048-1271). A noter que cette dernière 

est mieux cristallisée à cœur qu’en surface du composé. 
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Le composé n’ayant pas totalement réagi lors de cette première nitruration, il a été broyé 

manuellement en boîte à gant, avant d’être soumis à une seconde nitruration à 400°C. Les résultats 

présentés Figure 7, montrent un changement de couleur du composé en surface qui évolue d’une 

couleur jaune-orange à orange-brun, synonyme d’une réaction avec l’ammoniac et/ou d’un départ de 

soufre. On constate que le cœur présente toujours une couleur différente de la surface de l’échantillon 

ce qui laisse penser à une réaction moindre du composé à cœur. En ce qui concerne cette partie, le 

diffractogramme (c) (Figure 7) présente un composé amorphe similaire au composé 70[Na2S]-30[P2S5] 

de départ, tandis que la partie en surface cristallise la phase Na3POS3 (JCPDS n°00-027-0800). Cette 

phase oxysulfure est révélatrice d’une pollution à l’oxygène durant l’étape de nitruration. En effet, la 

pollution à l’oxygène a pu se produire lors de la nitruration car l’ammoniac utilisé n’est pur qu’à 99,6 

% et comporte quelques centaines de ppm d’eau (< 400 ppm). Enfin, comme ces résultats montrent 

une réaction hétérogène du composé et la formation de la phase oxysulfure lors de la nitruration à 

400°C, il a été décidé d’entreprendre des essais de nitration à 500°C (légèrement supérieure à la 

température de fusion du composé).  

 

Figure 7 : Comparatif des diffractogrammes, (et des photographies associées), du composé 70[Na2S]-30[P2S5] : première 
nitruration à 400°C (a) à cœur, (b) en surface, seconde nitruration à 400°C (c) à cœur et (d) en surface.   

Des essais de nitruration à 500°C ont donc été réalisés sur le composé 70[Na2S]-30[P2S5] et 

sont présentés Figure 8. On constate que le composé nitruré présente un aspect visuel totalement 

différent de celui nitruré à 400°C : il est de couleur rouge et semble être vitreux. Les diffractogrammes 

(a), (b) et (c) (Figure 8) sont des exemples représentatifs de l’ensemble des nitrurations à 500°C 

effectuées sur des échantillons de 500mg à partir du composé 70[Na2S]-30[P2S5]. Ils montrent une 

reproductibilité de l’expérience et l’obtention d’un composé amorphe après nitruration. Par 

conséquent, il a été décidé de nitrurer des masses plus élevées (1g) dans le but d’augmenter le 

rendement de cette étape de synthèse. Cependant, comme on peut le constater sur la photographie 



Chapitre IV : Nitruration du système Na2S-P2S5 

- 156 - 
 

(d) (Figure 8), l’ensemble du composé n’a pas totalement réagi de manière homogène et présente un 

mélange d’une phase amorphe et de la phase Na3PS4 tétragonale (diffractogramme (d)). Après un 

broyage manuel en boîte à gants et une seconde nitruration le composé est similaire aux autres 

échantillons de 500mg, aussi bien visuellement que de par son diffractogramme (diffractograme (e) 

Figure 8). C’est pourquoi, par la suite les nitrurations se feront uniquement sur une masse 

d’échantillons de 500 mg.  

 

Figure 8 : Comparatif des diffractogrammes du composé 70[Na2S]-30[P2S5] nitruré à 500°C (a), (b) et (c) pour des 
échantillons de 500 mg (avec une photographie d’un échantillon représentatif associée), (d) première nitruration d’un 
échantillon de 1g (avec une photographie de l’échantillon associée) et (e) seconde nitruration de l’échantillon de 1g.   

Le composé amorphe 75[Na2S]-25[P2S5] a également été nitruré à 500°C, cependant il n’a pas 

du tout réagi comme le composé 70[Na2S]-30[P2S5]. En effet, comme l’on peut le voir sur la Figure 9a, 

l’analyse DRX montre que le composé est devenu une vitrocéramique polyphasique comportant a 

minima trois phases. Parmi elles, deux ont pu être identifiées et correspondent aux phases NaNO3 

(JCPDS n° 01-071-1918) et NH4(NH2SO3) (JCPDS n° 00-045-0541). Le composé à donc réagi à la fois avec 

l’azote présent dans l’ammoniac mais également avec de l’oxygène. La pollution à l’oxygène lors de la 

nitruration est une nouvelle fois observée ici. Enfin, plusieurs pics de diffraction n’ont pas été identifiés 

et pourraient donc correspondre à une, voire plusieurs phases cristallines supplémentaires. 

Des essais de nitruration à 500°C ont également été réalisés à partir de la vitrocéramique 

Na3PS4 (tétragonale) obtenues par mécanosynthèse et par recuit. Les résultats sont identiques et 

révèlent la présence d’une partie amorphe et la cristallisation du précurseur Na2S, comme le montre 

la Figure 9b. Au vu de ces résultats, la suite de l’étude s’est focalisée sur les matériaux obtenus à partir 

du composé 70[Na2S]-30[P2S5] nitruré à 500°C.   
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Figure 9 : Diffractogrammes du composés : (a) 75[Na2S]-25[P2S5] nitruré à 500°C, avec les deux phases indexées : NaNO3 
(JCPSD n° 01-071-1918) et NH4(NH2SO3) (JCPDS n° 00-045-0541) et (b) Na3PS4 nitruré à 500°C 

 

II.3.2. Analyse thermique (DSC) 

Les mesures ont été effectuées sur un calorimètre différentiel à balayage (DSC Q20 Thermal 

Analysis) de la température ambiante jusqu'à 500°C avec une vitesse de chauffage de 10 °C/min sous 

atmosphère d'azote. Les températures de transition vitreuse des différents composés ont été 

déterminées et répertoriées dans le Tableau 1. Le composé 70[Na2S]-30[P2S5] nitruré à 400°C possède 

une Tg plus faible que ceux nitruré à 500°C. On constate même que la Tg diminue entre les deux 

nitrurations à 400°C. Concernant les échantillons nitrurés à 500°C, le Tableau 1 montre que la Tg se 

situe aux alentours de 266 ± 5°C signe d’une bonne reproductibilité. Enfin, le composé de 1g présente 

deux Tg, l’une étant dans la gamme des autres composés nitrurés à 500°C (261°C) et la seconde à plus 

haute température (330°C). Or, à la lecture de son analyse DRX, une valeur de Tg plus faible (200°C) 

correspondant à la phase Na3PS4 était attendue 3,7. Lors de sa seconde nitruration, le composé, 

entièrement amorphe, ne présente plus qu’une seule Tg qui est légèrement supérieure aux autres 

composés. A noter qu’aucun pic de cristallisation au moins jusqu’à 500°C n’a été détecté lors des 

mesures DSC, traduisant une forte stabilité thermique du verre. 
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Tableau 1 : Tableau comparatif des températures de transition vitreuse des différents composés nitrurés. 

Composé Tg (± 2°C) 

70[Na2S]-30[P2S5]  600 Rpm 

1ère Nitruration à 400°C 249 

2ème Nitruration à 400°C 220 

 

Nitruration à 500°C 

271 

270 

261 

267 

264 

265 

267 

263 

 

1ère Nitruration à 500°C (1 g) 261 / 330 

2ème Nitruration à 500°C (1 g) 275 

 

70[Na2S]-30[P2S5]  510 Rpm nitruré à 500°C 265 
 

II.3.3. Dosage de l’azote et de l’oxygène 

Les dosages de l’oxygène et de l’azote sont réalisés à l’aide d’un analyseur LECO© TC-600 

permettant d’atteindre la température de 3000°C en creuset de graphite sous atmosphère inerte 

(hélium). L’appareil est calibré grâce à des standards fournis par LECO© pour la mesure du 

pourcentage massique d’oxygène. Cependant, par manque de standard pour la calibration des 

mesures en azote (non commercialisé par LECO©), des feuilles de nitrure de niobium (NbN0,52 – TU 

Wien) sont utilisées pour effectuer cette calibration.  

Un échantillon, d’une masse entre 3 et 5 mg, est pesée et déposée dans une capsule en étain, 

elle-même insérée dans un panier en nickel. Ces deux matériaux sont destinés à abaisser les 

températures de fusion et de décomposition des produits analysés. L’ensemble est ensuite placé dans 

un creuset en graphite et chauffé jusqu’à 3000°C, sous courant d’hélium, par l’application d’un courant 

électrique. L’élément en graphite joue à la fois le rôle de résistance et de source de carbone. Enfin, les 

cellules de mesures enregistrent un signal proportionnel aux quantités d’oxygène et d’azote détectées 

qui est ensuite intégré et normalisé par rapport aux calibrages. 

Le principe de la mesure repose sur la fusion réductrice sous gaz inerte (hélium) d’un composé 

MOxNy. L’azote est détecté, sous forme de N2, par sa conductivité thermique et le taux d’oxygène, sous 

forme de dioxyde de carbone, est mesuré par mesure infrarouge 32. En effet, l'oxygène libéré par 

l'échantillon réagi avec le carbone du creuset en graphite pour former du monoxyde de carbone et de 

petites quantités de dioxyde de carbone, suivant la réaction : 

MOxNy + C  MCz + x CO + y/2 N2 

Puis, le monoxyde de carbone CO est totalement converti en CO2 par réaction catalytique avec 

un oxyde de cuivre chauffé. Le mélange gazeux (CO2 + N2) traverse ensuite un détecteur infrarouge et 

une cellule de conductivité thermique différentielle qui mesurent les concentrations respectives en 

oxygène et azote. 
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Dans un premier temps les précurseurs Na2S et P2S5 ont été analysés afin de vérifier la présence 

éventuelle d’oxygène ou d’azote. Les résultats présentés Tableau 2 révèlent la présence d’environ 2 % 

massique d’oxygène dans ces précurseurs alors qu’ils ne sont pas censés en contenir du fait du 

conditionnement sous argon du fournisseur et de notre stockage en boîte à gants (sous azote). Du 

point de vue de l’azote, les précurseurs n’en contiennent pas. Dans un second temps, des dosages sur 

le composé 70[Na2S]-30[P2S5] pré-nitruré ont été réalisés. On constate que les pourcentages en 

oxygène et en azote sont similaire à ceux des précurseurs. 

Des dosages des composés nitrurés ont ensuite été réalisés afin de savoir si de l’azote s’est 

bien substitué au soufre et a intégré le réseau du composé. Premièrement, concernant les composés 

obtenus après nitruration à 400°C, les résultats montrent (Tableau 2) une forte augmentation du 

pourcentage d’oxygène avec 8 et 10 % massique respectivement pour la première et la seconde 

nitruration à 400°C. Ce sont d’ailleurs les taux les plus élevés de tous les composés analysés. Le même 

constat peut être fait sur le pourcentage d’azote qui atteint 8 % massique. Deuxièmement, les dosages 

concernant les composés nitrurés à 500°C révèlent des résultats similaires présentant des 

pourcentages massiques autour de 4,5 % en oxygène et 5,5 % en azote (Tableau 2). Les dosages du 

composé nitruré 2 fois à 500°C se trouvent dans la gamme des valeurs des composés nitrurés qu’une 

seule fois ce qui laisse penser que l’insertion d’azote est maximale dès la première nitruration. Ces 

résultats montrent bien une réelle insertion de l’azote dans le composé qui viendrait se substituer au 

soufre. Cependant, ils révèlent également une pollution à l’oxygène. Cette dernière, comme 

mentionné précédemment, proviendrait des quelques centaines de ppm d’impureté en H2O de la 

bouteille d’ammoniac (pureté : 99,96 %). 

Tableau 2 : Comparatif des pourcentages massiques en oxygène et azote des différents précurseurs et composés nitrurés 
obtenus par dosage. 

Composé %massique Oxygène %massique Azote 
Na2S 2,3 ± 0,2 0,015 ± 0,005 

P2S5 1,4 ± 0,3 0,025 ± 0,005 

 

70[Na2S]-30[P2S5]  
 600 Rpm  

Avant nitruration 3,0 ± 0,1 0,04 ± 0,005 

 

1ère Nitruration à 400°C 8,0 ± 0,2 7,9 ± 1,5 

2ème Nitruration à 400°C 10,3 ± 0,4 8,2 ± 0,2 

 

Nitruration à 500°C 

4,6 ± 0,3 5,8 ± 0,2 

4,2 ± 0,3 5,2 ± 0,3 

4,3 ± 0,2 4,8 ± 0,1 

4,9 ± 0,8 6,0 ± 0,1 

4,8 ± 0,5 5,2 ± 0,1 

4,4 ± 0,1 5,6 ± 0,2 

4,3 ± 0,4 5,5 ± 0,3 

4,4 ± 0,3 5,8 ± 0,1 

 

1ère Nitruration à 500g (1g)  4,5 ± 0,6 5,4 ± 0,3 

2ème Nitruration à 500g (1g) 4,4 ± 0,2 5,5 ± 0,1 

 

70[Na2S]-30[P2S5]   
510 Rpm 

Avant nitruration En cours En cours 

Nitruration  à 500°C 3,0 ± 0,1 5,9 ± 0,1 
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II.3.4. Analyse élémentaire par Spectroscopie à Dispersion d’Energie (EDS) 

Des analyses par EDS ont été effectuées, avec un microscope électronique à balayage JEOL 

JSM-IT 300, afin de connaitre, de manière qualitative, la proportion de soufre restant dans nos 

composés après nitruration. Tout d’abord, le composé 70[Na2S]-30[P2S5] a été analysé afin de vérifier 

la composition de départ. Théoriquement le composé doit présenter 33 %at de sodium, 15 %at de 

phosphore et 52 %at de soufre et les résultats, présentés Tableau 3, révèlent une composition proche 

de celle-ci puisqu’il contient respectivement 31 %at, 17 %at et 53 %at. Concernant les composés 

nitrurés, on remarque que le pourcentage atomique de soufre varie mais reste toujours inférieur à 

celui du composé pré-nitruré. Cette forte variation peut être expliquée par la partie du matériau 

analysé. En effet, on peut supposer que les parties en surfaces réagissent davantage avec l’ammoniac 

et par conséquent l’azote va davantage se substituer au soufre. De plus, cette substitution peut être 

couplée à un départ du soufre du composé puisque la réaction s’effectue à 500°C, soit une température 

supérieure à la température d’ébullition du soufre (445°C). Les analyses du composé nitruré 2 fois à 

500°C se trouve dans la gamme des valeurs des composés nitrurés une seule fois, ce qui confirme que 

l’insertion d’azote est maximale dès la première nitruration. Enfin, le composé nitruré à 400°C présente 

les valeurs les plus éloignées de celles du composé initial avec, notamment, le plus faible pourcentage 

atomique de soufre. Si l’on combine ces résultats avec ceux des dosages en oxygène et en azote, on 

peut supposer que la température joue un rôle dans le taux de substitution du soufre par l’azote (au 

moins en surface). 

Tableau 3 : Pourcentages atomiques en sodium, phosphore et soufre du précurseurs et des différents composés nitrurés 
obtenus par EDS. 

Composition 
%at Sodium  

(± 1%) 
%at Phosphore  

(± 1%) 
%at Soufre  

(± 1%) 

70[Na2S]-30[P2S5] 600 Rpm  31 17 53 
 

70[Na2S]-30[P2S5] 600 Rpm nitruré à 500°C 

33 22 44 

42 19 39 

41 26 33 

44 28 28 

31 23 46 

70[Na2S]-30[P2S5] 600 Rpm nitruré à 500 °C  
2 fois (1g) 

32 24 42 

 

70[Na2S]-30[P2S5] 600 Rpm nitruré à 400°C  
1 fois (surface) 

48 29 21 
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III. Impact de la nitruration sur les propriétés de conduction 

III.1. Conductivité ionique 

Afin de connaître l’impact de la nitruration sur les propriétés de conduction des composés du 

système Na2S-P2S5, des mesures par impédance complexe ont été réalisées. Tout d’abord, les 

composés sont mis en forme par pressage uni-axial sous vide (10-2 Pa) dans une matrice de 10 mm 

sous 1,5 T (19 MPa) de pression, à température ambiante. Puis les échantillons sont polis en boîte à 

gants avec des disques de polissage de carbure de silicium, en cylindre d'épaisseur ≈ 1-2 mm et de 

diamètre 10 mm. Une fine couche d'or est ensuite déposée par pulvérisation afin d'assurer un bon 

contact électrique à l'interface échantillon/électrode (de mesure) et former des électrodes bloquantes. 

Toutes les mesures sont effectuées via une station de travail Autolab (PGSTAT302N avec un 

module FRA32M et ECD). Un socle thermo-contrôlé a permis d’effectuer les mesures sur une gamme 

de températures de 10 à 90°C. Pour assurer un bon contact électrode/échantillon/électrode, une 

pression d'environ 80 kPa est appliquée. Les mesures ont été réalisées sur une gamme de fréquence 

de 1.106 Hz à 1.10-3 Hz. Enfin, toutes les résistances ont été déterminées à partir des diagrammes 

d’impédance dans le plan de Nyquist, grâce au logiciel Nova. 

Les résultats des mesures en température sont présentés Figure 10. Tous les composés 

70[Na2S]-30[P2S5] 600 rpm nitrurés à 500°C présentant les mêmes valeurs de conductivité, synonyme 

d’une bonne reproductibilité de la synthèse, une seule droite représentative a donc été tracée. On 

constate que les composés nitrurés possèdent une conductivité supérieure au composé 70[Na2S]-

30[P2S5] initial, avec une conductivité à température ambiante respective de 1,3.10-6 S/cm et          

2,8.10-7 S/cm. A noter que le composé initial possède une conductivité inférieure à celle trouvée dans 

la littérature 7. De plus, la nitruration a également conduit à la stabilisation en température du 

composé. Concernant le composé broyé à 510 rpm, un seul échantillon nitruré a été synthétisé pour 

le moment et les résultats révèlent une conductivité légèrement inférieure mais stable en température 

comparé au composé initial qui présente une conductivité similaire à la littérature7. D’autres synthèses 

et mesures sont à effectuer sur ce composé afin de vérifier la reproductibilité de la synthèse et de 

l’impact de la nitruration sur les propriétés de conduction.  Enfin, des mesures de la conductivité des 

composés Na3PS4 ont été effectuées, à titre de comparaison. On constate que malgré la stabilisation 

en température et l’augmentation de la conductivité pour le composé 70[Na2S]-30[P2S5] 600 rpm 

nitruré à 500°C, sa conductivité reste inférieure à celle de la phase Na3PS4 tétragonale. A noter que la 

fréquence maximale de notre appareil est de 1.106 Hz, fréquence insuffisante pour observer 

l’ensemble de Nyquist des composés Na3PS4. La valeur de la résistance a donc été déterminée par 

l’intersection de la droite de polarisation et l’axe des abscisses ce qui donne sans doute une valeur 

sous-estimée de la conductivité des composés. En effet, on obtient une valeur de 3,6.10-5 S/cm à 

température ambiante contre 5.10-5 S/cm d’après la littérature 9.  
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Figure 10 : Evolutions de la conductivité ionique en fonction de l’inverse de la température des matériaux initiaux et 
nitrurés. 

 

III.2. Conductivité électronique 

Toujours dans le but de connaître l’impact de la nitruration sur les propriétés de conduction, 

notamment la conductivité électronique, des mesures par chronoampérométrie potentiostatique ont 

été réalisées. Les résultats des mesures sont rassemblés Figure 11. Premièrement, pour le composé 

70[Na2S]-30[P2S5] 600 rpm les résultats présentent une chute de courant suivi d’un plateau typique 

d’un composé électroniquement stable (Figure 11a). De plus, ce composé ne présente pas de dendrites 

de sodium suite à la mesure, sa conductivité électronique a donc pu être calculée et vaut 7,4.10-9 S/cm, 

soit un rapport entre sa conductivité ionique et sa conductivité électronique σi/σe = 30. A titre de 

comparaison, des mesures ont également été effectuées sur le composé Na3PS4 obtenu par recuit. On 

peut constater Figure 11b que le courant subit une forte augmentation lors des premières secondes 

de mesure suivi d’une stabilisation globale du courant. Cette forte augmentation du courant en début 

de mesure est certes une évolution opposée à la théorie mais le composé ne montre pas de formation 

de dendrites suite à la mesure. La conductivité électronique de la phase Na3PS4 a donc été calculée et 

est égale à 1,8.10-6 S/cm, soit un σi/σe = 20 qui est plutôt faible pour un électrolyte solide. Enfin, les 

résultats de la mesure par chronoampérométrie potentiostatique du composé 70[Na2S]-30[P2S5] 600 

rpm nitruré à 500°C présentent, (Figure 11c), un courant qui met plus de temps à se stabiliser que le 

composé initial mais fini par atteindre un plateau en fin de mesure, signe d’un composé stable. 

L’absence de dendrite post-mesure confirme la stabilité électronique du composé qui possède donc 

une conductivité électronique σe = 6,8.10-8 S/cm soit un σi/σe = 19 similaire au rapport σi/σe du composé 

Na3PS4 tétragonal. 
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Figure 11 : Mesures chronoampérométriques potentiostaiques des composés : (a) 70[Na2S]-30[P2S5] 600 rpm, (b) Na3PS4 
obtenu par recuit et (c) 70[Na2S]-30[P2S5] 600 rpm nitruré à 500°C. 

 

III.3. Densification par recuit  

Dans un souci d’amélioration de la conductivité, des composés 70[Na2S]-30[P2S5] 600 rpm 

nitrurés à 500°C ont été recuits à T = Tg + 30 soit 295°C pendant 24h, afin de diminuer les joints de 

grain. Des mesures d’impédance complexe et de chronoampérométrie potentiostatique ont ensuite 

été effectuées afin d’étudier l’impact de ce recuit sur les propriétés de conduction des composés. Les 

résultats des mesures d’impédance complexe, présentés Figure 12, révèlent que le recuit a permis 

d’augmenter la conductivité (courbe orange) de 1,3.10-6 S/cm à 3,3.10-6 S/cm à température ambiante 

pour le premier composé recuit nommé ici N-70[Na2S]-30[P2S5]-R. Cependant, cette évolution s’est 

opérée au détriment de la stabilité en température du composé qui présente une déviation à une loi 

d’Arrhenius à partir de 60°C. De plus, un second composé qui a subi un protocole identique, nommé 

composé N-70[Na2S]-30[P2S5]-R-bis, montre une évolution de sa conductivité différente de celle de son 

homologue (droite rose). On peut constater que dans son cas le recuit n’a que très peu impacté la 

conductivité qui se trouve être similaire au composé non recuit et également stable sur l’ensemble de 

la plage de température de mesure. Enfin, ces résultats sont à prendre avec précaution puisque la 

conductivité ionique des composés recuits varie entre les deux tests. D’autres recuits sont donc 

nécessaires afin de valider l’une des deux tendances et constater si l’étape de recuit impacte ou non 

l’évolution de la conductivité ionique.   
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Figure 12 : Comparatif des évolutions de la conductivité ionique en température du précurseur 70[Na2S]-30[P2S5] 600 rpm, 
des composés nitrurés à 500°C et ceux nitruré puis recuit à 295°C, ainsi que la phase tétragonale Na3PS4 obtenue par 

mécanosynthèse et par recuit.  

Les mesures de chronoampérométrie potentiostatique des deux composés recuits sont 

présentées Figure 13.  Bien qu’aucune dendrite n’ait été observée post-mesure, les résultats du 

composé N-70[Na2S]-30[P2S5]-R montrent une rapide chute du courant suivi d’une augmentation du 

courant traduisant une certaine instabilité électronique du composé. Sa conductivité électronique a 

toutefois été calculée et est égale à 6,7.10-8 S/cm, similaire au composé non recuit et présente donc 

un rapport σi/σe = 49, soit le ratio le plus élevé obtenu jusqu’à maintenant. Concernant le composé    

N-70[Na2S]-30[P2S5]-R-bis, les résultats de chronoampérométrie potentiostatique révèlent une très 

légère augmentation du courant au cours de la mesure associés à l’absence de dendrites, le composé 

est plus électroniquement stable que son homologue et possède une conductivité électronique de 

7,5.10-8 S/cm légèrement supérieure à ce dernier. Comme ses valeurs de conductivités sont similaires 

à celles du composé non recuit, son rapport σi/σe = 19 est identique à celui du composé non recuit et 

également à la phase Na3PS4 tétragonale.  
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Figure 13 : Mesures chronoampérométriques potentiostaiques des deux composés 70[Na2S]-30[P2S5] 600 rpm nitrurés à 
500°C puis recuit à 295°C : (a) N-70[Na2S]-30[P2S5]-R et (b) N-70[Na2S]-30[P2S5]-R-bis. 
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Conclusion 

Plusieurs composés appartenant au système Na2S-P2S5 ont été synthétisés par 

mécanosynthèse dont deux amorphes 70[Na2S]-30[P2S5] et 75[Na2S]-25[P2S5] ainsi que la 

vitrocéramique Na3PS4. Cette dernière a également été obtenue par recuit du composé amorphe 

75[Na2S]-25[P2S5]. Malgré un matériel et un protocole similaires, (excepté pour le nombre de billes 

puisque pour rappel, il est tout simplement impossible de placer 500 billes de 4 mm de diamètre dans 

un bol de 45mL de volume), aux publications traitant de la synthèse de la phase Na3PS4 cubique, seule 

la phase tétragonale a été obtenue.  

La nitruration sous flux d’ammoniac a ensuite été réalisée pour la première fois sur ces phases, 

dans le but de substituer le soufre par de l’azote. Les résultats concernant le composé vitreux 70[Na2S]-

30[P2S5] se sont révélés positifs pour une nitruration effectuée à 500°C et les dosages en azote montre 

que le composé nitruré contient une quantité non négligeable d’azote de l’ordre de 5,5 % massique. 

Les résultats de l’analyse élémentaire effectuée par EDS révèlent également une diminution du taux 

de soufre au sein de notre matériau après nitruration. Ces deux analyses confirment donc bien qu’il y 

a eu une substitution du soufre par de l’azote lors de la nitruration. Cependant, les autres composés 

du système Na2S-P2S5 n’ont pas montré d’aussi bons résultats. En effet, la nitruration du composé 

vitreux 75[Na2S]-25[P2S5] conduit à la formation d’une vitrocéramique poly-cristalline avec au moins 

deux phases comportant de l’oxygène. On a pu également constater la présence d’oxygène lors de la 

seconde nitruration du composé vitreux 70[Na2S]-30[P2S5] à 400°C. La présence d’oxygène a ensuite 

été confirmé lors des dosages d’azote et d’oxygène et serait due à la présence de quelques centaines 

de ppm d’H2O (< 400 ppm) dans l’ammoniac. Concernant la nitruration de la vitrocéramique Na3PS4 

tétragonale, les résultats n’ont pas été concluant puisque l’on a obtenu la cristallisation du précurseur 

Na2S.  

Des mesures d’impédance complexe et de chronoampérométrie potentiostatique ont été 

réalisées sur les composés vitreux 70[Na2S]-30[P2S5] nitruré à 500°C, afin de déterminer l’impact de la 

nitruration sur leurs propriétés de conduction. On constate que la nitruration améliore à la fois la 

conductivité ionique et électronique du composé (broyé à 600 rpm) mais conserve toutefois sa stabilité 

électronique. Le rapport σi/σe est alors similaire entre le composé 70[Na2S]-30[P2S5] initial, nitruré et 

la vitrocéramique Na3PS4 tétragonale. Enfin, la densification par recuit des composés nitrurés présente 

des résultats disparates qui montrent tout de même un potentiel intéressant si l’on s’intéresse aux 

premiers résultats qui révèlent une augmentation de la conductivité ionique. Cependant, des 

densifications et analyses supplémentaires sont nécessaires afin de confirmer ou non l’augmentation 

de la conductivité ionique par recuit ainsi que le véritable impact sur la stabilité électronique.  

 Ces premiers résultats uniques, de la nitruration du système Na2S-P2S5 sont 

prometteurs puisqu’ils montrent qu’une substitution de soufre par de l’azote est possible à hauteur 

de 5,5 % massique. Cette substitution améliore la conductivité ionique du composé tout en diminuant 

sa masse de 20 % ce qui permettrait d’améliorer les performances de la batterie en terme de densité 

massique d’énergie. Même si la valeur de la conductivité n’égale pas celle de la phase Na3PS4, le 

rapport σi/σe est quant à lui similaire, révélant un fort intérêt de nos composés nitrurés. Suite à ce 

premier travail exploratoire, de futures recherches doivent être entreprises, tels que des essais de 

nitruration à différentes températures pour les composés 75[Na2S]-25[P2S5] et Na3PS4, sous ammoniac 

de plus haute pureté. Des analyses structurales de types Raman et RMN seront à réaliser afin de mieux 

comprendre la modification du réseau suite à la substitution du soufre par l’azote. Enfin, des 

recherches supplémentaires doivent être menées pour déterminer la stabilité chimique de nos 
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composés nitrurés par rapport aux électrodes et également déterminer leur comportement 

électrochimique durant les tests de cyclage, en particulier aux interfaces électrolyte-électrode.     
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Ces travaux de thèse ont porté, tout d’abord, sur l’étude du mécanisme réactionnel mis en jeu 

lors de la préparation par mécanosynthèse du précurseur Ga2S3, à partir d’un mélange de gallium et 

de soufre. Cette étude révèle la formation des phases α’-Ga2S3 et GaS après 1 heure de broyage qui 

évoluent ensuite pour former un mélange de deux autres variétés allotropiques β-Ga2S3 et γ-Ga2S3 au 

bout de 4 heures. De plus, les affinements Rietveld, réalisés à partir des études DRX, montrent que la 

phase β hexagonale est majoritaire (68% ± 5%) par rapport à la γ cubique (32% ± 5%). Ces quantités 

relatives peuvent cependant être modifiées en ajustant les proportions stœchiométriques de départ. 

Les résultats de la DRX en température révèlent une unique transition de phase vers la phase 

monoclinique α’ autour de 450°C, confirmée par analyse thermique. Enfin, la mécanosynthèse 

présente l’avantage d’être rapide, économe en énergie, de fonctionner à des températures bien plus 

basses que la technique traditionnelle de fusion-trempe et permet la production d’une grande quantité 

de Ga2S3 à faible coût.  

Les travaux de recherche sur le système (100-x)[Ga2S3]-x[Na2S] ont permis d’étendre son 

domaine vitreux de 24 ≤ x ≤ 41 (fusion-trempe) à 20 ≤ x ≤ 80 grâce à l’utilisation de la mécanosynthèse.  

Les analyses thermiques ont révélé une diminution globale de la température de transition vitreuse 

pour un taux croissant en Na2S. Les composés ont ensuite été mis en forme par pressage uniaxial sous 

vide à température ambiante afin de pouvoir mesurer leur conductivité électrique. Des analyses d’état 

de surface et de porosité des pastilles ont d’abord été menées par imagerie MEB et ont montré que 

malgré un protocole de polissage similaire, la rugosité de surface augmentait avec le taux de Ga2S3. 

La conductivité des composés vitreux du système (100-x)[Ga2S3]-x[Na2S] a été mesurée pour la 

première fois lors de cette thèse. Les résultats de mesure par impédance complexe révèlent 

l’augmentation de la conductivité des composés avec la teneur en Na2S. La meilleure conductivité 

ionique est obtenue pour la composition vitreuse 20[Ga2S3]-80[Na2S] avec σ = 1,9.10-6 S/cm à 25°C et 

σ = 1,6.10-4 S/cm à 80°C. La mise en forme par frittage SPS aura permis d’augmenter la conductivité 

jusqu’à 6,2.10-6 S/cm pour le composé 20[Ga2S3]-80[Na2S] fritté à 263°C et jusqu’à 4.10-6 S/cm pour le 

composé 30[Ga2S3]-70[Na2S] fritté à 330°C. Cependant, une instabilité probable de ces composés à des 

températures supérieures à 70°C a aussi été mise en évidence. En effet l’évolution de la conductivité 

en fonction de l’inverse de la température a montré un écart à la traditionnelle droite d’Arrhenius 

observée pour ce type de matériaux. Par ailleurs, le composé 30[Ga2S3]-70[Na2S] fritté à 290°C possède 

une conductivité ionique intéressante de 2,7.10-6 S/cm à 25°C et présente une stabilité sur l’ensemble 

de la gamme de température utilisée (10°C à 90°C). Malheureusement, les mesures par 

chronoampérométrie potentiostatique de ces composés révèlent une instabilité électronique, 

confirmée par la formation de dendrites de sodium, observée post-mesure.  

Dans le but d’entraver la croissance dendritique, un traitement vitrocéramique a été opéré sur 

le composé 20[Ga2S3]-80[Na2S], révélant la formation de deux polymorphes GaNa3S3. La 

vitrocéramique possède une conductivité légèrement inférieure à celle de son homologue vitreux, 

mais présente l'avantage d'être électroniquement stable. De plus, malgré un rapport entre les 

conductivités ionique et électronique (σi/σe) encore trop faible pour envisager positivement son 

application comme électrolyte solide dans les batteries tout-solide au sodium, les résultats présentés 

sont très prometteurs d'un point de vue méthodologique.  

L’une des solutions pour améliorer ce rapport σi/σe est de réduire la valeur de la conductivité 

électronique par l’ajout d’un élément électronégatif, tel que le chlore, dans la composition, afin 

d’entraver le déplacement des électrons dans les composés. C’est pourquoi, une substitution d'une 

partie du système Ga2S3-Na2S par du NaCl a été réalisée. L’étude des propriétés de conduction de ces 

nouveaux matériaux a révélé que l’ajout de NaCl impacte très peu la conductivité ionique des 

compositions déjà riches en sodium, tandis qu’elle augmente sensiblement celle des compositions à 
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faible teneur en sodium. Concernant, la conductivité électronique, les résultats ont montré l’impact 

positif du chlore sur la stabilité électronique des composés, comme par exemple avec le composé 

90{30[Ga2S3]-70[Na2S]}-10[NaCl]. La substitution, seule, du Na2S par du NaCl ou l'ajout d'une faible 

quantité d'un formateur de réseau dans la composition seraient intéressants à entreprendre lors de 

futures recherches. En parallèle, des premières modélisations du système Ga2S3-Na2S sont en cours de 

réalisation dans le cadre d’une collaboration avec l’équipe de recherche Chimie Théorique Inorganique 

(CTI) de l’ISCR.  

 Dans une dernière partie, les premiers résultats, de la nitruration du système Na2S-P2S5 se sont 

révélés prometteurs, montrant la possibilité de substituer du soufre par de l’azote à hauteur de 5,5 % 

massique. En plus de diminuer de 20 % la masse de l’électrolyte, cette substitution améliore la 

conductivité ionique du composé, donnant lieu à une possible amélioration des performances de la 

batterie. Même si la valeur de la conductivité n’égale pas celle de la phase Na3PS4, le rapport σi/σe est 

quant à lui similaire, révélant un fort intérêt de nos composés nitrurés. Suite à ce premier travail 

exploratoire, des analyses structurales de types Raman et RMN seront à réaliser afin de mieux 

comprendre la modification du réseau suite à la substitution du soufre par l’azote et l’amélioration de 

la conductivité ionique.  

Enfin, la conductivité n'est pas le seul paramètre clé pour un bon électrolyte solide et des 

recherches supplémentaires doivent être menées sur les meilleurs candidats retenus lors de ces 

travaux, afin de déterminer leur stabilité chimique par rapport aux électrodes et déterminer leur 

comportement électrochimique durant les tests de cyclage, en particulier aux interfaces électrolyte-

électrode.  
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Résumé : Entraîné par l’électrification des 
transports et la part grandissante des énergies 
renouvelables dans la production d’énergie, le 
marché du stockage de l’énergie ne cesse de 
croître. Actuellement, la technologie lithium-ion 
est la plus performante du marché, mais 
semble atteindre ses limites depuis quelques 
années. En effet, les batteries lithium-ion 
peinent à répondre aux nouvelles exigences de 
puissance, de légèreté et posent surtout des 
problèmes en terme de sécurité et 
d’approvisionnement en lithium. La conception 
de nouveaux systèmes de stockage 
électrochimique tel que des batteries tout-
solide au sodium ouvre alors une possibilité 
pour confectionner des batteries plus 
performantes et plus sûres tout en 
s’affranchissant du lithium. L’un des matériaux 
clé dans ce batteries nouvelles génération 
solide est l’électrolyte solide séparant les deux 
l’électrodes.  

C’est dans ce contexte que s’inscrivent les 
travaux de recherche présentés dans ce 
manuscrit, en étudiant des matériaux vitreux et 
vitrocéramiques pouvant être utilisés en tant 
qu'électrolyte solide. La formulation de 
nouveaux verres de sulfures au sodium a été 
réalisée afin d’étudier leurs propriétés de 
conductions ioniques et électroniques et de 
déterminer leur potentielle application en 
batterie tout-solide. Dans un soucis 
d’amélioration de ces caractéristiques, des 
recherches ont été menées sur l’impact de la 
cristallisation et l’ajout de chlore sur les 
propriétés de conduction. Enfin, des travaux 
inédits sur la nitruration de verres à base de 
soufre ont été entrepris dans le but d’alléger la 
batterie et de potentiellement améliorer les 
propriétés de conduction de ces électrolytes. 
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Abstract : Led by the electrification of 
transport and the growing share of renewable 
energies in energy production, the energy 
storage market is constantly growing. 
Currently, lithium-ion technology is the most 
efficient on the market, but it seems to have 
reached its limits in the last few years. Indeed, 
lithium-ion batteries are struggling to meet the 
new requirements of power, lightness and 
especially present some problems in terms of 
security and lithium supply. The design of new 
electrochemical storage systems such as all-
solid-state sodium batteries paves the way to 
more efficient and safer batteries without 
lithium. One of the key materials in this new 
generation all-solid-state battery is the solid 
electrolyte separating the two electrodes.  
 

The research work presented in this 
manuscript takes place in this context, by 
studying glass and glass-ceramic materials that 
can be used as solid electrolyte. The 
formulation of new sodium sulfide glasses has 
been carried out in order to study their ionic 
and electronic conduction properties and to 
determine their potential application in all-solid-
state batteries. In order to improve these 
characteristics, additional research was carried 
out on the impact of crystallization and the 
addition of chlorine on the conduction 
properties. Finally, original works on the 
nitriding of sulfur-based glasses has been 
undertaken with the aim of lowering the weight 
of the battery and potentially improving the 
conduction properties of these electrolytes. 
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