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Les matériaux conducteurs ioniques solides du lithium – ou électrolytes solides – ont permis 

d’initier, ces dernières années, le développement de technologies de microbatteries au lithium, 

destinées à des microsystèmes embarqués. Les matériaux intégrés dans ce type de dispositifs 

sont principalement des matériaux inorganiques amorphes qui présentent l’avantage i) de 

pouvoir être déposés sous forme de couche mince par des procédés classiques de la 

microélectronique, comme la pulvérisation cathodique, ii) de pouvoir être intégrés facilement 

dans le processus de fabrication du système complet, et iii) de par leur nature et grâce à leur 

stabilité thermique, de constituer l’élément clé dans la réalisation d’un micro-dispositif tout 

solide monolithique qui sera, en définitive, utilisable comme un composant électronique 

traditionnel. Depuis sa découverte en 1992, le LiPON, un phosphate de lithium nitruré amorphe, 

est le matériau d’électrolyte le plus communément utilisé dans ces microbatteries 

commerciales. Il combine deux propriétés que sont : i) une conductivité ionique 

( 3 x 10-6 S.cm-1) adaptée à la plupart des applications visées et ii) une stabilité 

chimique/électrochimique vis-à-vis du lithium métal utilisé comme électrode négative. Les 

systèmes Li/LiPON/LiCoO2 en couches minces sont ainsi les premiers accumulateurs tout-

solide au lithium métal commerciaux fonctionnant de manière stable sur plusieurs milliers de 

cycles. Malgré ces très bonnes performances, les microbatteries actuelles se heurtent à certaines 

limites lorsqu’il s’agit de devoir alimenter de nouveaux dispositifs autonomes communicants. 

Les protocoles de communication radiofréquence font en effet appel à des pics de puissance 

importants mais de courte durée (quelques ms) qui imposent désormais des contraintes plus 

fortes sur la conductivité de l’électrolyte. Pour répondre à cette problématique, des alternatives 

au LiPON s’avèrent nécessaires. 

Dans un contexte différent, l’introduction des électrolytes solides dans les nouvelles 

générations d’accumulateurs au lithium constitue, depuis quelques années, un des principaux 

axes de développement des technologies d’accumulateurs au lithium destinées aux véhicules 

électriques. La réalisation de systèmes dits « tout-solide » doit en effet permettre, en théorie, 

d’améliorer sensiblement les performances des accumulateurs en termes de sécurité et de 

densité d’énergie. D’une part, l’absence de solvants organiques volatils et inflammables 

présents dans les électrolytes liquides doit fortement réduire la possibilité d’un emballement 

thermique et ses conséquences. D’autre part, l’introduction d’un électrolyte solide, résistant à 

la pénétration des dendrites, laisse entrevoir la possibilité de réintroduire le lithium métal 

comme électrode négative, ce qui est déjà le cas dans les microbatteries. Pour être viables dans 
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des systèmes tout-solide commerciaux, ces électrolytes solides doivent d’abord répondre à 

certains critères qui sont notamment : i) de présenter une conductivité ionique suffisamment 

élevée, a minima de 10-4 S·cm-1, et idéalement voisine de celle des électrolytes liquides  

( 10-2 S·cm-1), ii) d’avoir une conductivité électronique négligeable, typiquement inférieure 

à 10-14-10-13 S·cm-1, pour limiter l’autodécharge de la batterie, iii) d’avoir également une bonne 

stabilité (électro)chimique vis-à-vis des matériaux d’électrodes positive et négative afin 

d’éviter la formation d’une interface résistive qui limiterait la diffusion des ions lithium, iv) de 

pouvoir être synthétisés et mis en forme de manière simple, aisée et peu onéreuse,  ce qui peut 

être facilité par une bonne stabilité chimique et une bonne ductilité, v) d’avoir des propriétés 

mécaniques appropriées et, vi) d’avoir une faible masse volumique afin de limiter la 

contribution de l’électrolyte à la masse du système et maximiser ainsi sa densité d’énergie. Les 

matériaux d’électrolytes solides peuvent être classés en trois catégories : i) les matériaux 

organiques, incluant les polymères, ii) les matériaux inorganiques tels que les céramiques 

cristallines et les matériaux amorphes ou vitreux et iii) les matériaux composites hybrides 

céramique/polymère. Les matériaux étudiés sont en principe des matériaux massifs intégrés 

sous forme de poudres ou de membranes. Il est cependant de plus en plus courant qu’on y 

associe des conducteurs ioniques sous forme de couches minces afin de moduler les propriétés 

de l’interface électrode/électrolyte, notamment dans le cas de l’électrode de Li métal. 

Cette thèse, financée par le CEA, a été menée en collaboration entre le CEA Grenoble et 

l’Institut de Chimie de la Matière Condensée de Bordeaux. Elle a été initiée dans le contexte 

des activités microbatteries menées par Laboratoire d'électronique et de technologie de 

l'information (Leti) et l’ICMCB en appui du développement d’une filière industrielle mené par 

STMicroelectronics. Dans ce contexte, l’objectif a consisté à étudier des compositions de 

conducteurs ioniques amorphes en couche mince susceptibles de présenter de meilleures 

performances que le LiPON. Au début de la deuxième année de thèse, STMicroelectronics a 

décidé de mettre un terme à ses activités portant sur les microbatteries, ce qui a eu pour 

conséquence de devoir réorienter quelque peu le sujet, dans le contexte d’une nouvelle 

affectation au sein du Laboratoire d'innovation pour les technologies des énergies nouvelles et 

les nanomatériaux (LITEN) sur les accumulateurs électrochimiques au lithium; les activités du 

LITEN étant plus spécifiquement dédiées au développement de batteries massives tout-solide 

intégrant des procédés d'élaboration d'électrodes sans solvant, des électrolytes hybrides et 

solides, associés à des électrodes négatives de lithium métal.  
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Les principaux objectifs de cette thèse, qui s’inscrivent dans les deux contextes, sont donc 

l’élaboration de nouveaux électrolytes solides pour les (micro)batteries Li-(ion) et l’étude des 

mécanismes de conduction ionique mis en jeu. Dans cette perspective, deux familles de 

matériaux ont été étudiées : les couches minces amorphes de LiPON et de LiSiPON et les 

matériaux cristallins lithiés de structure anti-pérovskite. 

Le manuscrit de thèse est divisé en trois chapitres. Le premier chapitre dresse un état de 

l’art sur les électrolytes solides. Les mécanismes de conduction ionique dans les électrolytes 

solides seront ensuite décrits puis finalement un état de l’art regroupant les principaux 

matériaux d’électrolyte solide étudiés dans la littérature sera présenté. Cette revue de la 

littérature nous a permis de préciser l’intérêt des matériaux de structure anti-pérovskite et des 

Li(Si)PON et de justifier ces choix. 

Le deuxième chapitre porte sur l’étude des composés cristallins Li3-xHxOCl à structure anti-

pérovskite. Dans un premier temps, un état de l’art sur les composés à structure anti-pérovskite 

lithiés est dressé, il décrit les méthodes de synthèse employées dans la littérature et regroupe de 

manière exhaustive l’ensemble des résultats de conductivité ionique. Dans le cadre de cette 

étude, différents composés hydroxyhalogénés ont été synthétisés (en particulier Li2HOCl et 

Li2,1H0,9OCl) par deux voies de synthèse différentes (réaction à l’état solide et fusion). Une 

analyse structurale en température a été menée par diffraction des rayons X synchrotron et par 

calorimétrie différentielle à balayage afin de confirmer l’existence d’une transition structurale 

orthorhombique/cubique vers 37°C pour le composé Li2HOCl. Il a été suggéré dans la 

littérature que la modification du rapport Li+/H+ permet de stabiliser une phase de structure 

cubique plus conductrice à température ambiante, c’est pourquoi nous avons également étudié 

le composé Li2,1H0,9OCl. Les propriétés électriques de ces matériaux ont été étudiés par 

Spectroscopie d’Impédance Electrochimique (SIE) en température dans le but de comparer 

leurs performances électriques (conduction ionique, énergie d’activation) et les mécanismes de 

conduction ionique. Dans un second temps, une étude a été menée par spectroscopie de 

Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) à l’état solide afin de mieux comprendre l’origine de 

la mobilité ionique au sein de ces matériaux de structure anti-pérovskite et en particulier de 

comprendre le rôle des protons sur la mobilité ionique des ions lithium. Cette étude est menée 

en collaboration avec le Pr Dany Carlier-Larregaray, Dr. Paula Sanz Camacho et Dr. Mathieu 

Duttine de l’ICMCB et le Pr Gillian R. Goward et Mengyang Cui de l’Université McMaster à 

Hamilton au Canada. Pour répondre à cette problématique, différentes techniques de RMN ont 
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été utilisées, dont la RMN du 7Li en conditions statiques et la RMN des noyaux 1H et 7Li en 

rotation à l’angle magique (Magic Angle Spinning, MAS), menées dans le but de mieux 

comprendre l’évolution de la mobilité des ions Li+ et des H+ avec la température, en particulier 

par l’analyse de la largeur à mi-hauteur des signaux RMN et par la détermination potentielle de 

plusieurs sites structuraux. Une étude de relaxométrie des noyaux 1H et 7Li a également été 

menée dans le but de déterminer les valeurs d’énergie d’activation associées à la mobilité 

ionique. Finalement, une étude par RMN à gradient de champ pulsé a été menée afin de 

déterminer le coefficient de diffusion de ces matériaux et l’énergie d’activation associée. 

Le troisième et dernier chapitre porte sur l’étude des matériaux en couche mince amorphe 

de LiPON et de LiSiPON, synthétisés par pulvérisation cathodique radiofréquence à cathode 

magnétron. Ce projet s’inscrit dans le cadre du projet ANR Thinglass mené en collaboration 

entre l’ICMCB, le CEA Leti et l’Unité de Catalyse et de Chimie du Solide de Lille (UCCS). 

L’objectif de cette étude est, dans un premier temps, de comprendre l’origine de l’amélioration 

des propriétés électriques dans les matériaux LiPO(N) avec l’augmentation du taux d’azote. 

Dans cette perspective, une série d’échantillons a été préparée en faisant varier le taux d’azote 

et en maintenant la concentration en lithium et en phosphore relativement constante. Une 

analyse exhaustive des propriétés électriques de ces matériaux a été menée par spectroscopie 

d’impédance afin déterminer leur conductivité ionique, leur énergie d’activation mais aussi le 

nombre de porteurs et de distinguer les contributions enthalpiques liées à la formation de défauts 

et de la migration des porteurs. Ces analyses ont été réalisées en collaboration avec Dr. Rafael 

Bianchini Nuernberg, un post-doctorant financé par le projet ANR. Des analyses 

complémentaires par RMN MAS des noyaux 7Li et 31P ont été menées par l’UCCS (Pr Olivier 

Lafon, Dr. Frédérique Pourpoint et Racha Bayzou) afin de mieux comprendre l’influence de la 

composition chimique sur la mobilité ionique et la structure locale des couches minces de 

LiPO(N) et de corréler ces résultats avec l’analyse par spectroscopie d’impédance. Dans un 

second temps, afin d’améliorer les propriétés électriques des électrolytes en couche mince, un 

second formateur de réseau (silicium) est incorporé. Les matériaux LiSiPON-2,5 et  

LiSiPON-3,5 ont été préparés en faisant varier le taux de lithium (Li/(Si+P) = 2,5 et 3,5) tout 

en maintenant le ratio de formateurs constant (Si/P = 1) dans le but d’étudier l’influence de la 

concentration en lithium sur les propriétés électriques des couches minces amorphes à double 

formateur. 
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Chapitre 1 : Les électrolytes solides pour batteries au lithium 
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1.1 Introduction 

Le développement des batteries tout-solide est essentiel pour répondre aux besoins des 

technologies émergentes dans le domaine de l’électronique et de l’industrie automobile. Ces 

nouveaux systèmes présentent potentiellement deux avantages par rapport aux batteries Li-ion 

actuelles : un gain en termes de sécurité grâce au remplacement de l’électrolyte liquide volatil 

et inflammable par un électrolyte solide, mais également la possibilité d’augmenter la densité 

d’énergie en utilisant une électrode négative de lithium métal. Pour mener à bien le 

développement des batteries tout-solide, il est nécessaire de lever certains verrous, en particulier 

de développer de nouveaux électrolytes solides à forte conductivité ionique et présentant une 

large fenêtre de stabilité électrochimique. La première section de ce chapitre rappelle le principe 

de fonctionnement des accumulateurs lithium-ion ainsi que les principaux matériaux utilisés 

dans les accumulateurs lithium-ion actuels. Deux systèmes tout-solide ont fait l’objet d’études 

au cours des dernières décennies : le système en films minces, la microbatterie, étant le premier 

dispositif tout-solide commercialisé ainsi que le système massif, aujourd’hui toujours au stade 

de développement. Ces deux dispositifs seront brièvement décrits. La deuxième section de ce 

chapitre permet mettre en avant les mécanismes de conduction ionique dans les électrolytes 

solides et les facteurs permettant d’améliorer la conductivité ionique. Les matériaux 

d’électrolytes solides inorganiques les plus connus seront également présentés et leurs 

propriétés physico-chimiques seront comparées. Pour finir, les deux familles de matériaux 

étudiés dans le cadre de ce projet seront présentées en justifiant les raisons de notre choix. 
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1.2 Les accumulateurs lithium-ion 

1.2.1 Le principe de fonctionnement 

Un accumulateur électrochimique est un dispositif permettant de stocker l’énergie et de la 

redistribuer ultérieurement. Celui-ci est formé de trois matériaux principaux, l’électrode 

négative, l’électrode positive et l’électrolyte. Son fonctionnement est basé sur des réactions 

d’oxydo-réduction aux deux électrodes, engendrées par la différence de potentiel entre celles-

ci. Le matériau d’électrode positive est un matériau qui permet l’insertion du lithium au sein de 

sa structure généralement à des potentiels supérieurs à 3 V vs. Li/Li+. L’électrode négative 

possède un potentiel électrochimique le plus près de zéro, le lithium métal étant le matériau 

ayant le plus faible potentiel est utilisé comme référence à 0 V. La tension de la cellule 

électrochimique est définie par la différence de potentiel entre le matériau d’électrode positive 

et le matériau d’électrode négative. Les réactions d’oxydo-réduction qui ont lieu entraînent le 

transfert d’électrons d’une électrode à une autre, en passant par un circuit extérieur, 

simultanément au déplacement des ions lithium par l’intermédiaire de l’électrolyte. Ainsi, lors 

de la décharge de la batterie, les électrons circuleront de l’électrode négative vers l’électrode 

positive (Figure 1). 

 

Figure 1 : Schéma d’une batterie Li-ion lors de la décharge illustrant le sens de 

déplacement des électrons et des ions lithium1. 
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En considérant une électrode négative de graphite de formule chimique LiC6 et une 

électrode positive de LiCoO2, on observe les réactions d’oxydo-réduction suivantes : 

 𝐿𝑖𝑥𝐶6    
𝐷
⇌
𝐶

    𝐶6 + 𝑥𝐿𝑖+ + 𝑥𝑒−
 (Éq. 1) 

 𝐿𝑖1−𝑥𝐶𝑜𝑂2 + 𝑥𝐿𝑖+ + 𝑥𝑒−    
𝐷
⇌
𝐶

    𝐿𝑖𝐶𝑜𝑂2 (Éq. 2) 

Lors de la décharge, l’électrode négative subit une oxydation (réaction directe de l’équation 

1) et l’électrode positive une réduction (réaction directe de l’équation 2). Lors de la charge, 

l’électrode positive subit une réaction d’oxydation (réaction inverse de l’équation 2) et 

l’électrode négative la réduction (réaction inverse de l’équation 1), le sens de déplacement des 

porteurs de charge est inversé. Afin d’empêcher tout contact direct entre les deux électrodes et 

d’éviter tout court-circuit, celles-ci sont séparées par une membrane isolante et poreuse imbibée 

d’électrolyte liquide constitué d’un sel de lithium en solution dans un solvant organique qui 

permet de laisser passer les ions lithium à travers l’électrolyte, mais ne permet pas le passage 

des électrons. Finalement, un accumulateur lithium-ion est aussi constitué de collecteurs de 

courant qui permettent d’assurer un bon contact électrique vers le circuit extérieur. Le collecteur 

de courant négatif est généralement une fine feuille de cuivre et le collecteur de courant positif 

est constitué d’aluminium. 

1.2.2 Les accumulateurs lithium-ion actuels 

Les batteries lithium-ion présentent des caractéristiques de stockage d’énergie très 

intéressantes : une durée de vie importante, une forte capacité, une densité d’énergie élevée, 

une faible autodécharge et l’absence d’effet mémoire. C’est pourquoi elles sont utilisées dans 

d’innombrables technologies. Le premier accumulateur lithium-ion a été développé par Sony 

en 1991 et est constitué d’une électrode positive de LiCoO2, d’une électrode négative de 

graphite et d’un électrolyte liquide organique. Les électrodes sont des matériaux dont la 

structure et la composition permet d’échanger réversiblement du lithium à des potentiels plus 

ou moins élevés. Les principaux matériaux d’électrode positive sont des composés de structure 

lamellaire (LiMO2 où M = Co, Ni, Mn et/ou Ti), de structure spinelle (LiM2O4 où M = Mn et/ou 

Ni) ou de structure olivine (LiMPO4 où M = Fe, Mn, etc.)2,3. Dans ces matériaux, l’insertion du 

lithium se produit généralement selon un mécanisme d’intercalation, pour lequel les ions 



Chapitre 1 

16 

  

lithium remplissent les sites interstitiels, tout en préservant la structure du matériau hôte. Les 

matériaux d’électrode négative fonctionnent généralement selon un mécanisme d’intercalation, 

de conversion ou d’alliage. Le graphite est le matériau le plus utilisé dans les batteries Li-ion 

actuelles. 

Finalement, les électrolytes liquides sont composés d’un mélange de solvants organiques 

des carbonates d’alkyles (carbonate de propylène (PC), carbonate d’éthylène (EC), carbonate 

de diéthyle (DEC), carbonate de diméthyle (DMC) ou carbonate d’éthyle méthyle (EMC)) et 

d’un sel de lithium, généralement l’hexafluorophosphate de lithium (LiPF6)
4. Ils présentent une 

forte conductivité ionique, supérieure à 10-3 S·cm-1 et permettent le passage des ions lithium en 

évitant le passage des électrons (faible conductivité électronique). Ces électrolytes liquides 

organiques ont une fenêtre de stabilité électrochimique limitée (entre 1,1 et 4,3 V vs. Li/Li+)4 

ce qui restreint le choix des matériaux d’électrodes et limite la densité d’énergie des batteries 

Li-ion. De plus, les solvants organiques sont des liquides volatils et inflammables, susceptibles 

de poser un problème de sécurité en cas de surchauffe de la batterie ou de fuite de l’électrolyte.  

Afin de résoudre le problème de sécurité des batteries Li-ion engendré par l’utilisation d’un 

électrolyte liquide inflammable, mais également pour intégrer de nouveaux matériaux 

d’électrodes de haute performance, de nombreuses études se sont focalisées sur les électrolytes 

solides au cours des dernières années. Un bref historique des études menées sur les batteries 

tout-solide est présenté dans la section suivante, permettant de mieux comprendre le passage 

vers le tout-solide. 

1.2.3 L’intérêt des batteries tout-solide 

Un engouement croissant s’est développé au cours des 10 dernières années pour les 

électrolytes solides utilisés dans les batteries tout-solide. Cet intérêt a été motivé notamment 

par le développement des voitures électriques pour lesquelles la sécurité est un point crucial qui 

nécessite une fiabilité accrue. Le constructeur automobile Toyota est le premier à avoir 

commercialisé des voitures électriques hybrides en 1997 (modèle Prius)5. D’autres grands 

fabricants automobiles se sont ensuite lancés dans la course au développement des voitures 

hybrides et électriques comme le constructeur automobile Tesla6, fondé en 2003, ainsi que 

Renault, qui en 2012, a développé le modèle Zoé7, une voiture totalement électrique. À l’heure 

actuelle, la plupart des constructeurs automobiles commercialisent des véhicules tout-électrique 

ou hybrides pour s’engager dans la transition énergétique. En effet, le développement des 
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batteries tout-solide est impératif pour respecter les normes européennes et internationales 

concernant la réduction des gaz à effet de serre. En juillet 2021, la Commission européenne a 

annoncé le devancement de la norme zéro émission de 2040 à 2035 en interdisant la fabrication 

et la vente de véhicules à moteur à essence et diesel8.  

Un bref historique statistique des articles et des brevets publiés depuis 2000 est présenté sur 

la figure 2. Sur le graphique de gauche est présenté le nombre de documents (brevets et articles) 

associés aux électrolytes solides pour les batteries en utilisant les termes « solid electrolyte » et 

« batteries ». Le graphique de droite présente le nombre de documents publiés sur les batteries 

tout-solide en recherchant le terme « all-solid-state batteries ». Cette analyse statistique permet 

de constater un vif intérêt à partir de 2009-2010 pour les batteries tout-solide et les électrolytes 

solides. Le nombre de brevets sur les électrolytes solides a pratiquement triplé entre 2010 et 

2020, passant de 1095 à 2934 brevets et le nombre d’articles à presque quadruplé, passant de 

731 articles en 2010 à 2752 articles en 2020. Pour les batteries tout-solide, ces nombres sont 5 

à 7 fois plus importants en 2020 qu’en 2010.  
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Figure 2 : Nombre de documents publiés entre 2000 et 2020 incluant les termes (a) « solid 

electrolyte » + « batteries » et (b) « all-solid-state batteries » (Données recueillies à partir 

de la base de données SciFinder®).  

En plus de répondre à un besoin de sécurité, l’utilisation d’un électrolyte solide est 

susceptible d’augmenter la durée de vie des batteries grâce à une réactivité plus faible avec les 

matériaux d’électrode, ce qui limiterait l’autodécharge. Dans la prochaine section, les 

accumulateurs au lithium tout-solide seront présentés et plus précisément les différents types 
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de batteries tout-solide, à savoir les microbatteries et les batteries tout-solide massives et leur 

architecture respective. Ensuite, les propriétés recherchées pour les électrolytes solides seront 

définies et les avantages et les inconvénients des différentes familles d’électrolytes solides 

seront présentés. 

1.2.4 Les différents systèmes tout-solide 

Le premier accumulateur tout-solide fonctionnel et commercialisé est la microbatterie au 

lithium9. Dans cet accumulateur, les matériaux d’électrodes et l’électrolyte vitreux sont 

préparés par des techniques de PVD (Physical Vapor Deposition) ou CVD (Chemical Vapor 

Deposition) sous forme de couches minces. Ce système a fait l’objet de nombreuses études au 

sein de notre laboratoire et plus précisément sur les matériaux en film mince déposés par PVD 

(électrode positive, électrode négative et électrolyte solide), mais également sur les systèmes 

complets10–37. Depuis plus de 10 ans, un nouveau système fait l’objet d’intenses recherches, la 

batterie tout-solide massive. Cependant, aucun dispositif n’est commercialisé à l’heure actuelle. 

Une brève description de ces systèmes et de leur architecture respective est présentée dans cette 

section. 

1.2.4.1 Les microbatteries 

Une microbatterie est un système électrochimique formé par l’empilement de différentes 

couches minces déposées par PVD ou CVD (figure 3). Les différentes couches qui composent 

la microbatterie sont déposées sur un substrat en silicium, préalablement recouvert d’une 

couche isolante de SiO2 et d’une couche barrière sur laquelle est déposé le collecteur de courant. 

Les différentes couches actives du système électrochimique sont déposées de façon successive, 

d’abord l’électrode positive, ensuite l’électrolyte solide puis l’électrode négative. Afin de 

protéger le système électrochimique de l’air et de l’humidité, ce dernier est protégé par une 

couche isolante électronique et par une couche d’encapsulation métallique. 
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Figure 3 : Schéma d’une microbatterie dérivant l’empilement successif des différentes 

couches38. 

La miniaturisation des technologies mobiles nécessite le développement de systèmes 

électrochimiques adaptés à leur taille et à leurs besoins plus faibles en énergie. Ces 

technologies, pour lesquelles l’utilisation d’une microbatterie est requise, sont les sources 

d’énergie de secours pour les horloges en temps réel RTC (Real Time Clock), les mémoires 

SRAM (Static Random Access Memory) et les systèmes d’alimentation pour les étiquettes 

d’identification radiofréquence RFID (Radio Frequency IDentification). L’électrolyte utilisé 

dans les microbatteries commerciales actuelles est le LiPON, un phosphate de lithium nitruré 

amorphe qui présente une conductivité ionique de 3 x 10-6 S·cm-1.39 La conductivité ionique 

modérée induit une résistance importante à l’interface entre l’électrolyte solide et les matériaux 

d’électrode et mène à une chute de tension, la chute ohmique, lors du passage du courant. 

Néanmoins, la résistance est compensée par la faible épaisseur de l’échantillon et est suffisante 

pour les applications mentionnées ci-haut. Quelques applications requièrent l’application de 

pics de courant importants dans le but de transmettre des informations, dont les microcapteurs 

autonomes, et nécessitent de limiter la chute ohmique. Ainsi, il est important de développer des 

électrolytes en couche mince qui présentent une meilleure conductivité ionique.  

Les électrolytes en couche mince ont d’abord été développés pour leur utilisation dans les 

microbatteries, mais depuis peu, ils sont aussi étudiés comme matériaux d’interface entre les 

matériaux d’électrodes et l’électrolyte solide dans les batteries tout-solide massives. Les 
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électrolytes solides en couche mince ont été étudiés dans le cadre de cette thèse et seront 

présentés plus en détail dans le chapitre 3.  

Dans le but de répondre au besoin des systèmes de plus forte énergie, il est nécessaire de 

développer des accumulateurs électrochimiques de plus hautes performances : les batteries tout-

solide massives.  

1.2.4.2 Les batteries tout-solide massives 

Les batteries massives présentent une configuration différente des microbatteries et leur 

mise en forme représente un défi de taille. La figure 4 présente l’architecture d’une batterie 

lithium-ion conventionnelle (LIB) ainsi que celle d’une batterie lithium-ion tout-solide (LI-

SSB) et d’une batterie lithium métal tout-solide (LiM-SSB).  

 

Figure 4 : Architecture d’une batterie lithium métal tout-solide, d’une batterie lithium-

ion et d’une batterie lithium-ion tout-solide40. 

La densité d’énergie volumique et massique sont représentées respectivement par Wvol et 

Wgrav. Tel que décrit précédemment, une batterie lithium-ion conventionnelle est formée d’une 

électrode positive et d’une électrode négative séparées par un séparateur imbibé de l’électrolyte 

liquide ainsi que de collecteurs de courant. Les matériaux d’électrodes positive et négative, 

représentés respectivement en violet et gris foncé, sont des matériaux poreux qui permettent à 

l’électrolyte liquide, en bleu clair, de s’infiltrer entre les particules d’électrodes. Les électrolytes 

liquides permettent de contribuer au transfert rapide des ions lithium entre les particules de 

matériaux d’électrode en assurant un bon contact entre elles et en créant un chemin de 

conduction ionique à travers tout le système électrochimique. Dans une batterie lithium-ion 

tout-solide, l’électrolyte liquide est entièrement remplacé par un électrolyte solide, représenté 

en orange. Contrairement aux électrolytes liquides, l’électrolyte solide est formé de petits grains 

ce qui restreint le contact optimal entre les particules d’électrodes. Une architecture de type 

monolithique, constituée d’un électrolyte dense et de matériaux d’électrodes composites, 
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formés du matériau actif, d’un électrolyte et d’additifs conducteurs électroniques, est la stratégie 

la plus adaptée pour assurer un bon contact. Généralement, un électrolyte solide spécifique est 

utilisé comme séparateur (orange clair) et un autre matériau est utilisé en mélange pour former 

les électrodes composites (orange foncé) pour des raisons de stabilité (électro)-chimique et de 

mise en forme. 

L’électrolyte solide possède une densité spécifique plus importante que celle des 

électrolytes liquides et implique une perte de densité d’énergie du système complet. 

L’utilisation de lithium métal pourrait permettre de gagner en densité d’énergie volumique et 

massique, mais son potentiel électrique très bas favorise une réaction d’oxydo-réduction à 

l’interface avec l’électrolyte et la formation de dendrites, susceptibles de conduire à un court-

circuit. Les matériaux actifs (électrodes et électrolyte) du système électrochimique ne sont pas 

les seuls à influencer la densité d’énergie de la batterie. Une batterie est un système formé de 

plusieurs cellules électrochimiques, connectées en série ou en parallèle, dont l’assemblage 

permet d’atteindre une densité de puissance et une densité d’énergie nécessaires à son utilisation 

pour des applications dédiées. L’architecture la plus fréquemment utilisée dans les batteries 

lithium-ion commerciales actuelles utilisant un électrolyte liquide est de type monopolaire. 

Celle-ci consiste en l’assemblage en série de plusieurs cellules électrochimiques emballées 

individuellement pour éviter les courts-circuits (figure 5). Un deuxième type d’architecture est 

l’architecture bipolaire, également formée de plusieurs cellules connectées ensemble en série, 

mais sans câble électrique extérieur, ce qui permet d’améliorer les performances de la batterie 

en diminuant sa résistance électrique, son volume, son poids et aussi son coût. 

Ce second type d’architecture n’est pas adapté aux batteries Li-ion avec un électrolyte 

liquide puisqu’elle provoquerait un court-circuit, mais convient aux systèmes tout-solide et leur 

permettrait de gagner en densité d’énergie. Les batteries utilisées dans les voitures électriques 

nécessitent des capacités très élevées qui peuvent atteindre une valeur d’environ 100 kWh 

fournie par l’assemblage en série de milliers de cellules (8000 cellules lithium-ion sont utilisées 

dans la Tesla Model X et Model S)41. Pour répondre à ce besoin, l’architecture bipolaire serait 

la mieux adaptée. 
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Figure 5 : Schéma d’une batterie lithium-ion conventionnelle de configuration 

monopolaire et d’une batterie tout-solide de configuration bipolaire42. 

Un autre défi à relever est lié à la stabilité mécanique de la batterie tout-solide. En effet, les 

matériaux d’intercalation subissent d’importantes variations volumiques lors du cyclage, ce qui 

pourrait menacer l’intégrité mécanique du composite solide. Ainsi, des pores peuvent être créés, 

entrainant la formation de fissures et la perte de contact entre les particules, ce qui se traduit par 

une augmentation de la résistance interfaciale et de fait, à une chute de capacité. L’utilisation 

d’un conducteur ionique avec un comportement élastique peut aider à limiter ces contraintes 

mécaniques. En effet, un matériau ductile, présentant une forte capacité à se déformer 

plastiquement pourrait subir ces variations volumiques sans se rompre. Le module de Young, 

ou module d’élasticité, permet de quantifier la déformation d’un matériau soumis à une 

contrainte de traction ou de compression. Les polymères sont des matériaux très étudiés comme 

électrolyte solide, avec un module de Young relativement faible, généralement inférieur à 

10 GPa, ce qui fait que ces matériaux sont généralement très ductiles43,44. Les céramiques sont 

des matériaux beaucoup plus fragiles que les polymères. Les oxydes cristallins possèdent un 

module de Young compris entre 130 et 200 GPa45 tandis que les sulfures, plus ductiles, 

possèdent un module de Young compris entre 15 et 40 GPa45.  

À ce jour, de nombreux électrolytes à forte conductivité ionique ont été développés, 

cependant, il reste encore beaucoup de progrès à faire avant que des batteries tout-solide 

massives soient commercialisées. Ainsi, de nombreuses études sont réalisées afin d’améliorer 

l’architecture et l’assemblage des cellules électrochimiques, mais également les propriétés 

physico-chimiques des électrolytes solides. Les électrolytes solides seront présentés dans les 
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prochaines sections, de même que leurs propriétés de conduction ionique et les mécanismes de 

transport ionique se produisant au sein de ces matériaux. 

1.3 Propriétés de conduction ionique dans les électrolytes solides 

La principale propriété d’un électrolyte est sa conductivité ionique, qui reflète la vitesse à 

laquelle les ions migrent d’une électrode à une autre. Dans un électrolyte, la migration des ions 

est régie par les mécanismes de transport ionique qui dépendent de l’état physique du matériau 

(liquide ou solide), de sa composition chimique et de sa structure. Dans cette section, une 

comparaison des propriétés de conduction ionique dans les électrolytes liquides et les 

électrolytes solides sera d’abord présentée. Par la suite, les mécanismes de transport ionique 

dans les électrolytes solides cristallins et les électrolytes solides amorphes ou vitreux seront 

décrits. Finalement, les différents facteurs permettant d’améliorer la conductivité ionique dans 

les électrolytes solides seront présentés. 

1.3.1 Comparaison de la conduction ionique dans les électrolytes liquides 

et solides 

Dans un électrolyte liquide tout comme dans un électrolyte solide, la conductivité ionique 

(𝜎) est gouvernée par la concentration en porteurs de charge mobiles (n+), la charge de l’espèce 

mobile (e.g. Li+, Na+, Mg2+) et la mobilité de ces derniers. Elle est décrite par une équation 

dérivée de la relation de Nernst-Einstein (Eq. 3)46.  

 𝜎 = 𝑛+𝑞𝜇 (Eq. 3) 

Dans un électrolyte liquide, la mobilité d’un ion reflète sa capacité à se dissocier et à se 

solvater, tandis que dans un solide, elle reflète la capacité d’un ion à migrer à travers la structure 

en sautant d’un site à un autre. Les mécanismes de transport ionique dans les électrolytes solides 

sont significativement différents de ceux en jeu dans les électrolytes liquides et mènent à une 

différence notable de la conductivité ionique. La conductivité ionique des électrolytes liquides 

est supérieure à 10-3 S·cm-1 et est généralement plus élevée que celle des électrolytes solides, 

qui est comprise entre 10-8 et 10-2 S·cm-1. Une représentation schématique de l’énergie 

potentielle relative à la migration dans un électrolyte liquide et un électrolyte solide est illustrée 

sur la figure 6.  
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Figure 6 : Énergie potentielle associée à la diffusion des ions selon leur position dans les 

électrolytes solides et les électrolytes liquides47. 

Le transport ionique dans un liquide aprotique implique le mouvement d’ions, représenté 

par la sphère rouge, dans un solvant, en bleu. Les ions sont répartis uniformément dans le 

liquide et un échange rapide entre les espèces solvatées et les molécules de solvant conduit à 

un profil d’énergie potentielle qui est plat. Il est possible d’augmenter la conductivité ionique 

des électrolytes liquides en utilisant un sel avec une constante de dissociation plus importante, 

mais aussi en utilisant un solvant avec une constante diélectrique élevée, cette dernière étant 

inversement proportionnelle à la force électrostatique. La mobilité ionique peut aussi être 

améliorée par l’utilisation d’un solvant avec une viscosité plus faible48. 

Dans le cas des électrolytes solides, l’espèce mobile, représentée par la sphère rouge, passe 

à travers des canaux de diffusion, définis par la structure à longue distance dans laquelle deux 

sites séparés par une barrière d’énergie définissent deux minima locaux. Cette barrière 

d’énergie, définie comme l’énergie de migration (Em), influence directement la mobilité ionique 

et dicte le chemin de diffusion préférentiel. L’énergie de migration varie en fonction de 

l’environnement local du site, typiquement la coordinence des ions et de la force de liaison. 

Une barrière d’énergie plus faible conduit généralement à une meilleure conductivité ionique. 

Dans un électrolyte solide, la conductivité ionique est aussi gouvernée par la concentration en 

porteurs de charge et par la présence de défauts ponctuels (lacunes et interstiels), le déplacement 

des ions faisant intervenir ces défauts. 

La conductivité ionique est un processus thermiquement activé et sa dépendance en 

température suit généralement un comportement de type Arrhenius, décrite par l’équation 4. 

 𝜎𝑇 = σ0 𝑒
(

−Ea
𝑘BT

)
 (Eq. 4) 
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où 𝜎0 est le facteur pré-exponentiel, Ea est l’énergie d’activation, T est la température absolue 

et 𝑘𝐵 est la constante de Boltzmann. Dans un électrolyte solide, l’énergie d’activation est 

caractérisée par la somme des contributions de l’énergie de migration et l’énergie de formation 

des défauts. 

1.3.2 Mécanismes de transport ionique dans les solides cristallins 

Dans les solides cristallins conducteurs ioniques, deux principaux mécanismes de transport 

ionique sont proposés pour décrire la migration des porteurs de charge à travers la structure 

cristalline : le mécanisme de saut direct et le mécanisme de saut corrélé (figure 7a). 

Dans un composé où tous les sites cristallographiques sont occupés, la concentration en 

défauts est faible et il est suggéré que le transport ionique s’effectue généralement via un 

mécanisme de saut direct. Dans ce mécanisme, la migration peut se produire (1) par la diffusion 

des lacunes, pour laquelle un cation migre d’un site cristallographique (jaune) vers une lacune 

voisine (jaune clair) ou (2) par la diffusion des interstiels, pour laquelle un cation migre d’un 

site interstitiel (vert) vers un site voisin libre (vert clair). Le terme « saut direct » est utilisé 

puisque ces mécanismes n’impliquent pas le déplacement de plusieurs ions, mais seulement 

d’une espèce individuelle. Dans ce mécanisme, l’énergie de migration est relativement élevée 

et constante tout au long du chemin de diffusion (figure 7b). Si elle est trop élevée, la migration 

n’a pas lieu. Les composés qui présentent une faible concentration en lacunes ou en interstitiels 

sont généralement de mauvais conducteurs ioniques à température ambiante, comme le NaCl 

qui présente une conductivité ionique aux alentours de 10-17 S·cm-1.49 

Le mécanisme de saut corrélé se produit lorsqu’un cation en site interstitiel (vert) migre et 

force le déplacement simultané d’un cation d’un site voisin (jaune) vers un site adjacent libre 

(vert clair). Ce mécanisme se produit généralement lorsqu’une concentration importante de 

défauts ponctuels est formée au sein de la structure du matériau. Les défauts vont mener à la 

formation de sites métastables correspondant, dans un cas idéal, à des états d’énergie plus 

élevée, ce qui permet d’abaisser la barrière d’énergie de migration (figure 7c). 
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Figure 7 :  (a) Représentation schématique du transport ionique via un mécanisme de saut 

direct, pour lequel une lacune ou un interstitiel diffuse vers un site voisin ou via un 

mécanisme de saut corrélé. Profils d’énergie associés à la migration des cations via (b) un 

mécanisme de saut direct et (c) de saut corrélé.50  
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Ces deux mécanismes de migration ont été étudié par He et al. ont par une technique de 

simulation de dynamique moléculaire ab initio (Ab Initio Molecular Dynamic, AIMD) dans 

trois électrolytes solides conducteurs d’ions lithium de structure différente, le LGPS 

(Li10GeP2S12), le LLZO (Li7La3Zr2O12) et le LATP (Li1.3Al0.3Ti1.7(PO4)3) (figure 8). Ils 

obtiennent les profils d’énergie de migration de ces trois composés pour un mécanisme corrélé 

(a, b et c) et un mécanisme de saut direct (d, e et f). 

Pour le LGPS, la migration corrélée implique la diffusion simultanée de quatre ions lithium 

de deux sites différents (Li1 et Li3) vers leur plus proche voisin (Li3 et Li1) le long de l’axe c. 

Dans le composé LLZO, de structure grenat, les ions lithium occupent partiellement des sites 

tétraédriques (T) et octaédriques (O). Lors de la migration corrélée, les ions lithium présents 

dans les sites tétraédriques migrent vers les sites octaédriques et simultanément les ions lithium 

présents dans les sites octaédriques migrent vers les sites tétraédriques. Pour le LATP, de 

structure NASICON, deux ions lithium migrent par paire : simultanément à la migration de 

l’ion lithium du site M1 vers un site M2 inoccupé, un ion d’un site M2 migre vers un site M1 

inoccupé. 

 

Figure 8 :  Profil d’énergie de migration des ions lithium selon un mécanisme corrélé pour 

le (a) LGPS, (b) LLZO et (c) LATP et selon un mécanisme de saut direct pour le (d) LGPS, 

(e) LLZO et (f) LATP51.  



Chapitre 1 

28 

  

Finalement, le mécanisme de saut corrélé est le mécanisme de diffusion le plus probable dans 

les électrolytes solides puisqu’il requiert une énergie de migration (Em) plus faible que celle 

correspondant au mécanisme de saut direct. 

1.3.3 Mécanismes de transport ionique dans les matériaux vitreux ou 

amorphes 

Les matériaux vitreux ou amorphes présentent une structure locale ordonnée et une structure 

désordonnée à longue distance. Les matériaux vitreux, contrairement aux matériaux amorphes, 

sont caractérisés par le phénomène de transition vitreuse (Tg), température en-dessous de 

laquelle le liquide surfondu, lorsque refroidi, voit sa viscosité augmenter drastiquement et sa 

variation de volume subit une discontinuité52.  

Les matériaux vitreux sont composés de différentes espèces chimiques ayant chacune un 

rôle spécifique dans la structure. Le formateur de réseau, comme son nom l’indique, forme le 

squelette structural, par l’organisation désordonnée de chaînes de polyèdres. L’atome central 

présente une valence comprise entre 3 et 5 tel que le phosphore, le bore, le silicium ou le 

germanium. Les atomes aux sommets des polyèdres sont des anions, principalement O2- ou S2. 

Les modificateurs de réseau, de valence entre 1 et 2, sont généralement des métaux alcalins et 

des alcalino-terreux, mais aussi des métaux de transition et des terres rares. Ils influencent 

fortement les propriétés physico-chimiques des verres (optique, électrique, thermique, 

mécanique, etc.). L’incorporation de modificateurs dans le réseau vitreux, par exemple dans un 

verre de SiO2, aura pour effet de briser les liaisons covalentes (Si-O-Si) entre deux polyèdres 

SiO4 et mène à la formation de liaisons ioniques (Si-O-…M+) pour lesquels les atomes 

d’oxygène sont dits « non-pontants ». Selon la concentration en modificateurs, la structure du 

matériau varie fortement. Par exemple, dans les verres de phosphate de lithium, une faible 

teneur en lithium (LiPO3) favorise la formation de longues « chaînes polymériques » tandis 

qu’une teneur très élevée en lithium (Li3PO4) favorise généralement la cristallisation du liquide 

surfondu. Néanmoins, il est possible de former des matériaux amorphes avec une concentration 

élevée en lithium, par exemple par un procédé de dépôt en phase vapeur. Dans ce cas, des unités 

de phosphate plus courtes sont possiblement formées, voire des dimères et des monomères. 

Finalement, certaines espèces cationiques ont une fonction intermédiaire entre les 

formateurs et les modificateurs. Ils peuvent à la fois contribuer à la formation du réseau 
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structural, sans toutefois former un verre à eux seuls, mais ils permettent aussi de modifier les 

propriétés physico-chimiques du verre.  

Deux modèles structuraux sont suggérés dans la littérature pour décrire la structure générale 

d’un matériaux vitreux ou amorphe. Ces matériaux présentent une structure désordonnée, mais 

dont le désordre peut être arrangé de façon continue (Continuous Random Network, CRN) ou 

de façon variée (Modified Random Network, MRN). Le modèle CRN implique une répartition 

continue et homogène des différentes espèces dans le réseau structural, tandis que le modèle 

MRN53, proposé par G. N. Greaves en 1985, implique une répartition inhomogène des espèces 

dans la structure, menant à la formation de certaines zones plus concentrées en modificateurs 

de réseau et d’autres plus concentrées en formateurs de réseau (figure 9). Cette répartition 

inhomogène favorise certains chemins de diffusion, la distance entre les sites étant plus courte 

à certains endroits et la concentration en porteurs de charge plus importante. 

 

Figure 9 :  Modèle structural de type « Modified Random Network » où les cercles noirs 

représentent les porteurs de charge (modificateurs de réseau) et les cercles blancs sont les 

formateurs de réseau53. 

Les mécanismes de transport ionique ne sont toujours pas bien compris dans les matériaux 

amorphes et vitreux, mais différents modèles sont suggérés dans la littérature pour les décrire. 

Les modèles les plus connus sont le « cluster bypass »54 proposé par M. D. Ingram en 1988 et 

le modèle de relaxation de saut55, proposé par K. Funke en 1993. Le modèle de « cluster bypass 

», illustré sur la figure 10, permet d’expliquer la diffusion des ions dans un verre de structure 

type « Modified Random Network » pour lequel une concentration plus élevée en modificateurs 
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de réseau est présente dans certaines régions du réseau structural et mène à la formation de 

« clusters » qui forment des chemins de percolation. 

 

Figure 10 :  Modèle de diffusion ionique de type « cluster bypass »54. 

Le modèle de relaxation de saut proposé par Funke et al. décrit plutôt la diffusion ionique 

comme un mécanisme de sauts corrélés, similaire à celui décrit pour les solides cristallins 

(figure 11). Lorsqu’un ion saute d’un site vers un autre, il favorise le déplacement simultané de 

l’ion se trouvant sur le site voisin. Dans un matériau vitreux ou amorphe, la concentration de 

défauts est importante, ce qui favorise la formation d’états métastables de niveau d’énergie plus 

ou moins élevée (minimas et des maximas locaux d’énergie potentielle) tout au long de la 

structure. Dans certains cas, l’énergie potentielle associée au saut d’un ion est trop importante 

et ce dernier tend à revenir vers son site initial.  

 

Figure 11 :  Schéma des puits de potentiel du transport ionique dans les matériaux vitreux 

illustrant le modèle de relaxation de saut56. 

Finalement, tout comme pour les solides cristallins, de nombreux facteurs structuraux 

influencent la mobilité ionique dans les matériaux amorphes ou vitreux : le nombre de porteurs 

de charge, leur valence, leur rayon ionique et leur polarisabilité ainsi que le nombre de 

formateurs du réseau vitreux. 
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1.3.4 Amélioration des propriétés de conduction ionique 

La conductivité ionique dans les électrolytes solides étant définie par la concentration en 

porteurs de charge et la mobilité de ces derniers, il est nécessaire de diminuer l’énergie de 

formation de défauts et/ou l’énergie de migration par des substitutions chimiques. 

Une concentration en porteurs de charge plus élevée permet généralement d’augmenter la 

conductivité ionique. La substitution aliovalente cationique ou anionique permet de modifier la 

concentration en porteurs de charge par exemple, en remplaçant un cation M5+ par M4+,un 

cation M2+ par M3+ ou en remplaçant un anion S2- par Cl-. La substitution isovalente peut aussi 

favoriser la formation de défauts ponctuels, si l’espèce de substitution s’insère dans un site 

différent de l’espèce remplacée. En revanche, une concentration trop importante en porteurs de 

charge limite la mobilité ionique.   

Il est également possible de diminuer l’énergie de migration par une substitution anionique 

par exemple, par l’introduction d’espèces avec un rayon ionique et une polarisabilité différents 

de ceux de l’espèce d’origine. La variabilité du rayon ionique a pour effet de modifier les 

longueurs de liaison et peut mener à la formation d’une structure de symétrie différente, plus 

ou moins favorable à la mobilité ionique. De plus, une plus forte polarisabilité des espèces 

anioniques permet d’améliorer la mobilité des porteurs de charge. En effet, plusieurs composés 

de type sulfures ou thiophosphates ainsi que des matériaux à base d’iodure sont caractérisés par 

une conductivité ionique plus importante que celle des composés d’oxydes pour cette raison. 

Le rôle de la polarisabilité a été étudié dans les conducteurs ioniques de lithium de structure 

argyrodite57 et de sodium de type Na3PS4. Lors du processus de migration, le nuage électronique 

des ions sulfures se déforme au passage des ions lithium ou sodium, ce qui a pour effet de 

diminuer l’énergie de migration et de ce fait, augmenter la conductivité ionique. 

1.4 État de l’art des électrolytes solides conducteurs d’ions lithium 

1.4.1 Les principales propriétés recherchées pour un électrolyte solide 

Certaines propriétés sont fondamentales pour le développement des batteries tout-solide et 

pour répondre aux besoins des technologies de forte énergie : 
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• Forte conductivité ionique (> 10-4 S·cm-1) ; 

• Conductivité électronique négligeable (< 10-13 S·cm-1) ; 

• Faible densité spécifique ; 

• Large fenêtre de stabilité électrochimique (entre 0 et 4,5 V vs. Li/Li+) ; 

• Bonne stabilité chimique ;  

• Bonne ductilité. 

Les matériaux d’électrolyte solide doivent avoir une forte conductivité ionique, supérieure 

à 10-4 S·cm-1. Cependant, la conductivité ionique des électrolytes solides est généralement plus 

faible que celle des électrolytes liquides (10-2 S·cm-1), elle varie de 10-8 à 10-2 S·cm-1. Comme 

nous le verrons dans la section suivante, elle dépend de la structure et de la composition 

chimique du matériau. Pour éviter le passage des électrons qui favoriseraient un court-circuit, 

la conductivité électronique des électrolytes solides doit être faible, soit inférieure à 

10-13 S·cm-1. Le remplacement de l’électrolyte liquide par un électrolyte solide implique une 

diminution de la densité d’énergie induit par une densité spécifique plus élevée de l’électrolyte 

solide. Ainsi, afin de minimiser cette perte de densité d’énergie, il est préférable de choisir des 

matériaux d’électrolyte solides composés d’éléments chimiques légers. Les électrolytes solides 

doivent présenter une bonne stabilité (électro)-chimique vis-à-vis des matériaux d’électrodes 

afin d’éviter la formation d’une couche d’interface résistive. Toutefois, la formation de cette 

interphase est rarement inévitable et est due à la différence de potentiel électrique entre les 

matériaux. À l’électrode négative on observe une réaction de réduction de l’électrolyte et à 

l’électrode positive une réaction d’oxydation. L’interphase formée peut agir comme une couche 

de passivation en limitant la réactivité ultérieure de l’électrolyte solide. Pour protéger 

l’électrolyte solide, il est possible de le revêtir par une couche mince, par exemple de phosphate 

de lithium, qui agira comme couche de passivation artificielle. Une large fenêtre de stabilité 

électrochimique est essentielle pour permettre l’utilisation des électrolytes solides dans des 

systèmes de haute densité d’énergie. Finalement, afin de rendre viable l’utilisation des 

électrolytes solides, il est essentiel que ces matériaux puissent être synthétisés et mis en forme 

aisément à grande échelle, ce qui implique qu’ils doivent être inertes chimiquement vis-à-vis 

de l’atmosphère (humidité, O2, CO2) pour être compatibles avec les procédés de fabrication 

industriels. Afin de faciliter l’assemblage des systèmes complets, mais également dans le but 

de résister aux variations de volume lors des cycles de charge/décharge et éviter la formation 

de fissures et de courts-circuits, il est essentiel que ces matériaux possèdent une bonne ductilité. 
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Une bonne ductilité permet également d’améliorer le contact entre les matériaux d’électrodes 

et l’électrolyte ce qui a pour effet de diminuer la résistance à l’interface. Pour faciliter leur 

commercialisation, il est aussi préférable de choisir des matériaux peu chers et dont les 

ressources sont importantes. 

1.4.2 Les différentes familles d’électrolytes solides  

Les conducteurs ioniques sont étudiés depuis plusieurs décennies, mais l’intérêt des 

électrolytes solides pour les batteries tout-solide s’est accru au cours des dix dernières années 

afin de répondre à un besoin en termes de sécurité. Il existe trois principales familles de 

matériaux d’électrolytes solides : les matériaux organiques (les polymères), les matériaux 

inorganiques cristallisés, vitreux ou amorphes, mais également les matériaux hybrides, qui sont 

constitués d’une céramique et d’un polymère47,58,59. Un historique du développement des 

principaux électrolytes solides conducteurs d’ions lithium est présenté sur la figure 12. 

 

Figure 12 : Historique du développement des électrolytes solides conducteurs d’ions 

lithium. 

Les polymères sont les premiers matériaux solides à avoir été étudiés comme 

conducteurs ioniques du lithium, avec l’étude du poly(oxyéthylène) (POE) complexé à un métal 

alcalin, en 1973 par Wright et al.60 Dans les années qui ont suivies, des matériaux céramiques 

ont aussi été étudiés, dont les matériaux de la famille des NASICON61,62 tel que le LATP, qui 

est toujours très étudié aujourd’hui. La première batterie tout-solide a été développée en 1983 

par Kanehori et al. (la microbatterie)63 et a encouragé l’étude de nouveaux électrolytes solide 
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en couche mince, dont le LiPON, développé en 1992.39 Finalement, une très grande diversité 

de matériaux d’électrolyte sont étudiés dont les oxydes de structure pérovskite64, anti-

pérovskite65,66 et grenat67 ainsi que les sulfures de structure argyrodite68 et thio-LISICON69–71. 

Cette thèse se concentre principalement sur les électrolytes solides inorganiques. Par 

conséquent, les électrolytes polymères ne seront décrits que très brièvement au début de cette 

section.  

1.4.2.1 Les électrolytes organiques 

Les électrolytes polymères72 sont des matériaux préparés en dissolvant un sel métallique 

dans une matrice polymère telle que le poly(oxyéthylène) (POE), le poly(fluorure de 

vinylidène) (PVDF), le poly(fluorure de vinylidène) hexafluoropropène (PVDF-HFP), le 

poly(méthacrylate de méthyle) (PMMA), le polyacrylonitrile (PAN), l’alcool polyvinylique 

(PVA), etc. Ils font l’objet de nombreuses études comme électrolyte solide pour les batteries 

tout-solide puisque ce sont des matériaux flexibles, faciles à produire et à mettre en œuvre à 

l’échelle industrielle. Ces matériaux présentent l’avantage d’être très élastiques et peuvent 

facilement s’adapter aux variations volumiques des électrodes lors du cyclage et permettent de 

créer un bon contact entre les matériaux d’électrodes et l’électrolyte. Le POE demeure toujours 

le polymère le plus étudié aujourd’hui puisqu’il possède une faible température de transition 

vitreuse (≈ -60 °C) et possède une forte capacité à se complexer avec l’ion lithium73. Cependant, 

l’introduction d’un sel de lithium au sein de sa structure augmente son taux de cristallinité et 

augmente sa Tg ce qui conduit à une faible conductivité ionique à température ambiante (de 

l’ordre de 10-9-10-4 S·cm-1). Typiquement, une conductivité ionique de 1,2 x 10-6 S·cm-1 est 

atteinte à 25 °C pour un mélange de 5% massique de LiPF6 dans POE. La plupart des polymères 

sont caractérisés par une faible conductivité ionique à température ambiante et nécessitent 

d’être chauffés à une température supérieure à leur transition vitreuse pour atteindre une 

conductivité ionique intéressante, généralement entre 60 et 80 °C. Ils ont également une stabilité 

thermique limitée et sont instables à des potentiels supérieurs à 3,7 V.  

Les matériaux céramiques présentent une conductivité ionique supérieure aux polymères à 

température ambiante, mais possèdent des propriétés mécaniques plus limitées. Ainsi, des 

travaux sont menés sur des électrolytes hybrides tout-solide, formés d’un matériau céramique 

mélangé à un polymère selon des proportions qui varient entre 1 et 99 % massique de 

céramique74. L’objectif est de combiner les avantages des matériaux inorganiques et des 

matériaux organiques en favorisant la forte conductivité ionique et la grande stabilité thermique 
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des matériaux céramiques ainsi que la grande souplesse et les bonnes propriétés mécaniques 

des matériaux polymères. Les études menées sur les électrolytes hybrides sont très récentes et 

peu de matériaux présentant une bonne conductivité ionique ont été obtenus. L’électrolyte 

hybride ayant obtenu la plus forte conductivité ionique est le mélange (POE)8LiTFSI : 

Li7La3Zr2O12 (7,5 % massique de LLZO)75 de conductivité ionique de 5,5 x 10-4 S·cm-1 à 

30 °C. Actuellement, aucun des matériaux d’électrolyte solide ne semble remplir tous les 

critères et il faut faire des compromis sur les propriétés. 

1.4.2.2 Les électrolytes inorganiques 

Les oxydes 

Les matériaux d’électrolyte solide de type oxydes présentent différentes structures 

cristallines incluant la structure NASICON, grenat, pérovskite, anti-pérovskite et LISICON. 

Des matériaux amorphes ou vitreux sont aussi étudiés, de même que les vitrocéramiques dont 

une ou plusieurs phases cristallines sont dispersées dans une matrice vitreuse ou amorphe. 

Les matériaux de structure NASICON sont à l’origine des conducteurs ioniques au sodium, 

d’où leur nom « NA SuperIonic CONductor », de formule chimique générale NaM2(PO4)3 

(M = Ge, Ti, Zr, etc.). Ils présentent généralement une structure rhomboédrique de groupe 

d’espace 𝑅3̅𝑐. Ces matériaux sont formés de tétraèdres PO4 et d’octaèdres MO6 qui partagent 

leurs sommets, créant une unité structurale appelée « lanterne » dont l’ensemble permet de 

former des chemins de diffusion tridimensionnels (figure 13). Hong et Goodenough62 ont été 

les pionniers du développement des NASICON en 1976 avec les composés Na1+xZr2SixP3-xO12 

(0 < x < 3) atteignant une conductivité ionique supérieure à 10-3 S·cm-1. La substitution des ions 

sodium par des ions lithium permet de conserver la structure NASICON pour former des 

conducteurs ioniques du lithium. Ainsi, les composés LiTi2(PO4)3 (LTP) et LiGe2(PO4)3 (LGP) 

ont pu être obtenus. 
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Figure 13 :  Structure NASICON de maille hexagonale du composé LATP (figure 

adaptée76). 

La conductivité ionique de ces matériaux est grandement influencée par la taille des canaux 

de diffusion qui dépend directement du rayon ionique de l’espèce M4+ (figure 14). L’énergie 

d’activation diminue lorsque la taille des canaux de diffusion augmente. La substitution 

partielle de Ti4+ par des cations trivalents tels que Al3+, Sc3+, Ga3+, Fe3+, In3+ et Cr3+ permet 

d’augmenter considérablement la conductivité ionique de ces matériaux, jusqu’à  

7 x 10-4 S·cm-1 pour le composé Li1,3Al0,3Ti1,7(PO4)3 (LATP)77, comparativement à une valeur 

d’environ 7 x 10-6 S·cm-1 pour le LTP47. Le degré d’oxydation plus faible de l’aluminium 

comparé à celui du titane permet d’augmenter la concentration en ions lithium pour compenser 

la différence de charge, ce qui favorise une meilleure conductivité ionique. 
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Figure 14 :  Conductivité ionique et énergie d’activation en fonction du rayon ionique de 

M4+ dans les composés de type NASICON47. 

Une autre famille d’oxydes conducteurs ioniques du lithium regroupe les composés de 

structure grenat qui dérivent du composé idéal de structure cubique ayant comme formule 

chimique A3B2(XO4)3 comme le composé Ca3Al2(PO4)3. Des matériaux de structure grenat ont 

été élaborés en ajustant la valence des espèces A et B dans le but d’obtenir une teneur élevée 

en lithium. En particulier, des matériaux de composition Li5La3M2O12 (M = Nb, Ta, Sb), 

Li6ALa2M2O12 (A = Mg, Ca, Sr, Ba; M = Nb, Ta), et Li7La3M2O12 (M = Zr, Sn) ont été 

obtenus78. Le conducteur ionique du lithium de structure grenat le plus connu est le 

Li7La3Zr2O12 (LLZO), dont la structure est illustrée sur la figure 15.  

 

Figure 15 :  Structure grenat du composé Li7La3Zr2O12 cubique79. 
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Ce matériau existe sous deux polymorphes, soit une phase de structure quadratique de 

groupe d’espace 𝐼41/𝑎𝑐𝑑 et une phase de structure cubique de groupe d’espace 𝐼𝑎3̅𝑑. Le 

composé de structure quadratique est stable jusqu’à 100-150 °C et présente une très faible 

conductivité ionique à température ambiante, soit de l’ordre de 10-6 S·cm-1. De nombreuses 

études ont été menées dans le but de stabiliser la phase de structure cubique par des substitutions 

aliovalentes (Li+ ↔ Al3+ ou Ga3+ et Zr4+ ↔ Nb5+, Ta5+, Sb5+ ou Sc3+) et montrent qu’il est 

possible d’augmenter la conductivité ionique d’environ deux à trois ordres de grandeur, soit 

jusqu’à 10-4 à 10-3 S·cm-1. Finalement, le composé cubique Li6,55+yGa0,15La3Zr2−yScyO12 

(y = 0,1) a permis d’atteindre une conductivité ionique de 1,8 x 10-3 S·cm-1 à température 

ambiante80. 

Les matériaux de structure pérovskite de formule chimique ABO3 (A = Ca, Sr ou La et B 

= Al ou Ti) présentent une structure idéale cubique de groupe d’espace 𝑃𝑚3̅𝑚. Les ions A se 

retrouvent aux sommets du cube, les ions B au centre et les atomes d’oxygène sont en position 

face centrée. Les sites A sont en coordinence 12 et les sites B sont en coordinence 6 et forment 

des octaèdres BO6 partageant leurs sommets (figure 16). La substitution partielle des atomes A 

par des ions lithium dans la structure pérovskite permet de former des défauts ponctuels en 

introduisant des lacunes (◻) ce qui favorise la diffusion des ions lithium. Les composés de 

structure pérovskite conducteurs d’ions lithium les plus connus ont pour formule chimique 

Li3xLa⅔-x◻⅓-2xTiO3 (LLTO) avec 0 < x > 0,167 et existent sous différentes formes allotropiques 

(cubique, quadratique, orthorhombique, rhomboédrique ou monoclinique)81. Le composé 

pérovskite possédant la meilleure conductivité ionique est le Li0,34La0,56TiO3 avec une 

conductivité de bulk de 10-3 S·cm-1.64 Toutefois, sa conductivité ionique totale est beaucoup 

plus faible, soit de 7 x 10-5 S·cm-1. 
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Figure 16 :  Structure pérovskite cubique idéale du composé La0,5Li0,5TiO3.81 

Finalement, une dernière famille d’oxydes conducteurs ioniques de lithium sont les 

composés anti-pérovskite, de formule chimique Li3OX (X = Cl-, Br- et I-) de structure analogue 

aux composés pérovskite où les sites anioniques et cationiques sont inversés. Ces matériaux ont 

d’abord été étudiés pour leurs propriétés de conductivité ionique en 2003 par Schwering et al.65 

Le composé Li2HOCl présente une structure orthorhombique à température ambiante et subit 

une transition de phase à 37 °C, caractérisée par une forte augmentation de la conductivité 

ionique, passant de 10-6 à 10-4 S·cm-1. Il est possible de stabiliser la phase cubique à température 

ambiante en modifiant la composition chimique. En 2012, Zhao et al.66 s’intéressent de nouveau 

à ces matériaux et obtiennent une conductivité ionique de 0,85 mS·cm-1 pour le composé 

Li3OCl. Ils étudient également les halogénures mixtes et préparent notamment un composé 

équimolaire en chlorure et bromure (Li3OBr0,5Cl0,5) pour lequel ils obtiennent une conductivité 

ionique de 1,94 mS·cm-1. 

Les matériaux type LISICON (LIthium SuperIonic CONductor) sont des composés qui 

cristallisent selon une structure similaire à γ-Li3PO4, de structure orthorhombique et de groupe 

d’espace Pnma (figure 17a). La substitution partielle des espèces P5+ par des espèces 

aliovalentes M4+ (Si4+ ou Ge4+) dans le composé γ-Li3PO4 permet de former des composés de 

formule chimique Li3+x(P1-xM’x)O4 de type-LISICON qui présentent une conductivité ionique 

beaucoup plus importante. Les composés γ-Li3PO4 et Li4SiO4 présentent une faible conductivité 

ionique à température ambiante, respectivement de l’ordre de 10-20-10-18 S·cm-1 et  

10-12 S·cm-1.82 Lorsqu’ils sont mélangés ensemble pour former une solution solide, la 
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conductivité ionique augmente de plusieurs ordres de grandeur, jusqu’à 10−7 S·cm-1.82 Les 

chemins de diffusion des ions Li+ dans γ-Li3PO4, Li4SiO4 et la solution solide sont présentés sur 

la figure 17b et permet d’illustrer l’amélioration de la mobilité ionique par la formation de la 

solution solide. 

 

Figure 17 :  (a) Structure de type LISICON des composés Li4SiO4 et γ-Li3PO4 formés de 

tétraèdres SiO4 et PO4 et (b) chemins de diffusion des composés Li3PO4, Li4SiO4 et d’une 

solution solide Li3,5Si0,5P0,5O4 où la diffusion des ions lithium est favorisée82.  

Un problème majeur avec les oxydes est leur forte résistance aux joints de grains. Les 

sulfures sont des matériaux très ductiles qui possèdent une plus faible résistance électrique aux 

joints de grains que les oxydes. Par ailleurs, ils sont plus faciles à mettre en forme et le contact 

avec les matériaux d’électrode est beaucoup plus aisé. Les sulfures cristallins sont des matériaux 

très prometteurs puisqu’ils présentent une très forte conductivité ionique. Les matériaux les plus 

connus sont les thio-LISICON, les argyrodites et les vitrocéramiques de type Li2S-P2S5 dont la 

phase cristalline est de composition chimique Li7P3S11.  

Les sulfures 

Les thio-LISICON ont été développés par Kanno et al.71 en remplaçant les atomes 

d’oxygène des composés de type-LISICON de formule chimique Li3+x(P1-xSix)O4 par des 

anions S2- plus gros et plus polarisables pour former le composé Li3+x(P1-xSix)S4. La forte 

polarisabilité des ions sulfures diminue l’énergie de liaison avec le lithium ce qui conduit à une 

plus forte conductivité ionique des ions lithium au sein de la structure comparativement à leurs 

analogues oxydes. Les thio-LISICON forment une large gamme de solutions solides de formule 

générale LixM1-yM’yS4 (M = Si ou Ge; M’ = P, Al, Zn, Ga ou Sb), présentant une conductivité 

ionique entre 10-7 et 10-3 S·cm-1, dont le composé Li4-xGe1-xPxS4 qui possède une conductivité 

(a)

(b)
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ionique de 2,2 x 10-3 S·cm-1. En 2011, le groupe de Kanno a découvert un nouveau matériau 

sulfure, le Li10GeP2S12 (LGPS)69, présentant une conductivité ionique extrêmement élevée de 

1,2 x 10-2 S·cm-1, comparable ou même plus élevée que celle des électrolytes liquides 

organiques utilisés dans les batteries Li-ion commerciales. La structure quadratique du LGPS, 

de groupe d’espace P42/nmc est formée de tétraèdres GeS4 et PS4, de tétraèdres LiS4 et 

d’octaèdres LiS6 dont l’organisation à longue distance permet de former des chemins de 

diffusion préférentiels monodimensionnels le long de l’axe c (figure 18). L’énergie de 

migration des ions Li+ à travers le chemin 1D est très faible (0,17 eV) tandis qu’une énergie de 

migration selon le plan ab de 0,28 eV a été déterminée, rendant ce chemin de diffusion moins 

accessible. 

 

Figure 18 :  Structure thio-LISICON du composé LGPS (figure adaptée69). 

L’ajout d’halogénures dans les composés thiophosphates permet d’augmenter la 

conductivité ionique de ces matériaux. Plus récemment, un nouveau matériau de formule 

chimique Li9,54Si1,74P1,44S11,7Cl0,3 de structure similaire au LGPS a été obtenu par Kato et al70. 

Il présente une conductivité ionique de 2,5 x 10-2 S·cm-1 à température ambiante. Il s’agit du 

composé présentant la plus forte conductivité ionique à ce jour. Une autre famille importante 

regroupe les matériaux de structure argyrodite, des thiophosphates halogénés de formule 

chimique Li6PS5X (X = Cl, Br ou I). La substitution des sulfures S2- par des halogénures X- 

permet de former des lacunes de lithium ce qui favorise la mobilité ionique et permet d’atteindre 

une conductivité ionique entre 10-2 et 10-3 S·cm-1 à température ambiante83 pour les composés 

Li6PS5Cl et Li6PS5Br. Les matériaux de structure argyrodite cristallisent selon un arrangement 
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compact cubique de groupe d’espace 𝐹43̅𝑚, formé de tétraèdres PS4 (violet) entre lesquels les 

ions lithium (blanc) forment des cages octaédriques (figure 19). Les ions lithium formant les 

cages sont distribués aléatoirement dans les sites interstitiels et vont migrer d’un site à un autre 

selon trois modes de saut (intra-cage, inter-cage et doublet). Le saut inter-cage permet de former 

des chemins de diffusion tridimensionnels favorisant une diffusion rapide des ions Li+ de par 

leur faible énergie d’activation entre 0,2 et 0,3 V.83 

 

Figure 19 :  Structure argyrodite et chemins de diffusion associés57. 

Plus récemment, des vitrocéramiques à base de sulfures ont été développées à partir de 

verres de type Li2S-P2S5, obtenus par une méthode de fusion-trempe ou par mécanosynthèse. 

Un recuit du matériau vitreux entre 200 et 300 °C permet d’obtenir une phase cristalline de 

composition Li7P3S11. La vitrocéramique, compactée par pressage à froid permet d’obtenir une 

conductivité ionique de l’ordre de 10-3 S·cm-1 à température ambiante. Un second traitement 

thermique à 280 °C pendant deux heures, après le pastillage à froid, permet de limiter la 

contribution résistive des joints de grains et ainsi d’obtenir une conductivité ionique de 

1,7 x 10-2 S·cm-1 à température ambiante84. Tout comme les autres sulfures, ces vitrocéramiques 

sont instables électrochimiquement et forment une couche d’interface résistive (Li2S, Li3P) 

entre l’électrolyte et les matériaux d’électrode. 

Les nitrures  

D’autres matériaux, de type nitrure, sont également étudiés dans la littérature puisqu’ils 

présentent une forte conductivité ionique, pouvant atteindre 2 x 10-4 S·cm-1 à 25 °C pour le 

composé Li3N lorsqu’il est recuit à 750 °C sous atmosphère d’azote pur85. La structure du Li3N 

est formée de couches hexagonales de Li2N, connectées ensemble par les ions lithium formant 
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des liaisons N-Li-N permettant la diffusion des ions lithium à travers des chemins de diffusion 

bidimensionnels. Le Li3N est stable vis-à-vis le lithium métal mais possède un faible potentiel 

de décomposition de 0,44 V86. Le Li3N est aussi très instable vis-à-vis de l’humidité ce qui 

limite son utilisation comme électrolyte solide. En revanche, les couches minces amorphes 

d’oxynitrures de phosphate de lithium (LiPON) et leurs dérivés sont très étudiés pour les 

microbatteries au lithium. Le LiPON, qui présente une conductivité ionique de 3 x 10-6 S·cm-1, 

est le matériau d’électrolyte solide le plus utilisé dans les microbatteries commerciales.  

Comparatif des propriétés des principaux électrolytes solides inorganiques 

Les matériaux d’électrolyte solide sont généralement des matériaux polycristallins dont la 

conductivité ionique totale dépend de la conductivité ionique intrinsèque du matériau, soit celle 

des grains, mais également de la conductivité à l’interface entre ces grains, les joints de grains. 

De façon générale, la résistance aux joints de grains est supérieure à celle des grains et limite 

la conductivité ionique totale de l’électrolyte. La figure 20 présentent les valeurs de conductivité 

ionique déterminées pour les principaux électrolytes solides, qui varie entre 10-10 et 

10-2 S·cm-1. 

 

Figure 20 : Conductivité ionique à température ambiante des différentes familles 

d’électrolytes solides inorganiques47. 

EC:DMC 1 M LiPF6
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Tout d’abord, les matériaux sulfures présentent une conductivité ionique généralement 

supérieure à celle des oxydes. Cette dernière peut atteindre une valeur de l’ordre de 

10-3-10-2 S·cm-1. Les matériaux de structure thio-LISICON possèdent les valeurs de 

conductivité ionique les plus élevées, équivalente à celle des électrolytes liquides. Les atomes 

de soufre, plus polarisables que les atomes d’oxygène, facilite la migration des ions lithium. 

Les matériaux de structure argyrodite présentent aussi une excellente conductivité ionique. Pour 

les oxydes, les composés de structure grenat et NASICON sont les meilleurs conducteurs 

ioniques. 

Dans une même famille structurale, la conductivité ionique peut varier fortement. La 

concentration en porteurs de charge et la nature chimique des espèces présentent au sein d’un 

matériau permettent de faire varier l’énergie de migration et l’énergie de formation de défauts, 

favorisant ou non une meilleure conductivité ionique. La conductivité ionique est généralement 

favorisée par une concentration importante en défauts ponctuels et à une symétrie élevée. Pour 

un même matériau, il est possible d’augmenter jusqu’à 5-6 ordres de grandeur la conductivité 

ionique par des substitutions cationiques et anioniques, ce qui a pour effet de former des lacunes 

ou des interstitiels, de modifier les chemins de diffusion et les interactions électrostatiques.  

Malgré les nombreuses études menées sur les matériaux d’électrolytes solides inorganiques 

au cours des dernières années, certaines difficultés subsistent quant à leur intégration dans des 

systèmes électrochimiques complets. Ceci est principalement dû à des problèmes de stabilité 

chimique et électrochimique induisant des réactions aux interfaces. Céder et al. ont étudié par 

DFT la stabilité électrochimique à l’interface entre les électrodes et l’électrolyte pour 

différentes familles d’électrolyte solide inorganique87. La fenêtre de stabilité électrochimique 

théorique des différents matériaux d’électrolyte solide est présentée sur la figure 21. On peut 

d’abord observer une fenêtre de stabilité électrochimique extrêmement réduite pour les sulfures, 

comprise entre 1,9 et 2,5 V. De façon générale, les oxydes présentent une fenêtre de stabilité 

plus large que les sulfures, mais ne sont généralement pas stables thermodynamiquement vis-

à-vis du lithium métal. Cependant, selon cette étude, le Li3OCl, un composé de structure anti-

pérovskite, apparaît stable jusqu’à 3 V vs. Li/Li+ et également vis-à-vis du lithium métal.  

L’instabilité (électro)-chimique conduit à la formation d’une interphase résistive au contact 

du lithium métal et de certains matériaux d’électrode positive ou lors du cyclage 

électrochimique. Comme il a été mentionné au début de cette section, la formation de cette 

interphase est rarement inévitable. Toutefois, certains matériaux d’électrolyte qui sont 
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thermodynamiquement instables vis-à-vis des matériaux d’électrodes sont possiblement stables 

cinétiquement. Ainsi, l’interphase formée agit comme une couche de passivation et freine la 

décomposition ultérieure de l’électrolyte solide. Les produits de décomposition formés au 

contact du lithium métal sont Li2O, Li2S, Li3P, LiCl, LiBr, LiI, LiF, LiH, Li3N, Li3BN2 et 

Li4NCl. Ces derniers sont des isolants électroniques mais ils permettent la conduction des ions 

lithium.  

 

Figure 21 : Fenêtre de stabilité électrochimique théorique de divers électrolytes solides87. 

Les matériaux à base de soufre sont les matériaux les plus prometteurs en termes de 

conductivité ionique, mais possèdent une faible stabilité (électro)-chimique et forment du H2S 

lors de leur manipulation à l’air ou de la fabrication du système tout solide, ce qui pose un 

problème en termes de sécurité. Le H2S est un gaz toxique et qui en plus, favorise 
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l’augmentation de pression dans le système électrochimique complet ce qui risque de créer des 

fuites.  

Des études expérimentales ont démontré que les composés Li3,25Ge0,25P0,75S4 et Li10GeP2S12 

présentent une large fenêtre de stabilité électrochimique69,71, sans réaction électrochimique, 

entre 0 et 4 V vs. Li/Li+ ce qui est en contradiction avec l’étude théorique menée par 

Céder et al. Le composé Li9,6P3S12, un composé de structure similaire au LGPS, présente une 

conductivité ionique légèrement inférieure, soit de 1,2 x 10-3 S·cm-1 à 25 °C, mais présenterait 

une fenêtre de stabilité électrochimique entre 0 et 5 V.70 

L’un des oxydes le plus prometteur est le composé cubique de structure grenat de type 

LLZO. Il possède une forte conductivité ionique de l’ordre de 10-4-10-3 S·cm-1 à température 

ambiante et une large fenêtre de stabilité électrochimique. Des études ont montré qu’au contact 

du Li métal, une couche de passivation de type LLZO quadratique serait formée88. Cette couche 

présente une résistance plus importante que celle de la phase cubique, mais empêcherait une 

dégradation ultérieure de l’électrolyte solide. Néanmoins, les matériaux de structure grenat 

favoriserait la formation de dendrites induite par le faible contact avec le Li métal89. Un autre 

oxyde qui semble prometteur est le composé Li3OCl de structure anti-pérovskite puisqu’il 

possède une large fenêtre de stabilité électrochimique théorique, jusqu’à 3 V et est 

thermodynamiquement stable vis-à-vis du lithium métal. Il possède également une très forte 

conductivité ionique, soit 0,85 x 10-3 S·cm-1. Le LATP, de structure NASICON, est 

relativement stable à l’air et stable à haut potentiel. Cependant, il est instable à bas potentiel, 

comme les composés de structure pérovskite et les autres composés à base de titane90.  

Un comparatif des propriétés des principaux matériaux d’électrolyte solide est présenté dans 

le tableau 1 en mettant en exergue leurs principaux avantages et inconvénients. Jusqu’à présent, 

aucun matériau inorganique solide ne possède toutes les propriétés recherchées pour une 

utilisation dans les systèmes électrochimiques complets, c’est pourquoi d’innombrables 

recherches sont menées dans le but de développer un nouveau matériau qui pourrait répondre à 

tous les critères.  
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Tableau 1 : Propriétés des différents électrolytes solides  

Matériau 
σ à 25 °C 
(S·cm-1) 

Avantages Inconvénients 

Polymères 

(POE)73 

10-4  
(65-78 °C) 

• Flexible 

• Stable vs. Li métal 

• Facilité à produire sur 
une grande surface 

• Faible module de 
cisaillement 

• Faible σ ionique à T 
ambiante 

• Stabilité thermique limitée 

• Faible potentiel 
d’oxydation (<3,7 V vs. 
Li/Li+) 

NASICON 
(Li1,3Al0,3Ti1,7(PO4)3)77 

7 x 10-4 

• Forte σ ionique 

• Bonne stabilité chimique 

• Large fenêtre 
électrochimique 

• Précurseurs de Ge chers 

• Production à grande 
échelle chère 

• Instable vs. Li métal 

Grenat 
(Li7La3Zr2O12)91 

2,1 x 10-4 
• Forte σ ionique 

• Large fenêtre de 
stabilité électrochimique 

• Instable vs. CO2 et H2O 

• Production à grande 
échelle chère 

• Masse volumique élevée 

Pérovskite 
(Li0,34La0,51TiO2,94)64 

7 x 10-5 • Bonne stabilité chimique 

• Synthèse difficile 

• Production à grande 
échelle chère 

• σ ionique modérée 

Anti-pérovskite 
(Li3OCl)66 

0,85 x 10-3 

• Forte σ ionique 

• Faible densité 
spécifique 

• Stable vs. Li métal 

• Fortement hygroscopique 

LISICON 
(Li3,5Si0,5P0,5O4)82 

10-7 
• Bonne stabilité chimique 

• Bonne stabilité 
électrochimique 

• σ ionique modérée 

Thio-LISICON 
(Li10GeP2S12)69 

1,2 x 10-2 • Très forte σ ionique 

• Ductile 

• Instable vs. O2 et 
humidité 

• Faible stabilité 
électrochimique 

Argyrodite 
(Li6PS5Br)68 

7 x 10-3 • Très forte σ ionique 

• Ductile 

• Hygroscopique 

• Faible stabilité 
électrochimique 

Vitrocéramique 
(70Li2S-30P2S5)84 

1,7 x 10-2 

• Très forte σ ionique 

• Pas de joints de grains 

• Bonne stabilité 
thermique 

• Sensible à l’H2O et O2 

Nitrure 
(Li3N)92 

6,6 x 10-4 • Forte σ ionique 
• Faible stabilité 

électrochimique 

Couches minces 

(LiPON)39 
3 x 10-6 

• Bonne stabilité chimique 
et électrochimique 

• σ ionique modérée 

• Production à grande 
échelle chère 
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1.5 Conclusion et justification du choix des matériaux étudiés 

Les batteries Li-ion actuelles utilisent un électrolyte liquide, formé d’un sel de lithium 

dissout dans un solvant organique. Ce dernier est volatil et inflammable et son utilisation dans 

les batteries induit des problèmes de sécurité. Dans le but de répondre à ce problème de sécurité, 

le développement des batteries tout-solide massives a créé un vif intérêt, principalement dans 

les dix dernières années avec le développement de technologies de haute énergie comme les 

voitures électriques, qui nécessitent une fiabilité accrue. Le développement des batteries tout-

solide massives et leur commercialisation nécessitent de résoudre de nombreux défis :  

• Développement de nouveaux électrolytes solides à forte conductivité ionique ; 

• Développement de nouveaux matériaux d’électrodes de plus forte densité 

d’énergie et de puissance ; 

• Stabilisation des interfaces entre l’électrolyte solide et les matériaux d’électrodes ; 

• Assemblage des systèmes complets (comptabilité mécanique et thermique). 

Actuellement, la seule batterie-tout solide commercialisée est la batterie en films minces (la 

microbatterie). Elle est aujourd’hui utilisée dans de nombreuses applications nomades et 

miniaturisées comme les capteurs autonomes, les mémoires SRAM, les horloges en temps réels 

RTC, les étiquettes d’identification radiofréquence RFID, etc. L’électrolyte solide utilisé dans 

les microbatteries est le LiPON, un phosphate de lithium nitruré amorphe, dont la conductivité 

ionique est de 3 x 10-6 S·cm-1. 

Afin d’envisager le développement de batteries tout-solide massives, de nombreuses études 

se sont orientées vers le développement de nouveaux matériaux d’électrolyte solide à forte 

conductivité ionique, présentant une bonne stabilité (électro)-chimique et de bonnes propriétés 

mécaniques. Les électrolytes polymères sont des matériaux très flexibles et ductiles, mais 

possèdent une conductivité ionique modérée à température ambiante. Parmi les électrolytes 

solides inorganiques, les matériaux à base de sulfures présentent généralement une meilleure 

conductivité ionique que les oxydes. Les ions sulfures sont plus polarisables et favorisent la 

migration des ions lithium à travers les chemins de diffusion en se déformant lors de leur 

passage. Ainsi, l’énergie de migration est généralement plus faible pour les matériaux sulfures 

que les oxydes. La stabilité électrochimique est une autre propriété fondamentale des 

électrolytes solides. Des études théoriques montrent que les électrolytes sulfures possèdent une 

faible fenêtre de stabilité électrochimique, entre 1,9 et 2,5 V. Les oxydes présentent une fenêtre 
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de stabilité électrochimique relativement large, mais la plupart des électrolytes sont 

thermodynamiquement instables vis-à-vis du lithium métal. Toutefois, certains matériaux 

mènent à la formation d’une couche de passivation qui permet d’éviter la décomposition 

ultérieure de l’électrolyte, ce qui permet de stabiliser le système électrochimique, mais 

augmente la résistance du système. Les mécanismes de transport ionique font également l’objet 

de nombreuses études car ils influencent directement la conductivité ionique des électrolytes et 

leur compréhension est cruciale pour améliorer les performances des électrolytes solides. Les 

mécanismes de transport sont gouvernés par la structure, les chemins de diffusion, la nature 

chimique, la concentration en porteurs de charge et la présence de défauts structuraux. 

Dans le cadre de cette thèse, deux familles de matériaux ont été étudiées comme électrolyte 

solide. Les oxydes cristallins de structure anti-pérovskite ont été choisis car ils semblent 

présenter une forte conductivité ionique. En effet, selon l’étude réalisée par Song et al. en 2012, 

ces derniers présentent une conductivité ionique de 0,85 mS·cm-1 à température ambiante. Les 

composés de structure anti-pérovskite sont formés d’éléments légers (Li, O, Cl, etc.) et non-

critiques (pour la santé et l’environnement). De plus, ces matériaux présentent une faible densité 

spécifique. Selon les études théoriques menées par Céder et al., ces matériaux présenteraient 

une large fenêtre de stabilité électrochimique et permettraient l’utilisation du lithium métal à 

l’électrode négative. Finalement, certaines études montrent qu’il est possible d’amorphiser ces 

matériaux et ils seraient ainsi possible de les préparer sous forme de couche mince et de les 

intégrer dans les microbatteries au lithium. Le chapitre 2 est dédié à la synthèse et à la 

caractérisation de matériaux à structure anti-pérovskite. 

Des matériaux amorphes en couche mince LiPON et LiSiPON ont également été étudiés 

comme électrolyte solide dans le but de mieux comprendre la structure et le transport ionique 

dans le LiPON, mais également d’améliorer la conductivité ionique de ce dernier en 

introduisant un deuxième formateur de réseau vitreux dans la structure, le silicium. Il a été 

montré que l’utilisation de plusieurs formateurs de réseau vitreux permet d’augmenter le 

désordre structural ce qui permet de diminuer l’énergie d’activation associée à la diffusion des 

ions lithium et ainsi d’augmenter la conductivité ionique de ces matériaux. L’utilisation de 

couches minces de plus forte conductivité ionique permettrait d’améliorer les performances des 

microbatteries et limitant la chute ohmique. Il serait également très intéressant d’utiliser ces 

matériaux comme couche d’interface (protection) entre l’électrolyte solide et les matériaux 

d’électrodes. Les couches minces de LiPON et de LiSiPON ont été préparées par une technique 
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de dépôt en phase vapeur, la pulvérisation cathodique radiofréquence à cathode magnétron 

(PVD) et l’étude de ces systèmes est présentée au chapitre 3.  
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2.1 Introduction 

L’étude de nouveaux matériaux d’électrolyte solide à forte conductivité ionique est motivée 

par le développement des batteries tout-solide. Parmi les matériaux prometteurs figurent 

notamment les matériaux lithiés de structure anti-pérovskite. Ces matériaux, qui existent sous 

forme d’oxyde ou de sulfure, sont connus depuis les années 1980. Ils connaissent un vif regain 

d’intérêt depuis une étude menée par Zhao et Daemen en 2012 qui ont obtenu une conductivité 

ionique élevée de 0,85 mS·cm-1 pour le composé Li3OCl. Un intérêt particulier est porté aux 

matériaux de formule chimique générale Li3-xHxOCl car ils sont caractérisés par une forte 

conductivité ionique, une faible masse volumique, une bonne stabilité vis-à-vis du lithium 

métal. Par ailleurs il est possible d’amorphiser ces matériaux et de les préparer sous forme de 

couches minces. 

Ce chapitre de thèse est axé sur l’étude des matériaux de structure anti-pérovskite, et plus 

précisément les matériaux de composition chimique Li3-xHxOCl pour lesquels un état de l’art 

sera d’abord présenté. Ainsi, la structure des composés anti-pérovskite sera décrite puis les 

différentes voies de synthèses utilisées pour préparer les oxyhalogénures ou 

hydroxyhalogénures de lithium seront présentées. Les principales valeurs de conductivité 

ionique de ces matériaux seront listées en fonction de la voie de synthèse utilisée et de la 

composition chimique. Les différentes stratégies développées pour augmenter la conductivité 

ionique de ces matériaux seront également présentées dans cet état de l’art. Finalement, une 

analyse critique des différentes voies de synthèse utilisées et des valeurs de conductivité ionique 

et d’énergie d’activation obtenues sera menée. 

Dans le cadre de cette étude, des composés hydroxyhalogénés, de composition chimique 

Li3-xHxOCl ont été préparés selon deux voies de synthèse (par réaction à l’état solide et par 

fusion). La structure de ces matériaux a été analysée par Diffraction des Rayons X (DRX) et la 

morphologie par Microscopie Electronique à Balayage (MEB). Une étude par Calorimétrie 

Différentielle à Balayage (DSC) et par diffraction des rayons X au synchrotron a été menée 

pour suivre l’évolution structurale en température de ces matériaux. L’étude des propriétés de 

conduction a été menée par Spectroscopie d’Impédance Electrochimique (SIE). Finalement, 

une étude approfondie de la structure locale de ces matériaux a été menée par spectroscopie de 

Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) du 1H et du 7Li en collaboration avec le groupe du 

Pr. G. R. Goward de l’Université McMaster au Canada pour appréhender les mécanismes de 
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conduction ionique et mieux comprendre la relation entre la mobilité ionique des protons et des 

ions lithium. 

2.2 État de l’art sur les composés hydroxy- et oxyhalogénures alcalins 

2.2.1 Description de la structure anti-pérovskite 

Les matériaux de structure anti-pérovskite sont des composés analogues aux matériaux de 

structure pérovskite de formule chimique générale ABX3 (A, B =cation et X=anion), mais où 

les sites anioniques et les sites cationiques sont inversés. À l’origine, le nom pérovskite est 

donné au titanate de calcium (CaTiO3) qui cristallise dans un système cristallin orthorhombique, 

de groupe d’espace Pbnm.1 Le titane occupe un site octaédrique alors que le calcium se retrouve 

en coordinence douze. Les atomes d’oxygène occupent deux sites cristallins différents, O1 et 

O2, tous deux entourés de deux ions Ti4+ et de quatre ions Ca2+, formant un environnement 

octaédrique distordu. 

De nombreux matériaux de structure pérovskite ont été développés et sont utilisés dans 

diverses applications, comme les matériaux de composition CH3NH3PbX3 (X=halogénure), 

pour leurs propriétés optoélectroniques dans les cellules photovoltaïques2 et le composé BaTiO3 

et ses dérivés, pour leurs propriétés piézoélectriques dans des applications en 

microélectronique3. Plus récemment, des études se sont intéressées aux matériaux de structure 

anti-pérovskite pour leurs propriétés de conduction ionique, comme matériaux d’électrolyte 

solide pour les batteries tout-solide. Ces matériaux, de formule chimique générale ABX3, sont 

des conducteurs ioniques du lithium, du sodium ou du potassium (X=Li, Na ou K ; B= Cl, Br 

ou I et A= O, S ou Se)4. La structure anti-pérovskite permet d’insérer jusqu’à trois ions alcalins, 

ce qui permet d’avoir potentiellement un grand nombre de porteurs de charge. Les composés 

de structure anti-pérovskite n’adoptent pas seulement une structure orthorhombique, comme 

CaTiO3, mais peuvent également présenter une structure hexagonale, quadratique ou 

cubique5–7. La stabilité de la structure obtenue dépend du rayon ionique (r) de chaque espèce et 

peut être évaluée à partir du facteur de tolérance de Goldschmidt8 (t), calculé à partir de 

l’équation suivante : 

 𝑡 =
 (𝑟𝐵+𝑟𝑋)

√2(𝑟𝐴+𝑟𝑋)
 (𝑡𝑚𝑎𝑥 = 1) (Éq. 1) 

L’espèce A se trouve en coordinence 6, l’espèce B en 12 et l’espèce X, l’alcalin, se trouve 

en coordinence 6, entouré de deux ions d’espèce A et 4 ions d’espèce B. La figure 1 illustre la 
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structure anti-pérovskite de trois composés avec un facteur de tolérance différent, soit Li3OBr 

(t=0,89), Li3SI (t=0,81) et Li3SeCl (t=0,66). De façon générale, lorsque t ≥ 0,83, le composé 

obtenu présente une structure de plus haute symétrie, soit une structure cubique. Lorsque le 

facteur t ≤ 0,81, une forte distorsion de la maille est observée, engendrée par une variation des 

longueurs de liaison et par l’inclinaison des sites octaédriques, ce qui résulte en la formation de 

composés de plus basse symétrie. 

 

Figure 1 : Structure cristalline anti-pérovskite en fonction du facteur de Goldschmidt9. 

2.2.2 Calculs prédictifs pour identifier les matériaux susceptibles d’être 

synthétisés 

Comme nous venons de l’illustrer, le facteur de tolérance de Goldschmidt permet de prédire 

si un composé est susceptible d’adopter une structure stable. Kim et Siegel ont étudié la stabilité 

thermodynamique théorique de plusieurs composés de structure anti-pérovskite par des calculs 

basés sur la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT, Density Functional Theory)9. Ils ont 

établi une corrélation entre l’énergie relative à la courbe convexe, équivalente à l’énergie de 

décomposition, et le facteur de tolérance de Goldschmidt (figure 2). L’énergie relative à la 

courbe convexe est déterminée en comparant la stabilité d’une phase de composition chimique 

« complexe » par rapport à celle d’un mélange de phases plus simples10. Par exemple, la 

stabilité du composé Li3OCl est comparée à celle du mélange de composés Li2O et LiCl. Un 

composé est considéré stable si son énergie est inférieure à celle de la combinaison linéaire du 

mélange de phases. Ainsi, une valeur négative d’énergie relative à la courbe convexe indique 

que le composé est stable et une valeur positive indique que le composé est métastable ou 

instable. 
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Figure 2 : Corrélation entre le facteur de tolérance de Goldschmidt et l’énergie relative à 

la courbe convexe (équivalente à l’énergie de décomposition) de matériaux de structure 

anti-pérovskite9. 

Leurs calculs tendent à démontrer que très peu de composés oxyhalogénés de structure anti-

pérovskite sont stables à une température de 0 K. Seuls les composés Na3OCl, Na3OBr et Na3OI 

possèdent une énergie de décomposition négative, ou proche de zéro, et forment des matériaux 

stables. Les composés Na3OCl et Na3OBr a pu être synthétisés à partir du mélange de NaX 

(X = Cl ou Br) et de Na2O chauffé respectivement à une température entre 300 °C et 400 °C et 

à 400 °C sous atmosphère d’argon. Ces composés adoptent une structure cubique de groupe 

d’espace 𝑃𝑚3̅𝑚7,11,12. La synthèse du composé iodé, à partir du mélange de NaI et Na2O, mène 

à la formation d’une phase de composition chimique Na4OI2 de structure quadratique et de 

groupe d’espace I4/mmm7,11,12. Les autres composés, à base de lithium ou de sodium, possèdent 

une énergie de décomposition positive et sont métastables ou instables. Selon cette étude, aucun 

des composés à base de lithium n’est vraiment stable, ce qui est en accord avec d’autres études 

théoriques menées sur la stabilité des composés Li3OCl et Li3OBr pour lesquelles l’énergie de 

décomposition calculée est respectivement de 11,1 meV/atome et 21,9 meV/atome à 0 K. Ces 

composés sont ainsi susceptibles de se décomposer en LiCl (ou LiBr) et Li2O.13,14 Néanmoins, 

contrairement à ces études théoriques, plusieurs études expérimentales montrent qu’il est 

possible de synthétiser les composés Li3OCl et Li3OBr.15–17 Les différentes voies de synthèse 

utilisées pour préparer ces matériaux sont présentées dans la section suivante. 
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2.2.3 Principaux matériaux hydroxy- et oxyhalogénures alcalins étudiés 

dans la littérature 

Dans le cadre de cette thèse, nous nous sommes principalement intéressés aux oxydes et 

hydroxydes de lithium, nommés respectivement oxyhalogénures et hydroxyhalogénures 

présentant une structure anti-pérovskite. Une analyse bibliographique a permis d’identifier les 

différentes voies de synthèse utilisées pour préparer deux types de matériaux comportant du 

lithium. En plus des composés de formule chimique ABX3, il existe une grande variété de 

composition chimique qui permet d’obtenir des composés de structure anti-pérovskite, soit par 

substitution isovalente ou aliovalente en site anionique ou cationique. 

2.2.3.1 Différences structurales entres les hydroxy- et oxyhalogénures 

Les composés oxyhalogénés comme Li3OCl et Li3OBr, sont des composés où tous les sites 

cristallins sont occupés et où aucun défaut ponctuel n’est volontairement introduit. Selon les 

études expérimentales et théoriques menées, ces composés présentent une structure cubique à 

température ambiante avec un paramètre de maille proche de 4 Å, soit  3,91 Å pour Li3OCl et 

4,02 Å pour Li3OBr (groupe d’espace 𝑃𝑚3̅𝑚)14,15,18,19. 

Les composés hydroxyhalogénés, de formule chimique Li3-xHxOHal (Hal=halogénure), 

sont des matériaux où les ions lithium sont partiellement substitués par des ions hydrogène. Les 

atomes d’hydrogène n’occupent pas les sites cristallins du lithium, mais vont plutôt se lier aux 

atomes d’oxygène pour former des groupements OH-, ce qui induit la formation de lacunes de 

lithium au sein de la structure (figure 3). 

 

Figure 3 :  (a) Structure cristalline du composé Li3-xHxOCl (x = 1), (b) distances 

interatomiques Cl-O et Cl-Cl et (c) distances interatomiques Br-O et Br-Br 20. 
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Si on considère le composé Li2HOCl, les deux tiers des sites du lithium sont occupés, tandis 

que le tiers restant est inoccupé (lacunes). Le composé Li2HOCl présente une structure 

orthorhombique à température ambiante et subit une transition de phase vers 35-40 °C qui 

conduit à une structure cubique21. Le composé cubique Li2HOCl, de groupe d’espace 𝑃𝑚3̅𝑚, 

possède un paramètre de maille de 3,91 Å21, identique à celui du composé Li3OCl. Il est très 

difficile de les distinguer par DRX, même au synchrotron, et une analyse par diffraction des 

neutrons est nécessaire.  

2.2.3.2 Voies de synthèse utilisées pour les hydroxyhalogénures de lithium et 

valeurs de conductivité ionique 

Différentes voies de synthèse ont été utilisées pour préparer les composés 

hydroxyhalogénés, par fusion, avec un refroidissement lent ou rapide ou par réaction à l’état 

solide à une température inférieure à la température de fusion. Toutes les synthèses présentées 

dans cette section ont été réalisées dans un environnement sec sous atmosphère d’argon. En 

effet, ces matériaux sont très hygroscopiques et de nombreuses précautions doivent être prises 

pour obtenir le matériau de composition souhaitée. 

Synthèse par fusion 

Hartwig et al. sont les premiers à avoir étudié les propriétés du composé Li2HOCl en 1981. 

Ils l’ont préparé en chauffant les précurseurs (LiCl-LiOH) au-delà de la température de fusion 

et en effectuant un refroidissement rapide afin de stabiliser la phase désirée22. A partir de la 

pastille formée après la trempe puis polie, ils ont effectué des mesures d’impédance et ont ainsi 

obtenu une conductivité ionique de 3 x 10-5 S·cm-1 à 200 °C avec une énergie d’activation 

élevée de 0,97 eV. Par extrapolation, en considérant que l’évolution de la conductivité ionique 

est linéaire sur toute la gamme de température, on peut en déduire la valeur de conductivité 

ionique à 25 °C, qui est très faible et vaut 2,5 x 10-11 S cm-1. 

Pendant plus de vingt ans, aucune étude n’a été menée sur les propriétés de conduction 

ionique des composés d’hydroxychlorure de lithium jusqu’à ce que Schwering et al.21 étudient, 

en 2003, une série de matériaux de composition chimique Li3-xHxOCl (0,83 < x < 2). Ils ont en 

particulier synthétisé le composé Li2HOCl en effectuant un traitement thermique à 350 °C 

pendant 24 heures, dans un tube en argent scellé, puis en refroidissant lentement (2°C/h) jusqu’à 

250 °C et en maintenant cette température pendant 48 heures. Le refroidissement jusqu’à 25 °C 

a été effectué à 5 °C/h. Ainsi, un composé de structure orthorhombique est obtenu, ce dernier 



Chapitre 2 

69 

 

adopte une structure cubique au-delà de 37 °C. La conductivité ionique du composé de structure 

orthorhombique mesurée sur une pastille pressée à 350 MPa est de 10-8 S·cm-1 à 25 °C. La 

conductivité ionique augmente d’environ trois ordres de grandeur pour le composé de structure 

cubique et vaut 3,2 x 10-5 S·cm-1 à 50 °C avec une énergie d’activation de 0,54 eV (pour des 

températures supérieures à 50 °C). 

Entre 2003 et 2016, aucun article n’a été publié sur les composés hydroxyhalogénures de 

lithium. En 2016, Hood et al. se sont également intéressés au composé Li2HOCl qu’ils ont 

préparé à partir d’un mélange stœchiométrique de LiCl et LiOH en chauffant à 350 °C pendant 

30 minutes, puis en refroidissant rapidement jusqu’à 25 °C avec une rampe d’environ 

16 °C/min23. La synthèse a été réalisée sous argon, dans un creuset en nickel scellé avec un 

joint en cuivre. Le composé Li2HOCl obtenu présente une structure orthorhombique à 

température ambiante, avec une conductivité ionique de 4 x 10-8 S·cm-1 et subit une transition 

de phase entre 30 et 50 °C conduisant à une phase de structure cubique. Le matériau de structure 

cubique présente une conductivité ionique de 1,3 x 10-4 S·cm-1 à 100 °C avec une énergie 

d’activation de 0,56 eV. Les mesures d’impédance ont été réalisées sur une pastille pressée à 

froid à 300 MPa. Ils ont également préparé le composé Li2HOCl par fusion (350 °C/24 h) suivi 

d’un refroidissement lent (1- Rampe de 8 °C/h jusqu’à 250 °C, 2- Palier à 250 °C/24 h, 

3- Rampe de 25 °C/h jusqu’à 25 °C). Le composé obtenu par cette voie de synthèse présente 

une conductivité ionique plus faible, soit 8 x 10-9 S cm-1 à 25 °C (structure orthorhombique) et 

2,6 x 10-6 S cm-1 à 100 °C (structure cubique) avec une énergie d’activation de 0,65 eV pour le 

composé de structure cubique. 

En 2020, Wang et al. ont aussi utilisé une méthode de fusion-trempe pour préparer le 

composé Li2HOCl à 320 °C pendant 2h, à partir d’un rapport équimolaire LiOH-LiCl, et ont 

obtenu un composé de structure orthorhombique à température ambiante qui présente une 

transition de phase orthorhombique/cubique entre 35 et 40 °C24. Ils ont mesuré la conductivité 

ionique par SIE sur une pastille préparée par un pressage uniaxial en température à 120 °C avec 

une pression de 500 MPa. Des électrodes bloquantes d’or ont été déposées sur chaque face de 

la pastille. Ils ont obtenu une conductivité ionique de1,2 x 10-8 S·cm-1 à 37 °C et une 

conductivité ionique de 1,4 x 10-6 S·cm-1 à 39 °C. 

En 2020, Yang et al. ont préparé le composé Li2HOCl à partir d’un mélange équimolaire 

LiOH-LiCl, préparé en boîte à gants, puis amené à fusion à 350 °C pendant 6 heures suivi d’une 

trempe25. Il est à noter que la trempe a été effectuée sous air, jusqu’au refroidissement complet 
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du matériau, à l’issu duquel il a été entreposé en boîte à gants. Le matériau est ensuite broyé 

pendant 30 minutes dans une jarre en zircone puis analysé par DRX (avant et après le broyage 

planétaire) tel qu’illustré sur la figure 4 (vert). Le matériau brut présente une structure 

orthorhombique alors qu’après le broyage, les réflexions observées sont plutôt associées à une 

structure cubique. Une mesure d’impédance a été réalisée sur une pastille obtenue par pressage 

uniaxial à partir de la poudre broyée et recouverte sur ses deux faces d’une pâte d’argent. La 

conductivité ionique obtenue est de 3,21 x 10-5 S·cm-1 à température ambiante avec une énergie 

d’activation de 0,52 eV. Malheureusement, aucune condition expérimentale supplémentaire 

concernant le broyage planétaire n’est décrite qui permettrait de mieux comprendre ce 

changement structural. Néanmoins, nous suspectons que la trempe à l’air ait favorisée 

l’hydratation du matériau et ainsi permis la stabilisation de la structure cubique et 

l’obtention d’une bonne conductivité ionique. 

  

Figure 4 :  Diffractogrammes des échantillons 2LiOH + xLiCl obtenus (a) à l’issue de la 

trempe et (b) après le broyage planétaire (figure adaptée25). 

En 2020, Deng et al. ont préparé des composés Li2HOCl1-xBrx (x = 0 ; 0,25 ; 0,50 et 0,75) 

par fusion à partir d’un mélange équimolaire de LiOH et LiX (X = Cl ou Br) porté à fusion à 

360 °C pendant 2 heures26, aucun détail n’est fourni à propos du mode de refroidissement. De 

façon surprenante, tous les composés présentent une structure cubique, même le composé 

Li2HOCl, connu pour présenter une structure orthorhombique à température ambiante. La 

structure a été déterminée à partir du diffractogramme obtenu avec un porte-échantillon 

recouvert d’un film adhésif de polyimide. On peut suspecter une mauvaise étanchéité du porte-

échantillon. Une valeur de conductivité ionique à température ambiante de 9 x 10-6 S·cm-1 (avec 

une Ea = 0,7 eV) a été mesurée pour le composé Li2HOCl par SIE sur une pastille en utilisant 

des électrodes de lithium métal. Les valeurs de conductivité sont inférieures pour le Li2HOBr 

as-quenched

(a) (b)
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et les composés d’halogénures mixtes. Les courbes d’impédance complexe du composé 

Li2HOCl à différentes températures (303 K < T < 395 K) et la droite de la dépendance de la 

conductivité ionique en fonction de la température sont présentées sur la figure 5. Sur les 

courbes d’impédance (figure 5a), on distingue bien la contribution de l’électrolyte (bulk+gb) et 

celle de l’interface entre le lithium et l’électrolyte (Li-SE). L’évolution de la droite de la 

conductivité ionique (figure 5b) suit bien un comportement de type Arrhenius et semble 

indiquer que la résistance associée à l’interface n’augmente pas ou que très peu avec la 

température. 

 

Figure 5 :  Courbes d’impédance complexe du composé Li2HOCl en température et droite 

d’Arrhenius de la conductivité ionique des composés Li2HOCl1-xBrx (Figure adaptée26). 

A partir des résultats de la littérature présentés pour des composés préparés par une 

méthode de fusion-trempe, il apparaît que la conductivité ionique peut considérablement 

varier en particulier en fonction de la vitesse de refroidissement utilisée.  Finalement, 

Deng et al. ainsi que Yang et al. sont les seuls à avoir obtenu un composé Li2HOCl de 

structure cubique à température ambiante, contrairement aux autres résultats de la 

littérature. Dans les deux cas, il est probable que le matériau se soit hydraté. 
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Synthèse par réaction à l’état solide 

Une seconde voie de synthèse proposée pour les composés de structure anti-pérovskite 

hydroxyhalogénés est la synthèse par réaction à l’état solide, à une température inférieure à la 

température de fusion. Cette méthode de synthèse a été utilisée par Koedtruad et al.27 pour 

préparer le composé Li2HOCl dans un tube scellé à 265 °C pendant 24 heures. Le composé 

formé est mis sous forme de pastille pour l’analyse par SIE, mais aucun détail n’est donné 

concernant la préparation de la pastille. À température ambiante, le composé présente une 

structure orthorhombique et une conductivité ionique de 6,83 x 10-9 S·cm-1 et à 60 °C, il 

présente une structure cubique et sa conductivité ionique est de 1,01 x 10-6 S·cm-1. 

2.2.3.3 Voies de synthèse utilisées pour les oxyhalogénures de lithium et valeurs de 

conductivité ionique 

Les méthodes de synthèse utilisées pour préparer les oxyhalogénures sont légèrement 

différentes de celles utilisées pour synthétiser les hydroxyhalogénures, l’objectif étant 

d’éliminer totalement les protons. Elles sont généralement effectuées en boîte à gants sous 

atmosphère d’argon.  

Synthèse par fusion 

Zhao et Daemen ont été les premiers, en 2012, à avoir étudié des composés anti-pérovskite 

oxyhalogénés. Ils ont en particulier synthétisé le composé Li3OCl15 pour lequel ils ont obtenu 

une conductivité ionique exceptionnelle de 0,85 x 10-3 S·cm-1. Cette étude a entraîné un regain 

d’intérêt pour les composés lithiés de structure anti-pérovskite. Pour synthétiser leurs composés 

oxyhalogénés, Zhao et Daemen ont effectué une synthèse par fusion sous vide. Ils ont mélangé 

les précurseurs LiOH et LiX (X=Cl ou Br) dans des proportions molaires 2 : 1 puis ont maintenu 

le mélange entre 330 et 360 °C pendant environ 100 heures sous vide et ont finalement refroidi 

le composé par une trempe ou par un refroidissement lent. La synthèse par fusion sous vide a 

pour objectif d’éliminer l’excès d’eau et de former un composé entièrement déprotoné. Les 

deux composés obtenus, Li3OCl et Li3OBr, présentent une structure cubique à température 

ambiante. Leur analyse par SIE montre que la méthode de refroidissement influence fortement 

les valeurs de conductivité ionique. Le composé Li3OCl obtenu par refroidissement lent 

présente une conductivité ionique modérée de l’ordre de 10-7 S·cm-1 à température ambiante, 

mais lorsque le composé subit un recuit à 250 °C pendant 24 heures sous vide, la conductivité 

ionique augmente de deux ordres de grandeur. Le composé obtenu par trempe présente une 



Chapitre 2 

73 

 

conductivité ionique bien plus élevée de 0,85 x 10-3 S·cm-1. La pastille a été préparée par 

coulage du liquide fondu sur un feuillard d’aluminium et les deux faces ont été recouvertes 

d’une couche d’or. Selon les auteurs, la synthèse par fusion sous vide pendant 100 heures a 

probablement favorisé la formation d’un matériau avec une déplétion en lithium et en chlore de 

type Li3−δOCl1−δ, ce qui favoriserait une plus grande mobilité ionique. Cette hypothèse est 

étayée par une étude théorique menée par Dawson et al. sur l’influence de la présence de défauts 

de Schottky, (lacune de lithium + lacune de chlore) sur la conductivité ionique de ces matériaux. 

Ils démontrent que la présence de ce type de défauts dans la structure induit une faible énergie 

d’activation, de l’ordre de 0,29 eV entre 500 et 1000 K et une bonne conductivité ionique de 

5 x 10-3 S·cm-1 à 500 K19. Zhao et Daemen mentionnent également que le composé aurait 

possiblement réagi avec la couche d’oxyde à la surface du feuillard d’aluminium lors de la 

trempe ce qui aurait favorisé un dopage en Al3+, conduisant à la formation de lacunes de lithium. 

Toutefois, si cette réaction a bien eu lieu, ce qui est peu probable, elle aurait lieu en surface de 

l’échantillon seulement. Plusieurs paramètres ne sont pas contrôlés lors de leurs synthèses 

et il est très difficile de comprendre l’origine exacte de la forte conductivité ionique du 

composé Li3OCl. 

Reckeweg et al. ont également préparé le composé Li3OCl, en 2012, en chauffant le 

mélange de précurseurs (LiCl et Li2O) à 350 °C pendant 40 heures, dans un creuset en niobium 

inséré dans un tube en verre scellé28. Ils ont étudié la structure du composé par DRX et 

observent les réflexions associées à une structure cubique de groupe d’espace 𝑃𝑚3̅𝑚 dont le 

paramètre de maille vaut 3,91 Å. Néanmoins, ce composé n’est pas pur et des réflexions 

associées à une phase LiCl·H2O sont aussi observées. La présence d’une phase 

supplémentaire hydratée suggère que le composé Li3OCl obtenu est en réalité aussi une 

phase hydratée. 

En 2016, Li et al. s’intéressent aussi aux composés Li3OCl et Li3OBr29. Pour préparer ces 

matériaux, ils utilisent les précurseurs LiX (X = Cl ou Br) et LiOH auxquels ils ajoutent du 

lithium métal ou un hydrure de lithium (LiH) qui agit comme un agent réducteur dans le but 

d’éliminer l’hydrogène sous forme de H2 gazeux. La synthèse avec le lithium métal est réalisée 

par fusion, à 600 °C pendant 10 heures, sous vide. La synthèse avec LiH est obtenue à partir du 

mélange équimolaire LiH, LiOH et LiX à 480 °C pendant 1 heure, sous vide. Les composés 

obtenus présentent une structure cubique à température ambiante. Ils ont réalisé des mesures 

d’impédance sur l’échantillon Li3OBr, sous forme de pastille qu’ils ont préparée en coulant le 

liquide fondu entre deux feuilles d’or. Ils obtiennent une conductivité ionique des grains de 
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1,02 x 10-5 S·cm-1 et une conductivité ionique des joints de grains de 1,09 x 10-6 S·cm-1. Aucune 

analyse par SIE n’est présentée pour le composé Li3OCl. Li et al. ont également utilisé une 

méthode de synthèse par fusion pour obtenir Li3OCl, à partir de précurseurs LiCl et Li2O 

finement broyés au broyeur planétaire pendant 2 heures pour favoriser la réactivité de surface 

de réaction entre les grains29. Ils réalisent la synthèse à 500 °C et obtiennent un composé pur 

de structure cubique, mais le diffractogramme de ce composé n’est pas présenté. La plupart 

des études expérimentales et théoriques indiquent que la réaction entre LiCl et Li2O n’est 

pas favorable et que le composé Li3OCl est métastable. Néanmoins, l’analyse par 

calorimétrie différentielle à balayage, menée par Li et al. sur le mélange des précurseurs, 

met en évidence un événement thermique aux alentours de 320 °C qui correspondrait à la 

température de fusion du composé Li3OCl (figure 6). 

 

Figure 6 :  Courbes de l’analyse thermogravimétrique et de calorimétrie différentielle à 

balayage du mélange de précurseurs LiCl-Li2O.29 

En 2019, Dondelinger et al. ont préparé le composé Li3OCl à partir de LiOH et LiCl qu’ils 

ont chauffés à 350 °C, sur une feuille de nickel, sur une plaque chauffante en boîte à gants. Ils 

obtiennent une conductivité ionique de 1,26 x 10-7 S·cm-1 à température ambiante avec une 

énergie d’activation de 0,31 eV. Le diffractogramme obtenu présente un mélange de 

plusieurs phases ce qui est peu surprenant de par la méthode de synthèse utilisée. 
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Synthèse sous haute pression et haute température 

Une méthode de synthèse sous haute pression et à haute température a été mise en oeuvre 

par Zhang et al. dans le but de préparer le composé Li3OCl17 à partir des précurseurs LiCl et 

Li2O, en proportions variées, qu’ils ont mélangés par broyage planétaire pendant 2 heures. La 

réaction a été suivie in-situ par diffraction synchrotron dans une cellule à enclume cubique sous 

pression. La cellule est préparée en boîte à gants sous atmosphère d’argon, mais cette dernière 

est au contact de l’air pendant 15 à 20 minutes lors de son montage dans la presse hydraulique. 

Les diffractogrammes obtenus à température ambiante sous une pression de 0,5 GPa 

correspondent respectivement, pour un rapport LiCl-Li2O de 2/1, au composé Li4(OH)3Cl 

(structure monoclinique) et pour un rapport 1/1 au composé Li3(OH)2Cl (structure 

monoclinique). Cette observation indique que les précurseurs se sont hydratés, à priori lors de 

l’installation de la cellule dans la presse. Lorsque la température est augmentée jusqu’à 425 K, 

un composé de structure cubique est obtenu (groupe d’espace 𝑃𝑚3̅𝑚), mais également des 

impuretés non-identifiées. Zhang et al. suggèrent que le composé s’est entièrement déshydraté 

lors de la synthèse en température et qu’ils obtiennent le composé Li3OCl non protoné. 

Toutefois, comme la cellule utilisée lors de la synthèse n’est de toute évidence pas étanche, 

il est difficile de croire que le composé obtenu soit totalement anhydre. Les propriétés 

électriques de ces composés n’ont pas été étudiées. 

Synthèse par voie hydrothermale 

Des matériaux de composition chimique « proche » de celle du Li3OCl ont également été 

préparés sous forme amorphe par Braga et al., en 2014, par une méthode de synthèse 

hydrothermale16 à partir des précurseurs suivants : LiCl, LiOH et des hydroxydes de baryum, 

de calcium ou de magnésium. Une fois les précurseurs mélangés, quelques gouttes d’eau 

déionisée sont ajoutées pour former une pâte. Cette pâte est ensuite introduite dans un récipient 

en téflon puis est chauffée dans un autoclave entre 220 et 240 °C pendant 4 jours. L’autoclave 

est ensuite ouvert pendant une heure pour laisser la vapeur d’eau s’échapper et la pâte est 

transférée dans un récipient en verre dans lequel le vide est effectué pendant plusieurs heures, 

pour évaporer l’eau résiduelle. Le composé amorphe Li3OCl et ses analogues dopés par un 

alcalino-terreux ont ainsi été synthétisés. Braga et al. mentionnent que l’obtention d’une 

phase amorphe n’est possible que si le matériau est hydraté. De plus, il est manipulé à 

l’air avant la mesure d’impédance pour favoriser son hydratation. La conductivité 

ionique mesurée pour le matériau dopé au barium présente une valeur exceptionnelle de 



Chapitre 2 

76 

 

25 mS·cm-1 à température ambiante avec une énergie d’activation de 0,06 eV. Ces 

matériaux étant très hygroscopiques, on peut penser que leur forte hydratation est à 

l’origine de la valeur de conductivité ionique anormalement élevée et d’une énergie 

d’activation extrêmement faible.  

En 2016, le groupe de Braga s’associe avec J. B. Goodenough pour publier un nouvel article 

sur des composés de structure anti-pérovskite dans lequel la composition chimique est du type 

Li2,99M0,005OCl1-x(OH)x (M = Ba ou Ca). Ces matériaux, maintenant définis comme des 

composés hydroxyhalogénés, sont également préparés par voie hydrothermale, entre 230 °C et 

250 °C pendant deux à trois heures, à partir de LiCl, LiOH, Ba(OH)2·8H2O ou Ca(OH)2. La 

conductivité ionique de ces matériaux a été mesurée par SIE sur un film de quelques millimètres 

d’épaisseur, préparé par enduction à partir du mélange (matériau solvaté + éthanol) sur une 

électrode bloquante de cuivre. La cellule est ensuite fermée avec une résine époxy qui permet 

l’évaporation de l’éthanol à une température entre 130 et 150 °C. Le matériau amorphe obtenu, 

de composition chimique Li2.99Ba0.005OCl1-x(OH)x, présente encore une fois une conductivité 

exceptionnelle de 25 mS·cm-1, légèrement inférieure à celle du composé α-AgI, avec une 

énergie d’activation de 0,06 eV (figure 7).  

 

Figure 7 :  (a) Photographie du composé Li3OCl obtenu par Braga et al. et (b) droite 

d’Arrhenius de la conductivité ionique du composé vitreux Li2.99Ba0.005OCl1-x(OH)x versus 

AgI (Figure adaptée30). 

  

(a) (b)
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Synthèse par réaction à l’état solide 

Une autre méthode de synthèse par réaction à l’état solide a été utilisée par Xu et al. Le 

composé Li3OCl de structure cubique (𝑃𝑚3̅𝑚) a été obtenu à partir de précurseurs Li2O et LiCl 

broyés au broyeur planétaire à 550 rpm pendant 8 heures31. La pastille, pressée à 500 MPa, a 

été traitée thermiquement à 250 °C pendant 10 heures suivi d’un refroidissement rapide jusqu’à 

la température ambiante. Une conductivité ionique de 3,66 x 10−7 S·cm-1 a été obtenue à 75 °C 

avec une énergie d’activation de 0,874 eV. Cette valeur de conductivité ionique est relativement 

faible et l’énergie d’activation est plutôt élevée comparativement aux autres composés de 

structure cubique présentés dans la littérature. 

En 2021, Fabian et al. ont préparé des composés Li3OCl dopés par Mg2+, Ba2+ ou Ca2+ 

(Li2,99Mg0,005OCl, Li2,99Ba0,005OCl et Li2,99Ca0,005OCl) en s’inspirant des travaux de Braga et 

al., mais en effectuant une synthèse par réaction à l’état solide avec un traitement thermique à 

250 °C à partir des précurseurs suivants : LiCl, LiOH et M(OH)2 (M=Mg, Ba ou Ca)32. 

L’analyse DRX permet d’identifier un composé de structure cubique, mais aussi de 

nombreuses impuretés LiCl, LiCl·H2O, Li2CO3 et Li4(OH)3Cl, ce qui indique que le 

composé cubique obtenu est probablement hydraté. La conductivité ionique de ces 

matériaux, à température ambiante, est comprise entre 1,5 x 10-6 S·cm-1 et 6,05 x 10-6 S·cm-1, 

la meilleure conductivité étant obtenue pour le composé dopé au Mg2+. 

Synthèse par ablation laser pulsé 

Finalement, une synthèse par ablation laser pulsé a été mise en œuvre par Lu et al., pour 

préparer un film mince cristallin de Li3OCl à partir d’une cible composite Li2O-LiCl33,34. Le 

composé Li3OCl, de structure cubique, présente une conductivité ionique de 2,0 x 10-4 S·cm-1 

à température ambiante avec une énergie d’activation de 0,35 eV. Cette étude montre qu’il 

est possible de former la phase métastable Li3OCl de structure cubique sous forme de 

couche mince.  

2.2.3.4 Stratégies envisagées pour augmenter la conductivité ionique 

Comme il a été indiqué au début de cette section, le composé Li2HOCl présente une 

structure orthorhombique à température ambiante et une structure cubique pour une température 

supérieure à environ 37 °C. Cette transition de phase est marquée par une forte augmentation 

de la conductivité ionique, jusqu’à plusieurs ordres de grandeur. Plusieurs stratégies ont été 

proposées dans littérature pour augmenter la conductivité ionique des matériaux anti-



Chapitre 2 

78 

 

pérovskite, la principale consistant à stabiliser la structure cubique à température ambiante, ce 

qui est le cas pour le composé Li3OCl.  

Les méthodes les plus connues pour augmenter la conductivité ionique d’un électrolyte 

solide consistent à introduire un désordre structural ou à créer des lacunes. Le désordre 

structural peut être obtenu par une substitution isovalente anionique (la substitution partielle ou 

totale d’un halogénure par un autre mène à la formation de chemins de diffusion de plus faible 

énergie). Il est également possible de créer des lacunes pour favoriser la mobilité ionique, par 

des substitutions cationiques isovalentes ou aliovalentes en substituant partiellement des ions 

lithium par H+ ou par Mn+ (Mn+ = Mg2+, Ca2+ ou Al3+). 

Stœchiométrie Li+/H+ 

La première méthode suggérée dans la littérature pour augmenter la conductivité 

ionique des matériaux de structure anti-pérovskite est de faire varier la concentration en 

ions lithium et en protons. La substitution d’ions lithium par des protons permet de créer 

des lacunes de lithium. Pour certaines compositions, la modification structurale 

importante favorise la formation d’un composé de structure cubique à température 

ambiante. Schwering et al. ont préparé un composé de structure anti-pérovskite de composition 

chimique Li1,16H1,84OCl, analogue au composé Li3OCl, par une méthode de synthèse 

solvothermale, à partir d’une suspension de LiCl·H2O et de butyllithium dans de l’hexane21. Ce 

composé, présente une structure cubique quelle que soit la température et une conductivité 

ionique de 1,6 x 10-6 S·cm-1 à 25 °C avec une énergie d’activation de 0,59 eV. Cette conductivité 

ionique est supérieure à celle obtenue pour le composé Li2HOCl (10-8 S·cm-1 à 25 °C). La droite 

d’Arrhenius de la conductivité ionique de ces deux composés et celle de LiCl·H2O sont 

présentées sur la figure 8. Ils ont également préparé le composé Li2,17H0,83OCl par une méthode 

de synthèse par fusion, à 300 °C pendant 24 heures, à partir de LiCl, LiOH et de lithium métal. 

Ils obtiennent un composé de structure cubique à température ambiante, mais ils ne présentent 

pas les mesures de conductivité ionique pour ce matériau. 
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Figure 8 :  Droites d’Arrhenius de la conductivité ionique des composés Li2HOCl, 

Li1,16H1,84OCl et LiCl·H2O (figure adaptée21). 

En 2018, Song et al. ont étudié l’influence de la protonation sur la structure de composés 

Li3-xHxOCl (0 < x < 0,7) et sur leur conductivité ionique35. Cependant, ils n’ont pas réussi à 

stabiliser un composé de structure cubique à température ambiante. Dawson et al. ont aussi 

préparé des composés de composition Li3-xHxOCl (x = 0 ; 0,25 ; 0,5 et 0,75), par chauffage à 

350 °C et refroidissement lent sans réussir à obtenir un composé de structure cubique36. Les 

différents composés préparés par Song et al. et Dawson et al. présentent tous une structure 

orthorhombique, avec une concentration d’impuretés variable. La formation d’un composé 

de structure cubique en substituant partiellement Li+ par H+ n’est pas simple, mais elle 

pourrait induire un accroissement de la conductivité ionique. 

Mélange d’halogénures 

Une deuxième stratégie pour augmenter la conductivité ionique des matériaux de structure 

anti-pérovskite consiste à utiliser un mélange d’halogénures. En plus des composés 

oxyhalogénés Li3OCl et Li3OBr, Zhao et Daemen ont également préparé un halogénure mixte, 

de composition Li3OBr0,5Cl0,5 pour lequel ils obtiennent une conductivité ionique de 

1,94 x 10-3 S·cm-1 à température ambiante, ce qui est pratiquement le double de la valeur 

obtenue pour Li3OCl (figure 9). Zhao et Daemen sont les seuls à avoir réalisé une étude 

expérimentale sur des halogénures mixtes lithiés. Néanmoins, une étude similaire a été réalisée 

sur des composés sodiés et la même tendance est observée11. Des analyses théoriques de 
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dynamique moléculaire, menées par Dawson et al., confirment l’effet d’halogénures mixtes sur 

la conductivité ionique des matériaux de structure anti-pérovskite lithiés19. Parallèlement, Emly 

et al. ont montré à partir de calculs de type Monte Carlo que le désordre structural engendré par 

le mélange Cl-Br dans le composé Li3OCl0,5Br0,5 induit une forte variabilité en ce qui concerne 

la hauteur de la barrière d’énergie pour le saut des ions Li+, ce qui crée des chemins de diffusion 

préférentiels à l’origine d’une plus forte conductivité ionique13. 

 

Figure 9 :  Droite d’Arrhenius de la conductivité ionique des composés Li3OCl et 

Li3OCl0,5Br0,5 en fonction de l’inverse de la température15. 

En 2019, Yin et al. ont étudié l’effet de la concentration en fluorure sur la conductivité 

ionique des composés Li2HOBr1-xFx (0 ≤ x ≤ 0,2). Le composé Li2HOBr et ses analogues fluorés 

présentent tous une structure cubique à température ambiante. Le composé Li2HOBr0,98F0,02 

présente une conductivité ionique de 1,1 x 10-6 S·cm-1 à température ambiante, légèrement 

supérieure à celle obtenue pour le composé exempt de fluor qui vaut 0,7 x 10-6 S·cm-1. 
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Substitution anionique des groupements OH- par F- 

Le groupe de recherche de J. B. Goodenough a démontré qu’il est possible de stabiliser la 

phase de structure cubique à température ambiante par la substitution partielle de groupements 

OH- par F- dont le rayon ionique (133 ppm) est très proche de celui de l’oxygène20. Les 

composés Li2(OH)1-xFxCl (x = 0; 0,1; 0,15; 0,2 et 0,3) ont été synthétisés à partir des trois 

précurseurs suivants : LiOH, LiCl et LiF. Le composé Li2(OH)0,9F0,1Cl a été obtenu pur. Il 

présente une bonne conductivité ionique à 25 °C de 3,5 x 10-5 Scm-1 avec une énergie 

d’activation de 0,52 eV. 

Substitution cationique aliovalente  

Une autre stratégie utilisée pour augmenter la conductivité ionique des matériaux de 

structure anti-pérovskite consiste à substituer un ion monovalent, le lithium, par un ion divalent 

ou trivalent. La substitution aliovalente induit la création de lacunes de lithium (pour assurer la 

compensation de charges) qui favorisent la migration des ions à travers le réseau cristallin. 

Braga et al. ont étudié l’influence de la substitution de Li+ par Mg2+ sur la conductivité ionique 

du composé Li3OCl. Cette substitution aliovalente (Li3-0,01Mg0,005ClO) a permis d’augmenter la 

conductivité ionique d’un ordre de grandeur et de diminuer l’énergie d’activation de 0,9 eV à 

0,6 eV16. 

Substitution de l’halogénure par un superhalogénure 

Finalement, plusieurs études démontrent l’intérêt de superhalogénures à base de bore, 

d’aluminium ou d’azote de type [BH4]
-, [BF4]

-, [AlH4]
-, [AlH6]

3- ou [NH2]
- . En effet, leur 

conductivité ionique théorique peut atteindre 10-2 S·cm-1 à température ambiante37. Fang et al. 

ont mené une étude théorique sur des composés anti-pérovskite superhalogénés à base de 

lithium ou de sodium dans lesquels le superhalogénure, de structure tétraédrique, se trouve au 

centre de la maille cubique (figure 10). Ces matériaux présentent un facteur de tolérance de 

Goldschmidt compris entre 0,8 et 0,96 ce qui indique que leur synthèse pourrait être possible. 
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Figure 10 :  Structure anti-pérovskite cubique du composé Li3OBH4
38. 

Fang et al. ont étudié les propriétés électriques du composé Li3OBH4 et du composé mixte 

Li3O(BH4)0,5Cl0,5 par des calculs théoriques de dynamique moléculaire ab initio (AIMD). Ils 

prédisent une conductivité ionique de 0,1 x 10-3 S·cm-1 pour le composé Li3OBH4 et une 

conductivité ionique optimisée de 0,21 x 10-3 Scm-1 pour le composé Li3O(BH4)0,5Cl0,5 avec 

une énergie d’activation de 0,3 eV pour les deux composés38. Fang et Jena ont également étudié 

des composés à base de sulfures comme Li3SBF4 pour lequel ils prédisent une conductivité 

ionique plus élevée de 0,14 x 10-2 S·cm-1 et une énergie d’activation de 0,21 eV39. À ce jour, le 

seul composé superhalogéné de structure anti-pérovskite préparé expérimentalement est 

Na3OBH4. Il présente une structure cubique et une conductivité ionique de 4,4 x 10-3 S·cm-1 à 

température ambiante40. 

2.2.3.5 Synthèse des données de conductivité ionique 

Au cours des 20 dernières années, de nombreuses études ont porté sur les matériaux de 

structure anti-pérovskite pour une utilisation comme électrolyte solide dans des batteries tout-

solide. L’ensemble des résultats de conductivité ionique et d’énergie d’activation obtenus pour 

les composés hydroxyhalogénés et oxyhalogénés sont présentés sur la figure 11. Une forte 

hétérogénéité est observée avec des valeurs de conductivité ionique variant entre 

2,5 x 10-11 S·cm-1 et 2,5 x 10-2 S·cm-1. 
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Figure 11 : Conductivité ionique et énergie d’activation des différents composés de 

structure anti-pérovskite lithiés à base de chlorure reportées dans la littérature 

(R.L. = Refroidissement Lent, B.P. = Broyage Planétaire).41,42 

Influence de la structure des composés hydroxyhalogénés 

Le composé hydroxyhalogéné le plus étudié est Li2HOCl. Il présente une structure 

orthorhombique à température ambiante et adopte une structure cubique au-delà de 37 °C. Cette 

transition de phase s’accompagne d’une forte augmentation de la conductivité ionique. Pour le 

composé de structure orthorhombique, la conductivité ionique à température ambiante varie 

entre 2,5 x 10-11 S·cm-1 et 2 x 10-7 S·cm-1 tandis qu’elle varie entre 5 x 10-7 S·cm-1 et 

1,3 x 10-4 S·cm-1 pour le composé de structure cubique à une température avoisinant 40-50 °C. 
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L’énergie d’activation obtenue pour les composés hydroxyhalogénés est plutôt stable et varie 

entre 0,56 et 0,66 eV pour les composés de structure orthorhombique et entre 0,52 et 0,7 eV 

pour les composés de structure cubique (excluant [Song et al. 2018]35 et [Hartwig et al. 

1981]22). Quelques auteurs mentionnent la formation d’un composé de structure cubique à 

température ambiante. Cependant, ces derniers effectuent la trempe à l’air, ce qui favorise 

l’hydratation du matériau et la stabilisation de la phase cubique. 

Il a également été démontré qu’il est possible de stabiliser un composé de structure cubique 

à température ambiante en faisant varier légèrement la composition chimique par substitution 

anionique (Li2(OH)0,9F0,1Cl) ou cationique (Li1,16H1,84OCl et Li3-0,01Mg0,005ClO). La 

stabilisation de la phase de structure cubique permet d’augmenter la conductivité ionique de 

ces matériaux comparativement au composé Li2HOCl de structure orthorhombique. La 

conductivité ionique des matériaux hydroxyhalogénés de structure cubique à température 

ambiante varie entre 1,6 x 10-6 S·cm-1 et 3,5 x 10-5 S·cm-1. 

Influence du mode de refroidissement et du mode de préparation de la pastille 

Différentes méthodes ont été utilisées pour préparer des composés hydroxyhalogénés ou 

oxyhalogénés : synthèse par fusion, par réaction à l’état solide, par haute pression et haute 

température, par voie hydrothermale et par ablation laser pulsé. La conductivité ionique de ces 

matériaux varie fortement en fonction de la méthode de synthèse utilisée, et en particulier du 

mode de refroidissement. Dans le cas d’une synthèse par fusion, les matériaux présentent une 

meilleure conductivité ionique lorsqu’une trempe est effectuée. Cette tendance est confirmée 

par l’utilisation de l’ablation laser pulsé pour le composé Li3OCl qui permet d’obtenir une forte 

conductivité ionique de 2,0 x 10-4 S·cm-1 à température ambiante avec une faible énergie 

d’activation de 0,35 eV. En fonction des conditions de préparation des pastilles (pression 

appliquée, recuit, utilisation du liquide fondu), les mesures d’impédance peuvent également 

varier. 

Controverses concernant la synthèse des composés Li3OCl 

La disparité des valeurs de conductivité ionique et d’énergie d’activation des composés 

Li3OCl suscite plusieurs questionnements quant à la véracité de certains résultats publiés dans 

la littérature. La conductivité ionique varie fortement, avec des valeurs comprises entre 

2,9 x 10-9 S·cm-1 et 2,5 x 10-2 S·cm-1. De même, les valeurs d’énergie d’activation sont très 

disparates et varient entre 0,06 eV et 0,87 eV. 
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De manière générale, il semble que de nombreux composés oxyhalogénés présentés dans la 

littérature sont en fait hydratés même si aucune analyse structurale ou chimique n’indique la 

présence de protons. Par expérience, il est très clair que ces composés sont extrêmement 

hygroscopiques et il faut prendre de nombreuses précautions pour éviter la présence d’eau. 

Plusieurs études ont montré que la réactivité entre Li2O et LiCl est très limitée même à des 

températures allant jusqu’à 600 °C. Ainsi, pour synthétiser Li3OCl et faciliter la réactivité entre 

les précurseurs, LiCl et LiOH peuvent être utilisés15. Par conséquent, il n’est pas surprenant que 

des protons soient présents à la fin de la synthèse. De nombreuses analyses par DRX montrent 

la présence de pics additionnels caractéristiques de LiCl, Li2CO3, Li2O et LiOH,43 ou 

LiCl·H2O,28 ou encore Li2CO3, LiCl·H2O et Li4(OH)3Cl,32 ce qui suggère que le composé 

Li3OCl est probablement hydraté. 

Dans le but d’éliminer entièrement les protons, Li et al. ont utilisé une méthode de synthèse 

à l’aide d’un agent réducteur (LiH ou lithium métal) pour rompre les liaisons O-H. À partir des 

précurseurs Li métal, LiOH et LiCl, ils obtiennent un composé de structure cubique, mais ils 

observent la présence d’une bande de vibration O-H par spectroscopie infrarouge. Ils réalisent 

une nouvelle synthèse, similaire à la première, mais pour laquelle ils ajoutent un morceau de 

lithium métal dans le creuset, à côté du mélange de précurseurs, dans le but de capter les protons 

restants. Pour cette synthèse, ils n’observent aucune bande O-H par spectroscopie infrarouge, 

mais ne discutent pas de la structure du composé obtenu. La synthèse préparée à partir de l’agent 

réducteur LiH permet aussi d’obtenir un composé de structure cubique, mais l’analyse 

structurale par spectroscopie infrarouge n’est pas présentée et la présence ou l’absence de 

proton ne peut pas être confirmée. 

Parmi tous les travaux menés dans la littérature sur les composés lithiés de structure anti-

pérovskite, deux résultats sont particulièrement surprenants. En particulier, on peut s’interroger 

sur la conductivité ionique très élevée obtenue pour les composés « vitreux » synthétisés par 

Braga et al. par voie hydrothermale, qui atteint une valeur remarquable de 25 mS·cm-1, 

équivalente à celle des électrolytes liquides44, avec une énergie d’activation de 0,06 eV 

extrêmement faible pour un conducteur ionique. Hanghofer et al. ont reproduit la synthèse 

hydrothermale utilisée par Braga et al.45 A l’issue de la synthèse, ils ont ajouté une étape de 

séchage de la poudre à 100 °C pendant 24 heures sous vide. Leur matériau analysé par 

diffraction des neutrons est hydraté et contient, en pourcentage molaire, 26 % de Li4(OH)3Cl, 

7 % de LiCl et 67 % d’une phase cubique de composition chimique Li1,84H1,16OCl. Pour ce 

matériau, ils obtiennent une conductivité ionique d’environ 5 x 10-7 S·cm-1 à température 
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ambiante et une énergie d’action de 0,66 eV. Ils ont ensuite étudié l’évolution de la composition 

et de la structure par DRX lorsque le matériau est mis à l’air afin de reproduire le protocole 

utilisé par Braga et al. Des diffractogrammes sont enregistrés toutes les 30 minutes (figure 12a). 

Dès la deuxième analyse, une forte dégradation est observée. Un graphique des différentes 

phases formées est également présenté (figure 12b). Il est à noter que les proportions données 

ne représentent pas la composition réelle puisque les composés LiCl·xH2O sont observés 

seulement sous la forme d’un signal large dont l’intensité augmente avec le temps d’analyse 

(figure 12c). Ce signal ressemble fortement à un signal typique d’un matériau vitreux observé 

pour des valeurs de x comprises entre 4 et 7. La conductivité ionique de ces hydrates se situe 

aux alentours de 10 à 190 mS·cm-1.46,47 Des valeurs d’énergie d’activation très faibles ont été 

reportées, en particulier pour LiCl·7H2O, comprises entre 0,08 et 0,14 eV.48 Par conséquent, 

Hanghofer et al. suggèrent que le « composé vitreux Li3OCl » étudié par Braga et al. serait 

probablement un composé de type LiCl·xH2O. 

 

Figure 12 :  (a) Diffractogrammes du matériau Li1,84H1,16OCl enregistrés toutes les 30 

minutes à l’air et (b) composition chimique correspondante en fonction du temps 

d’analyse. (c) Superposition des diffractogrammes pour illustrer l’évolution de la ligne de 

base, associée à la formation des composés LiCl·xH2O. 

(a) (b)

(c)
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Finalement, la conductivité ionique très élevée obtenue par Zhao et Daemen pour les 

composés de type Li3OCl n’est appuyée par aucune évidence expérimentale et leurs résultats 

étonnants n’ont pas pu être reproduits par d’autres auteurs. 

2.2.3.6 Stabilité (électro)chimique des matériaux d’électrode 

Certaines études suggèrent que les matériaux de structure anti-pérovskite ne sont pas 

thermodynamiquement stables vis-à-vis du lithium métal et mèneraient plutôt à la formation de 

Li2O et LiX (X=Cl ou Br)13,14. Hood et al. ont analysé la stabilité électrochimique du composé 

Li2HOCl dans une cellule symétrique Li/Li2HOCl/Li cyclée à 195 °C pendant 160 cycles23. Ils 

observent la formation d’une interphase uniforme, formée de LiCl et Li2O, dont l’épaisseur 

(50 µm) n’évolue plus au-delà du 40e cycle. Lors du cyclage, du H2 gazeux est également formé. 

L’étude par SIE menée par Deng et al. sur le composé Li2HOCl à différentes températures 

(303 K < T < 395 K) montre qu’il n’y a pas d’évolution marquée de la couche d’interphase sur 

cette gamme de température26. Une étude théorique menée par Emly et al. montre que le 

composé Li3OCl seraient potentiellement stable jusqu’à 2,55 V (vs. Li/Li+)13. Au-delà de ce 

potentiel, le matériau est susceptible de se décomposer en LiCl et Li2O. Une étude menée par 

Richards et al. présente un résultat similaire avec un potentiel de décomposition jusqu’à 3 V 

(vs. Li/Li+) menant à la formation d’une interphase constituée de LiCl et LiClO3.
49 Finalement, 

les composés de structure anti-pérovskite lithiés pourraient potentiellement être utilisées dans 

des batteries tout-solide utilisant une électrode de lithium métal à la négative et une électrode 

positive fonctionnant à bas potentiel.  

2.3 Elaboration des composés Li3-xHxOCl et analyse structurale par DRX 

Dans le cadre de cette thèse, la synthèse de matériaux de structure anti-pérovskite de 

composition chimique Li3-xHxOCl a été réalisée selon deux voies de synthèse : par réaction à 

l’état solide ou par fusion et refroidissement (lent ou rapide). Les protocoles de synthèse 

détaillés ainsi que l’étude de la morphologie (par MEB) et de la structure des différents 

matériaux (par DRX) sont présentés dans cette section.  

2.3.1 Analyse du diagramme de phase binaire LiCl-LiOH 

Avant de présenter les protocoles de synthèse, il est important d’analyser le diagramme de 

phase binaire du système LiCl-LiOH. Ce diagramme a été étudié en 1958 par Reshetnivok et 

Unzhakov et une adaptation est présentée sur la figure 13. 
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Figure 13 :  Diagramme de phase binaire LiOH-LiCl adapté des résultats de Reshetnikov 

et Unzhakov (1958)50. 

La température de fusion de LiCl est Tf = 610 °C et celle de LiOH est Tf = 477 °C. Selon 

Reshetnivok et Unzhakov, le mélange équimolaire LiOH-LiCl forme un composé monophasé 

qui présente un point de fusion non-congruente à 297 °C. Il s’agit du Li2HOCl. Lorsque la 

proportion de LiCl dépasse 50% molaire, on obtient systématiquement un mélange constitué de 

Li2HOCl et LiCl. Pour un taux de 40 % molaire en LiCl, les auteurs suggèrent la formation 

d’un composé 5LiOH-2LiCl qui, selon. Certains auteurs,22,23 serait associé à un composé 

Li5(OH)3Cl2, mais pour lequel aucune analyse structurale n’a été menée. Pour une proportion 

en LiCl inférieure à 40% molaire, on forme toujours le composé « 5LiOH-2LiCl », mélangé à 

une solution solide appelée phase α, dont la proportion augmente lorsque la quantité de LiOH 

augmente. Néanmoins, aucune étude structurale ne permet d’identifier cette phase. Reshetnivok 

et Unzhakov suggèrent également la possibilité de former un troisième composé 

thermodynamiquement stable, nommé LiOH-2LiCl, pouvant être associé à la phase 

Li3(OH)Cl2, dont l’existence a aussi été suggérée par Zhang et al. (groupe d’espace P21/m)17. 

Un nouvel hydroxyhalogénure de lithium, formé à partir d’un mélange LiCl-3LiOH, a été étudié 

par Barlage et Jacobs en 1994, de composition chimique Li4(OH)3Cl51. La formation de ce 

composé est appuyée par l’analyse de diffraction de neutrons menée par Hanghofer et al., pour 
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laquelle ils déterminent une symétrie monoclinique de groupe d’espace P121/m1.
45 Ces derniers 

suggèrent également qu’aucun composé thermodynamiquement stable de composition 

Li5(OH)3Cl2 ne peut être formé. 

2.3.2 Protocole de synthèse et conditions d’analyse 

Les composés Li3-xHxOCl sont des matériaux très hygroscopiques et de nombreuses 

précautions doivent être prises lors de la synthèse et des caractérisations pour éviter toute 

dégradation. Les précurseurs et les matériaux synthétisés sont conservés en boîte à gants sous 

atmosphère d’argon. Le mélange des précurseurs est effectué en boîte à gants de même que la 

préparation des échantillons en vue d’une analyse particulière. Tout le matériel utilisé pour les 

synthèses est séché à l’étuve avant d’être rentré en boîte à gants et des dispositifs étanches sont 

systématiquement utilisés pour tout transfert afin que les matériaux ne soient pas en contact 

avec l’air. 

Les matériaux de structure anti-pérovskite sont préparés à partir d’un mélange des 

précurseurs suivants : LiCl (Alfa Aesar, >99%), LiOH (Sigma Aldrich, >98%) et Li2O (Alfa 

Aesar, 99,5%), dans des proportions qui dépendent de la composition chimique souhaitée. Les 

précurseurs sont préalablement séchés sous vide dans un four Büchi à 100 °C et analysés par 

diffraction des rayons X avant toute synthèse. Pour les deux voies de synthèse utilisées, les 

précurseurs sont mélangés par broyage planétaire dans une jarre en zircone de 45 ml avec des 

billes en zircone de 10 mm de diamètre à 350 rpm pendant 1 h. Le broyage planétaire est répété 

entre chaque traitement thermique. Du ruban adhésif électrique est utilisé pour étanchéifier la 

jarre avant sa sortie de la boîte à gants. 

Pour les synthèses réalisées par réaction à l’état solide, à l’issue du broyage, des pastilles 

sont préparées en utilisant 500 mg de poudre, par pressage uniaxial avec une pression de 100 

MPa dans un moule de 10 mm de diamètre. Les pastilles sont ensuite disposées dans une nacelle 

en or, insérée dans un tube en quartz fermé à l’aide d’un bouchon en acier inoxydable et d’un 

collier de serrage. L’utilisation d’un joint torique en Viton® assure l’étanchéité du tube. La 

synthèse est réalisée dans un four tubulaire à 250 °C pendant 12 heures avec une vitesse de 

chauffe de 1 °C/min et une vitesse de refroidissement de 5 °C/min. Selon la composition 

désirée, 2 à 5 traitements thermiques sont nécessaires pour favoriser la réaction (le temps total 

est indiqué sur les diffractogrammes, figure 14). 
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Pour les synthèses réalisées par fusion, une fois la poudre broyée, une quantité d’environ 

500 mg de poudre est pressée sous forme de pastille de 8 mm de diamètre par pressage uniaxial 

à 100 MPa. La pastille est disposée dans un creuset cylindrique en or, fermé avec un couvercle 

en or et inséré dans un tube en quartz fermé à l’aide d’une bride étanche. Après avoir fait le 

vide dans le tube, de l’hélium est introduit avec une pression de 500 mbar puis ce dernier est 

scellé à la flamme. La synthèse est réalisée dans un four tubulaire vertical à une température 

entre 350 et 400 °C pendant 2 à 5 heures avec une rampe de chauffe de 5 °C/min. Le composé 

est ensuite refroidi rapidement par une trempe dans un bain d’eau froide, à environ 5 °C ou 

lentement avec une rampe de refroidissement de 2 °C/min. 

La structure des matériaux sous forme de poudre a été analysée par diffraction des rayons 

X dans des capillaires en verre de 0,3 mm de diamètre afin de protéger les échantillons de 

l’atmosphère. Avant l’analyse, les poudres sont broyées et les capillaires sont remplis et scellés 

en boîte à gants à l’aide d’une pâte à modeler. Un diffractomètre PANalatycal X’Pert3 Powder 

équipé d’une anticathode de cuivre (Kα1 = 1,541 Å et Kα2 = 1,544 Å) et un détecteur 

X’Celerator a été utilisé. Les diffractogrammes sont enregistrés sur une gamme de 2θ comprise 

entre 15 et 80°. 

à l’aide d’un microscope Jeol JSM-6700F. Les échantillons sont recouverts d’une couche 

d’or pour éviter les effets de charge. Les échantillons ont été transférés de la boîte à gants vers 

le microscope à l’aide d’une canne cryogénique, dont l’étanchéité est assurée par des joints 

toriques en caoutchouc. 

2.3.3 Synthèse des composés Li3-xHxOCl par réaction à l’état solide 

Des premières synthèses ont été réalisées par réaction à l’état solide afin de préparer des 

matériaux de composition Li3-xHxOCl (x = 0,6 ; 0,8 ; 0,9 et 0,95) dans le but de former le 

matériau de structure orthorhombique Li2HOCl (x = 1) et un composé de structure cubique. Le 

diffractogramme pour le mélange équimolaire LiOH-LiCl présente des pics triplets caractérisés 

par des paramètres de mailles différents selon les axes a, b et c, typique d’une structure 

orthorhombique. Pour toutes les autres compositions étudiées, on voit apparaître des pics de 

diffraction singulets caractérisant une phase de structure cubique avec des paramètres de maille 

identiques selon les axes a, b et c. Selon la valeur de x, une proportion d’impuretés plus ou 

moins importante est observée (assignées à partir de la base de données ICDD). Lorsque 

x = 0,95, on observe majoritairement l’impureté LiCl, mais également des impuretés de 

Li4(OH)3Cl et Li2O. Pour x = 0,8 et x = 0,6, on observe également des impuretés de LiCl et 
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Li2O. Lorsque x = 1, on observe seulement une impureté de LiCl en très faible proportion. En 

revanche, pour x = 0,9, un composé de structure cubique quasiment pur peut être obtenu à 

température ambiante (Li2,1H0,9OCl). 
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Figure 14 : Diffractogrammes des composés Li3-xHxOCl (x = 0,6 ; 0,8 ; 0,9 ; 0,95 et 1) 

obtenus par réaction à l’état solide à 250 °C. 

Le groupe d’espace et les paramètres de maille des composés Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl ont 

été déterminés par un affinement Le Bail réalisé à partir du programme WinPLOTR de la suite 

FullProf (figures 15 et 16). Pour le composé Li2HOCl, un composé de structure orthorhombique 

est bien formé, de groupe d’espace Pmmm et de paramètres de maille a = 7,75 Å, b = 8,00 Å et 

c = 3,83 Å. On observe aussi des pics de très faible intensité caractéristiques de LiCl.  
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Figure 15 : Affinement Le Bail du diffractogramme X du composé Li2HOCl de groupe 

d’espace Pmmm. 

Pour la composition Li2,1H0,9OCl, un composé de structure cubique de groupe d’espace 

𝑃𝑚3̅𝑚 et de paramètre de maille a = 3,90 Å est formé. On observe également des pics de très 

faible intensité caractéristiques de LiCl et Li2O.  
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Figure 16 : Affinement Le Bail du diffractogramme X du composé Li2,1H0,9OCl de groupe 

d’espace 𝑷𝒎�̅�𝒎. 

2.3.4 Synthèse des composés Li3-xHxOCl par fusion 

Afin d’optimiser la synthèse et d’en réduire la durée, des synthèses par fusion ont été 

réalisées. Les diffractogrammes du composé Li2HOCl préparé par fusion sont présentés sur la 

figure 17. Pour la première synthèse, une température de 400 °C est maintenue pendant 5 heures 

puis l’échantillon est refroidi lentement, à une vitesse de 2 °C/min. Les pics du composé 

Li2HOCl de structure orthorhombique sont observés, mais le composé n’est pas obtenu pur. En 

effet, des pics de LiCl relativement intenses sont présents de même que quelques rares pics 

caractéristiques d’une phase cubique. Le refroidissement lent mène à la formation du composé 

Li2HOCl, mais favorise également la formation de LiCl et LiOH. La trempe permet également 

de stabiliser le composé de structure orthorhombique. Si le traitement thermique a lieu à 

350 °C, les pics caractéristiques de la phase cubique ne sont plus présents, mais il subsiste des 

pics de LiCl qui sont moins intenses. Après un traitement thermique à 400 °C, ces pics sont très 

peu intenses. Ainsi, il est possible d’obtenir le composé Li2HOCl quasi-pur beaucoup plus 

rapidement que la première voie de synthèse par réaction à l’état solide à 250 °C. La méthode 

de synthèse par fusion-trempe a été retenue pour préparer le composé Li2HOCl.  
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Figure 17 : Diffractogrammes du composé Li2HOCl obtenu par différentes synthèses par 

fusion. Comparaison avec le diffractogramme obtenu par réaction à l’état solide à 250 °C. 

Finalement, une méthode de synthèse par fusion a également été mise en œuvre pour 

préparer le composé Li2,1H0,9OCl dont les diffractogrammes sont présentés sur la figure 18. Le 

mélange de précurseurs a été chauffé à 350 ou 400 °C pendant 2 heures puis le liquide fondu 

est refroidi rapidement dans un bain d’eau glacée. Pour les deux températures de synthèse, on 

obtient un composé de structure orthorhombique, identique au composé Li2HOCl, mais on 

observe également la présence d’une impureté LiCl, dont la proportion est moins importante 

pour la synthèse à 400 °C qu’à 350 °C. Afin de stabiliser la phase de structure cubique, 

l’échantillon préparé à 400 °C est recuit pendant 16 heures à 250 °C. On observe bien la 

présence de pics de la structure cubique, mais il subsiste des pics caractéristiques de la phase 

orthorhombique et des impuretés LiCl et Li2O. La méthode de synthèse par fusion-trempe ne 

permet pas de stabiliser la structure cubique pour le composé Li2,1H0,9OCl, contrairement à la 

méthode de synthèse par réaction à l’état solide. Ainsi, c’est le composé synthétisé par réaction 

à l’état solide qui a fait l’objet de caractérisations physico-chimiques approfondies. 
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Figure 18 :  Diffractogrammes du composé Li2,1H0,9OCl obtenu par réaction à l’état solide 

(RS) et par fusion-trempe (FT) et suivi d’un recuit (FTR). Comparaison avec le composé 

Li2HOCl obtenu par fusion-trempe. 

2.3.5 Etude de la morphologie des matériaux par microscopie 

électronique à balayage 

La morphologie des matériaux préparés par fusion ou par réaction à l’état solide, a été 

analysée par microscopie électronique à balayage. Les images MEB du composé Li2HOCl sont 

présentés sur la figure 19. Le matériau préparé par réaction à l’état solide ne semble pas 

présenter de forme bien définie et est très dense. A fort grossissement, quelques microporosités 

et des stries parallèles sont visibles, particulièrement le long de la fracture (figure 19a et b). 

Lorsqu’on agrandit l’image, on observe des fractures nettes dans une direction avec un 

empilement de plans le long de la fracture. Le matériau préparé par fusion semble également 

dense, des aiguilles d’environ 10 µm de long sont réparties sur la surface. 
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Figure 19 :  Images MEB d’une poudre de Li2HOCl broyée manuellement pendant 1 

minute dans un mortier en agate (a) et (b) après la synthèse à 250 °C / 96 h et (c) et (d) 

après la synthèse par fusion-trempe à 400 °C. 

L’échantillon Li2,1H0,9OCl a aussi été analysé par microscopie électronique à balayage sous 

forme de poudre (figure 20). Le matériau obtenu après la synthèse par réaction à l’état solide 

présente une surface hétérogène avec des aiguilles de quelques micromètres de longueur, 

réparties aléatoirement (comme pour Li2HOCl préparé par fusion-trempe). 

 

Figure 20 :  Image MEB du composé Li2,1H0,9OCl après la synthèse à 250 °C / 96 heures 

après un broyage manuel dans un mortier en agate. 
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2.4 Évolution structurale des matériaux avec la température 

2.4.1 Analyse calorimétrique différentielle à balayage 

Les composés Li2HOCl (préparé par fusion-trempe) et Li2,1H0,9OCl (préparés par réaction 

à l’état solide) ont été analysés par calorimétrie différentielle (Differential Scanning 

Calorimetry, DSC) à balayage à l’aide de l’appareil de mesure DSC Q100 de TA Instruments. 

Les mesures sont réalisées à des températures entre -100 et 60 °C avec une rampe de 2 °C/min. 

La chambre est refroidie avec de l’azote liquide pour les mesures à basse température. Les 

échantillons sont préparés en boîte à gants dans un creuset haute pression à filetage en acier 

plaqué or et une rondelle de sécurité en or est utilisée pour assurer l’étanchéité. La masse 

d’échantillons utilisée pour les mesures est d’environ 28 mg. Les analyses DSC des composés 

Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl sont présentées respectivement sur les figures 21 et 22. Pour le 

composé Li2HOCl, on observe deux événements thermiques réversibles entre 20 et 45 °C. Le 

pic endothermique à environ 39 °C correspond à la transition de phase orthorhombique/cubique. 

L’événement thermique qui se produit vers 28 °C pourrait être attribuable à une autre transition 

de phase, mais la phase formée est probablement métastable et n’a pas pu être mise en évidence. 

 

Figure 21 :  Courbes de DSC pour le composé Li2HOCl enregistrées sur un domaine de 

température compris entre -100 et 60 °C. 

Pour le composé Li2,1H0,9OCl, on n’observe pas de transition de phase entre -50 et 60 °C ce 

qui indique que la phase cubique est stable dans cette gamme de température. Cependant, un 

événement thermique endothermique est observé aux alentours de -50 °C qui pourrait 

correspondre à une transition de phase. 
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Figure 22 :  Courbe de DSC pour le composé Li2,1H0,9OCl enregistrée sur un domaine de 

température compris entre -100 et 60 °C. 

2.4.2 Analyse structurale par diffraction X synchrotron 

Une analyse par diffraction des rayons X à rayonnement synchrotron a été menée dans le 

but de confirmer la transition de phase observée pour le composé Li2HOCl par DSC. Les 

matériaux sont analysés sous forme de poudre dans des capillaires en quartz de 0,5 mm de 

diamètre, scellés avec une résine époxy en boîte à gants. Les analyses ont été réalisées sur la 

ligne BL04-MSPD au Synchrotron ALBA (Cerdanyola del Vallès, Espagne), en collaboration 

avec François Fauth. Les diffractogrammes sont enregistrés entre 1 et 50 °C selon une rampe 

de chauffe de 1 °C/min et entre 50 et -40 °C selon une rampe de refroidissement de 1 °C/min. 

Les données sont enregistrées à l’aide d’un détecteur Mythen de haute résolution, sur un 

domaine de 2θ compris entre 15° et 50°, avec une longueur d’onde de λ = 0,95357 Å. Un 

diagramme de couleur d’intensité normalisée des diffractogrammes X synchrotron du composé 

Li2HOCl, enregistrés en chauffant et en refroidissant, est présenté sur la figure 23. Les pics 

triplets typiques d’une symétrie orthorhombique sont observés jusqu’à 30 °C et les pics 

singulets de la phase de structure cubique apparaissent à partir de 18 °C. La symétrie cubique 

est observée en chauffant jusqu’à 50 °C. Lors du refroidissement, la phase orthorhombique 

réapparait à partir de 18 °C, mais des pics résiduels de la phase cubique de faible intensité sont 

toujours observés jusqu’à -40 °C. La transition de phase apparait partiellement réversible. Le 

déplacement en angle des pics est induit par la dilatation thermique. On observe également un 

écart de température entre la formation d’une des phases et l’extinction de l’autre. Cela serait 
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dû à un gradient de température dans le capillaire. Un écart de la température de transition de 

phase de ± 20 °C est observé par rapport aux résultats de DSC et correspond à l’incertitude sur 

la température qui serait principalement associé à un gradient de température dans le capillaire. 
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Figure 23 :  Diagramme de couleur d’intensité normalisée des diffractogrammes X 

synchrotron du composé Li2HOCl enregistré en chauffant et en refroidissant. 

2.5 Etude des propriétés électriques par spectroscopie d’impédance 

électrochimique 

La spectroscopie d’impédance électrochimique est une technique d’analyse qui permet de 

caractériser les phénomènes électriques observés dans un matériau. Cette technique, essentielle 

à l’analyse de matériaux conducteurs ioniques, permet en particulier de déterminer la 

conductivité ionique à différentes températures et l’énergie d’activation associée ainsi que la 

capacitance et la constante diélectrique d’un matériau.  

2.5.1 Préparation des pastilles et analyse de la morphologie par MEB 

Des pastilles de 10 mm de diamètre et d’environ 1 mm d’épaisseur ont été préparées par 

pressage uniaxial à 100 MPa à partir de 100-150 mg de poudre de Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl. Les 

pastilles ont été traitées thermiquement à 250 °C pendant 96 h et recouvertes sur les deux faces 
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circulaires d’une fine couche d’or (métalliseur en boîte à gants). Lors du pressage uniaxial, si 

une pression supérieure à 100 MPa est appliquée, la pastille se clive presque systématiquement. 

Les pastilles obtenues sont extrêmement fragiles et il est très difficile d’en préparer une qui 

conserve son intégrité. Par ailleurs, la poudre a tendance à coller aux parois du moule ce qui 

rend difficile le démoulage. Néanmoins, quelques pastilles, ayant une compacité d’environ 

80%, ont pu être obtenues pour les deux composés. La manipulation de la pastille, même une 

fois frittée, est très délicate puisqu’elle demeure très fragile. Ainsi, avant d’obtenir une pastille 

frittée recouverte d’or et intacte, de nombreuses tentatives ont été réalisées. Des analyses par 

SIE ont également été réalisées sur des pastilles non frittées, préparées en appliquant une 

pression de 500 MPa, à l’aide d’une cellule qui joue le double rôle de pastilleuse et de cellule 

d’impédance. Néanmoins, les valeurs de conductivité ionique obtenues sont systématiquement 

plus faibles pour les pastilles non frittées. Ces analyses sont présentées à l’annexe I. 

La morphologie de la surface et de la tranche des pastilles de Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl a été 

étudiée par microscopie électronique à balayage (figures 24 et 25). La surface de la pastille de 

Li2HOCl présente une rugosité importante (figure 24a), avec des zones de porosité et des zones 

où la poudre est plus ou moins frittée. Sur la tranche (figures 24b et c), on observe que les grains 

sont frittés, mais des porosités sont également présentes, indiquant que la pastille n’est pas très 

bien densifiée. 
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Figure 24 :  Images MEB d’une pastille de Li2HOCl préparée par pressage uniaxial sous 

une pression de 100 MPa et recuite à 250 °C / 96 heures : (a) surface et (b) et (c) tranche. 

La surface de la pastille Li2,1H0,9OCl présente aussi une rugosité importante (figures 25a et 

b). Les grains et les joints de grains sont clairement visibles sur la tranche (figures 25c et d), de 

même que de nombreuses porosités à côté des zones majoritairement très denses. 

  



Chapitre 2 

102 

 

 

 

Figure 25 :  Images MEB d’une pastille de Li2,1H0,9OCl préparée par pressage uniaxial 

sous une pression de 100 MPa et recuite à 250 °C / 96 heures : (a) et (b) surface et (c) et 

(d) tranche. 

2.5.2 Conditions opératoires 

Les analyses par SIE ont été réalisées sur un impédancemètre Solartron SI 1260 sur une 

gamme de température comprise entre -30 et 62 °C. L’analyse de l’impédance est réalisée en 

courant alternatif (AC), en appliquant une tension de 50 mV, sur un domaine de fréquence 

compris entre 800 kHz et 1 Hz. Les mesures enregistrées à « haute température » (T ≥ 25 °C) 

sont réalisées en mode automatisé grâce au logiciel LabView. Le four utilisé est conçu pour 

accueillir une cellule en aluminium, dont l’étanchéité est assurée par un joint torique et un 

collier de serrage (figure 26a) comportant huit câbles coaxiaux et un thermocouple. Pour les 

analyses réalisées à basse température (T < 25 °C), la cellule a été immergée dans un cryostat 

(Fisher Scientific) rempli d’une huile de silicone (SilOil Huber) permettant d’atteindre des 

températures jusqu’à -40 °C. Avant de préparer la cellule en boîte à gants, les pièces sont 

séchées à l’étuve à 70 °C pour évaporer l’eau adsorbée. La pastille est disposée dans une pile-

bouton afin de préserver l’intégrité de l’électrolyte solide (figure 26b).  
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Figure 26 :  (a) Cellule d’impédance en aluminium et (b) pile-bouton. 

Finalement, toutes les données d’impédance complexe ont été analysées à l’aide du logiciel 

ZView qui permet de modéliser les courbes à partir d’un circuit électrique équivalent.  

2.5.3 Analyse des courbes d’impédance complexe 

Sur un large domaine de fréquence, généralement compris entre 1 MHz et 1 Hz, la mesure 

de l’impédance permet de tracer une courbe d’impédance complexe, représentant l’impédance 

imaginaire (Z’’) en fonction de l’impédance réelle (Z’). Lors de l’analyse d’un matériau 

diélectrique idéal, on observe un ou plusieurs demi-cercles à plus haute fréquence, caractérisant 

la résistance et la capacitance du matériau, ainsi qu’une droite capacitive à plus basse fréquence, 

caractérisant la polarisation aux électrodes. La modélisation des courbes d’impédance 

complexe à partir d’un circuit électrique équivalent permet d’analyser les phénomènes 

électriques observés à différentes échelles de temps. Pour un système idéal, les demi-cercles 

sont modélisés à partir de deux composantes électriques en parallèle, la résistance (R) et la 

capacitance (C). La résistance est définie comme la mesure de l’opposition du système au 

passage du courant et est déterminée par la largeur du demi-cercle. La capacitance est l’aptitude 

d’un matériau à accumuler des charges lorsqu’il est soumis à un champ électrique, en polarisant 

les atomes, les ions ou les molécules. Sur un domaine de fréquence, la relation entre la 

résistance (R) et la capacitance (C) est décrite par l’équation suivante :  

 𝜔𝑚𝑎𝑥 =
1

𝑅 𝐶
 (Éq. 2) 

où 𝜔𝑚𝑎𝑥 est la fréquence maximale, soit la fréquence au sommet du demi-cercle. La valeur de 

capacitance est déterminée à partir de l’équation suivante : 
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 𝐶 = 𝜀0𝜀𝑟
𝐴

𝑙
 (Éq. 3) 

où 𝜀0 est la permittivité du vide (8,854 x 10-12 F·m-1), 𝜀𝑟 est la permittivité diélectrique relative 

du matériau, 𝐴 est l’aire de la surface de l’échantillon en contact avec les électrodes et 𝑙 est 

l’épaisseur de l’échantillon. Pour un matériau polycristallin, formé de grains et de joints de 

grains, le comportement capacitif du matériau est rarement idéal. La forme et la taille des grains 

et des joints de grains ne sont généralement pas uniformes, impliquant une réponse diélectrique 

hétérogène. La réponse capacitive des électrodes varie aussi selon la rugosité de surface. Ainsi, 

la capacitance est souvent remplacée par une pseudo-capacitance, l’élément de déphasage 

constant (Constant Phase Element, CPE) qui décrit le comportement d’un condensateur 

imparfait52,53. Graphiquement, l’utilisation d’un paramètre CPE plutôt qu’une capacitance se 

traduit par un écrasement du demi-cercle. La forme de la courbe d’impédance complexe varie 

fortement en fonction de la microstructure du matériau, mais également en fonction de la 

différence de conductivité ionique entre les grains et les joints de grains. Dans un cas idéal, on 

observe deux demi-cercles, dont le diamètre correspond à la résistance des grains et des joints 

de grains. Une représentation de la courbe d’impédance complexe et le circuit électrique 

équivalent correspondant à ce système sont illustrés sur la figure 27. 

 

Figure 27 :  Représentation schématique de la courbe d’impédance complexe et du circuit 

électrique équivalent d’un matériau conducteur ionique polycristallin idéal illustrant la 

contribution des grains et des joints de grains et la remontée capacitive.  
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La contribution des grains apparaît à plus haute fréquence tandis que celle des joints de grains 

apparaît à une basse fréquence. La courbe d’impédance complexe présentée sur la figure 27 

illustre un cas idéal, mais tous les systèmes polycristallins ne permettent pas d’observer deux 

demi-cercles. Dans certains cas, on observe le chevauchement de deux demi-cercles et dans 

d’autres cas, un seul demi-cercle est visible. Dans le cas où les deux contributions sont séparées, 

il est possible d’accéder à la capacitance de chaque contribution qui varie de plusieurs ordres 

de grandeur entre les grains et les joints de grains. En effet, la capacitance des grains est aux 

alentours de 10-12 F tandis que la capacitance des joints de grains est de l’ordre de 10-9 F. La 

capacitance des électrodes est plutôt de l’ordre de 10-6 F. Le comportement diélectrique d’un 

matériau polycristallin peut être décrit à l’aide du modèle de brique, qui permet d’expliquer la 

différence de capacitance entre les grains et les joints de grains52. Ce modèle, illustré sur la 

figure 28, décrit les grains (gris) comme des cubes avec des arêtes de longueur D avec une 

surface d’aire A, séparés par les joints de grains plat (jaune) d’épaisseur d. L’épaisseur des joints 

de grains est beaucoup plus faible que celle des grains (d<<D) et la fraction volumique des 

joints de grains équivaut à environ 3d/D. 

 

Figure 28 :  Modèle de brique décrivant l’influence de la géométrie d’un matériau 

polycristallin sur les valeurs de capacitance moyennes observées pour les grains (Cb), les 

joints de grains (Cgb) et les électrodes (Cel) (Figure adaptée54). 

En assumant que le flux de courant est unidirectionnel, deux chemins de diffusion 

macroscopiques sont possibles, soit à travers les grains en traversant les joints de grains (Path 

1), ou le long des joints de grains (Path 2). Le chemin de diffusion préférentiel dépend de la 
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conductivité ionique des grains et des joints de grains. Dans le cas où la conductivité ionique 

des grains (σG) est supérieure à celle des joints de grains (σGB), la conduction le long des joints 

de grains est négligeable. Dans ce cas, les propriétés électriques peuvent être décrites par un 

modèle simplifié de couches (figure 29)52.  

 

Figure 29 :  Schématisation du chemin de conduction par le modèle de couches pour un 

électrolyte dont σG >> σGB. 

En tenant compte des propriétés diélectriques des grains et des joints de grains et de leurs 

dimensions respectives, on peut réécrire l’équation 3, en isolant la constante de permittivité du 

vide, par l’équation suivante : 

 
𝐶𝐺

𝜀𝐺

𝐷

𝐴
=

𝐶𝐺𝐵

𝜀𝐺𝐵

𝑑

𝐴
 (Éq. 4) 

Dans le modèle de briques et le modèle de couches, la surface (A) est identique pour les grains 

et les joints de grains. On peut réécrire l’équation 4 et déterminer la relation entre le facteur de 

forme et les propriétés diélectrique du matériau52 : 

 
𝑑

𝐷
=

𝐶𝐺

𝐶𝐺𝐵

𝜀𝐺𝐵

𝜀𝐺
 (Éq. 5) 

En assumant que la permittivité diélectrique spécifique des grains et des joints de grains est 

similaire, et que l’épaisseur des joints de grains (d) est beaucoup plus faible que celle des grains 

(D), on peut estimer que la capacitance des grains est largement inférieure à celle des joints de 

grains. Dans le cas d’un système imparfait où un paramètre CPE est utilisé, il est préférable 

d’utiliser la valeur de capacitance effective (Ceff), déterminée à partir de l’équation suivante : 

 𝐶𝑒𝑓𝑓 =
(𝑅𝐶)

1
𝑛

𝑅
 (Éq. 6) 

où n est le paramètre de déviation déterminé par la modélisation avec le circuit électrique 

équivalent. 

2.5.4 Détermination des propriétés électriques à « haute température » 

Les propriétés électriques des matériaux polycristallins Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl ont 

d’abord été déterminées par SIE, sur une gamme de température comprise entre 25 et 62 °C. 

Les courbes d’impédance complexe des composés Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl sont présentées sur 
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la figure 30. Les données d’impédance complexe (Z*) ont été normalisées par le facteur de 

forme (l/A), ce qui permet d’obtenir les valeurs d’impédance spécifique 𝑍𝑠
∗ (𝑍𝑠

∗ = 𝑍∗ · 𝐴/𝑙) et 

de comparer directement la réponse de l’impédance des deux échantillons aux différentes 

températures. Ces deux matériaux présentent un comportement typique de conducteurs ioniques 

solides caractérisé par la présence d’un demi-cercle à plus haute fréquence conjointement à une 

droite capacitive à plus basse fréquence. Sur cette gamme de température, il est néanmoins 

impossible de distinguer la contribution des grains et des joints de grains ce qui signifie que la 

résistance d’une des deux contributions est beaucoup plus faible que l’autre et que le signal est 

dominé par la forte résistance de l’autre. 
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Figure 30 :  Courbes d’impédance complexe pour des pastilles frittées Li2HOCl et 

Li2,1H0,9OCl enregistrées à différentes températures comprises entre 25 et 62 °C et circuit 

électrique équivalent utilisé pour la simulation des courbes. 

La résistance électrique des matériaux est déterminée à partir de la simulation des courbes 

d’impédance complexe à partir du circuit électrique équivalent illustré sur la figure 30. La 

conductivité ionique aux différentes températures est calculée à partir de la valeur de résistance 

et du facteur de forme et est décrite par l’équation suivante : 

 𝜎 =
1

𝑅
∙
𝑙

𝐴
  (Éq. 7) 

La relation entre la conductivité ionique et la température est décrite par la loi d’Arrhenius55, 

exprimée par l’équation suivante : 

 𝜎𝑇 = 𝜎0 · 𝑒
(
−𝐸𝑎
𝑘𝐵𝑇

)
 (Éq. 8) 
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où 𝜎0 est le facteur pré-exponentiel, Ea est l’énergie d’activation, T est la température absolue 

et kB est la constante de Boltzmann (8,6173303·10-5 eV·K-1). En linéarisant l’équation 8 par 

l’application d’un logarithme, on peut déterminer l’énergie d’activation à partir de la pente de 

la droite. Le graphique de la droite d’Arrhenius de la conductivité ionique des composés 

Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl est présenté sur la figure 31. Pour Li2HOCl, une rupture de pente est 

observée entre 36 et 40 °C, marquée par une nette augmentation de la conductivité ionique 

correspondant au passage de la structure orthorhombique à la structure cubique qui se produit 

aux alentours de 39 °C. La conductivité ionique de la phase orthorhombique à 30 °C est de 

3,1 x 10-8 S·cm-1 et l’énergie d’activation déterminée vaut 1,10 eV. La phase cubique présente 

une conductivité ionique de 5,8 x 10-7 S·cm-1 à 50 °C et une diminution drastique de l’énergie 

d’activation est observée après la transition de phase avec une valeur de 0,60(1) eV. La 

conductivité ionique du composé Li2,1H0,9OCl, de structure cubique sur tout le domaine de 

température, est nettement supérieure à celle du composé Li2HOCl même lorsque ce dernier 

présente une structure cubique et vaut 1,7 x 10-6 S·cm-1 à 30 °C. Néanmoins, l’énergie 

d’activation des deux composés de structure cubique est équivalente, ce qui suggère que le 

transport ionique se produit selon un mécanisme similaire. Ces valeurs sont en bon accord avec 

la valeur d’énergie d’activation liée à la mobilité des ions lithium dans les composés de structure 

anti-pérovskite. 
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Figure 31 :  Droites d’Arrhenius de la conductivité ionique en fonction de l’inverse de la 

température pour les composés Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl. 
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Les valeurs de conductivité ionique et d’énergie d’activation des deux matériaux, 

déterminées à 30 et 50 °C, sont regroupées dans le tableau 1. Bien que l’énergie d’activation 

soit en accord avec les données de la littérature, les valeurs de conductivité ionique apparaissent 

un peu faibles. Cependant, les mesures d’impédance, sur cette gamme de température, ne 

permettent pas de déterminer si la conductivité ionique calculée est intrinsèque au matériau, 

associée à une forte résistance des grains, ou plutôt associée à la résistance des joints de grains. 

Tableau 1 : Conductivité ionique et énergie d’activation des composés Li2,1H0,9OCl et 

Li2HOCl mesurées sur les pastilles frittées. 

Composé 
σ 

(S·cm-1) 

Ea 

(eV) 

Li2,1H0,9OCl 
1,7(2) x 10-6 (30 °C) 

0,62(1) 
7,0(7) x 10-6 (50 °C) 

Li2HOCl 
3,1(2) x 10-8 (30 °C / orthorhombique) 1,10(9) 

5,8(4) x 10-7 (50 °C / cubique) 0,60(1) 

 

2.5.5 Détermination des propriétés électriques à basse température 

Des mesures d’impédance ont également été effectuées à basse température sur une pastille 

de Li2,1H0,9OCl entre 10 et -30 °C pour essayer de mettre en évidence la contribution des grains 

et des joints de grains. Pour des raisons de temps, ces mesures n’ont pas pu être reproduites 

pour le composé Li2HOCl. Les courbes d’impédance complexe du composé Li2,1H0,9OCl sont 

présentées sur la figure 32a. La simulation des courbes d’impédance à partir du circuit 

électrique équivalent (figure 32b) permet de confirmer la présence de deux contributions, celles 

des grains, à plus haute fréquence et des joints de grains (GB), à plus basse fréquence, dont 

l’attribution est définie à partir des valeurs de capacitance. La figure 32b permet d’illustrer les 

contributions individuelles à 0 °C à partir de la déconvolution de la courbe. 
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Figure 32 :  (a) Courbes d’impédance complexe de la pastille Li2,1H0,9OCl enregistrées à 

différentes températures comprises entre -30 et 10 °C et (b) déconvolution de la courbe à 

0 °C illustrant la contribution des grains et des joints de grains (GB). Une image MEB de 

la tranche de la pastille est également présentée et le circuit électrique équivalent utilisé 

pour la simulation des courbes. 

Tout comme pour les mesures à « haute température », la conductivité ionique des grains et 

des joints de grains a été déterminée à partir de l’équation 7 sur le domaine de température 

comprise entre -30 et 10 °C. La conductivité ionique globale a également été déterminée à partir 

de la simulation avec une seule contribution de l’électrolyte dans le but de comparer cette valeur 

à celles des contributions individuelles (grains et joints de grains).  

Les droites d’Arrhenius associées ont été tracées à partir de la linéarisation de l’équation 8 

et sont présentées sur la figure 33. La conductivité ionique calculée pour les grains est similaire 

à la conductivité ionique globale à basse température (BT) avec une valeur d’énergie 

d’activation équivalente à celle déterminée précédemment (0,60(3) eV). La conductivité 

ionique des joints de grains est la conductivité apparente puisqu’elle est calculée à partir du 

facteur de forme de la pastille, d’épaisseur beaucoup plus élevée que celle des joints de grains. 

Néanmoins, la conductivité ionique spécifique peut être estimée à partir de l’équation 5. En 

considérant que la permittivité diélectrique spécifique est similaire pour les grains et les joints 

de grains, le rapport des capacitances effectives, CG/CGB, qui vaut à environ 1/20 à 0 °C, est 

équivalent dans ce cas-ci au rapport d/D. De ce fait, l’épaisseur des joints de grains est aussi 

environ 20 fois inférieure à celle des grains. Le facteur de forme déterminé pour les joints de 

grains nous permet de calculer la conductivité ionique spécifique de ces derniers, qui serait 20 
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fois plus faible que celle estimée, soit d’environ 2,7 x 10-8 S·cm-1 à 0 °C. La conductivité 

ionique des joints de grains, calculée à 0 °C, est en réalité plus faible que celle des grains, qui 

vaut 1,5 x 10-7 S·cm-1. L’énergie d’activation associée aux joints de grains est beaucoup plus 

élevée que celle des grains, avec une valeur de 0,85(4) eV. En considérant que la capacitance 

évolue de façon similaire pour les deux contributions sur toute la gamme de température, on 

peut estimer la conductivité ionique spécifique des joints de grains sur toute la gamme en traçant 

une droite de pente identique à celle des joints de grains, mais avec des valeurs de conductivité 

ionique 20 fois plus faibles. Cette droite extrapolée est représentée par la ligne turquoise en 

pointillés sur la figure 33. 
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Figure 33 :  Droites d’Arrhenius de la conductivité ionique en fonction de l’inverse de la 

température pour une pastille frittée de Li2,1H0,9OCl.  

L’analyse des courbes d’impédance à plus basse température suggère que la conductivité 

ionique des joints de grains est plus faible que celle des grains. La conductivité ionique calculée 

entre 25 et 60 °C provient principalement de la résistance des grains, qui est beaucoup plus 

élevée que celle des joints de grains, ce qui explique pourquoi on n’observe qu’un seul demi-

cercle. Les propriétés électriques du composé Li2,1H0,9OCl à T = 0 °C sont présentées dans le 

tableau 2. 
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Tableau 2 : Résistance, conductivité ionique, énergie d’activation et capacitance effective 

déterminées par l’analyse SIE pour le composé Li2,1H0,9OCl à 0 °C. 

Contribution 

R 

T = 0 °C 

(Ω) 

σ  

T = 0 °C 

(S·cm-1) 

Ea 

 

(eV) 

Ceff 

T = 0 °C 

(F) 

Grains 1,36 x 106 1,5(2) x 10-7 0,62(1) 6,4(2) x 10-11 

Joints de grains 0,39(6) x 106 ≈ 2,7 x 10-8 0,85(4) 1,3(2) x 10-9 

Globale 1,66(6) x 106 1,3(1) x 10-7 0,63(1) 6,27(5) x 10-11 

Électrodes - - - 4,7(1) x 10-7 

 

2.6 Étude par RMN de la structure locale et des mécanismes de conduction 

ionique au sein des composés Li3-xHxOCl 

La spectroscopie de Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) est une technique de 

caractérisation structurale qui permet de sonder l’environnement local d’un noyau. La structure 

locale du composé Li2HOCl a été peu étudiée dans la littérature, seules trois études ont été 

menées par RMN sur ce composé36,45,56 et aucune étude n’a été menée sur le composé 

Li2,1H0,9OCl de structure cubique. 

L’objectif de notre étude est d’identifier les mécanismes de conduction ionique dans les 

matériaux Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl et de relever des différences d’origine structurale et de 

dynamique d’échange afin de mieux comprendre les différences de conductivité ionique entre 

ces deux composés. Dans cette section, une première partie théorique sera abordée afin de 

mieux comprendre l’importance de la RMN sur l’étude de la mobilité ionique dans les 

électrolytes solides. Une description théorique de la RMN en statique et plus particulièrement 

sur les interactions anisotrope ainsi que de la RMN en rotation à l’angle magique sont 

présentées à l’annexe II. Le protocole de préparation des échantillons sera ensuite décrit 

(incluant la vérification de l’étanchéité du rotor). Finalement, les résultats obtenus par les 

différentes techniques de RMN seront analysés.  

Dans le cadre de ce projet, les composés Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl ont d’abord été étudiés 

par RMN du 7Li en statique et par RMN du 7Li et du 1H en rotation à l’angle magique (Magic 

Angle Spinning, MAS). Ces analyses ont permis de mieux comprendre la mobilité des ions Li+ 

et des protons à l’échelle locale, en particulier par l’analyse de la largeur de raie avec la 

température et par la désommation des spectres afin de mettre en évidence les différents 
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environnements structuraux. Une analyse des temps de relaxation longitudinale (T1) a été 

menée afin de mieux comprendre le rôle des protons dans la mobilité des ions lithium. L’analyse 

de la vitesse de relaxation (R1 = 1/T1) et plus particulièrement de l’énergie d’activation 

déterminée à partir de la dépendance en température de la vitesse de relaxation R1 permet de 

comparer les mécanismes de transport ionique des deux matériaux de structure anti-pérovskite. 

Enfin, la mobilité ionique à longue distance a été étudiée grâce à une technique de RMN 

avancée à gradient de champ pulsé (Pulsed Field Gradient, PFG), à partir de laquelle le 

coefficient de diffusion des ions lithium a pu être déterminé. Les séquences d’impulsion 

utilisées pour chaque technique ainsi que les détails de l’expérience réalisée pour déterminer 

les temps de relaxation T1 et T2 et de l’analyse par RMN PFG sont présentées à l’annexe III. 

Le spin nucléaire, l’abondance naturelle, le rapport gyromagnétique et la fréquence de 

Larmor (B0 = 7,05 T) des noyaux 1H et 7Li sont présentés dans le tableau 3. Ces noyaux 

présentent une abondance naturelle élevée et aucune substitution isotopique n’est nécessaire à 

l’analyse. Dans le cadre de cette étude, toutes les analyses ont été réalisées à l’aide d’un 

spectromètre de 7,05 T, dont la fréquence de précession associée des noyaux 1H et 7Li est 

respectivement de 300,130 et 116,642 MHz. En plus du moment magnétique dipolaire, 

caractéristique des noyaux de spin nucléaire I > 1/2 comme le noyau 1H, le noyau 7Li, de spin 

I = 3/2, présente un moment électrique quadripolaire. 

Tableau 3 : Spin nucléaire, abondance naturelle, rapport gyromagnétique et fréquence de 

Larmor (B0 = 7,05 T) des noyaux 1H et 7Li 

Noyau 
Spin 

nucléaire 

Abondance 

naturelle 

Rapport gyromagnétique 

(MHz/T) 

Fréquence de Larmor 

à B0 = 7,05 T (MHz) 

1H 1/2 99,9 42,57 300,130 

7Li 3/2 92,4 16,52 116,642 

 

2.6.1 La RMN : Un outil pour appréhender les mécanismes de conduction 

ionique au sein des électrolytes solides 

2.6.1.1 Le principe de RMN et le phénomène de relaxation 

Lors de l’analyse par RMN, le moment magnétique de spin, lorsque qu’il est soumis à un 

champ magnétique externe (𝐵0
⃗⃗⃗⃗ ), est orienté le long de l’axe z, avec une population de spins 

alignés de façon parallèle au champ magnétique et une population de spins alignés de façon 

antiparallèle. Cette répartition de population induit une levée de dégénérescence des niveaux 
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d’énergie, appelé l’effet Zeeman. Pour un noyau de spin I = 1/2, on observe deux niveaux 

d’énergie, m = +1/2 et m = -1/2. Pour un noyau de spin I = 3/2, on observe en plus les niveaux 

d’énergie m = +3/2 et m = -3/2. La différence d’énergie entre les niveaux (∆𝐸) dépend du noyau 

analysé et plus précisément de son rapport gyromagnétique (γ). Elle varie linéairement avec la 

force du champ magnétique externe (𝐵0) tel que décrit par l’équation 9.  

 ∆𝐸 = 𝛾ℏ𝐵0 = 𝑔𝑛𝛽𝑛𝐵0  (Éq. 9) 

où ℏ est la constante de Planck, 𝑔𝑛 est le facteur de Landé et 𝛽𝑛 est le magnéton nucléaire. Le 

principe de la RMN est basé sur l’analyse des phénomènes de relaxation observés lors du 

passage de l’aimantation d’un état excité à l’état d’équilibre. Pour permettre la transition 

énergétique des spins vers un niveau excité, un champ magnétique additionnel (𝐵1
⃗⃗⃗⃗ ) est appliqué 

de façon perpendiculaire à 𝐵0
⃗⃗⃗⃗ . Le champ magnétique 𝐵1

⃗⃗⃗⃗ , également appelé impulsion 

radiofréquence (RF), présente une fréquence d’oscillation 𝜔0 caractéristique du noyau analysé, 

qui dépend de son rapport gyromagnétique (γ) et de la force du champ magnétique utilisée tel 

que décrit par l’équation 10. 

 𝜔0 = 𝛾𝐵0  (Éq. 10) 

Lorsque 𝐵1
⃗⃗⃗⃗  est coupé, l’aimantation des spins retourne à son état d’équilibre (M0) en suivant un 

mouvement hélicoïdal (ou mouvement de précession) dont la fréquence est appelée fréquence 

de Larmor, équivalente à 𝜔0. La population de spins est plus importante dans le sens parallèle 

au champ magnétique que dans le sens antiparallèle et induit une aimantation nucléaire 

macroscopique (�⃗⃗� ). L’aimantation se décompose en deux vecteurs, l’aimantation 

longitudinale, dans l’axe z et l’aimantation transversale, dans le plan xy. Ainsi, le retour à l’état 

d’équilibre de l’aimantation se produit selon deux mécanismes : le couplage longitudinal et le 

couplage transversal. Le couplage longitudinal est caractérisé par une constante de temps T1, 

décrivant le retour à l’état initial de l’aimantation dans l’axe z. Le couplage transversal se 

caractérise par une constante de temps T2 qui traduit la perte de l’aimantation dans le plan xy 

due aux interactions dipolaires entre les spins. Pour les composés solides, le temps de relaxation 

T1 est généralement bien supérieur au temps de relaxation T2.  

2.6.1.2 L’échange chimique  

L’échange chimique est un processus dynamique qui met en jeu au moins deux 

environnements structuraux différents. Ce phénomène peut correspondre à différents processus 
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dynamiques, comme l’échange entre deux états, la réaction de protonation-déprotonation, un 

changement structural d’une conformation A vers une conformation B, le saut d’un ion mobile 

d’un site structural vers un autre, etc. Lorsqu’il y a un échange rapide entre deux sites 

cristallographiques, on peut observer le phénomène de coalescence, c’est-à-dire la 

superposition de deux signaux de RMN. 

En RMN, deux noyaux situés dans deux sites différents possèdent une fréquence de 

résonance différente, νA et νB dont la différence de déplacement chimique correspond à 

Δν = | νA - νB|. L’apparence du spectre de RMN dépend de plusieurs facteurs : la population de 

noyaux occupant chaque site, PA et PB, la vitesse d’échange kex = kA + kB et la différence de 

déplacement chimique Δν. La figure 34 permet d’illustrer l’influence de ces paramètres sur la 

forme du spectre. 

 

Figure 34 :  Exemple de l’influence de la dynamique d’échange ionique sur l’allure des 

signaux RMN. Lors d’un échange lent, la vitesse d’échange Kex est largement inférieure à 

la distance entre les deux signaux RMN |∆𝒗| et on observe deux pics distints. Lors d’un 

échange de vitesse intermédiaire, Kex ≈ |∆𝒗| et les signaux coalescent. Lorsque Kex >> |∆𝒗|, 
un seul signal est observé57. 

Le régime d’échange est divisé en trois parties, l’échange lent (kex << |Δν|), l’échange 

intermédiaire (kex ≈ |Δν|) et l’échange rapide (kex >> |Δν|). La classification de la vitesse 

d’échange est dépendante du champ magnétique externe, un champ magnétique plus élevé 
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mène à un régime d’échange plus faible. Pour le régime d’échange lent, le signal des deux sites 

cristallographiques sont totalement séparés, permettant d’observer distinctement leur 

déplacement chimique, leur intensité et leur largeur à mi-hauteur. La fréquence de saut du site 

A vers le site B et du site B vers le site A est beaucoup plus faible que la différence en fréquence 

des signaux des deux sites.  

Lorsque la vitesse d’échange augmente, les signaux se rapprochent et la largeur à mi-

hauteur diminue, jusqu’à ce que la vitesse d’échange devienne environ équivalente à la 

différence de fréquences entre les deux signaux. On se trouve alors dans un régime d’échange 

intermédiaire. Le signal des deux sites se superposent et ne forment plus qu’un seul signal dont 

le déplacement chimique est intermédiaire entre le déplacement chimique de chacun des deux 

sites. Pour un régime d’échange intermédiaire, la vitesse de relaxation transversale observée 

correspond à la somme de la vitesse de relaxation transversale en l’absence d’échange et de la 

vitesse d’échange (R2,Obs = R2,0 + kex). L’élargissement du pic est appelé « élargissement 

d’échange » et est dû à l’interférence observée lors de l’échange entre les sites A et B pendant 

la période de détection, de temps très court. L’élargissement d’échange est dénoté Rex de sorte 

que 

R2, Obs = R2,0 + Rex. Ce phénomène est différent de celui observé en régime plus lent 

(R2,Obs = R2,0 + kex) puisque la vitesse d’échange permet d’augmenter la vitesse de relaxation 

transversale seulement par une diminution de la population, tandis qu’à régime plus rapide, 

l’élargissement d’échange fait intervenir l’effet d’interférence durant la période d’acquisition. 

Pour une vitesse d’échange rapide, l’intensité du signal augmente lorsque la vitesse 

augmente. À la limite de l’échange rapide, on n’observe plus qu’un seul signal dont le 

déplacement chimique observé correspond au déplacement chimique moyen des deux sites 

selon leur proportion (δObs = PAδA + PBδB). Pour le régime rapide, la vitesse de relaxation 

transversale observée est équivalente à la somme de la vitesse de relaxation du noyau en site A 

et du noyau en site B selon leur proportion (R2,Obs = PAR2,A + PBR2,B).  

Un phénomène de rétrécissement par le mouvement est observé lorsque la forte mobilité 

ionique permet de moyenner les interactions anisotropes et induit un rétrécissement de la 

largeur de raie des spectres de RMN. Généralement, la mobilité ionique dans un conducteur 

ionique augmente avec la température. Ce phénomène est d’autant plus visible lors du passage 

d’un régime d’échange lent vers un régime d’échange rapide. Également, pour des matériaux 

qui présentent une transition de phase marquée par une augmentation drastique de la 
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conductivité ionique, on observe une diminution importante de la largeur à mi-hauteur du signal 

autour de la température de transition. 

2.6.2 Protocole de préparation des échantillons  

Les matériaux de structure anti-pérovskite sont des composés très hygroscopiques et il est 

nécessaire de prendre des précautions particulières afin de s’assurer que le matériau ne subit 

pas de détérioration pendant l’analyse. Ainsi, les échantillons sont préparés en boîte à gants afin 

de les préserver de l’humidité. Le matériel utilisé pour la préparation des échantillons est 

également séché à l’étuve avant son utilisation en boîte à gants. Lors de la préparation des 

échantillons, les poudres sont broyées finement à l’aide d’un mortier et d’un pilon en agate puis 

sont compactées dans un rotor en zircone de 2,5 mm de diamètre. Le broyage fin permet avant 

tout de réduire la taille des cristallites et permet d’orienter ces derniers dans toutes les directions 

et ainsi d’éviter une orientation préférentielle qui compromettrait l’analyse par RMN. Le 

broyage et la compaction de la poudre permet également d’avoir une répartition homogène dans 

tout le rotor et d’y insérer le plus de matériau possible. L’intensité du signal de RMN est 

dépendante de la concentration du noyau analysé. Plus la concentration est élevée, meilleur est 

le rapport signal/bruit. Les spectres de RMN ont été enregistrés sur un spectromètre Bruker 

Avance III de 300 MHz (B0 = 7,05 T) dans les deux laboratoires. Afin de s’assurer de 

l’étanchéité du rotor, les échantillons ont été analysés par DRX avant et après l’analyse par 

RMN, qui a duré jusqu’à 5 jours avec une température atteignant jusqu’à 89 ± 8 °C. Les 

diffractogrammes des composés Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl avant et après l’expérience RMN sont 

présentés sur la figure 35. La structure orthorhombique du composé Li2HOCl est préservée et 

il est en de même pour la structure cubique de Li2,1H0,9OCl. Ainsi, il est possible de confirmer 

que les rotors en zircone sont étanches pendant une période de 5 jours. 
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Figure 35 :  Diffractogramme RX du matériau avant et après l’analyse RMN des composés 

Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl. 

2.6.3 Étude de la mobilité ionique des ions lithium par RMN en statique 

L’analyse des spectres de RMN du noyau 7Li en statique, sur une large gamme de 

température, a permis de recueillir des informations sur la mobilité ionique dans les composés 

Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl en analysant l’évolution de la largeur à mi-hauteur du signal central et 

l’intensité des interactions quadripolaires avec la température.  

2.6.3.1 Evolution du signal central en température 

Une première analyse a été réalisée par l’application d’une impulsion RF simple dont les 

spectres de RMN sont enregistrés sur une gamme de température comprise entre -30 et 50 °C 

(figure 36a et c). L’impulsion simple ne permet pas de bien refocaliser les interactions 
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quadripolaires et seule l’évolution de la largeur à mi-hauteur du signal central est analysée dans 

ce cas-ci. Les courbes de la largeur à mi-hauteur du signal central en fonction de la température 

(figure 36b et d) présentent une forme typique avec un plateau à basse et à haute température, 

associée au phénomène de rétrécissement par le mouvement observé dans les matériaux 

conducteurs ioniques, marqué par différents régimes d’échange58–60. Pour les deux composés, 

on observe un élargissement dipolaire vers les basses températures avec une forme de raie de 

type Gaussien à -30 °C dont la largeur à mi-hauteur atteint une valeur maximale de 11,2 kHz 

pour le composé Li2HOCl et 10,8 kHz pour le composé Li2,1H0,9OCl. A cette température, à 

l’échelle de temps de la RMN, une structure rigide est formée et mène à un régime d’échange 

lent où la mobilité ionique est très faible, voire nulle. Lorsque la température augmente, les 

interactions dipolaires sont moyennées par la plus grande mobilité des ions lithium, menant à 

une diminution de la largeur à mi-hauteur. En plus de l’effet de la température, la plus grande 

mobilité dans le composé Li2HOCl est marquée par la transition de phase menant à une structure 

cubique. Dans le composé de structure orthorhombique, différents environnements du lithium 

semblent présents, ce qui se traduit par la présence de deux signaux superposés, visibles en 

particulier sur le spectre enregistré à 20 °C. Pour les deux composés, la largeur de raie évolue 

très peu à partir de 40 °C ce qui suggère qu’un régime d’échange rapide a été atteint. La largeur 

déterminée à 50 °C vaut 0,7 kHz pour le composé Li2HOCl et 0,6 kHz pour le composé 

Li2,1H0,9OCl. Ces résultats sont cohérents avec ceux présentés dans la littérature qui s’accordent 

pour attribuer l’évolution abrupte de la largeur de raie au changement structural menant à la 

formation de la phase de structure cubique21,36,56.  
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Figure 36 :  Spectres de RMN du 7Li enregistrés en statique en appliquant une impulsion 

RF simple sur une gamme de température comprise entre -30 et 50 °C pour (a) le composé 

Li2HOCl avec (b) l’évolution de la largeur à mi-hauteur avec la température et (c) le 

composé Li2,1H0,9OCl avec (d) l’évolution de la largeur à mi-hauteur avec la température. 
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2.6.3.2 Analyse de l’interaction quadripolaire en température 

Une seconde analyse a été réalisée en utilisant une séquence d’impulsion d’écho solide qui 

permet de bien refocaliser les interactions dipolaires et quadripolaires. Les spectres obtenus sur 

une gamme de température comprise entre -30 et 50 °C sont présentés sur la figure 37. A basse 

température, on observe une forme de spectre typique d’un noyau quadripolaire de spin I = 3/2, 

avec un signal « fin » centré vers 0 ppm associé à la transition centrale [1/2 ↔ -1/2] et des 

signaux « larges » de forme symétrique, de part et d’autre du signal central, associés aux deux 

transitions satellites [3/2 ↔ 1/2] et [-3/2 ↔ -1/2]. Quelques auteurs ont également observé la 

présence de signaux quadripolaires, sans plus de détail36,45. La désommation des spectres de 

RMN, réalisée partir du logiciel DMFit, nous a permis d’étudier ces signaux de manière 

approfondie. 
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Figure 37 : Spectres de RMN du 7Li enregistré en statique avec une séquence d’impulsion 

écho solide (B0 = 7,05 T) pour les composés (a) Li2HOCl enregistrés entre 0 et 50 °C et (b) 

Li2,1H0,9OCl enregistrés entre -30 et 50 °C. L’intensité des spectres est normalisée par 

rapport au pic central. 
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Analyse du composé Li2HOCl 

La désommation des spectres de RMN pour le composé Li2HOCl a permis d’identifier 

jusqu’à trois signaux, dont deux signaux quadripolaires et un signal centré vers 0 ppm tel 

qu’illustré sur la figure 38. Chaque signal quadripolaire, appelé Qn, correspond à un 

environnement du lithium différent et comprend les signaux satellites (STn) et la transition 

centrale (CTn). Les signaux quadripolaires sont associés à des ions lithium non mobiles tandis 

que le signal de type pseudo-Voigt caractérise la présence d’ions lithium mobiles.  
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Figure 38 :  Désommation du spectre de RMN du 7Li du composé Li2HOCl, enregistré en 

statique à 0 °C (B0 = 7,05 T). 

La proportion des différents signaux a été calculée à partir de leur intégrale. La contribution 

des signaux quadripolaires est majoritaire et vaut 91 % ± 10 % pour le spectre enregistré à 

0 °C. Une acquisition à plus basse température (T < 0 °C) aurait pu permettre d’observer 

uniquement ces deux signaux en supprimant tout effet d’échange ionique. Avec l’augmentation 

de la température, l’intensité des signaux quadripolaires diminue, jusqu’à disparaître totalement 

à partir de 50 °C et on n’observe plus que le signal isotrope (figure 39) ce qui suggère une forte 

augmentation de la mobilité ionique.  
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Figure 39 : Agrandissement des spectres de RMN du 7Li en statique (B0 = 7,05 T) du 

composé Li2HOCl, enregistrés entre 0 et 50 °C, permettant de mieux observer les 

transitions satellites (ST1 et ST2) ainsi que l’environnement local du lithium (site 

octaédrique). 

La présence des deux signaux quadripolaires indique que différents environnements du Li 

existent dans le composé de structure orthorhombique. Des analyses de diffraction de neutrons 

menées sur c matériau mettent en évidence l’existence de plusieurs sites du Li. Les échanges 

entre les différents sites sont restreints par le positionnement des atomes d’hydrogène24,45. En 

effet, selon Wang et al., dans le composé orthorhombique, les atomes d’hydrogène occupent 

quatre sites cristallographiques, positionnés autour des atomes d’oxygène et organisés selon 

deux configurations différentes qui dépendent de la coordination du lithium (Figure 40a). Ils 

suggèrent que les atomes H sont orientés préférentiellement dans la direction des lacunes de Li, 

où les répulsions électrostatiques sont minimisées. Pour le composé cubique, les atomes 

d’hydrogène sont situés au voisinage des atomes d’oxygène et présentent huit orientations 

coplanaires, les plans occupés étant parallèles aux faces du cube (Figure 40b).  
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Figure 40 :  Structures du composé Li2DOCl déterminées par une analyse de diffraction 

des neutrons : a) à 27 °C lorsque le composé présente une structure orthorhombique et b) 

à 280 °C lorsque le composé présente une structure cubique (Figure adaptée24). 

L’extinction des signaux quadripolaires à 50 °C, également observée par Dawson et al.36, 

coïncide avec la formation de la phase cubique aux alentours de 39 °C et pour laquelle une forte 

augmentation de la conductivité ionique a aussi été observée. Les quelques études menées par 

diffraction des neutrons ne s’accordent pas sur le nombre de sites du Li existent dans le composé 

de structure cubique. Certains auteurs suggèrent la présence de plusieurs sites du Li24 tandis 

que d’autres ont plutôt déterminé la présence d’un seul site45. De ce fait, il est possible que 

différents sites du Li existent dans la phase cubique, l’échange étant rapide entre les différents 

sites, cela conduit à l’observation, d’un signal isotrope.  

Le tableau 4 regroupe les valeurs de constante de couplage quadripolaire, de paramètre 

d’asymétrie et l’intensité de chaque contribution déterminées pour le composé Li2HOCl. Les 

constantes de couplage quadripolaire, déterminées à partir de la désommation des spectres, sont 

plutôt faibles et valent 286 et 340 kHz. Les valeurs de paramètre d’asymétrie sont proches de 

zéro et valent 0,03 et 0,04. Les valeurs CQ et ηQ suggèrent un environnement du lithium à 

symétrie axiale. Dans un cas idéal, les atomes de lithium sont situés dans des sites octaédriques 

et sont entourés de quatre atomes de chlore en position équatoriale et de deux atomes d’oxygène 

en position axiale, ces derniers étant tous liés à un atome d’hydrogène (figure 40). La position 

réelle du Li peut dévier de la position idéale en fonction de l’orientation des protons et mener à 

différents environnements structuraux. Hanghofer et al. suggèrent la formation d’un site 

tétraédrique du Li, coordonné à deux atomes de chlore et deux atomes d’oxygène, en plus des 

sites octaédriques45. 
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Tableau 4 : Paramètre de couplage quadripolaire (CQ), paramètre d’asymétrie (ηQ) et 

intensité (%I) déterminés à partir de la désommation des spectres de RMN du 7Li en 

statique (B0 = 7,05 T) du composé Li2HOCl, enregistrés entre 0 °C et 50 °C. 

T (°C) CQ (kHz) ηQ %I (Δ = ± 10 %) 

 Q1 Q2 Q1 Q2 SI Q1 Q2 

0 286 340 0,04 0,03 9 40 51 

20 286 340 0,04 0,03 13 47 40 

30 286 340 0,04 0,03 45 30 25 

50 - - - - 100 0 0 

 

Analyse du composé Li2,1H0,9OCl 

L’analyse par RMN du composé de structure cubique Li2,1H0,9OCl révèle la présence de 

signaux quadripolaires sur toute la gamme de température, entre -30 et 50 °C, alors que le 

composé de structure cubique Li2HOCl ne présentait qu’un signal isotrope à T = 50 °C résultant 

d’un échange rapide entre tous les sites du Li. La désommation des spectres de RMN du 7Li 

enregistrés à -30, 0 et 50 °C sont présentés sur la figure 41. La désommation du spectre 

enregistré à -30 °C indique la présence de deux signaux quadripolaires uniquement. L’absence 

de signal isotrope suggère que tous les ions lithium sont non mobiles. A partir de 0 °C, une 

proportion d’ions lithium d’environ 18 % devient mobile et on voit apparaître un signal isotrope 

en plus des signaux quadripolaires. Sur le spectre enregistré à 50 °C, on n’observe plus qu’un 

seul signal quadripolaire (Q2) en plus du signal isotrope de forte intensité.  
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Figure 41 :  Désommation des spectres de RMN du 7Li en statique (B0 = 7,05 T) du composé 

Li2,1H0,9OCl, enregistrés à -30, 0 et 50 °C. 

Un agrandissement au niveau des transitions satellites des spectres enregistrés entre -30 et 

50 °C est présenté sur la figure 42. L’intensité du signal quadripolaire Q1, prédominant à 

-30 °C, diminue avec l’augmentation de la température et une extinction complète de ce dernier 

est observée à partir de 30 °C. Le signal Q2 est présent sur toute la gamme de température et 

son intensité semble relativement constante entre 0 et 50 °C, correspondant à une intensité 

moyenne de 38 ± 10 % de l’intensité totale. La forme du signal Q2, au niveau des transitions 

satellites, évolue avec la température et devient plus « pointue », indiquant une évolution du 

paramètre d’asymétrie vers des valeurs plus faibles, passant de 0,05 à 0,01. 
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Figure 42 :  Agrandissement des spectres de RMN du 7Li en statique (B0 = 7,05 T) du 

composé Li2,1H0,9OCl, enregistrés entre -30 et 50 °C, permettant de mieux observer les 

transitions satellites (ST1 et ST2) et une représentation des différents environnements 

locaux possibles du lithium en site octaédrique. 

Le tableau 5 regroupe les valeurs de constante de couplage quadripolaire, de paramètre 

d’asymétrie et l’intensité de chaque contribution déterminées pour le composé Li2,1H0,9OCl. 

Les constantes de couplage quadripolaire des signaux Q1 et Q2 sont aussi relativement faibles 

et très différentes de celles déterminées pour le composé Li2HOCl avec des valeurs entre 

326 et 390 kHz. Le paramètre d’asymétrie des signaux Q1 et Q2 est aussi très proche de zéro et 

varie entre 0,01 et 0,05 et permet de confirmer que les sites du Li sont en symétrie axiale. Dans 

le composé Li2,1H0,9OCl, la substitution du dixième des protons par des ions lithium peut mener 

à la formation de nouveaux sites du Li, à savoir des sites où les deux atomes d’oxygène ne 

forment pas de liaison avec des atomes d’hydrogène et des sites où un seul atome d’oxygène 

est lié à un atome d’hydrogène. 
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Tableau 5 : Paramètre de couplage quadripolaire (CQ), paramètre d’asymétrie (ηQ) et 

intensité (%I) déterminés à partir de la désommation des spectres de RMN du 7Li en 

statique (B0 = 7,05 T) du composé Li2,1H0,9OCl, enregistrés entre -30 et 50 °C. 

T (°C) CQ (MHz) ηQ % I (Δ = ± 10 %) 

 Q1 Q2 Q1 Q2 SI Q1 Q2 

-30 326 390 0,05 0,05 0 70 30 

0 326 390 0,05 0,04 18 42 40 

10 326 390 0,05 0,04 54 9 37 

20 326 388 0,05 0,03 55 6 39 

30 - 387 - 0,01 58 0 42 

50 - 386 - 0,01 63 0 37 

 

Comparaison des deux matériaux 

Les analyses par RMN réalisées en statique sur le noyau 7Li mettent en évidence la présence 

de différents environnements du Li à symétrie axiale, identifiés par la présence de signaux 

quadripolaires et d’un signal isotrope. La différence de ratio Li+/H+ entre les composés 

Li2,1H0,9OCl et Li2HOCl mène à la formation de différents environnements structuraux 

caractérisés par des constantes de couplage quadripolaires différentes. Pour le composé 

Li2HOCl de structure orthorhombique, la présence de deux signaux quadripolaires indique que 

certains ions lithium sont non mobiles. Dans la structure cubique conduit, la plus grande 

mobilité ionique permet d’éliminer les interactions quadripolaires. Dans le cas présent, il est 

possible que plusieurs sites du Li coexistent, mais la vitesse d’échange entre ces derniers sites 

est suffisamment élevée à l’échelle de la RMN pour ne laisser apparaître que le signal isotrope. 

Pour le composé Li2,1H0,9OCl de structure cubique, la présence de signaux quadripolaires sur 

tout le domaine de température indique que certains ions lithium sont non mobiles à l’échelle 

de temps de la RMN. 

2.6.4 Étude de la mobilité par RMN en rotation à l’angle magique 

La mobilité des protons et des ions lithium dans les composés Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl a 

également été étudiée lors d’une analyse par RMN en rotation à l’angle magique (Magic Angle 

Spinning, MAS). Les spectres de RMN du 7Li et du 1H ont été enregistrés à une fréquence de 

rotation de 30 kHz sur le spectromètre Bruker de 7,05 T dans un rotor de 2,5 mm de diamètre. 

Cette analyse nous a permis, en particulier, d’analyser l’évolution de la largeur de raie sur un 

domaine de température compris entre 36 et 89 °C ± 8 °C et ainsi de comparer qualitativement 
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les mécanismes de transport au sein des deux matériaux. Lors des mesures en rotation, le rotor 

subit un échauffement par friction du flux d’air avec les pales du rotor. Par conséquent, la 

température de consigne appliquée est différente de la température réelle dans le rotor. La 

température interne du rotor a été calibrée à partir d’une méthode proposée par Thurber et al.61 

à partir de la dépendance en température du temps de relaxation T1 et du déplacement chimique 

du noyau 79Br du composé polycristallin KBr. Les détails de la méthode sont présentés à 

l’annexe IV. Comme la température de transition de phase du composé Li2HOCl se situe autour 

de 39 °C, il est difficile de déterminer avec certitude la phase présente pour des températures 

entre 36 et 44 °C ± 8 °C. Sur cette gamme de température, il peut possiblement y avoir un 

mélange de phases cubique et orthorhombique. A partir de 49 °C ± 8 °C, le composé Li2HOCl 

présente une structure cubique. 

2.6.4.1 Analyse des spectres de RMN MAS du 7Li 

Lors de l’acquisition des spectres de RMN MAS, un délai de recyclage optimal de 5 s a été 

fixé pour les analyses entre 39 et 89 °C. Un délai plus élevé de 150 s a été utilisé lors de l’analyse 

à 36 °C pour s’assurer de la relaxation complète du moment magnétique des spins et optimiser 

la résolution des signaux. L’évolution globale des spectres en température sera d’abord 

présentée ainsi que l’analyse des bandes de rotation puis finalement une analyse détaillée pour 

chacun des matériaux basée sur par la désommation des spectres. 

Evolution de la largeur de raie en température 

Pour les deux matériaux, l’analyse en température a permis d’observer une diminution de 

la largeur à mi-hauteur du signal, ce qui caractérise une amélioration de la mobilité ionique des 

ions lithium, un comportement attendu pour un conducteur ionique (figure 43).  

Pour le composé Li2HOCl, une diminution drastique de la largeur de raie est observée entre 

36 et 44 °C et serait attribuée à une forte augmentation de la mobilité ionique lors du passage 

de la structure orthorhombique vers la structure cubique. Ce résultat est cohérent avec les 

analyses obtenues par RMN en statique et a également été observé par Dawson et al. lors d’une 

analyse par RMN MAS du 7Li (νr = 10 kHz et B0 = 11,7 T)36. Sur une gamme de température 

plus élevée, comprise entre 49 et 89 °C, le composé présente une structure cubique et la largeur 

de raie évolue très graduellement.  

Pour le composé Li2,1H0,9OCl, la largeur à mi-hauteur évolue faiblement entre 39 et 49 °C, 

et un peu plus rapidement sur le domaine de température compris entre 49 et 89 °C, suivant une 
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évolution similaire à celle observée pour le composé Li2HOCl dans cette gamme de 

température. Ainsi, les deux matériaux ayant une structure très proche au-delà de 49 °C, il n’est 

pas surprenant que le mécanisme de conduction soit similaire. 

 

Figure 43 : Spectres de RMN MAS du 7Li (B0 = 7,05 T et νr = 30 kHz) du composé (a) 

Li2HOCl enregistrés entre 36 et 89 °C ± 8 °C et (c) Li2,1H0,9OCl enregistrés entre 39 et 89 

°C ± 8 °C avec (b) et (c) l’évolution respective de la largeur à mi-hauteur en fonction de 

la température. 

Un agrandissement des bandes de rotation (*) des spectres de RMN des deux composés est 

présenté sur la figure 44. L’enveloppe de l’ensemble des bandes de rotation représente la forme 

de spectre observée en statique dont l’intensité diminue avec l’augmentation de la température. 

Pour le composé Li2HOCl, la mobilité ionique élevée permet de moyenner les interactions 

anisotropes menant à la disparition des bandes de rotation à partir de 49 °C. Pour le composé 

30 15 0 -15 -30

0

2

4

6

8

10

12

In
te

n
s

it
é

 (
u

. 
a

.)

 
7
Li (ppm)

54 °C

49 °C

44 °C

39 °C

74 °C

69 °C

64 °C

59 °C

89 °C

84 °C

79°C

(c)

 

30 15 0 -15 -30

In
te

n
s

it
é
 (

u
. 

a
.)

 
7
Li (ppm)

36 °C

54 °C

49 °C

44 °C

39 °C

74 °C

69 °C

64 °C

59 °C

89 °C

84 °C

79 °C

(a)

RD = 150 s
o

rt
h

o
rh

o
m

b
iq

u
e

cu
b

iq
u

e

30 40 50 60 70 80 90
0.0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

1.2

L
a
rg

e
u

r 
à

 m
i-

h
a
u

te
u

r 
(k

H
z
)

Température (°C)

(b)
Li

2
HOCl

30 40 50 60 70 80 90
0.0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

1.2

L
a
rg

e
u

r 
à

 m
i-

h
a
u

te
u

r 
(k

H
z
)

Température (°C)

(d)
Li

2,1
H

0,9
OCl



Chapitre 2 

131 

 

Li2,1H0,9OCl, les bandes de rotation subsistent jusqu’à 89 °C ce qui suggère que certains ions 

lithium sont non mobiles.  
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Figure 44 :  Bandes de rotation des spectres de RMN MAS du 7Li enregistrés entre 36 et 

89 °C ± 8 °C des composés Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl. 

Désommation des spectres du composé Li2HOCl 

Une analyse détaillée a été réalisée à partir de la désommation des spectres de RMN. Pour 

le composé Li2HOCl, un premier spectre a été enregistré à plus basse température, soit à 36 °C, 

la température la plus basse qu’il a été possible d’atteindre avec une fréquence de rotation de 

30 kHz. A cette température, pour laquelle on observe clairement la superposition d’au moins 

deux signaux, le composé présente à priori une structure orthorhombique. Afin d’affiner au 

mieux le signal, des désommations à partir de deux à trois contributions (Li1, Li2 et Li3) ont été 

réalisées et sont présentées sur la figure 45.  

Sur la figure 45a, deux contributions sont utilisées pour la désommation du signal : une 

contribution Li1 dont l’intensité permet d’intégrer 99% du signal et une deuxième contribution 

Li2 très fine et d’intensité beaucoup plus faible dont le déplacement chimique est fixé à 

-1,3 ppm. Une fonction pseudo-Voigt, dont les proportions respectives des fonctions 

Gaussienne et Lorentzienne sont de 18% et 82%, est utilisée pour affiner la forme de la 

contribution Li1. 
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Comme il est illustré sur la figure 45b, la désommation du spectre avec deux contributions, 

où tous les paramètres sont libres, converge toujours vers la combinaison d’une contribution 

purement Lorentzienne (Li1) et d’une contribution purement Gaussienne (Li3). Ces premiers 

résultats indiquent qu’une désommation avec deux contributions ne permet pas d’affiner de 

façon optimale le spectre de RMN enregistré à 36 °C. 

Afin d’optimiser l’affinement, trois contributions sont plutôt utilisées pour la désommation 

du signal (figure 45c) dont une contribution très peu intense et de faible largeur centrée à 

-1,3 ppm (Li2), une contribution purement Lorentzienne centrée à -0,2 ppm (Li1) et une 

contribution purement Gaussienne centrée à -0,4 ppm (Li3). Une distribution de type 

Lorentzienne est typique des noyaux très mobiles tandis qu’un signal de type Gaussien est 

généralement associé à une plus forte répartition des environnements structuraux et est plutôt 

typique des ions non mobiles. Les contributions Li1 et Li2 seraient probablement associées à 

des environnements du Li mobile tandis que la contribution Li3 serait plutôt associée à des 

environnements du Li non mobile. Plusieurs signaux de RMN avaient aussi été observés lors 

de l’analyse en statique pour le composé de structure orthorhombique, dont des signaux 

quadripolaires produits par des Li non mobiles. Par ailleurs, il est possible que la contribution 

Li3 soit simplement attribuée aux interactions quadripolaires, qui ne pas entièrement moyennées 

à cette fréquence de rotation et dont l’intensité est plus significative à basse température. Dans 

tous les cas, un signal quadripolaire indique aussi la présence d’espèces non mobiles.  
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Figure 45 :  Désommation du spectre de RMN MAS du 7Li (B0 = 7,05 T et νr = 30 kHz) du 

composé Li2HOCl, enregistré à 36 °C à partir de deux (a et b) à trois contributions (c). 

Sur le domaine de température compris entre 39 et 89 °C, la désommation a mis en évidence 

une ou deux contributions (Li1 et Li3). L’intensité de la contribution Li3 diminue lorsque la 

température augmente et se dissipe complètement à partir de 49 °C ce qui coïncide avec 

l’extinction des bandes de rotation. L’ajout du second signal (Li3), plus large et d’intensité plus 

faible permet d’affiner adéquatement la base du pic (figure 46a et b). À partir de 49 °C, un 

régime d’échange rapide est atteint et une seule contribution est nécessaire pour affiner le signal 

de RMN. La formation de la phase de structure cubique induit une forte augmentation de la 

mobilité, qui se traduit par une diminution importante de la largeur à mi-hauteur. 
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Figure 46 :  Désommation des spectres de RMN MAS du 7Li (B0 = 7,05 T et νr = 30 kHz) 

du composé Li2HOCl (a) à 39 °C à partir d’une seule contribution et (b) à 39 °C à partir 

de deux contributions, (c) à 44 °C à partir de deux contributions et (d) à 49 °C à partir 

d’une seule contribution. 

Désommation des spectres du composé Li2,1H0,9OCl 

Pour le composé Li2,1H0,9OCl, de structure cubique sur tout le domaine de température, la 

désommation du signal de RMN a mis en évidence deux contributions (Li1 et Li2) dont une 

proportion associée à des Li non mobiles (figure 47). L’apparition du signal Li2 coïncide avec 

la présence des bandes de rotation sur toute la gamme de température. Lorsque la température 

augmente, la proportion du signal Li2 diminue fortement. Une faible contribution 

supplémentaire provient d’une impureté de LiCl, observée par DRX, dont le déplacement 

chimique varie entre -1,03 et -1,26 ppm. Le pourcentage relatif de LiCl déterminé à 39 °C est 

de 1% et cette valeur est fixée pour la désommation des spectres enregistrés sur toute la gamme 

de température. 
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Figure 47 :  Désommation des spectres de RMN MAS du 7Li (B0 = 7,05 T et νr = 30 kHz) 

du composé Li2,1H0,9OCl (a) avec une contribution à 39 °C, (b) avec trois contributions à 

39 °C, (c) avec une contribution à 89 °C et (d) avec trois contributions à 89 °C. 

Comparaison des deux matériaux 

L’analyse par RMN MAS du 7Li met également en évidence la présence de différents sites 

du Li dont certains sont non mobiles. Pour le composé Li2HOCl de structure orthorhombique 

(T ≤ 44 ± 8 °C), on observe deux ou trois sites du Li mobile (Li1 et Li2) et un site où le Li est 

non mobile (Li3). A partir de 39 ± 8 °C, le site Li2 disparaît. Lorsque la température augmente, 

la mobilité ionique augmente et on observe la diminution du signal Li3 jusqu’à son extinction à 

partir de 49 °C, température pour laquelle un régime d’échange rapide serait atteint. Une analyse 

par RMN MAS à une fréquence de rotation plus faible (< 30 kHz) aurait pu permettre 

d’atteindre des températures plus basses et d’observer l’évolution des signaux pour le composé 

de structure orthorhombique sur une plus large gamme de température, mais aurait conduit, en 

contrepartie, à une diminution de la résolution. 
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Pour le composé Li2,1H0,9OCl, deux sites du Li sont mis en évidence pour lesquels une 

certaine proportion de Li qui est non mobile et ce jusqu’à une température d’au moins 89 °C. 

La présence de ces sites du Li non mobile dans cette phase de structure cubique, contrairement 

au Li2HOCl, pourrait être expliquée par la différence de composition chimique entre les deux 

matériaux. Pour le composé Li2,1H0,9OCl la concentration en lacunes est plus faible que celle 

du composé Li2HOCl et celle des porteurs de charge plus élevée. 

2.6.4.2 Analyse des spectres de RMN MAS du 1H 

Une analyse des spectres de RMN MAS du 1H a également été réalisée sur les composés 

Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl sur un domaine de température compris entre 39 et 89 °C. 

L’optimisation du délai de recyclage sera présentée dans un premier temps et a permis 

d’identifier plusieurs signaux avec des temps de relaxation différents. L’évolution de la largeur 

de raie avec la température a permis d’étudier la mobilité du proton dans les deux matériaux et 

une analyse détaillée à partir de la désommation des spectres a également été menée.  

Optimisation du délai de recyclage (τRD) 

L’optimisation du délai de recyclage est essentielle à l’obtention d’un signal bien résolu. 

Ainsi, une première analyse de RMN du 1H a été réalisée pour le composé Li2HOCl en variant 

le délai de recyclage entre 0,5 et 240 secondes et permet de constater que la relaxation quasi-

complète de l’aimantation est atteinte à partir de 120 secondes (figure 48). On suppose que la 

vitesse de relaxation est similaire pour les deux matériaux et un délai de 120 s a été fixé pour 

toutes les analyses. 
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Figure 48 :  Spectres de RMN MAS du 1H (B0 = 7,05 T et νr = 30 kHz) du composé Li2HOCl, 

enregistré à 39 °C, obtenus avec différents τRD et comparaison du pourcentage de 

relaxation selon le τRD. L’intensité des spectres est normalisée par rapport au nombre de 

scans. 

Cette première analyse a également permis de constater qu’un délai de recyclage plus court 

mène à l’apparition de plusieurs signaux associés à des environnements différents dont les 

temps de relaxation varient fortement. L’acquisition des spectres pour le composé Li2HOCl, 

sur une gamme de température comprise entre 39 et 89 °C, en utilisant un délai τRD = 120 s ou 

τRD = 0,5 s, a permis de voir l’influence de la température sur l’évolution de ces différents 

signaux (figure 49). Les spectres de RMN pour le composé Li2,1H0,9OCl ont été enregistrés dans 

les mêmes conditions et montrent un comportement similaire et sont présentés à l’annexe V. 

Lorsqu’un délai de 0,5 seconde est utilisé, le signal centré vers 0 ppm est peu intense à 39 °C, 

mais domine le spectre lorsqu’on augmente la température. Il s’agit du signal prédominant 

observé lorsqu’un délai de 120 secondes est utilisé et correspondrait aux protons des 

groupements OH- dans le composé Li2HOCl, qui possèdent un temps de relaxation élevé. Pour 

déterminer l’origine des autres signaux (δ ≈ 1,2 ppm et 5 ppm), en particulier s’il s’agit d’eau 

libre, d’eau absorbée ou d’un proton dans un site différent, une analyse a été réalisée en 

comparant les spectres des deux électrolytes avec celui du KBr (en théorie, aucun n’est supposé 

être observé). 
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Figure 49 :  Comparaison des spectres de RMN du 1H (B0 = 7,05 T et νr = 30 kHz) du 

composé Li2HOCl enregistrés en température, entre 39 et 89 °C, avec un délai ; (a) τRD = 

0,5 s et (b) τRD = 120 s. 

Le spectre de RMN du 1H du KBr comporte de trois contributions, similaires à celles 

observées pour les composés Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl (figure 50). Ces derniers présentent en 

plus un signal H4 qui correspondrait au signal observé lorsque τRD = 120 s. Cette analyse met 

clairement en évidence la présence d’eau, probablement localisée au niveau de la sonde. 

L’ensemble des études suggèrent qu’au sein du matériau Li2HOCl, les atomes d’hydrogène sont 

présents au niveau de groupements OH-, mais quelques auteurs suggèrent également la présence 

de molécules d’eau21,45. Cette analyse seule ne permet pas d’attribuer précisément les 

différentes contributions de l’eau aux signaux H1, H2 et H3, mais suggère que seul le signal H4 

est caractéristique des composés anti-pérovskite. L’intensité des signaux H1, H2 et H3 (δ = 1,2-

5 ppm) est très faible lorsqu’on utilise un délai de 120 s et modifie de façon négligeable la 

largeur de raie du signal centré vers 0 ppm (figure 50b). Les valeurs de déplacement chimique 

et l’intensité de chaque contribution sont présentées dans le tableau 6. 
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Figure 50 :  Spectres de RMN MAS du 1H (B0 = 7,05 T, νr = 30 kHz) enregistrés avec un 

délai τRD = 0,5 s pour le composé (a) Li2,1H0,9OCl (T = 39 °C), (b) Li2HOCl (T = 39 °C) et 

(c) KBr (T = 59 °C).  

Tableau 6 : Déplacement chimique du signal 1H et intégrale du pic. 

 δ 1H (ppm) Intégrale (%) 

Échantillon H1 H2 H3 H4 H1 H2 H3 H4 

Li2,1H0,9OCl 1,22 1,34 5,42 0 35,8 1,0 29,7 33,5 

Li2HOCl 1,22 1,34 4,80 0 46,7 0,1 33,2 20,0 

KBr 1,22 1,35 4,61 - 57,5 0,5 42,0 - 

 

Evolution de la largeur de raie avec la température 

L’analyse de la largeur de raie en fonction de la température des spectres de RMN MAS du 

1H a permis d’étudier la mobilité des protons. Pour les deux composés, un seul signal fin est 

visible, centré vers 0 ppm, ainsi que les bandes de rotation (*) de très faible intensité, de part et 

d’autre du signal central (figure 51 a et b).  
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Figure 51 : Spectres de RMN MAS du 1H enregistrés entre 39 et 89 °C des composés (a) 

Li2HOCl et (b) Li2,1H0,9OCl. 

L’analyse de la largeur à mi-hauteur du signal avec la température a permis d’observer deux 

tendances : sur la gamme de température comprise entre 49 et 89 °C, la largeur de raie 

s’accompagne d’un rétrécissement par le mouvement, indiquant une forte mobilité ionique dans 

les deux composés tandis qu’à plus basse température, entre 39 et 44 °C, l’évolution de la 

largeur de raie suit un comportement atypique pour les deux composés. De ce fait, une analyse 

avec un délai plus long (τRD = 200 s) a également été réalisée sur cette gamme de température. 

Les spectres de RMN MAS du 7Li et l’évolution de la largeur de raie avec la température pour 

les deux composés sont présentés sur la figure 52. 
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Figure 52 :  Agrandissement des spectres de RMN MAS du 1H (B0 = 7,05 T et νr = 30 kHz) 

entre 30 et -30 ppm, enregistrés entre 39 et 89 °C, des composés (a) Li2HOCl et (c) 

Li2,1H0,9OCl et (b et d) évolution respective de la largeur à mi-hauteur en fonction de la 

température. 

Pour le composé Li2HOCl, la largeur à mi-hauteur déterminée entre 39 et 44 °C est plus 

faible que celle déterminée à 49 °C, même lorsqu’un délai plus long de 200 s est utilisé. Une 

largeur de raie constante d’environ 0,7 kHz a été déterminée lors des acquisitions à 39 et 44 °C 

comparativement à une valeur de 1,1 kHz lors de l’acquisition à 49 °C. De prime abord, cette 

variation drastique pourrait indiquer que les protons sont plus mobiles pour T ≤ 44 °C et moins 

mobiles à T = 49 °C. Cette interprétation est contradictoire avec les résultats de la littérature 

qui indiquent que la mobilité des protons diminue lorsque la température diminue24,36,56. 

Néanmoins, l’évolution de la largeur de raie autour de la transition de phase peut aussi 

éc
h

an
ge

 in
te

rm
éd

ia
ir

e
éc

h
an

ge
 in

te
rm

éd
ia

ir
e

éc
h

an
ge

 le
n

t

30 20 10 0 -10 -20 -30


RD

 = 200 s


RD

 = 200 s

84 °C

74 °C

64 °C

54 °C

39 °C

89 °C

79 °C

69 °C

49 °C

44 °C

 
1
H (ppm)

In
te

n
s

it
é

 (
u

. 
a

.)

59 °C

(a)

30 20 10 0 -10 -20 -30

0

2

4

6

8

10

12


RD

 = 200 s

In
te

n
s

it
é

 (
u

. 
a

.)

 
1
H (ppm)

(c)

84 °C

74 °C

64 °C

54 °C

39 °C

89 °C

79 °C

69 °C

49 °C

44 °C

59 °C


RD

 = 200 s

40 50 60 70 80 90
0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

1.2

1.4  RD = 120 s

 RD = 200 s 

L
a
rg

e
u

r 
à
 m

i-
h

a
u

te
u

r 
(k

H
z
)

Température (°C)

(d)
Li

2,1
H

0,9
Cl

40 50 60 70 80 90
0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

1.2

1.4  RD = 120 s

 RD = 200 s 

L
a
rg

e
u

r 
à
 m

i-
h

a
u

te
u

r 
(k

H
z
)

Température (°C)

(b)
Li2HOCl



Chapitre 2 

142 

 

s’interpréter en termes d’interactions dipolaires résiduelles différentes dans les deux structures, 

sans impliquer de mobilité ionique. La température à partir de laquelle on observe un 

changement de comportement (T = 49 °C) correspond à la température pour laquelle on avait 

aussi observé l’extinction du signal Li3 associé à des ions lithium non mobiles. Quand la 

température augmente entre 49 et 89 °C, on observe ensuite une diminution de la largeur à mi-

hauteur, indiquant cette fois, clairement, une augmentation de la mobilité des protons dans la 

structure cubique. 

Pour le composé Li2,1H0,9OCl, lorsque τRD = 200 s, la largeur à mi-hauteur est constante 

entre 39 et 44 °C et vaut environ 1,4 kHz indiquant l’absence d’échange ionique sur cette 

gamme de température (régime d’échange lent). Entre 49 et 89 °C, la largeur de raie diminue 

avec l’augmentation de température indiquant aussi une augmentation de la mobilité des 

protons.  

Sur cette gamme de température, l’évolution de la largeur à mi-hauteur est similaire pour 

les deux échantillons ce qui suggère que le mécanisme de mobilité ionique est similaire pour 

les deux matériaux.  

Désommation des spectres 

La désommation des spectres de RMN MAS du 1H a été réalisée dans le but de mieux 

comprendre l’évolution de la mobilité et a permis d’observer entre une à trois contributions. 

Pour les deux échantillons, on observe un léger épaulement vers les déplacements chimiques 

plus élevés, associé à de l’eau libre et/ou adsorbée et dont l’intensité diminue avec 

l’augmentation de la température. 

La désommation de quelques spectres de RMN du 1H de Li2HOCl sont présentés sur la 

figure 53. Un premier affinement a été réalisé à partir d’une seule contribution mais ne permet 

pas d’affiner parfaitement la base du signal des spectres enregistrés à 39 et 44 °C. L’ajout d’une 

contribution H2 de l’eau et d’une troisième contribution H3, attribuée à des protons non mobiles 

est nécessaire. L’intensité de la contribution H3 diminue avec l’augmentation de température et 

disparaît complètement à partir de 49 °C, lorsque la phase cubique est totalement formée. Le 

signal peut alors être affiné avec une seule contribution H1. Tel qu’indiqué précédemment, 

plusieurs sites du H sont probablement formés, mais le mouvement rapide mène à un seul signal 

fin. Dans le cas des composés de structure cubique, cet échange rapide serait associé à la 
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réorientation des groupements OH- par un mouvement de rotation du proton autour de l’atome 

d’oxygène24,45. 
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Figure 53 :  Désommation des spectres de RMN MAS du 1H avec une à trois contributions 

du composé Li2HOCl enregistrés à 39 °C (a et b), 44 °C (c et d) et 49 °C (e et f). 

L’affinement des spectres de RMN MAS du 1H du composé Li2,1H0,9OCl a pu être réalisé à 

partir d’une seule contribution sur tout le domaine de température et on observe un signal 

moyen (figure 54). Tout comme pour le composé Li2HOCl, on peut supposer que plusieurs sites 

du H existent au sein du Li2,1H0,9OCl, mais leur mouvement rapide moyenne le signal. 
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Figure 54 :  Affinement des spectres de RMN MAS du 1H du composé Li2,1H0,9OCl à (a) 39 

°C, (b) 44 °C et (c) 49 °C. 

2.6.5 Analyse de relaxométrie des protons et des ions lithium 

L’étude de la dynamique des protons et des ions lithium a été réalisée dans le cadre de la 

collaboration avec le Pr. Gillian R. Goward de l’Université McMaster au Canada. Dans le cadre 

de cette étude, l’analyse des temps de relaxation T1 des noyaux 1H et 7Li a permis de déterminer 

les valeurs d’énergie d’activation associée aux mécanismes de transport ionique. L’analyse des 

temps de relaxation T2 du noyau 7Li permet de déterminer les paramètres expérimentaux requis 

pour l’analyse par RMN à gradient de champ pulsé (PFG). Les temps de relaxation T1 et T2 

permettent de recueillir des informations concernant la mobilité ionique au niveau 

microscopique tandis que le coefficient de diffusion nous informe sur la mobilité au niveau 

macroscopique. 
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2.6.5.1 Conditions expérimentales 

Les temps de relaxation longitudinale (T1) des noyaux 1H et 7Li ont été déterminés par une 

analyse de RMN en statique réalisée à l’ICMCB, entre -30 et 50 °C, dans un rotor de 2,5 mm 

de diamètre, en utilisant une séquence d’impulsion d’inversion-récupération avec une liste de 

12 à 24 délais tau dont les valeurs varient entre 10 µs et 1000 s. Un délai de recyclage 

suffisamment long a été utilisé pour s’assurer de la relaxation complète des spins, soit entre 

5 et 300 s pour le noyau 7Li et 120 et 800 s pour le noyau 1H. Les temps de relaxation T1 du 

noyau 7Li ont également été mesurés à l’Université McMaster par RMN en statique entre 30 et 

90 °C, dans un rotor de 1,3 mm de diamètre en utilisant une séquence d’impulsion d’inversion-

récupération avec 16 délais tau qui varient entre 10 µs et 3 s. La détermination du temps de 

relaxation longitudinale peut s’avérer très longue.  En effet, pour une température donnée, cela 

peut prendre jusqu’à 8 heures d’acquisition pour le noyau 7Li et plus de 48 heures d’acquisition 

pour le noyau 1H. La durée d’acquisition est accrue à basse température, car le temps de 

relaxation est bien plus long. Ainsi, il est nécessaire de trouver un compromis entre le temps 

d’acquisition et la précision de la mesure. 

2.6.5.2 Détermination de T1 du 7Li en température 

Analyse du composé Li2HOCl 

A partir de la courbe de l’aimantation en fonction du délai tau, il est possible de déterminer 

un ou deux temps de relaxation selon que la simulation est effectuée avec une équation mono-

exponentielle ou bi-exponentielle (Annexe III, Eqs. 1 et 2). La simulation des courbes obtenues 

à 20 et 40 °C pour le noyau 7Li du composé Li2HOCl en utilisant les deux modèles 

mathématiques sont regroupées sur la figure 55. Les courbes obtenues pour les autres 

températures sont présentées à l’annexe VI. Lorsque T ≤ 20 °C, l’équation bi-exponentielle 

permet une meilleure simulation de la courbe (coefficient de corrélation plus grand). La 

proportion des deux contributions correspond aux proportions théoriques de l’interaction 

quadripolaire (%T1,rapide = 20 et %T1,lent = 80, Annexe III, Eq. 10) seulement à -10 et 0 °C, mais 

ce n’est pas le cas pour les autres températures. L’évolution des proportions avec la température 

coïncide plutôt avec une augmentation de la mobilité ionique (% Li rapide augmente et % Li 

lent diminue). En conséquence, l’existence de deux temps de relaxation (T1,rapide = 2,6 s et 

T1,lent = 64 s à 20°C) peut s’interpréter par la présence de différents environnements du Li, 

précédemment notés Q1, Q2 et SI. Au regard des pourcentages de chaque contribution et des 

valeurs de T1, nous pouvons suggérer l’attribution suivante : les deux sites associés aux signaux 
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quadripolaires Q1 et Q2 ont le même T1 d’une durée de 64 s et le signal SI, associé à un signal 

moyenné induit par la forte mobilité des ions Li+, a un T1 plus court de 2,6 s. Pour les analyses 

à T ≥ 40 °C, l’utilisation de l’équation mono-exponentielle est justifiée, puisqu’un seul signal 

moyen a été observé pour Li, dont la forte mobilité ionique permet d’atteindre un régime 

d’échange rapide. Un T1 de 0,8 s a été déterminé pour T = 40 °C, il est bien plus faible que les 

deux T1 mesurés à basse température. 

 

Figure 55 :  Courbes de l’aimantation en fonction du délai τRD obtenues par RMN du 7Li 

en statique (B0 = 7,05 T) pour le composé Li2HOCl à 20 et 40 °C et simulation par une 

équation mono-exponentielle et bi-exponentielle. 

Analyse du composé Li2,1H0,9OCl 

Lors de l’analyse par RMN du 7Li en statique du composé Li2,1H0,9OCl, plusieurs sites du 

Li ont été mis en évidence, notés Q1, Q2 et SI, ce qui laisse penser que plusieurs temps de 
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relaxation seront déterminés. La simulation des courbes de l’aimantation en fonction du délai 

tau du noyau 7Li enregistrées à -30, 0 et 20 °C est présentée sur la figure 56. Pour T = -30 °C, 

la fonction mono-exponentielle permet d’affiner correctement les données, alors que deux sites 

du Li (Q1 et Q2) avaient été observés, ce qui indique que ces deux signaux ont des temps de 

relaxation très proches (T1 = 49 s). Pour 0 °C ≤ T ≤ 20 °C, l’équation bi-exponentielle permet 

de simuler plus précisément la courbe de l’aimantation, ce qui est en accord avec la présence 

de plusieurs signaux pour Li (Q1, Q2, et SI). Les sites Q1 et Q2 ont des T1 longs similaires, d’une 

durée de 25 s lorsque T = 0 °C tandis que SI possède un temps T1 plus court de 7,3 s. Lorsque 

T ≥ 20 °C, l’affinement des courbes est meilleur si on utilise une équation mono-exponentielle, 

même si on observe toujours deux signaux (Q2 et SI). Le signal quadripolaire Q2 associé à des 

ions Li+ non mobiles est toujours présent avec une proportion élevée de 37% à 50 °C. 

Les temps de relaxation, déterminés à partir de la simulation des courbes de l’aimantation, 

à l’aide d’une équation mono- ou bi-exponentielle, sont regroupés dans le Tableau 7. En bleu 

figurent les valeurs retenues qui correspondent au meilleur accord obtenu avec l’une ou l’autre 

des fonctions mathématiques. De façon générale, le temps de relaxation longitudinale décroît 

avec l’augmentation de la température. 
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Figure 56 : Courbes de l’aimantation en fonction du délai τrec obtenues par RMN du 7Li 

en statique (B0 = 7,05 T) pour le composé Li2,1H0,9OCl à -30, 0 et 20 °C et simulation par 

une équation mono-exponentielle et bi-exponentielle. 
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Tableau 7 : Temps de relaxation T1 du noyau 7Li calculés à partir de la simulation de la 

courbe de l’aimantation par une équation mono- ou bi-exponentielle des composés 

Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl. 

T 
(°C) 

Li2HOCl Li2,1H0,9OCl 

Mono Bi Mono Bi 

T1 (s) 
T1,rapide 

(s) 
% 

T1,lent 

(s) 
% T1 (s) 

T1,rapide 

(s) 
% 

T1,lent 

(s) 
% 

-30 - - - - - 49(3) 49(3) 50 49(3) 50 

-10 194(15) 41(5) 9 250(5) 91 16,1(7) 11,4(9) 67 31(5) 33 

0 99(8) 9,7(9) 24 144(5) 76 9,4(3) 7,3(5) 77 25(7) 23 

10 127(20) 6(1) 21 220(18) 79 - - - - - 

20 16(4) 2,7(5) 37 64(6) 63 3,1(1) 2,5(2) 84 10(4) 16 

30 * - - - - - 1,43(8) - - - - 

40 0,824(4) 0,835(2) 99 0,05(1) 1 0,98(2) 1,017(7) 97 0,035(9) 3 

50 0,536(3) 0,543(1) 98 0,10(3) 2 0,685(8) 0,708(3) 97 0,044(7) 3 

57 * 0,492(3) - - - - 0,60(3) - - - - 

66 * 0,359(3) - - - - 0,47(2) - - - - 

70 * 0,311(1) - - - - - - - - - 

74 * 0,268(1) - - - - - - - - - 

79 * 0,234(2) - - - - 0,33(2) - - - - 

84 * 0,194(3) - - - - - - - - - 

89 * 0,179(2) - - - - - - - - - 

93 * 0,157(2) - - - - 0,210(4) - - - - 

* Résultats obtenus à McMaster, Hamilton, Canada 

2.6.5.3 Détermination du R1 du 7Li en température et énergie d’activation associée 

À partir du temps de relaxation calculé, on peut déterminer la vitesse de relaxation R1, 

décrite par l’inverse du temps de relaxation (R1=1/T1). La dépendance en température de la 

vitesse de relaxation suit un comportement de type Arrhenius et peut être décrite par l’équation 

20.  

 𝑅1 = 𝑒
(
𝐸𝑎
𝑘𝐵𝑇

)
 (Éq. 20) 

La vitesse de relaxation est utilisée pour déterminer l’énergie d’activation associée à la 

mobilité ionique à partir de la linéarisation de l’équation 20 par l’application d’un logarithme 

décimal56,62. Le graphique du logarithme de la vitesse de relaxation R1 en fonction de la 

température des noyaux 7Li pour les deux composés de structure anti-pérovskite est présenté 

sur la figure 57. 
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Figure 57 :  Dépendance en température de la vitesse de relaxation R1 du noyau 7Li des 

composés Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl. Les droites de régression linéaires sont tracées en 

tenant compte de l’incertitude sur la valeur de Log(R1). 

Analyse du composé Li2HOCl 

Lorsque le composé Li2HOCl présente une structure orthorhombique, deux temps de 

relaxation T1 différents ont été identifiés, associés à des environnements du lithium différents. 

La proportion de Li non mobiles diminue avec l’augmentation de la température. Cette espèce, 

nommée Li+ lent, n’est plus présente au-delà de 40 °C. Elle est caractérisée par une énergie 

d’activation de 0,1(1) eV entre -10 et 20 °C. De manière surprenant, cette valeur est beaucoup 

plus faible que celle déterminée pour les espèces de Li+ rapide sur la même gamme de 

température (≈ 0,6 eV), alors que leur mobilité est beaucoup plus importante. A partir de 40 °C, 

on observe une rupture de pente qui coïncide avec la transition de phase. L’énergie d’activation 

des Li+ rapides diminue pour atteindre une valeur de 0,305(9) eV, traduisant une nette 

amélioration de la mobilité des ions Li+ dans la phase cubique. 

Analyse du composé Li2,1H0,9OCl 

Pour le composé Li2,1H0,9OCl, deux valeurs d’énergie d’activation ont été déterminées 

(relatives au Li+ lent et Li+ rapide). De même que pour Li2HOCl, l’énergie d’activation de 

l’espèce lente (0,15 eV) est inférieure à celle de l’espèce rapide (0,31 eV). Cependant, pour ce 

composé qui adopte une structure cubique sur toute la gamme de température, il n’y a pas de 

rupture de pente pour les Li+ rapides. 
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Comparaison des deux matériaux 

L’énergie d’activation déterminée pour le noyau 7Li est semblable pour les deux matériaux 

présentant une structure cubique, ce qui suggère que les mécanismes de transport ionique sont 

identiques. En revanche, les valeurs diffèrent lorsque la structure est différente. La plus faible 

valeur d’énergie d’activation pour la phase cubique est associée à une plus forte mobilité des 

ions Li+. Les valeurs d’énergie d’activation déterminées par RMN sont plus faibles que celles 

déterminées par SIE (0,61 eV pour la structure cubique et 1,1 eV pour la structure 

orthorhombique). En RMN, les mécanismes de transport ionique sont étudiés à l’échelle locale, 

ce qui peut expliquer les différences d’énergie d’activation avec les valeurs mesurées par SIE. 

En revanche, il est difficile d’expliquer pourquoi l’énergie d’activation est plus faible pour les 

Li+ lents. 

2.6.5.4 Détermination de T1 du noyau 1H en température 

Les temps de relaxation du noyau 1H sur une gamme de température entre -30 et 50 °C ont 

aussi été déterminés à partir de la simulation de la courbe de l’aimantation et sont regroupés 

dans le Tableau 8. Les courbes de l’aimantation enregistrées pour le noyau 1H sont présentées 

à l’annexe VI. Le temps de relaxation du noyau 1H est beaucoup plus long que celui du noyau 

7Li et l’incertitude sur la mesure croît d’autant plus que la température est basse. 

Tableau 8 : Temps de relaxation T1 du noyau 1H calculés à partir de la simulation de la 

courbe de l’aimantation par une équation mono- ou bi-exponentielle des composés 

Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl. 

T 
(°C) 

Li2HOCl 
Li2,1H0,9OCl 

Mono Bi Mono 

T1 (s) T1,rapide (s) % T1,lent (s) % T1 (s) 

-30 - - - - - 359(58) 

-10 1585(311) 1585(3) 50 1585(3) 50    151(17) 

0 1090(163) 11(8) 14 1530(230) 86 - 

10 294(93) 12(6) 30 683(256) 70 - 

15 265(76) 13(4) 32 716(181) 68 - 

20 245(59) 0,4(1) 14 377(44) 86 77(8) 

40 41(2) 0,07(4) 5 43(2) 95 40(1) 

50 29(1) 13(20) 18 32(10) 82 29,5(3) 
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Le graphique de la vitesse de relaxation R1 du 1H en fonction de l’inverse de la température 

est présenté sur la figure 58. 

 

Figure 58 :  Dépendance en température de la vitesse de relaxation R1 du noyau 1H des 

composés Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl. 

Analyse du composé Li2HOCl 

Pour le composé Li2HOCl, lors de l’analyse par RMN MAS du 1H, deux signaux 

majoritaires ont été identifiés (H1 et H3) lorsque 39 °C ≤ T ≤ 44 °C ainsi qu’une très faible 

contribution de l’eau (H2). Une première analyse des temps de relaxation T1 a donc été réalisée 

à partir d’une équation bi-exponentielle pour des températures inférieures à 44 °C. La 

simulation de la courbe enregistrée à T = -10 °C est plus précise avec l’équation bi-

exponentielle et indique que les ions Li+ des différents environnements présentent un temps de 

relaxation identique, soit de 1585 s. Sur la gamme de température comprise entre 0 et 20 °C, la 

simulation à partir d’une équation bi-exponentielle (Annexe III, Eq. 9) semble plus adaptée, 

mais l’incertitude sur les temps de relaxation est très élevée et plus particulièrement pour les 

temps court et ne permet pas de déterminer la valeur avec précision. La simulation des courbes 

à partir d’une équation mono-exponentielle a également été réalisée (Annexe III, Eq. 11), elle 

permet de déterminer un temps de relaxation « moyen ». Pour la gamme de température 
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comprise entre 0 et 20 °C, une énergie d’activation de 0,36(7) eV a été déterminée (figure 58), 

cette valeur est proche de celle obtenue précédemment. A partir de 40 °C, l’utilisation d’une 

équation mono-exponentielle permet d’affiner tout aussi bien la courbe qu’à partir de l’équation 

bi-exponentielle. Il aurait été intéressant de mesurer le temps de relaxation des deux composés 

à plus haute de température afin de les comparer sur une plus large gamme.  

Analyse du composé Li2,1H0,9OCl 

Lors de l’analyse du composé Li2,1H0,9OCl par RMN MAS du 1H, un seul signal majoritaire 

a été identifié lorsque T ≥ 39 °C ainsi qu’un signal négligeable associé à de l’eau, c’est pourquoi 

la simulation des courbes de l’aimantation a été réalisée à partir d’une fonction mono-

exponentielle. Pour ce composé, l’évolution du temps de relaxation est linéaire sur tout le 

domaine de température et permet de déterminer une énergie d’activation de 0,21 eV (figure 

58). 

Comparaison des deux matériaux 

L’énergie d’activation déterminée pour le Li2,1H0,9OCl est plus faible que celle déterminée 

pour le composé Li2HOCl, ce qui n’est pas surprenant puisqu’il a été démontré que la mobilité 

des protons est favorisée dans le matériau de structure cubique. Les temps de relaxation 

déterminés à 40 et 50 °C, lorsque le composé présente une structure cubique, sont identiques à 

ceux déterminés pour le composé Li2,1H0,9OCl. 

2.6.6 Corrélation entre les noyaux 7Li et 1H 

Quelques études ont été menées pour comprendre le rôle des protons sur la mobilité ionique 

des ions Li+. Ces études suggèrent qu’un mécanisme coopératif entre les protons et les ions 

lithium interviendrait24,36,56. Simultanément au saut d’un ion lithium d’un site vers un autre, la 

rotation du proton autour de l’oxygène se produirait. Pour appuyer ces analyses, Wang et al. 

ont calculé le déplacement carré moyen (mean square displacement, MSD) des ions lithium et 

des protons par une étude de dynamique moléculaire ab initio et constatent que le déplacement 

des ions lithium est beaucoup plus important que les protons et ce dans les deux phases de 

structure orthorhombique et cubique, tel qu’illustré sur la figure 59a et 38b. Ils ont analysé le 

MSD du composé de structure cubique en fixant la position des protons (figure 59c) et notent 

que le déplacement des ions lithium est fortement réduit lorsque les protons sont totalement 

immobiles, ce qui semble montrer que la mobilité des ions Li+ est corrélée à celle des protons. 
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Figure 59 :  Déplacement carré moyen des espèces du composé Li2HOCl de structure (a) 

cubique, (b) orthorhombique et (c) cubique (l’espèce H est fixe) à 550 K, évalué à partir 

des trajectoires calculées sur une période de 100 ps par une analyse AIMD24. 

Dans le cadre de notre étude, la vitesse de relaxation R1 du Li est supérieure à celle du H, 

ce qui peut se traduire par une plus grande mobilité des ions lithium. Les valeurs d’énergie 

d’activation associées à la mobilité des ions Li+ rapides sont plus élevées que celles déterminées 

pour les protons. Ceci peut s’expliquer par une enthalpie liée aux sauts des ions Li+ plus élevée 

que celle liée au mouvement de rotation du proton autour de l’atome d’oxygène. Également, les 

analyses par RMN MAS du 1H et du 7Li montrent que la largeur de raie est plus faible sur les 

spectres du 7Li que ceux du 1H, ce qui suggère que la mobilité ionique est plus importante pour 

les ions Li+ (figure 60). 
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Figure 60 :  Dépendance en température de la largeur de raie des spectres de RMN MAS 

du 1H et du 7Li. 
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2.6.7 Étude de la diffusion par RMN à gradient de champ pulsé 

2.6.7.1 Conditions expérimentales 

Les temps de relaxation T2 du noyau 7Li ont été déterminés lors d’une analyse par RMN 

MAS à une fréquence de rotation de 50 kHz avec un rotor de 1,3 mm de diamètre et une 

séquence d’impulsion CPMG. Les spectres sont enregistrés à l’aide du spectromètre Bruker 

Avance III d’aimantation de 7,05 T. Pour calibrer le déplacement chimique du Li, une solution 

aqueuse de LiCl concentrée à 1 M est utilisée comme référence. La température est calibrée par 

la mesure du déplacement chimique de 119Sn du composé Sm2Sn2O7. Un temps d’écho de 

0,1 ms est fixé avec un délai τRD = 5 s. Une fonction mono-exponentielle a été utilisée pour la 

simulation des courbes de la relaxation transversale. 

L’analyse du coefficient de diffusion des ions lithium (DLi) a été menée par une méthode de 

RMN à gradient de champ pulsé (PFG) à l’Université McMaster sur le spectromètre Bruker 

Avance III d’aimantation de 7,05 T à l’aide d’une bobine de 5 mm de diamètre insérée dans 

une sonde à double résonance Diff50. L’échantillon en poudre est compacté dans un rotor de 

4 mm de diamètre, préparé en boîte à gants. Le rotor est transféré dans un microtube en verre 

Shigemi de 5 mm de diamètre. L’analyse est réalisée à différentes températures entre 30 et 80 

°C. La température est calibrée avec de l’éthylène glycol. Une séquence d’impulsion écho de 

Hahn stimulé est utilisée avec un délai longitudinal Encodage-Décodage (STE-LED). Selon le 

temps de relaxation T2 de l’échantillon, une longueur de gradient (δ) entre 1 et 1,3 ms est 

utilisée. La force de gradient varie linéairement entre 26 T/m et 27 T/m sur une séquence de 

16 étapes. Pour atteindre un ratio signal-sur-bruit élevé avec une atténuation de signal 

suffisante, le temps de diffusion (∆) est fixé entre 150 et 250 ms, selon la température. 

2.6.7.2 Analyse des temps de relaxation T2 

L’analyse du temps de relaxation transversale est une analyse préalable à la mesure du 

coefficient de diffusion. Tout comme le temps de relaxation longitudinale, le temps de 

relaxation transversale permet d’obtenir une information qualitative sur la mobilité ionique des 

ions lithium et des protons. Le temps de relaxation T2 du noyau 7Li en fonction de la température 

est présenté sur la figure 61 pour les deux composés de structure anti-pérovskite. Le temps de 

relaxation transversale augmente généralement avec l’augmentation de la température. Sur une 

gamme de température entre 57 et 93 °C, le temps de relaxation T2 du composé Li2HOCl varie 

entre 1,46 ± 0,01 ms et 4,2 ± 0,06 ms tandis que les temps de relaxation T2 du noyau 7Li du 
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composé Li2,1H0,9OCl sont beaucoup plus courts et varient entre 0,209 ± 0,008 ms et 

0,73 ± 0,03 ms pour des températures entre 30 et 93 °C. Un temps de relaxation très court est 

caractéristique d’une faible mobilité ionique. 

  

Figure 61 :  Temps de relaxation T2 du noyau 7Li en fonction de la température des 

composés Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl. 

Finalement, la légère variation du taux de protons et de lithium entre les deux composés 

conduit à une très grande différence des valeurs de T2. Le composé Li2HOCl est formé d’un 

plus grand nombre de lacunes de lithium que le composé Li2,1H0,9OCl ce qui favoriserait 

possiblement le saut des ions lithium d’un site cristallographique vers un autre et impliquerait 

la rotation des groupements OH- au moment de leur passage.  

2.6.7.3 Détermination du coefficient de diffusion 

L’analyse PFG est directement dépendante du temps de relaxation transversale T2. Le temps 

de relaxation du composé Li2,1H0,9OCl est trop faible pour mesurer une atténuation du signal 

suffisante, c’est pourquoi le coefficient de diffusion n’a pas pu être calculé pour ce composé. 

Seul le coefficient de diffusion du composé Li2HOCl a pu être déterminé, mais seulement à 

partir de 73 °C, le T2 étant trop faible à basse température. Entre 73 et 93 °C, le temps de 

relaxation varie entre 2,68 ± 0,02 ms et 4,20 ± 0,06 ms. À 73 °C, le coefficient de diffusion vaut 

DLi = 8,3 x 10-10 cm2/s (figure 62). La dépendance en température du coefficient de diffusion 

suit un comportement de type Arrhenius sur cette gamme et est décrit par l’équation 11. 
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 𝐷𝐿𝑖 = 𝜈𝜆2𝑒
(
∆Sm
kB

)
 𝑒

(−
∆Hm
kBT

)
 (Éq. 11) 

où v est la fréquence de saut, λ est la distance entre deux sites voisins et ΔSm et ΔHm sont 

respectivement les termes entropique et enthalpique de la migration. On peut déterminer 

l’énergie d’activation associée à la diffusion des ions Li+ en linéarisant l’équation 11 par 

l’application d’un logarithme décimal, en incluant que le terme entropique au facteur pré-

exponentiel. L’énergie d’activation déterminée correspond donc à l’enthalpie de migration et 

vaut 0,52(6) eV. L’énergie d’activation déterminée par SIE vaut 0,60 eV et correspond à la 

somme des contributions enthalpiques de la formation de défauts et de la migration. La 

différence entre les deux valeurs correspondrait à l’énergie de formation de défauts. Ces 

résultats suggèrent que l’apport énergétique nécessaire aux mécanismes de conduction ionique 

dans le matériau Li2HOCl est principalement lié à la migration. La contribution énergétique de 

la formation de défauts serait très faible, d’environ 0,1 eV. 
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Figure 62 :  Dépendance en température du coefficient de diffusion des ions lithium du 

composé Li2HOCl mesuré par RMN à gradient de champ pulsé. 

La droite de régression linéaire tracée a permis d’extrapoler les coefficient de diffusion à 

25 et 40 °C qui correspondent respectivement à DLi = 4 x 10-11 cm2/s et DLi = 1 x 10-10 cm2/s. 
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La valeur réelle de DLi à 25 °C est probablement plus faible étant donné que la phase de structure 

orthorhombique est formée. Dawson et al.36 ont également déterminé le coefficient de diffusion 

du composé Li2HOCl à 100 °C, correspondant à une valeur DLi = 6 x 10-9 cm2/s. Cette valeur 

avoisine celle extrapolée à partir de notre analyse PFG, soit 2,5 x 10-9 cm2/s (T = 100 °C).  

2.7 Conclusion 

Des composés de structure anti-pérovskite de composition chimique Li2HOCl et 

Li2,1H0,9OCl ont été étudiés comme candidats potentiels d’électrolyte solide pour les batteries 

lithium tout-solide. Le composé Li2HOCl, synthétisé par réaction à l’état solide et par fusion-

trempe, présente une structure orthorhombique (Pmmm) à température ambiante avec une 

transition de phase aux alentours de 39 °C qui conduit à une structure cubique (𝑃𝑚3̅𝑚). La 

méthode de synthèse par fusion-trempe permet de préparer un composé quasiment pur en un 

temps très court. Le composé Li2,1H0,9OCl est synthétisé par réaction à l’état solide et présente 

une structure cubique (𝑃𝑚3̅𝑚) à température ambiante. La synthèse par fusion-trempe n’a pas 

permis d’obtenir un composé de structure cubique pur. 

La conductivité ionique de ces matériaux a été mesurée par SIE à « haute température », 

entre 25 et 62 °C. La droite de conductivité ionique en fonction de la température du composé 

Li2HOCl est marquée par une rupture de pente entre 36 et 40 °C, caractérisée par la transition 

de phase. L’obtention de la phase de structure cubique mène à une forte augmentation de la 

conductivité ionique et à une diminution de l’énergie d’activation. Le composé Li2,1H0,9OCl, de 

structure cubique sur tout le domaine de température, présente une conductivité ionique bien 

plus importante que celle du composé Li2HOCl, qu’il soit de structure orthorhombique ou 

cubique (1,2(1) x 10-6 S·cm-1 à 25 °C). Les deux composés présentent une valeur d’énergie 

d’activation proche, de l’ordre de 0,61 eV, suggérant que le mécanisme de transport ionique est 

similaire. Les valeurs de conductivité ionique et d’énergie d’activation sont en bon accord avec 

les résultats de la littérature. Des mesures à basse température, entre -30 et 10 °C, ont également 

été réalisées pour le composé Li2,1H0,9OCl et ont permis de séparer la contribution des grains et 

des joints de grains. Ainsi, il apparaît clairement que la conductivité ionique est majoritairement 

attribuable aux grains. 

Finalement, l’utilisation des matériaux de structure anti-pérovskite Li3-xHxOCl comme 

électrolyte solide dans une batterie semble peu pertinente pour deux raisons : 
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1) Du fait de leur forte hygroscopicité, ils sont extrêmement difficiles à manipuler et se 

dégradent très rapidement ; 

2) Ils sont difficiles à mettre en forme et présentent une conductivité ionique modérée. 

Les analyses par spectroscopie de résonance magnétique nucléaire menées sur les 

matériaux à structure anti-pérovskite Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl ont permis de mieux comprendre 

la structure locale, la mobilité ionique et de ce fait, les mécanismes de transport ionique 

intervenant dans ces matériaux. 

Les analyses par RMN du 7Li en conditions statiques, entre -30 et 50 °C, ont mis en évidence 

l’existence de plusieurs sites du Li pour le composé Li2HOCl de structure orthorhombique, dont 

une proportion élevée d’espèces non mobiles. Dans la phase de structure cubique, tous les ions 

Li+ sont mobiles. En revanche, dans le composé Li2,1H0,9OCl de structure cubique des espèces 

de Li non mobiles sont présentes dans la structure sur toute la gamme de température. La 

présence de plusieurs sites du Li pour le composé Li2HOCl orthorhombique et le composé 

Li2,1H0,9OCl est appuyée par les analyses par RMN MAS du 7Li. 

Une étude de la mobilité des ions Li+ a été menée par RMN en statique et MAS et par 

l’analyse de la vitesse de relaxation R1. L’analyse par RMN en statique suggère que la mobilité 

ionique est très faible lorsque la température est inférieure à 0 °C pour le composé Li2HOCl et 

inférieure à -20 °C pour le composé Li2,1H0,9OCl, indiquant un régime d’échange lent. Dans ce 

dernier matériau, pour T < -30 °C, aucun signal de Li mobile n’est observé. L’analyse de la 

largeur de raie en statique suggère qu’un régime d’échange rapide serait atteint pour les deux 

composés aux alentours de 40 °C. Néanmoins, des Li non mobiles sont toujours présents au 

sein de la structure du composé Li2,1H0,9OCl au-delà de cette température. La largeur de raie, 

analysée par RMN MAS du 7Li, est beaucoup plus élevée pour le composé Li2HOCl 

orthorhombique que le composé Li2,1H0,9OCl cubique, ce qui peut s’expliquer par une plus 

faible mobilité des ions Li+ dans la phase de structure orthorhombique. Pour les deux composés 

de structure cubique, l’évolution de la largeur de raie est similaire ce qui suggère un mécanisme 

de transport ionique identique. Cela est également appuyé par l’analyse de la vitesse de 

relaxation R1 du 7Li, mettant en évidence des énergies d’activation très proches (0,31 eV). 

L’étude de relaxométrie, lorsque T ≤ 20 °C, met en évidence deux vitesses de relaxation pour 

les deux composés, avec des énergies d’activation différentes. Cela suggère que les mécanismes 

de transport ionique sont différents entre la phase cubique et la phase orthorhombique et que 

des ions Li+ non mobiles sont présents à basse température dans les deux matériaux. 
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Les analyses par RMN MAS du 1H ont aussi permis d’identifier plusieurs sites du H dans 

le composé Li2HOCl de structure orthorhombique. A partir de 49 °C ± 8 °C, l’échange rapide 

entre les sites ne permet pas de mettre en évidence différents sites du H dans la phase cubique 

bien que cela ait été suggéré par des analyses en diffraction de neutrons. Cela pourrait être dû 

à la rotation rapide des atomes d’hydrogène autour de l’atome d’oxygène. 

La mobilité ionique des protons a été analysée par RMN MAS et par l’analyse de la vitesse 

de relaxation R1. L’évolution de la largeur de raie suit un comportement similaire pour les deux 

composés de structure cubique (T > 49 °C ± 8 °C) et différent du composé de structure 

orthorhombique. Les énergies d’activation calculées à partir de la dépendance en température 

de la vitesse de relaxation sont différentes lorsque T ≤ 20 °C ce qui suggère, encore une fois, 

que les mécanismes de transport intervenant dans la mobilité des protons sont différents au sein 

des composés de structure cubique et orthorhombique. 

La comparaison entre les résultats de RMN obtenus pour le noyau 7Li et le noyau 1H 

appuient l’hypothèse d’un mécanisme de transport ionique coopératif. La vitesse de relaxation 

R1 du Li est supérieure à celui du H ce qui suggère une plus grande mobilité des ions lithium. 

L’énergie d’activation déterminée à partir de la dépendance en température de la vitesse de 

relaxation des ions Li+ rapides est plus élevée que celle déterminée pour les protons, ce qui 

suggère que l’enthalpie liée aux sauts des ions Li+ serait plus élevée que celle liée au 

mouvement des protons. Également, les analyses par RMN MAS du 1H et du 7Li montrent que 

la largeur de raie est plus faible sur les spectres du 7Li que ceux du 1H, ce qui suggère que la 

mobilité ionique est plus importante pour les ions Li+. 

Finalement, une analyse de la mobilité à plus longue échelle a été menée par RMN PFG, 

pour laquelle le coefficient de diffusion des ions Li+ dans le composé Li2HOCl a été déterminé. 

Une valeur de DLi = 8,3 x 10-10 cm2/s a été déterminée à 73 °C et une valeur de 

DLi = 1 x 10-10 cm2/s a pu être extrapolée à 40 °C. Une enthalpie de migration des ions Li+ de 

0,52(6) eV a été déterminée. Cette valeur est légèrement inférieure à l’énergie d’activation 

déterminée par SIE (0,60 eV), qui comprend la somme de l’enthalpie de formation de défauts 

et de migration. Ce résultat suggère que l’apport énergétique nécessaire aux mécanismes de 

conduction ionique dans le matériau Li2HOCl est principalement lié à la migration des porteurs 

de charge et la contribution énergétique de la formation de défauts est faible.  
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Chapitre 3 : Étude des électrolytes solides en couche mince de 

type LiPON et LiSiPON 
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3.1 Introduction 

La miniaturisation des composants de la microélectronique associée à un nombre croissant 

de fonctionnalités a accéléré le développement de microsources d’énergie telles que les 

microbatteries. Une microbatterie est formée d’un empilement successif de couches minces, 

elle comporte une électrode positive, une électrode négative et un électrolyte solide.  Le LiPON, 

qui est un phosphate de lithium nitruré amorphe, a d’abord été synthétisé par le Laboratoire 

National d’Oak Ridge en 1992 par un procédé de dépôt en phase vapeur, la pulvérisation 

radiofréquence à cathode magnétron1 et a été intégré dans les microbatteries dès 19922. Le 

LiPON est encore aujourd’hui le matériau d’électrolyte le plus utilisé dans les systèmes 

commerciaux. Quelques études ont été menées pour investiguer la relation entre la structure 

locale et les propriétés électriques d’électrolytes en couche mince amorphes de type LiPON, 

mais les conclusions demeurent parcellaires3–7. L’étude des électrolytes solides en couche 

mince amorphes s’inscrit dans le cadre du projet ANR Thinglass mené en collaboration entre 

l’ICMCB, le CEA-Leti et l’UCCS de Lille. Dans le cadre de ce projet, deux systèmes ont été 

étudiés : les matériaux de type LiPON et LiSiPON (figure 1).  

 

Figure 1 :  Approche du projet ANR Thinglass ayant comme objectif principal l’étude de 

la relation entre la composition chimique, la structure locale et les propriétés électriques. 

L’objectif du projet sur les couches minces de type LiPON est de montrer l’influence de la 

composition chimique et de la structure locale sur les propriétés de conduction ionique. Pour 

réaliser cette étude, des échantillons de LiPO(N) ont été préparés sous forme de couche mince 
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par pulvérisation radiofréquence à cathode magnétron, à partir d’une cible de γ-Li3PO4, en 

faisant varier le débit d’azote. Dans le cadre de cette étude, quatre échantillons ont été préparés : 

l’échantillon LiPO, qui ne contient pas d’azote et les échantillons LiPON2, LiPON20 et 

LiPON40 dont le débit d’azote utilisé lors du dépôt par PVD est respectivement de 2, 20 et 40 

ml/min. Des analyses par RMN MAS du 7Li et 31P ont été menées par l’UCCS (Pr. Olivier 

Lafon, Dr. Frédérique Pourpoint et Racha Bayzou) dans le but d’étudier l’influence de la 

composition chimique sur la structure locale. Les propriétés de conduction des matériaux en 

couche mince ont été étudiées par SIE à l’ICMCB. L’étude approfondie des données 

d’impédance a été menée en collaboration avec Dr Rafael Bianchini Nuernberg, un post-

doctorant financé par le projet ANR. Finalement, la modulation de la teneur en azote dans les 

électrolytes en couche mince LiPON a permis d’apporter une compréhension approfondie de la 

relation entre les propriétés de transport ionique et la structure locale.  

L’utilisation de capteurs autonomes communicants, qui transmettent des données sans 

système filaire, nécessite de diminuer la résistance électrique de l’électrolyte pour éviter la 

chute ohmique lors de l’application de pics de courant. Dans le but d’améliorer les propriétés 

de conduction ionique des électrolytes, un second formateur a été ajouté conduisant à la 

formation de couches minces de type LiSiPON. Ce système a fait l’objet d’une première étude 

dans notre groupe par T. Famprikis. Ce dernier suggère que l’utilisation d’une cible présentant 

une bonne conductivité ionique conduit à la migration des ions lithium à la surface de la cible 

et à une mauvaise reproductibilité de la composition chimique des  couches minces8. Dans 

l’étude de T. Famprikis, les cibles ont été préparées en faisant réagir, à 800 °C, γ-Li3PO4 et 

Li4SiO4 dans différentes proportions de manière à obtenir une solution solide. La conductivité 

ionique des précurseurs γ-Li3PO4 et Li4SiO4 est très faible (respectivement de l’ordre de 

10-20-10-18 S·cm-1 et 10-12 S·cm-1)9–12 alors que celle des composés cristallins Li3+xSixP1-xO4 est 

de l’ordre de 10-7 S·cm-1. Lors des dépôts, la migration des ions lithium conduit à un phénomène 

de ségrégation à la surface de la cible et par conséquent, induit une diminution de la teneur en 

lithium dans les couches minces (figure 2). 
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Figure 2 :  Représentation schématique du phénomène de migration à la surface d’une 

cible de Li3+xSixP1-xO4 présentant une bonne conductivité ionique, menant à la ségrégation 

du lithium à sa surface et à une déficience en lithium dans les couches minces. 

Afin d’éviter le problème de ségrégation du lithium tout en conservant un taux de lithium 

élevé, nous avons choisi de préparer une cible composite de LiSiPO-3,5 à partir d’un mélange 

équimolaire des précurseurs γ-Li3PO4 et Li4SiO4 (Si/P = 1 et Li/(Si+P) = 3,5). En parallèle, une 

cible composite moins riche en lithium a été préparée à partir d’un mélange équimolaire 

γ-Li3PO4 et Li2SiO3 (LiSiPO-2,5) afin d’étudier l’influence de la concentration en lithium sur 

la conductivité ionique des films minces. 

Dans ce chapitre, un court état de l’art sur les électrolytes amorphes en couche mince de 

type LiPON sera d’abord présenté en mettant en exergue l’influence de l’amorphisation et de 

la nitruration sur la structure locale et les propriétés de transport ionique. Puis l’intérêt d’ajoute 

un second formateur de réseau sera montré à travers plusieurs exemples. Les conditions 

expérimentales utilisées pour mener l’étude des deux systèmes LiPON et LiSiPON seront 

ensuite présentées. En particulier, seront présentés la méthode de préparation des cibles et leur 

caractérisation structurale, la préparation des matériaux en couche mince par PVD, la 

préparation des substrats et les conditions d’analyse pour leur caractérisation physico-chimique 

par ICP-OES, EPMA, SIE et RMN. La suite du chapitre se divise en deux parties. 
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 La première partie se focalise sur les couches minces de LiPON afin d’étudier de manière 

approfondie l’origine des mécanismes de conduction ionique dans les électrolytes de type 

LiPON. La seconde partie vise à étudier l’effet d’un second formateur sur les propriétés de 

conduction des couches minces de LiSiPON. In fine, l’influence de la concentration en lithium 

sur les propriétés de conduction ionique de ces systèmes sera également étudiée. 

3.2 État de l’art sur le LiPON et intérêt d’ajouter un second formateur 

Le LiPON, un phosphate de lithium nitruré amorphe, est préparé par pulvérisation 

radiofréquence à cathode magnétron à partir d’une cible de Li3PO4 sous une atmosphère riche 

en azote. Il présente une conductivité ionique modérée à température ambiante, de l’ordre de 

3 x 10-6 S·cm-1 avec une énergie d’activation d’environ 0,55 eV1,13,14. Le procédé de fabrication 

utilisé permet de préparer un électrolyte solide sous forme de couche mince d’environ 1 µm 

d’épaisseur, ce qui limite sa résistance électrique et permet son utilisation dans les 

microbatteries2,15,16. La relation entre les conditions de dépôt par PVD, la composition 

chimique, la structure locale et la conductivité ionique des couches minces de LiPON a été est 

explorée dans la littérature7,13,17–23. Les films minces amorphes, de formule chimique générale 

LixPOyNz, où x = 2y + 3z – 5, sont obtenus selon une large gamme de composition qui dépend 

fortement des conditions de dépôt telles que la puissance radiofréquence, la distance entre le 

substrat et la cible, la pression de N2, etc. Néanmoins, l’ensemble de ces résultats s’accordent 

pour montrer que leur conductivité ionique peut être améliorée lorsque le taux N/P augmente 

pour un taux Li/P constant3,7,13,14. 

Le LiPON est un bon candidat comme électrolyte solide puisqu’il présente une faible 

conductivité électronique, inférieure à 10-10 S·cm-1.24,25 Il a été montré que la forte résistance 

électronique des électrolytes solides permet de limiter la pénétration du lithium et la 

propagation de dendrites au sein du matériau, ce qui se traduit par de bonnes performances en 

cyclage et en stockage26. De plus, du fait de sa structure amorphe, ces matériaux ne présentent 

pas de joints de grains qui favorisent généralement la propagation de dendrites dans les 

matériaux polycristallins27–29. Plus récemment, le LiPON a été utilisé comme matériau 

d’interface entre le matériau d’électrode négative, (dont le lithium métal) et l’électrolyte solide 

massif dans des batteries tout-solide30–33. Le LiPON n’est pas à proprement parler 

thermodynamiquement stable vis-à-vis du lithium métal. En fait, le potentiel de décomposition 

avoisine 0,7 V vs Li/Li+ selon des études théoriques menées par des calculs ab initio34. Ainsi, 
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une couche de passivation composée de Li2O et Li3N se forme à l’interface entre Li et LiPON, 

ce qui permet de prévenir toute dégradation ultérieure34,35. 

3.2.1 Influence de l’amorphisation et de la nitruration 

L’étude de la structure locale au sein des couches minces de LiPON permet de mieux 

comprendre l’influence de l’amorphisation et le rôle de l’azote sur l’amélioration des propriétés 

de conduction ionique avec l’augmentation du rapport N/P. L’analyse structurale de matériaux 

amorphes ou vitreux n’est pas triviale du fait de leur structure désordonnée à longue échelle. 

Néanmoins, certaines techniques de caractérisation sont susceptibles d’apporter des 

informations. Il s’agit en particulier de la spectrométrie photoélectronique X (X-ray 

Photoelectron Spectroscopy, XPS), de la RMN, de la spectroscopie infrarouge et de la 

spectroscopie Raman. 

Tout d’abord, il a été montré par des mesures d’impédance que l’amorphisation du composé 

cristallin γ-Li3PO4 permet d’augmenter la conductivité ionique d’environ 10 ordres de 

grandeur. La conductivité ionique déterminée pour le composé γ-Li3PO4 se situe entre 10-20 et 

10-18 S·cm-1 à température ambiante avec une énergie d’activation de 1,2 eV9,12. Elle atteint une 

valeur de l’ordre de 10-7-10-8 S·cm-1 pour le composé amorphe en couche mince (LiPO) préparé 

par PVD à partir d’une cible de γ-Li3PO4 (Ea = 0,55-0,67 eV)1. L’amélioration des propriétés 

de conduction ionique est expliquée par l’augmentation du désordre structural, sans qu’il ne 

soit fourni plus de détails sur la structure locale. Une étude structurale locale comparative a été 

menée par RMN du 31P sur une couche mince de LiPO préparée par IBAD (Ion Beam Assisted 

Deposition) et un composé cristallisé de γ-Li3PO4 (figure 3). Cette étude révèle que les deux 

matériaux sont formés d’unités structurales orthophosphate (PO4
3-) dont la distribution de 

longueurs et d’angles de liaison est beaucoup plus importante dans le composé amorphe LiPO, 

menant à un élargissement du signal de RMN5.  
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Figure 3 :  Spectres de RMN du 31P du composé cristallin Li3PO4 et d’une couche mince 

amorphe Li3PO4 préparée par IBAD (figure adaptée5). 

La nitruration joue également un rôle important sur les propriétés de conduction ionique des 

couches minces amorphes de LiPON. Lors du dépôt par PVD sous flux d’azote, les atomes 

d’oxygène sont partiellement remplacés par des atomes d’azote. Une étude XPS menée par 

Bates et al. montrent la présence d’un large pic N1s aux alentours de 400 eV. Ce signal est 

déconvolué en deux contributions, correspondant à des atomes d’azote liés à deux ou trois 

atomes de phosphore, nommés respectivement Nd (P-N=P) et Nt (P-N<)1 et dont l’attribution 

est basée sur l’analyse de verres massifs de métaphosphate de lithium (LiPO3) nitrurés36,37. 

Depuis cette première étude, plusieurs analyses ont été réalisées sur des couches minces 

amorphes de LiPON et suggèrent la présence de Nd et Nt
7,15,20,22,38–40. De façon générale, il a été 

observé que l’espèce d’azote prédominante dans ces matériaux est l’azote doublement lié (Nd). 

La présence d’espèces d’azote Nd et Nt a également été suggérée par une étude de RMN menée 

sur des couches minces de LiPON préparés par IBAD, mais l’attribution précise des signaux de 

RMN n’est possible que si elle est combinée avec des calculs théoriques. Plus récemment, 

Lacivita et al. ont mené une étude théorique par dynamique moléculaire ab initio (Ab Initio 

Molecular Dynamic, AIMD). Ces derniers ont proposé un modèle structural pour le LiPON qui 

considère des espèces d’azote pontant Nd et non-pontant Na (azote apical) pour lequel le 

matériau est formé majoritairement d’unités de phosphate isolées et de quelques unités formant 

des dimères (figure 4)3,4. 

31P NMR / ppm
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Figure 4 : Exemple de structure d’un matériau en couche mince amorphe de type LiPON 

suggéré par Lacivita et al.4 

La présence d’espèces Na avait été suggérée par Guille et al. lors de l’étude de matériaux 

massifs LixPOyNz par des calculs ab initio pour simuler les énergies des électrons de cœur 

observés par XPS41,42. Marple et al. ont analysé des couches minces de LiPON par RMN du 31P 

1D et 2D et suggèrent également la présence d’azote pontant Nd et apical Na, qu’ils attribuent 

grâce à leur analyse de la théorie de la fonctionnelle de la densité (Density Functional Theory, 

DFT) en combinaison à leur analyse AIMD6. Quelques études ont permis de mieux comprendre 

l’influence de la structure sur les propriétés de conduction ionique, mais un débat demeure sur 

la présence ou non d’espèces d’azote pontant Nt et d’azote apical. De plus, bien qu’il soit 

communément admis que la conductivité ionique des couches minces de LiPON peut être 

améliorée par l’incorporation d’azote au sein du réseau structural, son origine n’est pas 

élucidée. 

3.2.2 L’intérêt des systèmes mixtes 

Des études ont été menées sur des systèmes mixtes et suggèrent que l’introduction d’un 

second formateur (B, Si ou Ge) permet d’améliorer les propriétés électriques de matériaux 

conducteurs ioniques. Cet effet de double formateur a fait l’objet d’une étude dans des 

matériaux vitreux massifs, en particulier des verres de borophosphate de lithium de composition 

45Li2O–55[xB2O3–(1-x)P2O5]. Une conductivité ionique de valeur maximale de 

2,5 x 10-7 S·cm-1 est atteinte lorsque x = 0,82 comparativement au verre de phosphate et de 

borate qui présentent respectivement une conductivité ionique de 3 x 10-10 S·cm-1 et 

5,9 x 10-8 S·cm-1.43,44 Un effet similaire a aussi fait l’objet d’une étude dans un système cristallin 
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mixte de Li4SiO4-Li3PO4, pour lequel un composé monophasé de solution solide de type 

Li3+zSizP1-zO4 est formé. La phase de solution solide, lorsque z = 0,25; 0,50 ou 0,75, permet 

d’augmenter la conductivité ionique de 3 à 5 ordres de grandeur, à 573 K, par rapport aux 

précurseurs Li4SiO4 (2,5 x 10-6 S·cm-1) et Li3PO4 (1,2 x 10-8 S·cm-1) et atteint une valeur 

d’environ 2,5 x 10-3 S·cm-1 pour les trois compositions (figure 5).9–12  

 

Figure 5 :  (a) Diffractogrammes des composés Li3+zSizP1-zO4 (z=0,25; 0,50 et 0,75) et (b) 

leur conductivité ionique à 573 K (figure adaptée11). 

Des systèmes mixtes vitreux à base de sulfate ont également fait l’objet d’études et montrent 

l’influence de Li2SO4 sur les propriétés de conduction ionique de verres de phosphate45,46, de 

borate47,48 ou de silicate49. Une étude menée sur des composés cristallins mixtes a montré qu’il 

est possible de former une solution solide à partir d’un mélange (1-x)Li4SiO4-xLi2SO4 

(0,3 ≤ x ≤ 0,45), ce qui a pour effet d’améliorer la conductivité ionique par rapport à chacun des 

deux précurseurs50. 

L’effet de double formateur a également été étudié dans des couches minces amorphes, en 

particulier dans les systèmes LiSiPON et LiBPON. Dès 1991, Bates, Dudney et al. ont étudié 

cet effet sur des couches minces amorphes de LiSiPO préparées par PVD à partir de cibles 

mixtes de Li4SiO4-Li3PO4 et par co-pulvérisation de cibles de Li4SiO4 et Li3PO4. Ils observent 

une augmentation de la conductivité ionique d’environ un ordre de grandeur par rapport au 

LiPO, induite par l’incorporation de silicium dans le réseau1,51,52. En 2003, Lee et al. ont étudié 

l’effet de la nitruration sur les propriétés de conduction de ce système et ont préparé des couches 

minces de LiSiPON par PVD à partir d’une cible de (1-x)Li3PO4-xLi2SiO3 (0,1 ≤ x ≤ 0,4) sous 

(a) (b)
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flux d’azote53. Ils observent aussi que la conductivité ionique augmente lorsque la concentration 

en silicium augmente, atteignant une valeur de 12,4 x 10-6 S·cm-1 à température ambiante pour 

le composé Li2,9Si0,45P1,0O1,6N1,3, la meilleure conductivité ionique reportée pour un matériau 

du système LiSiPON. 

Quelques études ont été menées sur le système LiBPON et montrent que l’incorporation de 

bore ne permet pas d’améliorer les propriétés de conduction ionique des couches minces de 

LiPON. En effet, la conductivité ionique d’une couche mince de Li3,59PO4,64B0,24 a été mesurée 

à l’issue d’un traitement thermique à 260 °C et montre une amélioration de la conductivité 

ionique comparativement à la couche mince d’origine, passant de 0,8 x 10-6 S·cm-1 à 

1,9 x 10-6 S·cm-1.54 Néanmoins, la valeur atteinte n’est pas aussi élevée que celle du LiPON. Un 

autre composé du système LiBPON a été étudié, le Li3,64PO3,63N0,46B0,07, mais pour lequel la 

teneur en bore n’est pas suffisante pour atteindre une conductivité ionique supérieure à celle du 

LiPON55.  

Des couches minces amorphes du système mixte LiPONS ont aussi été étudiées et ont été 

préparées à partir d’une cible constitué du mélange (1-x)Li3PO4-xLi2SO4 (x = 0,3 et 0,5) sous 

flux d’azote. La conductivité ionique de ces matériaux atteint une valeur maximale d’environ 

1,6 x 10-5 S·cm-1,56 soit presqu’un ordre de grandeur supérieure à celle du LiPON et de valeur 

comparable à celle du LiSON dont la conductivité ionique atteint 2 x 10-5 S·cm-1.57,58 

Néanmoins, le LiSON est un composé métastable et tend à recristalliser facilement. La fraction 

atomique du soufre dans ces matériaux correspond à moins de 1,3% et aucune analyse 

structurale n’a été réalisée pour permettre de bien comprendre son rôle56. Des matériaux en 

couche mince du système LiBSO ont aussi été préparés par PVD et permettent d’atteindre une 

conductivité ionique de 2,5 x 10-6 S·cm-1 lorsqu’une cible de composition 0,3LiBO2-0,7Li2SO4 

est utilisée.59 

Finalement, très peu de matériaux en couche mince de systèmes mixtes ont permis 

d’atteindre une conductivité ionique supérieure à celle du LiPON excepté pour certaines 

compositions relatives aux systèmes LiSiPON et LiPONS.  

Dans le cadre de ce projet de thèse, nous nous sommes d’abord intéressés à l’étude du 

système LiPON et plus précisément dans le but de comprendre le rôle de l’azote sur 

l’amélioration des propriétés de conduction ionique. Dans un second volet, nous avons étudié 
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l’effet de formateurs mixtes dans le système LiSiPON et plus particulièrement l’effet de la 

teneur en lithium.  

3.3 Conditions expérimentales 

Les méthodes expérimentales ayant servi à la préparation les substrats, en particulier pour 

les analyses par spectroscopie d’impédance et par résonance magnétique nucléaire, sont 

présentées dans cette section ainsi que les conditions expérimentales dans lesquelles les 

échantillons ont été caractérisés. 

3.3.1 Diffraction des rayons X 

La structure des cibles de LiSiPO-3,5 et LiSiPO-3,5 et de leurs précurseurs (Li3PO4, Li4SiO4 

et Li2SiO3) ont été analysés sous forme de poudre par diffraction des rayons X dans des 

capillaires en verre de 0,3 mm de diamètre afin de protéger les échantillons de l’atmosphère. 

Avant l’analyse, les poudres sont broyées et les capillaires sont remplis et scellés en boîte à 

gants à l’aide d’une pâte à modeler. Un diffractomètre PANalatycal X’Pert3 Powder équipé 

d’une anticathode de cuivre (Kα1 = 1,541 Å et Kα2 = 1,544 Å) et un détecteur X’Celerator a été 

utilisé. Les diffractogrammes sont enregistrés sur une gamme d’acquisition 2θ entre 10 et 80°. 

3.3.2 Microsonde électronique 

La composition chimique des éléments P, Si, N et O des échantillons LiPO(N) et LiSiPO(N) 

a été déterminée par une analyse de microsonde électronique (Electron Probe MicroAnalysis, 

EPMA) à l’aide de l’appareil CAMECA SX100. Les couches minces, d’épaisseur d’environ 

1 µm, sont préparées sur un wafer de nitrure de silicium Si3N4 recouvert d’une couche d’or de 

100 nm d’épaisseur. Les échantillons sont recouverts d’une couche d’or de 20 nm d’épaisseur 

dans un métaliseur hors boîte à gants puis sont transférés dans la microsonde avec un passage 

à l’air d’environ 5 minutes. Les composés InP, Si3N4 et Y3Fe5O12 sont utilisés comme 

références pour la calibration respective des éléments Si, P, N et O. Lors de l’analyse, 

20 mesures ont été enregistrées pour chacun des échantillons et ont permis de déterminer le 

pourcentage atomique moyen de chaque élément en appliquant un potentiel d’excitation de 

10 kV. 
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3.3.3 Spectroscopie d’émission optique à plasma 

La composition chimique des éléments Li et P des échantillons LiPO(N) et LiSiPO(N) a été 

déterminée par une analyse de spectroscopie d'émission optique à plasma à couplage inductif 

(Inductively Coupled Plasma Optical Emission Spectroscopy, ICP-OES) à l’aide du 

spectromètre Varian 720ES. Les couches minces, d’épaisseur d’environ 1 µm, préparées sur 

une lamelle de verre borosilicate, sont minéralisées dans une solution acide d’eau déminéralisée 

avec un volume de 5 ml de HCl, chauffée pendant 1 heure sur une plaque chauffante à 80 °C. 

Les échantillons sont dilués avec de l’eau déminéralisée dans des fioles jaugées de 50 ml et 

atteignent des concentrations de Li, P et Si entre 3 et 14 mg/L. Avant chaque analyse, la verrerie 

utilisée est nettoyée avec HCl dilué. Pour chaque élément chimique analysé, 5 solutions étalon 

sont préparées à partir de solutions mono-élémentaires commerciales SCP Science concentrées 

à 1 g/L, diluées avec de l’eau déminéralisée dans des fioles jaugées de 50 ml. Pour chaque 

échantillon, 20 mesures sont enregistrées et la moyenne permet de déterminer la valeur de 

composition chimique. Une longueur d’onde d’émission de 610,365 nm, 214,914 nm et 

251,431 nm est choisie respectivement pour l’analyse de Li, P et Si. 

3.3.4 Spectroscopie d’impédance électrochimique 

Les propriétés électriques des couches minces de LiPO(N) et de LiSiPO(N) ont été 

déterminées par SIE. Pour les analyses d’impédance, les échantillons sont préparés selon une 

structure en sandwich Au/LiPO(N)/Au, sur un substrat en verre borosilicate tel qu’illustré sur 

la figure 6. L’empilement de l’électrolyte entre les deux électrodes bloquantes d’or, de 2 mm 

de large, forme une configuration en grille qui permet d’analyser 4 zones différentes pour 

chaque échantillon, de surface de 0,04 cm2, ce qui permet d’assurer la reproductibilité des 

mesures. Le dépôt successif des électrodes d’or et l’électrolyte est réalisé en utilisant des 

masques en acier inoxydable. 
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Figure 6 :  Structure sandwich des collecteurs de courant et de l’électrolyte solide en 

couche mince pour les mesures d’impédance 

Avant les dépôts, les lamelles de verre sont soigneusement nettoyées avec de l’isopropanol. 

Le dépôt d’une couche de chrome entre la couche d’or et la surface du substrat permet d’assurer 

la bonne adhésion de l’or. Le dépôt de chrome et d’or est réalisé par pulvérisation cathodique 

radiofréquence magnétron sous flux d’argon avec une pression de 0,8 Pa et un débit de 

50 ml/min en utilisant une puissance radiofréquence de 40 W pendant 10 minutes chacun. Les 

mesures d’impédance sont réalisées à l’aide de l’impédancemètre Solartron SI 1260 sur une 

gamme de fréquence entre 1 MHz et 1 Hz en appliquant une tension de 50 mV et sont 

enregistrées à l’aide du logiciel LabView, permettant l’analyse automatique en température, 

tous les 5 ou 10 °C entre 20 et 75 °C. Les analyses sont réalisées dans une cellule en aluminium, 

sous atmosphère d’argon, dont l’étanchéité est assurée par un joint torique et un collier de 

serrage. 

3.3.5 Résonance magnétique nucléaire 

La structure locale des couches minces de LiPO(N) a été étudiée par spectroscopie de 

résonance magnétique nucléaire des noyaux 7Li et 31P. L’analyse par RMN du 7Li a été menée 

d’abord dans le but d’étudier la mobilité ionique des ions Li+ en fonction de la teneur en azote. 

Le noyau 31P a été analysé dans un objectif final de comprendre le rôle de l’azote sur les 

propriétés électriques des couches minces LiPON, tout d’abord en identifiant les différentes 

espèces de phosphore présentes puis en analysant l’évolution des spectres de RMN en fonction 

de la teneur en azote.  

Les spectres de RMN du 7Li et 31P ont été enregistrés en rotation à l’angle magique, à une 

fréquence de rotation de 25 kHz, sur un spectromètre RMN d’aimantation B0 = 9,4 T. Pour 
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l’analyse du 7Li, une séquence d’impulsion écho de spin est utilisée avec un délai recyclé 

τRD = 70 s. La durée d’acquisition des spectres du 7Li varie entre 2 minutes et 12 heures selon 

la quantité de poudre analysée. Pour l’analyse du 31P, une séquence à simple impulsion est 

utilisée avec un délai recyclé de τRD = 70 ms. Le temps d’acquisition des spectres du 31P est de 

5 heures. 

L’analyse par RMN à l’état solide requiert généralement une quantité d’échantillon 

importante pour obtenir des spectres bien résolus. Cette technique a été très peu utilisée sur les 

matériaux en couche mince puisque la préparation de films épais est très longue et il n’est pas 

si simple de recueillir le dépôt dans son entièreté. Néanmoins, dans le cadre de cette étude, la 

méthode de préparation du substrat a permis de récolter une quantité de matière suffisante pour 

l’analyse des spectres de RMN. A cet effet, le dépôt des échantillons LiPO(N) pour l’analyse 

de RMN a été réalisé sur un substrat en nitrure de silicium de 10 cm de diamètre recouvert 

d’une couche de polyfluorure de vinylidène (PVDF) (figure 7). Le film de PVDF est préparé 

par une méthode de spin-coating à partir d’une solution de 20 % massique de PVDF dans 

N-méthyl-2-Pyrrolidone (NMP), obtenue en dissolvant le polymère dans le solvant sur une 

plaque chauffante à 80 °C pendant 12 heures sous agitation, dans un contenant en verre étanche. 

Le dépôt est réalisé par spin-coating sur l’appareil Specialty Coating Systems G3 à une vitesse 

de rotation de 2500 rpm durant 45 secondes avec un volume de solution de 4 ml. Après le dépôt, 

le film est séché sur une plaque chauffante à 150 °C pendant 60 s. 

 

Figure 7 :  Photographie d’un substrat en nitrure de silicium, recouvert d’un film de 

PVDF, sur lequel un dépôt de LiPON a été préparé par PVD. 
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Un dépôt par PVD de LiPO(N) pendant 16 heures permet de recueillir une quantité 

suffisante d’échantillon, nécessaire pour obtenir un bon rapport signal-sur-bruit. L’échantillon 

est récolté en grattant la surface du substrat à l’aide d’un cutter. L’utilisation d’un film de PVDF 

permet de décoller plus facilement l’électrolyte du substrat et permet d’éviter que ce dernier ne 

se volatilise. La poudre collectée (environ 1 mg), est introduite dans un rotor en oxyde de 

zirconium de 2,5 mm de diamètre, fermé par des bouchons en polyimide haute performance de 

marque Vespel. Des inserts en silicone sont utilisés aux extrémités du rotor pour remplir 

l’espace vide et centrer l’échantillon à l’intérieur du rotor.  

3.4 Étude du système en couche mince LiPON 

3.4.1 Préparation des couches minces 

Les couches minces de LiPO(N) ont été préparées par pulvérisation radiofréquence à 

cathode magnétron, sous flux d’argon pur ou d’azote pur. La chambre de dépôt (PLASSYS MP 

300 T) est intégrée à une boîte à gants sous atmosphère d’argon. Avant chaque dépôt, un vide 

est appliqué dans la chambre jusqu’à l’obtention d’une pression inférieure à 5 x 10-6 Pa et une 

pré-pulvérisation de 30 minutes est faite afin de nettoyer la surface de la cible. Les dépôts sont 

réalisés avec une puissance radiofréquence de 40 W avec une distance de 8 cm entre la cible et 

le substrat. Les couches minces de LiPO sont préparées sous une pression d’argon pur de 1 Pa 

avec un débit de 50 ml/min. Les couches minces de LiPON sont préparées sous une pression 

d’azote pur de 1 Pa en faisant varier le débit de gaz de 2, 20 et 40 ml/min et permet d’obtenir 

respectivement les échantillons LiPON2, LiPON20 et LiPON40, nommé selon le débit d’azote 

utilisé. En moyenne, la pulvérisation d’une durée de 8 heures est nécessaire à la préparation 

d’une couche mince d’environ 1 µm d’épaisseur. L’épaisseur des échantillons est mesurée à 

l’aide d’un profilomètre Tencor alpha-step 200. Tous les échantillons sont conservés en boîte à 

gants et transférés dans des dispositifs de caractérisation étanches.  

3.4.2 Détermination de la composition chimique 

La composition chimique des couches minces de LiPO(N) a été déterminée par la 

combinaison des résultats obtenus par ICP-OES et par EPMA. La composition chimique des 

quatre échantillons et leur débit de gaz respectif ainsi que les rapports moyens Li/P, O/P et N/P 

sont présentés dans le tableau 1. Comme attendu, lorsque le débit d’azote augmente, le taux 
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N/P augmente également et le taux O/P diminue, les atomes d’azote remplaçant les atomes 

d’oxygène dans le réseau vitreux. Le taux Li/P est relativement constant, aux alentours de 3. 

Tableau 1 : Composition chimique des composés LiPO(N) déterminée par ICP-OES et 

par EPMA. 

Échantillon 
Débit de gaz 

(ml/min) 

ICP-OES EPMA 

Composition chimique 

Li/P O/P N/P 

LiPO 50 (Ar) 2,9(2) 4,3(1) 0 Li2,9PO4,3 

LiPON2 2 (N2) 3,2(2) 3,5(1) 0,25(3) Li3,2PO3,5N0,25 

LiPON20 20 (N2) 3,1(2) 3,0(1) 0,57(3) Li3,1PO3,0N0,57 

LiPON40 40 (N2) 3,2(2) 3,0(1) 0,68(3) Li3,2PO3,0N0,68 

 

3.4.3 Influence de la nitruration sur les propriétés de conduction ionique 

3.4.3.1 Détermination de la conductivité ionique et de l’énergie d’activation par 

SIE 

Dans le cadre de cette étude, la conductivité ionique et l’énergie d’activation des couches 

minces de LiPO(N) ont été déterminées par SIE. Les résultats sont reproductibles sur 

l’ensemble des zones de mesure et une valeur moyenne est présentée. 

L’analyse par SIE révèle un comportement électrique similaire pour les quatre échantillons 

en couche mince, quelle que soit leur concentration en azote. Les courbes d’impédance 

complexe obtenues à 298 K pour les quatre échantillons LiPO(N) sont présentées sur la figure 

8. Les échantillons en couche mince présentent un comportement typique de conducteurs 

ioniques amorphes solides, caractérisé par un demi-cercle et une droite capacitive à basse 

fréquence, résultant de la polarisation induite par l’accumulation de charges au niveau des 

électrodes bloquantes. Les données d’impédance complexe (Z*) présentées ont été normalisées 

par le facteur de forme, soit l’épaisseur de l’électrolyte divisée par la surface des électrodes 

(l/A), ce qui permet d’obtenir les valeurs d’impédance spécifique 𝑍𝑠
∗ (𝑍𝑠

∗ = 𝑍∗ · 𝐴/𝑙). De ce fait, 

il est possible de comparer directement l’impédance des différents échantillons et plus 

précisément leur valeur de résistance à partir du diamètre du demi-cercle. 
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Figure 8 :  Diagrammes Nyquist des composés (a) LiPO et LiPON40 et (b) LiPON2 et 

LiPON20 enregistrés à 298 K. Les courbes d’impédance complexe présentées ont été 

normalisées par rapport aux dimensions de chaque échantillon et permet de les comparer 

directement. Le circuit électrique équivalent, utilisé pour modéliser les courbes, est 

représenté sur la figure.  

La résistance électrique (R) et par conséquent la conductivité ionique (σ) des couches 

minces de LiPO(N) est déterminée à partir de la modélisation des courbes d’impédance 

complexe par le circuit électrique équivalent, illustré sur la figure 8 pour chaque température. 

La relation entre la conductivité ionique et la température est décrite par la loi d’Arrhenius60,61, 

exprimée par l’équation 1 : 

 T = σ0 𝑒
(

−Ea
𝑘BT

)
 Éq. (1) 

où kB est la constante de Boltzmann, T est la température absolue, σ0 est le facteur pré-

exponentiel et Ea est l’énergie d’activation de la conduction ionique. En appliquant une 

linéarisation de l’équation 1, on peut déterminer l’énergie d’activation à partir de la pente de la 

régression linéaire du graphique de Log(σT) en fonction de l’inverse de la température (figure 

9). La pente diminue légèrement lorsque la concentration en azote augmente, l’énergie 

d’activation, passant de 0,574 eV pour le composé LiPO à 0,509 eV pour le composé LiPON40. 

En parallèle, la conductivité ionique augmente lorsque le taux d’azote augmente, atteignant une 

valeur de 3,0 x 10-6 S·cm-1 à température ambiante pour le composé LiPON40. Cette valeur de 

conductivité ionique est parfaitement cohérente avec l’ensemble des valeurs répertoriées dans 

la littérature pour les couches minces de phosphate de lithium nitruré avec un taux élevé 
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d’azote14,15,38. L’échantillon LiPON2 présente une conductivité ionique très similaire à celle de 

l’échantillon LiPON20, aux alentours de 2 x 10-6 S·cm-1 avec une énergie d’activation de l’ordre 

de 0,53 eV. Les valeurs de conductivité ionique et d’énergie d’activation des matériaux 

LiPO(N) sont présentées dans le tableau 2. 
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Figure 9 :  Droite d’Arrhenius de la conductivité ionique des couches minces de 

LiPO(N) préparées par PVD en faisant varier le flux d’azote. Les barres d’erreur sont 

calculées à partir de l’erreur relative des paramètres obtenus à partir de la modélisation 

par le circuit électrique équivalent et l’erreur sur la mesure des dimensions de la cellule 

d’impédance. 
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Tableau 2 : Propriétés de conduction ionique des couches minces de LiPO(N). 

Échantillon σ (S·cm-1) Ea (eV) 

 LiPO 1,05(5) x 10-6 0,574(2) 

LiPON2 1,88(9) x 10-6 0,527(6) 

LiPON20 1,89(9) x 10-6 0,530(1) 

LiPON40 3,0(1) x 10-6 0,509(2) 

 

3.4.4 Étude approfondie des données d’impédance 

3.4.4.1 Détermination du nombre de porteurs de charge et du coefficient de 

diffusion 

Une étude approfondie des données d’impédance a été menée afin de déterminer le nombre 

de porteurs de charge effectifs et le coefficient de diffusion dans les couches minces de 

LiPO(N), ceci dans le but de comprendre l’origine de l’amélioration de la conductivité ionique 

avec le taux d’azote. Cette étude est basée sur les travaux de Klein et al.62 pour lesquels ils ont 

calculer le coefficient de diffusion, la mobilité et le nombre de porteurs de charge effectifs dans 

un électrolyte polymère. Pour développer leur méthode d’analyse, ils se sont inspirés des 

travaux de Coelho63 pour lesquels ils ont étudié le phénomène de polarisation aux électrodes, 

qui permet de déterminer la longueur de Debye (LD), caractérisant l’épaisseur de la double 

couche électrique à la surface des électrodes bloquantes.  

La relation entre la conductivité ionique, la concentration en porteurs de charge effectifs 

(n+), la mobilité (𝜇) et le coefficient de diffusion (D) de ces derniers est définie par la relation 

de Nernst-Einstein64 (Éq. 2). 

 𝜎 = 𝑛+𝑞𝜇 =
𝑛+𝐷𝑞2

𝑘𝐵𝑇
 Éq. (2) 

où q est la charge de l’espèce mobile. La concentration en porteurs de charge effectifs a été 

déterminée pour les quatre échantillons de LiPO(N) à partir de la permittivité diélectrique 
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relative du matériau (𝜀𝑟), la permittivité diélectrique du vide (𝜀0 = 8,854 x 10-12 F·m-1) et de la 

longueur de Debye (LD) en appliquant l’équation 3. 

 𝑛+ =  
𝜀𝑟𝜀0𝑇𝑘𝐵

(𝑞2𝐿𝐷
2 )

 Éq. (3) 

La longueur de Debye a été calculée à partir de la capacitance effective de l’électrolyte (Cb) 

et la capacitance effective des électrodes (Ce), exprimées par l’équation 4. 

 
Ce

Cb
=

𝑙

2LD
 Éq. (4) 

Les valeurs de capacitance sont déterminées à partir de la modélisation des courbes 

d’impédance complexe par un circuit électrique équivalent (figure 8). Néanmoins, le circuit 

électrique utilisé comprend un élément non-idéal (CPE) et les valeurs capacitance effective de 

l’électrolyte et des électrodes (respectivement Cb et Ce) sont calculées à partir des paramètres 

Q et n, déterminés à partir de la modélisation65 (équations 5 et 6). 

 𝐶𝑏 = (𝑄𝑏𝑅𝑏
1−𝑛𝑏)

1

𝑛𝑏 Éq. (5) 

 𝐶𝑒 = (𝑄𝑒𝑅𝑏
1−𝑛𝑒)

1

𝑛𝑒 Éq. (6) 

où Qb et nb sont les paramètres de CPE modélisés correspondant à la réponse de l’électrolyte, 

Qe et ne sont les paramètres CPE modélisés, associés à la réponse des électrodes bloquantes et 

Rb est la résistance de l’électrolyte. 

La permittivité diélectrique relative (εr) d’un électrolyte, exprimée par l’équation 7, est 

déterminée à partir de sa capacitance (Cb) et est normalisée par rapport au facteur de forme (l/A) 

et la permittivité diélectrique du vide (𝜀0). 

  𝜀𝑟 =
𝐶𝑏

𝜀0
 

𝑙

𝐴
 Éq. (7) 

Un graphique de la partie réelle de la permittivité diélectrique en fonction de la fréquence 

est présenté sur la figure 10 pour les échantillons LiPO et LiPON40 ainsi que l’affinement des 

courbes obtenues à partir du circuit électrique équivalent. Les valeurs de permittivité présentées 

dans le graphique sont normalisées par rapport aux dimensions de l’échantillon et à la 
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permittivité du vide (ε0). La permittivité diélectrique relative des échantillons est déterminée 

par la valeur sur le plateau à haute fréquence (soit ε’S/ε0 de l’ordre de 40 à 298 K).  
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Figure 10 :  Relation entre la partie réelle de la permittivité diélectrique et la fréquence 

sur une gamme de températures entre 298 K et 348 K pour les couches minces de (a) LiPO 

et (b) LiPON. 

À basse fréquence, où l’impédance est gouvernée par la polarisation des électrodes, les ions 

sont bloqués par les électrodes et une accumulation d'ions se produit. L’écart de permittivité 

entre le plateau à haute fréquence et le plateau à basse fréquence est environ 1000 fois plus 

élevé que la valeur de permittivité diélectrique du matériau et est proportionnel au ratio l/2LD. 

En considérant que l’épaisseur des échantillons LiPO(N) en couche mince est de l’ordre de 

1 µm, la longueur de Debye attendue est de l’ordre de quelques nanomètres. 

Une fois LD et 𝜀𝑟 calculées pour chaque température, la concentration en porteurs de charge 

effectifs peut être déterminée (Éq. 3) et par conséquent, le coefficient de diffusion (Éq. 2). Les 

graphiques de n+ et D en fonction de l’inverse de la température sont respectivement présentés 

sur les figures 11 (a) et (b). 
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Figure 11 : Paramètres décrivant le transport ionique dans les couches minces de 

LiPO(N) représentés par la dépendance de (a) la concentration en porteurs de charge 

effectifs et (b) du coefficient de diffusion par rapport à l’inverse de la température.  

La concentration en porteurs de charge évolue très peu avec la température, mais elle est 

globalement plus élevée pour une teneur plus forte en azote. Elle est de l’ordre de 1025 m-3 pour 

LiPO et LiPON2 et de l’ordre de 3 x 1025 m-3 pour LiPON20 et LiPON40. En revanche, le 

coefficient de diffusion, et par conséquent la mobilité (cf. annexe VII), varient d’environ un 

ordre de grandeur entre 298 K et 348 K. Cette observation est en accord avec les études menées 

sur les mécanismes de transport ionique dans les matériaux amorphes LiPON en couche mince 

25,38,66. 

3.4.4.2 Détermination des enthalpies de formation de défauts et de migration 

Dans les électrolytes solides, les porteurs de charge sont souvent générés par la formation 

de défauts ponctuels (lacunes ou interstiels) dont le processus est activé thermiquement et suit 

une tendance de type Arrhenius. La conductivité ionique, qui est régie par la concentration en 

porteurs de charge effectifs et le coefficient de diffusion (ou la mobilité ionique) (Éq. 2), est 

divisée en deux processus énergétiques : la formation de défauts et la migration. Souquet et al. 

ont proposé un modèle pour séparer les contributions énergétiques dans des matériaux vitreux 

en considérant la formation d’une paire de défauts de type Schottky ou Frenkel67. Plus 

récemment, Rodrigues et al.61 ont utilisé ce modèle pour déterminer l’enthalpie de formation 

de défauts et de migration des ions Ag+ dans des verres AgPO3-AgI. En considérant les deux 
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contributions individuelles, l’équation de type Arrhenius (Éq. 1) peut être réécrite 

respectivement par les Éqs. (8) et (9). 

Formation de défauts :                                                            

 𝑛+ = 𝑛 𝑒
(

∆Sf
2kB

)
 𝑒

(−
∆Hf

2kBT
)
 Éq. (8) 

Migration : 

 𝐷 = 𝜈𝜆2𝑒
(

∆Sm
kB

)
 𝑒

(−
∆Hm
kBT

)
 Éq. (9) 

où v est la fréquence de saut, λ est la distance entre deux sites voisins et n est le nombre total 

de porteurs de charge. ΔSf et ΔHf sont respectivement les contributions entropique et 

enthalpique de la formation de défauts tandis que ΔSm et ΔHm sont respectivement les termes 

d’entropie et d’enthalpie associés à la migration. Les enthalpies de formation de défauts et de 

migration sont déterminées en linéarisant respectivement les Éqs. (8) et (9) par l’application 

d’un logarithme. Les droites obtenues sont équivalentes à la régression linéaire des droites de 

n+ (figure 11a) et D (figure 11b) en fonction de l’inverse de la température.  

Les enthalpies individuelles de formation de défauts et de migration ont été calculées pour 

les électrolytes LiPO(N) en couche mince et sont présentées sur la figure 12a. L’enthalpie de 

formation de défauts est faible, de l’ordre de 0,08(1) eV quelle que soit la teneur en azote. 

L’enthalpie de migration, quant à elle, diminue légèrement lorsque la concentration en azote 

augmente, passant de 0,49(2) eV pour le LiPO à 0,42(1) eV pour le LiPON40. 

L’association des Éqs. (2), (8) et (9) permet de relier les contributions entropiques et 

enthalpiques relatives à la formation de défauts et à leur migration, à la conductivité ionique 

(Eq. 10). 

  =
𝑞2𝜆2𝜈2𝑛

𝑘𝐵𝑇
𝑒

(
∆Sf/2+∆Sm

kB
)
 𝑒

(−
∆Hf/2+∆Hm

kBT
)
 Éq. (10) 

Finalement, l’Éq. (10) est équivalente à l’Éq. (1) si le terme pré-exponentiel 

(q2λ2ν2n·e (∆S
f
/2kB+∆S

m
 /kB)/kBT) est réduit à σ0 et les termes enthalpiques (ΔHf/2+ ΔHm) sont 

directement associés à l’énergie d’activation (Ea). L’enthalpie totale (ΔHf/2+ ΔHm) déterminée 
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par les données de permittivité diélectrique est conforme aux valeurs d’énergie d’activation (Ea) 

déterminées à partir des données de conductivité ionique (figure 12b).  

LiPO

LiPON2

LiPON20

LiPON40

0.0

0.1

0.2

0.3

0.4

0.5

0.6

LiPO

LiPON2

LiPON20

LiPON40

0.4

0.5

0.6(b)

Ea

H
m
+H

f
/2

 H
m

 H
f 
/2 


H

f/2
; 


H

m
 (

e
V

)

(a)

E
a

 ;
 

H
m

+


H
f/2

 (
e

V
)

 

Figure 12 :  Paramètres décrivant le transport ionique dans les couches minces de 

LiPO(N) représentés par (a) l’enthalpie de formation de défauts (ΔHf/2) et de migration 

des porteurs de charge (ΔHm) et (b) leur contribution combinée en comparaison avec 

l’énergie d’activation calculée à partir des données d’impédance. Les barres d’erreur sont 

obtenues à partir de la régression linéaire tracée sur les figures 12a et b. Les bandes grises 

sur la figure 12a représentent la différence de valeurs obtenues pour les différents 

échantillons en considérant les erreurs. 

3.4.5 Étude de la structure locale par RMN du 31P 

3.4.5.1 Identification des espèces azotées 

Une analyse de RMN du noyau 31P a été réalisée afin de caractériser la structure locale des 

couches minces de LiPO(N). Les entités structurales dans les verres de phosphate sont 

généralement décrites par le terme Qn (0 < n < 3), où n correspond au nombre d’atomes 

pontants. Marple et al. ont suggéré une modification de la nomenclature classique qui prend en 

compte l’effet d’anions mixtes. Ainsi, ils utilisent le terme 𝑄𝑚
𝑛 , où m est le nombre d’anions 

différents de l’oxygène situés au sommet des tétraèdres de phosphore et dont la valeur se situe 

entre 0 et 4. Lors de l’incorporation d’azote dans le réseau, trois espèces d’azote sont 

susceptibles d’être présentes : les atomes d’azote apicaux (Na), pontants liés à deux atomes P 

(Nd) et pontants liés à trois atomes P (Nt)
4 (figure 13).  
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Figure 13 :  Représentation des espèces d’azote liées à un atome de phosphore (Na), deux 

atomes de phosphore (Nd) et trois atomes de phosphore (Nt). Sphères rouges = oxygène, 

sphères bleues = azote et sphères grises = phosphore. 

L’espèce Na est formée par la substitution d’un atome d’oxygène et l’incorporation d’un 

atome de lithium (O2- ↔ N3- + Li+) et implique une augmentation de la concentration en lithium 

dans le matériau. La formation d’une espèce Nd nécessite la substitution de deux atomes 

d’oxygène et d’un atome de lithium (2O2- + Li+ ↔ N3-) et implique une diminution de la 

concentration en lithium dans le matériau. La formation d’une espèce Nt requiert la substitution 

de trois atomes d’oxygène et de trois atomes de lithium (3O2- + 3Li+ ↔ N3-) et implique une 

diminution de la concentration en lithium. À partir de ces équations, on comprend qu’il est peu 

probable de former l’espèce Nt en quantité importante, qui induirait une forte diminution de la 

concentration en lithium dans le matériau et ne permettrait pas de respecter la stœchiométrie du 

composé orthophosphate Li3PO4, qui est la stœchiométrie proche de celle déterminée par les 

analyses chimiques pour nos échantillons LiPON. Par conséquent, pour maintenir un ratio 

Li/P = 3, une quantité équivalente des espèces Na et Nd doit être formée pour assurer 

l’électroneutralité. Marple et al. ont analysé la structure d’une couche mince de LiPON par 

RMN du 31P en se basant sur des études théoriques par AIMD et DFT6 (figure 14). Ils suggèrent 

que l’incorporation d’azote dans le réseau permet de former des unités dimériques P2O6N
5-, 

formées par deux tétraèdres de phosphore liés par un azote Nd. Ils attribuent également un des 

signaux de RMN à des atomes d’azote non-pontants présents au sommet des unités 

tétraédriques isolées PO3N
4- (Na). Une analyse structurale similaire a été proposée par Lacivita 

et al.4 à partir d’analyses AIMD et DFT. Néanmoins, ces auteurs ne trouvent aucune évidence 

de la présence d’atomes d’azote pontants liés à trois atomes de phosphore (Nt), contrairement à 

de nombreux résultats obtenus par XPS7,15,20,22,38–40. 
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Figure 14 : Spectres de RMN MAS du 31P d’une couche mince de LiPON (B0 = 9,4 T et νr 

= 25 kHz)6. Sphères rouges = oxygène, sphères blanches = azote. 

3.4.5.2 Attribution des pics de RMN du 31P 

Le spectre de 31P RMN MAS de l’échantillon LiPON40, présenté sur la figure 15, montre 

un large pic centré à 10 ppm avec un épaulement à haute fréquence, similaire au spectre observé 

par Marple et al.6 La forme du pic est élargie à cause du désordre structural et de la présence 

de différents environnements locaux avec des distances interatomiques et des angles 

différents4,6. La désommation des spectres et l’identification des différentes unités structurales 

sont basées sur les études théoriques et expérimentales menées par Marple et al.6 L’analyse des 

spectres de RMN permet d’identifier la présence de deux espèces non-nitrurées à 4,7 ppm et 

9,1 ppm, attribuées respectivement aux unités Q0 
1 (P2O7

4-) et Q0
0  (PO4

3-). L’unité structurale 

Q0 
1 est formée de deux tétraèdres de phosphore liés entre eux par un atome d’oxygène pontant 

tandis que l’unité Q0
0  est un tétraèdre de phosphore lié uniquement à des atomes d’oxygène non-

pontant. On observe également la présence de deux entités nitrurées à 14,6 ppm et 19,4 ppm 

correspondant respectivement aux entités Q1
1  (P2O6N

5-, Nd) et Q1
0 (PO3N

4-, Na).  
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Figure 15 :  Affinement et désommation du spectre de RMN 1D MAS 31P de l’échantillon 

en couche mince LiPON40 enregistré à B0 = 9,4 T et νR = 25 kHz et illustration des 

différentes entités structurales de phosphore détectées. 

En plus des modèles théoriques proposés4,6,41,42, quelques études expérimentales suggèrent 

aussi la présence de l’entité Nt uniquement à la surface des échantillons. Wang et al. ont préparé 

un composé cristallin Li2,88PO3,73N0,14 qu’ils ont analysé par XPS N1s (figure 16a). Ils 

observent un signal similaire à celui observé pour les couches minces de LiPON, mais attribuent 

ces pics aux espèces Na (397,8 eV) et Nt (399,7 eV). Leur analyse par diffraction des neutrons 

et par chromatographie en phase liquide à haute performance confirme la présence d’espèces 

Na comme espèce d’azote majoritaire ainsi qu’une petite fraction d’espèces Nd et Nt
68 (figure 

16c). Afin de compléter cette analyse, ils ont également étudié le composé cristallin Li3N par 

XPS (figure 16b). Dans ce cas, ils observent quatre pics d’énergie similaires à ceux du LiPON 

cristallin. Néanmoins, comme Li3N présente un seul environnement pour l’azote, ils suggèrent 

que les signaux à 405,4 eV, 399,2 eV et 395,2 eV sont induits par une réaction de surface68.  
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Figure 16 :  Spectres XPS N1s de (a) Li2,88PO3,73N0,14 cristallin et (b) Li3N cristallin et 

chromatogramme de (d) Li2,88PO3,73N0,14 cristallin (figure adaptée68). 

A partir de ces résultats, Lacivita et al. ont proposé deux explications justifiant la présence 

des deux pics d’énergie N1s observés par XPS lors de l’analyse de couches minces de LiPON. 

Dans un premier cas, ils suggèrent que les pics à 399,2 eV et 397,8 eV sont respectivement 

associés aux espèces Nd et Na et dans un autre cas, ils associent le signal à 397,8 eV à l’azote 

apical et le signal à 399,2 eV à une contamination de surface3 tout comme cela a été suggéré 

par Wang et al68. Finalement, dans le cadre de sa thèse, Pierrick Morin a analysé la structure 

locale du LiPON par XPS du pic N1s avant et après l’abrasion de la surface par faisceau d'ions 

(Gas Cluster Ion Beam, GCIB)69. Avant l’abrasion, il observe deux pics à 397 et 399 eV, 

typiques des signaux reportés dans la littérature pour les couches minces de LiPON, ainsi qu’un 

troisième pic à 403 eV, qu’il attribue à des espèces -N=O (NOx). Après l’abrasion, le signal 

correspondant au NOx n’est plus présent et l’intensité du signal à 399 eV diminue très fortement, 

seul un épaulement est visible à côté du pic à 397 eV. 

  

(b) Li3N

(a) Li2,88PO3,73N0,14

(c) Li2,88PO3,73N0,14

397,8 eV (Na)

399,7 eV (Nt)
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3.4.5.3 Influence de la nitruration sur l’évolution des spectres de RMN du 31P 

L’analyse par RMN du 31P des quatre échantillons LiPO(N) permet d’étudier les 

changements structuraux en fonction du taux d’azote. Les spectres de RMN de 31P des 

échantillons LiPO, LiPON2, LiPON20 et LiPON40 sont présentés sur la figure 17. En absence 

d’azote (figure 17a), tous les atomes de phosphore sont dans un environnement tétraédrique, 

entourés de quatre atomes d’oxygène non-pontants (PO4
3-), correspondant à l’entité Q0

0  avec un 

déplacement chimique à 9,1 ppm. Comme il a été décrit plus tôt, l’entité structurale Q0
0  est 

également la seule espèce présente sur le spectre de RMN du composé cristallin γ-Li3PO4 (cf. 

figure 3).5 Pour le composé cristallin, ce signal est beaucoup plus fin, indiquant un 

environnement beaucoup plus ordonné. L’amorphisation du composé γ-Li3PO4 conduit à un 

plus grand désordre structural formé par une grande variété de distances interatomiques et 

d’angles de liaison tel que suggéré par le large signal de RMN. Aucun signal attribué aux 

atomes d’oxygène pontant n’est observé sur le spectre de la couche mince LiPO, ce qui est en 

contradiction avec certaines études menées ces matériaux7,70. Néanmoins, comme le ratio Li/P 

pour ces matériaux est très élevé (Li/P ≈ 3), il n’est pas étonnant que l’espèce majoritaire 

présente soit l’espèce PO4
3- puisqu’elle permet de compenser les charges positives du lithium. 

En revanche, dans un verre massif de métaphosphate de lithium (LiPO3), où le taux Li/P est 

environ trois fois plus faible, la fraction d’atomes d’oxygène pontant est beaucoup plus élevée71. 

Le signal de RMN du composé LiPO est relativement bruité. De ce fait, il est possible qu’un 

signal peu intense correspondant à l’espèce Q0
1  soit camouflé par le bruit. Le signal Q0

0  est 

également le signal prédominant observé pour les échantillons nitrurés LiPON et sa proportion 

évolue très peu avec le taux d’azote. 

L’incorporation d’azote dans la structure conduit aussi à la formation d’espèces Q0
1 , 

correspondant à des tétraèdres PO4
3- liés par un atome d’oxygène pontant. Les échantillons 

ayant été préparés avec un débit de N2 de 2 et 20 ml/min présentent une proportion quasi-

identiques des différentes espèces de phosphore ce qui pourrait expliquer leur comportement 

électrique similaire.  Finalement, lorsque le débit de N2 atteint 40 ml/min, la teneur en espèces 

Q0
1  diminue et est substituée principalement par les espèces nitrurées Q1

1. 
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Figure 17 :  Affinement et désommation des spectres de RMN 1D MAS 31P des couches 

minces de LiPO(N) enregistrés à B0 = 9,4 T et νR = 25 kHz et illustration des différentes 

entités structurales du phosphore détectées. 

Pour chaque échantillon, le rapport Nd/Na = x(Q1
1)/(2x(Q1

0)) a été déterminé à partir de la 

proportion déterminée pour chacune des espèces à partir de la désommation des spectres de 

RMN du 31P (tableau 3). Ce rapport est de 0,79 pour le LiPON2 et avoisine 0,96 pour les plus 

fortes teneurs en azote. Lacivita et al. ont suggéré une technique pour déterminer le taux d’azote 

pontant Nd et apical Na théorique dans les échantillons LiPON à partir du ratio Li/(O+N). Selon 

ce calcul, lorsque le taux de Li augmente, la fraction relative de Na augmente et celle de Nd 

diminue, ce qui permet de respecter l’électroneutralité du composé tel que décrit dans la section 

précédente. Pour le composé cristallin Li3PO4, le ratio entre Li et les anions est de 0,75. Pour 

l’échantillon LiPO, on obtient un ratio légèrement inférieur de 0,67. Pour les échantillons 



Chapitre 3 

198 

 

nitrurés, ce ratio est supérieur à celui du composé Li3PO4 avec une valeur moyenne de 0,86. 

Selon Lacivita et al., pour un taux Li/(O+N) > 0,80, la fraction relative de Na est égale ou 

supérieure à celle de Nd, ce qui est en accord avec le résultat obtenu pour le LiPO. Cependant, 

pour un taux Li/(O+N) ≥ 0,85, toutes les espèces d’azote sont apicaux. Dans notre cas, on 

observe toujours la présence d’azote Nd. 

Tableau 3 : Composition chimique, rapport Li/(O+N) et taux Nd/Na déterminés pour les 

composés LiPO(N). 

Échantillon 

ICP-OES et EPMA RMN de 31P 

Composition chimique Li/(O+N) Nd/Na 

LiPO Li2,9PO4,3 0,67(5) 0 

LiPON2 Li3,2PO3,5N0,25 0,84(7) 0,79 

LiPON20 Li3,1PO3,0N0,57 0,88(6) 0,95 

LiPON40 Li3,2PO3,0N0,68 0,87(6) 0,96 

 

3.4.6 Étude de la mobilité ionique du lithium par RMN MAS du 7Li 

Une analyse par RMN MAS du 7Li a également été réalisée sur les échantillons LiPO(N) 

dans le but d’étudier la mobilité des ions lithium en fonction de la teneur en azote. Sur les 

spectres de RMN du 7Li présentés sur la figure 18, on observe un signal fin centré vers 0 ppm 

ainsi que les bandes de rotation (*). Dans un premier temps, on observe une diminution de la 

largeur à mi-hauteur du signal avec l’augmentation de la concentration en azote, variant entre 

812 Hz et 732 Hz, indiquant une plus grande mobilité des ions lithium. Pour les composés 

LiPON20 et LiPON40, la largeur à mi-hauteur est équivalente. On remarque également une 

augmentation des déplacements chimiques isotropes vers les plus hautes fréquences avec 

l’augmentation de la concentration en azote ce qui se traduit, selon Alam et al., par une 

diminution de la coordinence des ions lithium72. Dans les solides cristallins de phosphate de 

lithium, la coordinence du lithium est généralement de 4. Dans le matériau cristallin Li3PO4, le 

taux Li/(O+N) est de 0,75. Pour le LiPO, ce rapport est de 0,67 tandis que pour les composés 

LiPON, il vaut entre 0,79 et 0,96, impliquant une diminution de la coordinence des atomes de 

lithium dans les composés nitrurés. Selon l’étude AIMD de Lacivita et al. l’interaction entre les 
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ions Li+ et les anions est plus faible pour Li-Nd que pour Li-Na et Li-Opontant. Ils suggèrent ainsi 

que l’amélioration de la mobilité ionique, pour une teneur en azote plus élevée, est attribuée à 

la formation des espèces Nd qui interagissent moins fortement avec le lithium et justifie par le 

fait même, la plus faible coordinence du lithium3. Les valeurs de déplacement chimique et la 

largeur à mi-hauteur du signal de RMN de 7Li sont présentées dans le tableau 4.  

 

Figure 18 : Spectres de RMN 1D MAS du 7Li des couches minces de LiPO et de LiPON, 

préparées en faisant varier le débit d’azote lors du dépôt, enregistrés à B0 = 9,4 T et νR = 

25 kHz. 
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Tableau 4 : Déplacement chimique et largeur de raie des spectres de RMN du 7Li des 

couches minces de LiPO(N). 

Échantillon 𝜹 7Li (ppm) FWHM 7Li (Hz) 

 LiPO 0,15 812 

LiPON2 0,87 780 

LiPON20 0,98 732 

LiPON40 1,26 732 

 

3.4.7 Origine de l’amélioration de la conductivité ionique 

L’analyse approfondie des données d’impédance et les analyses par RMN du 7Li et du 31P 

ont permis de mieux comprendre l’origine de l’amélioration des propriétés de conduction 

ionique dans les couches minces LiPON. 

Dans un premier temps, nous avons pu étudier l’influence de l’amorphisation en comparant 

nos résultats d’impédance et de RMN avec ceux de la littérature. Du et Holzwarth ont mené 

une étude sur les mécanismes de diffusion des ions lithium dans le composé cristallin γ-Li3PO4 

à partir de calculs ab initio. Pour mieux comprendre les mécanismes en jeu, ils ont déterminé 

les enthalpies de formation de défauts et de migration en considérant les processus de migration 

par les lacunes et les sites interstitiels. Selon leur étude, le mécanisme de diffusion le plus 

probable serait un mécanisme interstitiel pour lequel le mouvement d’un ion Li+ d’un site 

interstitiel vers un site voisin libre mène à une énergie d’activation totale (migration + formation 

de défauts) comprise entre 1,0 eV et 1,3 eV.73 Cette valeur est en accord avec l’énergie 

d’activation déterminée expérimentalement pour le composé cristallin γ-Li3PO4 par SIE12. 

L’enthalpie de migration déterminée à partir des calculs ab initio varie entre 0,21 et 0,44 eV et 

dépend de la méthode de calcul appliquée et l’axe cristallographique de diffusion. L’enthalpie 

de formation de défauts estimée est beaucoup plus élevée, avec une valeur aux alentours de 1,6 

et 1,7 eV. Dans le cadre de notre étude, l’enthalpie de formation de défauts déterminée par 

impédance pour l’échantillon amorphe LiPO est largement inférieure à celle du composé 

cristallin γ-Li3PO4, soit environ un ordre de grandeur plus faible (ΔHf ~ 0,16 eV). Cette 
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comparaison montre que la conductivité exceptionnelle de ces électrolytes amorphes comparée 

au composé cristallin γ-Li3PO4 est due à une diminution drastique de l’enthalpie de formation 

de défauts, qui est inhérente à leur structure amorphe. Ce résultat a également été mis en 

évidence par le large signal de RMN MAS du 31P du composé amorphe LiPO en contraste avec 

le signal très fin du composé cristallin γ-Li3PO4, caractérisant un plus grand désordre structural 

dans le composé amorphe5. La nitruration, en revanche, n’influence pas l’enthalpie de 

formation de défauts et induit plutôt une baisse de l’enthalpie de migration lorsque la teneur en 

azote augmente. La diminution de l’enthalpie de migration est modeste, mais elle est similaire 

à celle de l’énergie d’activation et permet de mettre en évidence que l’énergie d’activation de 

la conduction ionique en fonction de la concentration en azote est essentiellement associée à la 

contribution énergétique du processus de migration. 

Les analyses par RMN du 31P et du 7Li ont permis de mieux comprendre le rôle de l’azote 

sur l’amélioration des propriétés de conduction ionique. Tel qu’il a été mentionné plus tôt, lors 

de leur étude théorique par des simulations structurales AIMD, Lacivita et al. suggèrent que les 

ions lithium interagissent plus fortement avec les azotes apicaux (Na) que les azotes divalents 

(Nd). Lorsque la concentration en azote augmente dans les couche mince de LiPON, on 

remarque que la concentration des espèces de phosphore Q1
1 augmente aussi globalement ce qui 

permettrait d’expliquer l’amélioration des propriétés de conduction de ces matériaux. En effet, 

l’augmentation des espèces Q1
1 suit une tendance inversement proportionnelle à la diminution 

de l’enthalpie ΔHm lorsque la concentration en azote augmente (figure 19). Ces résultats sont 

cohérents avec ceux obtenus par RMN du 7Li, pour lesquels le décalage des déplacements 

chimiques à plus haute fréquence a été observé, indiquant une plus faible coordinence du 

lithium. L’augmentation de la mobilité, directement liée à l’enthalpie de migration, est 

également corrélée à la diminution de la largeur de raie avec le taux d’azote. 
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Figure 19 :  Relation entre l’enthalpie de migration (ΔHm) et le pourcentage atomique 

d’espèces de phosphore lié à un atome d’azote pontant Nd (% 𝐐𝟏
𝟏) en fonction de la 

concentration en azote dans les couches minces de LiPON. 

3.5 Influence de la concentration en lithium sur les propriétés de 

conduction ionique des couches minces de LiSiPON 

3.5.1 Préparation des cibles 

Les cibles de LiSiPO-3,5 et LiSiPO-2,5 ont été préparées respectivement à partir d’un 

mélange équimolaire de γ-Li3PO4 et respectivement de Li4SiO4 ou Li2SiO3. Le phosphate de 

lithium, γ-Li3PO4, est obtenu à partir de β-Li3PO4 commercial (Sigma Aldrich, 99,9%) lors 

d’un traitement thermique à 600 °C pendant 12 h sous flux d’argon. L’orthosilicate de lithium, 

Li4SiO4, est préparé à partir de SiO2 (Aldrich, 99,5%) et de Li2CO3 (Aldrich, 99%). Le 

métasilicate de lithium, Li2SiO3, est préparé à partir d’un mélange équimolaire de SiO2 et 

Li2CO3. Avant de peser les poudres, SiO2 est séché sous vide à 150 °C pendant 12 h dans un 

Büchi et Li2CO3 est séché à 400 °C pendant 12 h sous flux d’argon dans un four tubulaire pour 

éliminer toute trace d’eau. Les précurseurs sont ensuite rapidement transférés en boîte à gants. 

Pour la préparation des silicates de lithium, les précurseurs sont mélangés par broyage 

planétaire dans une jarre en agate de 250 ml avec des billes de 10 mm de diamètre à une vitesse 

de 400 rpm pendant une heure. Le mélange de poudre est ensuite pressé par pressage uniaxial 

en boîte à gants dans un moule de 32 mm de diamètre en appliquant une pression de 60 MPa. 

Le composé Li4SiO4 est obtenu après un traitement thermique à 850 °C pendant 12 h sous flux 
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d’argon. Le composé Li2SiO3 est obtenu après un traitement thermique à 1050 °C pendant 

12 h sous flux d’argon. Une fois les composés de silicate de lithium obtenus, le mélange de 

poudres γ-Li3PO4 et Li4SiO4 (LiSiPO-3,5) ou Li2SiO3 (LiSiPO-2,5) est effectué par broyage 

planétaire selon les conditions détaillées ci-dessus. La cible est obtenue par pressage uniaxial 

de 13 g de poudre dans un moule en acier inoxydable de 50 mm de diamètre en appliquant une 

pression de 250 MPa. La poudre est introduite dans le moule en boîte à gants et ce dernier est 

transféré dans une presse à l’extérieur de la boîte à gants. La cible est recuite sous flux d’argon 

avec un premier palier de 400 °C pendant 4 h avec une rampe de chauffe de 0,5 °C/min suivi 

d’un second palier de 1000 °C (LiSiPO-3,5) ou 1100 °C (LiSiPO-2,5) pendant 12 h avec une 

rampe de chauffe de 1 °C/min à la suite duquel le four est refroidi jusqu’à la température 

ambiante à 1 °C/min. La cible est ensuite rapidement transférée en boîte à gants. Finalement, 

les cibles de LiSiPO-3,5 et LiSiPO-2,5 préparées présentent une densité relative d’environ 75%. 

Avant la pulvérisation, la cible est collée sur un disque en cuivre avec une résine époxy d’argent. 

3.5.2 Analyse structurale des cibles 

Les cibles de LiSiPO-3,5 et LiSiPO-2,5 et leurs précurseurs respectifs ont été analysés par 

DRX. Le diffractogramme des composés Li4SiO4, γ-Li3PO4 et de la cible de LiSiPO-3,5 sont 

présentés sur la figure 20. Ces précurseurs présentent une seule phase pure chacune de structure 

orthorhombique, de groupe d’espace P21/m pour le composé Li4SiO4 et de groupe d’espace 

Pnma pour le composé γ-Li3PO4.
11 La cible de LiSiPO-3,5, quant à elle, n’est pas simplement 

formée d’un mélange composite des précurseurs γ-Li3PO4 et Li4SiO4 comme il est attendu, mais 

comporte également des impuretés de Li2SiO3, Li2CO3. La faible présence de Li2CO3 indique 

que la cible s’est légèrement carbonatée lors de son passage à l’air pendant le pressage uniaxial 

et avant le traitement thermique. Le composé Li4SiO4 se carbonate très facilement et est utilisé 

dans des applications de capture du CO2.
74,75 On observe également des pics de diffraction à 

des positions similaires aux pics de γ-Li3PO4, mais décalés vers les plus bas angles. Des phases 

de solution solide Li3+xSi1-xPxO4 ont été étudiées dans la littérature et peuvent être préparées à 

partir de précurseurs LiOH ou Li2CO3, SiO2 et Li3PO4 au-delà de 800 °C8,11. Bien que Li4SiO4 

ait été préparé au préalable, il semble que le mélange entre Li4SiO4 et γ-Li3PO4 conduise à une 

certaine réactivité, induisant la formation d’une solution solide (en faible proportion). 
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Figure 20 :  Diffractogrammes de la cible de LiSiPO-3,5 après recuit et des précurseurs 

γ-Li3PO4 et Li4SiO4. 

Le diffractogramme de la cible de LiSiPO-2,5 est présenté sur la figure 21 et est comparé à 

celui des composés γ-Li3PO4 et Li2SiO3. Dans ce cas-ci, on obtient bien une cible composite 

formée d’un mélange des deux précurseurs et on n’observe pas la présence d’impuretés. Les 

composés γ-Li3PO4 et Li2SiO3 présentent une structure très différente et il est peu probable que 

ces composés réagissent ensemble pour former une solution solide. 
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Figure 21 :  Diffractogrammes de la cible composite de LiSiPO-2,5 et des précurseurs γ-

Li3PO4 et Li2SiO3. 

3.5.3 Évolution des cibles lors des dépôts par PVD 

Lors des dépôts par PVD à partir de la cible de LiSiPO-3,5, on observe la formation d’un 

anneau noir vers l’extérieur de la cible (zone 3) et d’un rond noir au centre de la cible (zone 1) 

tels qu’illustrés sur la figure 22. La zone de pulvérisation (zone 2), quant à elle, demeure 

généralement de couleur blanc-beige. Une analyse par DRX a été réalisée sur des poudres 

prélevées à la surface de la cible au niveau de ces trois zones. Le diffractogramme de la poudre 

de la zone 2 est identique à celui de la cible avant le dépôt. Le diffractogramme de la zone 3 

présente, en plus des pics caractéristiques de la cible initiale, des raies larges caractéristiques 

d’une phase amorphe ainsi que quelques pics correspondant à du Li2O. Le diffractogramme de 

la zone 1est caractérisé par des pics très larges (amorphisation), certains d’entre eux pourraient 

être attribués à du Li3N, Li2O et Li8SiN4 ou Li7PN4.  
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Figure 22 :  Analyse DRX de la surface de la cible de LiSiPO-3,5 avant et après 

pulvérisation cathodique sous atmosphère d’azote. 

Une évolution majeure de la cible au cours des dépôts avait déjà été observée par T. 

Famprikis et al. lors des dépôts par PVD à partir d’une cible de solution solide Li3+xSi1-xPxO4.
8 

Selon leur étude, la formation de zones enrichies et appauvries en lithium serait induite par la 

migration des ions lithium à la surface de la cible. Ce phénomène conduit, après plusieurs 

heures de dépôt, à la formation de couches minces présentant une teneur plus faible en lithium 

ce qui se traduit par une conductivité ionique inférieure à celle attendue. Le phénomène de 

migration du lithium à la surface de la cible avait également été observé par Dudney et al. lors 

de la pulvérisation cathodique, en appliquant une puissance RF entre 20 et 35 W, de cibles de 

solution solide Li4SiO4-Li3PO4 présentant une conductivité ionique de l’ordre de 

10-8-10-6 S·cm-1 mais aussi à partir d’une cible de Li4SiO4 pur présentant une conductivité 

ionique beaucoup plus faible de l’ordre de 10-12 S·cm-1.76 Cette étude suggère que le phénomène 

de migration ne serait pas simplement favorisé par la conductivité ionique élevée de la cible, 

mais aussi par la concentration élevée en lithium. Pour éviter ce problème, ils ont préparé des 

couches minces à partir de la co-pulvérisation de cibles de Li4SiO4 et Li3PO4 en appliquant une 
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puissance RF inférieure à 20 W. Cette méthode permet de préparer des couches minces de 

composition chimique reproductible avec une concentration en lithium élevée (Li/(Si+P) ≈ 3) 

et présentant une forte conductivité ionique.  

Contrairement à la cible de LiSiPO-3,5, la surface de la cible de LiSiPO-2,5 évolue peu lors 

des dépôts par PVD. Une photographie de la cible après un premier dépôt de 10 h et après 52 h 

de dépôt sont présentées sur la figure 23. En plus de présenter une concentration en lithium plus 

faible que celle de la cible de LiSiPO-3,5, la conductivité ionique de Li2SiO3 et de γ-Li3PO4 est 

bien plus faible que celle de Li4SiO4, respectivement de l’ordre de 10-13 S·cm-1 et 10-20- 

10-18 S·cm-1.77 La plus faible concentration en lithium et la plus faible conductivité ionique 

permettraient d’expliquer pourquoi la cible évolue très peu lors des dépôts, comparativement à 

la cible de LiSiPO-3,5. Cette première analyse qualitative suggère que le choix de la cible est 

susceptible d’influencer fortement la reproductibilité des dépôts. 

   

Figure 23 :  Photographies de la cible de LiSiPO-2,5 après (a) 10 h de dépôt et (b) 52 h de 

dépôt. 

3.5.4 Préparation des couches minces 

Les couches minces de LiSiPO(N) ont été préparées par pulvérisation radiofréquence à 

cathode magnétron dans des conditions similaires à celles utilisées pour préparer les couches 

minces de LiPO(N). Un débit d’argon pur de 50 ml/min est utilisé pour préparer l’échantillon 

LiSiPO et un débit d’azote pur de 40 ml/min pour préparer les échantillons nitrurés. 

  

(a) (b) 
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3.5.5 Détermination de la composition chimique des couches minces 

La composition chimique des couches minces a été déterminée par ICP-OES (pour les 

rapports Li/P et Cu/P) et par EPMA (Si, P, O et N) (tableau 5). Quatre échantillons ont été 

préparés à partir de la cible de LiSiPO-3,5 dont un échantillon sous atmosphère d’argon pur 

(LiSiPO-3,5) et trois échantillons sous atmosphère d’azote pur (LiSiPON-3,5- a, b et c). Pour 

l’échantillon LiSiPON-3,5-c, une faible teneur en cuivre a été incorporée afin d’effectuer une 

analyse par RMN de polarisation dynamique nucléaire. Cette étude n’a pas été concluante car 

la teneur en cuivre était trop importante. On remarque une forte variation de la teneur en lithium 

et en oxygène dans les différents dépôts préparés à partir de la cible de LiSiPO-3,5. Excepté 

pour l’échantillon LiSiPON-3,5-b dont la composition chimique est proche de celle de la cible, 

la teneur en lithium est beaucoup plus faible que celle attendue. Cette tendance a également été 

observée par Famprikis et al. dans des couches minces amorphes préparées à partir d’une cible 

cristallisée monophasée de composition Li3+xSixP1-xO4.
8 La concentration en lithium des deux 

échantillons préparés à partir de la cible de LiSiPO-2,5 varie très peu et la composition chimique 

est proche de celle de la cible. La concentration en formateur de réseau est relativement 

constante pour tous les échantillons. L’analyse de la composition chimique par EPMA n’a pas 

pu être déterminée pour les échantillons LiSiPON-3,5-c et LiSiPON-2,5-b pour des raisons 

techniques, mais à partir des résultats obtenus pour les autres échantillons, on peut suggérer que 

le rapport Si/P est aussi d’environ 1. 

Tableau 5 : Composition chimique des couches minces de LiSiPO(N)-3,5 et de LiSiPON-

2,5 déterminée par ICP-OES et par EPMA. 

Échantillon 
Temps total 

de dépôt (h) 

ICP-EOS EPMA 

Composition chimique 
Li

P
 

Cu

P
 

Si

Si+P
 

P

Si+P
 

O

Si+P
 

N

Si+P
 

LiSiPO-3,5 14 3,22(4) 0 0,54(9) 0,45(1) 2,47(3) 0 Li1,45Si0,55P0,45O2,47 

LiSiPON-3,5-a 62 2,29(3) 0 0,52(1) 0,47(9) 1,77(3) 0,45(8) Li1,10Si0,52P0,48O1,77N0,46 

LiSiPON-3,5-b 78 6,92(8) 0 0,52(0) 0,48(0) 2,75(6) 0,69(9) Li3,32Si0,52P0,48O2,76N0,70 

LiSiPON-3,5-c 108 3,94(7) 0,19(1) - - - - - 

LiSiPON-2,5-a 7 4,82(5) 0 - - - - - 

LiSiPON-2,5-b 14 4,94(4) 0 0,47(6) 0,52(4) 1,78(8) 0,86(1) Li2,59Si0,48P0,52O1,79N0,86 

 



Chapitre 3 

209 

 

3.5.6 Propriétés de conduction ionique des couches minces de LiSiPO(N) 

Une analyse par SIE a été menée sur les couches minces de LiSiPO(N)-3,5 et de 

LiSiPON-2,5 afin d’étudier l’influence de la teneur en lithium sur les propriétés de conduction 

ionique des films minces et l’effet de double formateur.  

3.5.6.1 Couches minces de LiSiPO(N)-3,5 

L’analyse SIE révèle une évolution importante des propriétés de conduction ionique entre 

les différentes couches minces de LiSiPO(N)-3,5. Les courbes d’impédance complexe des 

couches minces de LiSiPO(N)-3,5, obtenus à 303 K et normalisées par le facteur de forme, sont 

présentées sur la figure 24. Tout comme pour le LiPON, les couches minces de LiSiPO(N)-3,5 

sont caractérisées par une courbe d’impédance complexe typique de conducteurs ioniques 

solides amorphes, avec la contribution des électrodes, caractérisée par une droite de remontée 

capacitive à basse fréquence et la contribution de l’électrolyte, caractérisée par un demi-cercle 

à plus haute fréquence.  
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Figure 24 :  Courbes d’impédance complexe des couches minces de LiSiPO(N)-3,5 

mesurées à 303 K. 

Les droites d’Arrhenius pour les différentes couches minces de LiSiPO(N)-3,5 sont 

présentées sur la figure 25 et les valeurs de conductivité ionique et d’énergie d’activation sont 

présentées dans le tableau 6. Dans un premier temps, on remarque que l’incorporation d’azote 

dans le réseau vitreux ne mène pas forcément à une augmentation de la conductivité ionique 

des échantillons LiSiPO(N)-3,5. En effet, la conductivité ionique du LiSiPO-3,5 est plus élevée 
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que celle de l’échantillon LiSiPON-3,5-a, ce qui s’explique par une plus faible teneur en lithium 

pour l’échantillon nitruré. Comme attendu, on observe aussi une disparité importante des 

valeurs de conductivité ionique pour les couches minces préparées à partir de la cible 

LiSiPO-3,5, également expliquée par la forte variation de la teneur en lithium. La conductivité 

ionique de ces échantillons est inférieure à celle du LiPON40 ce qui est expliqué par une faible 

concentration en lithium, excepté pour l’échantillon LiSiPON-3,5-b, dont la concentration en 

lithium est aux alentours de 3 et pour lequel une valeur de conductivité de 4,6 x 10-6 S·cm-1 a 

été atteinte. 
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Figure 25 : Droite d’Arrhenius de la conductivité ionique des couches minces de 

LiSiPO(N)-3,5 en comparaison avec l’échantillon LiPON40. 
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Tableau 6 : Conductivité ionique à 298 K, énergie d’activation et rapport Li/(Si+P) des 

couches minces LiSiPO(N) et LiPON40 

Échantillons Li/(Si+P) σ298K (S·cm-1) Ea (eV) 

LiPON40 3,2(2) 2,84(8) x 10-6 0,509(2) 

LiSiPO-3,5 1,45(2) 7,2(6) x 10-7 0,487(9) 

LiSiPON-3,5-a 1,10(2) 5,0(3) x 10-7 0,430(5) 

LiSiPON-3,5-b 3,32(4) 4,5(7) x 10-6 0,28(2) 

LiSiPON-3,5-c 1,97(4)* 1,7(4) x 10-6 0,43(3) 

*Rapport calculé pour Si/P=1 

3.5.6.2 Couches minces de LiSiPON-2,5 

Contrairement aux propriétés de conduction ionique des échantillons LiSiPO(N)-3,5, celles 

des couches minces de LiSiPON-2,5 varient très peu (figure 26). Les droites d’Arrhenius des 

deux échantillons LiSiPON-2,5 sont présentées sur la figure 27 et les valeurs de conductivité 

ionique et d’énergie d’activation associées sont présentées dans le tableau 7. 
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Figure 26 :  Courbes d’impédance complexe des couches minces de LiSiPON-2,5 

mesurées à 303 K. 
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La conductivité ionique des échantillons LiSiPON-2,5-a et b passe de 7,0(7) x 10-6 S·cm-1 

à 1,14(7) x 10-5 S·cm-1 avec une énergie d’activation respective de 0,452(7) eV et 0,435(4) eV, 

en accord avec un ratio Li/(Si+P) quasi-constant. Ces valeurs de conductivité ionique sont 

supérieures à celle du LiPON40 avec des valeurs d’énergie d’activation un peu plus faibles ce 

qui permet de mettre en évidence l’effet de double formateur.  

La conductivité ionique obtenue pour ce matériau est comparable à celle obtenue par Lee 

et al. pour un matériau de composition chimique similaire, avec une valeur de 

1,26 x 10-5 S·cm-1.53 Su et al., qui ont aussi préparé un matériau en couche mince de LiSiPON 

par PVD à partir d’une cible de 0,5Li3PO4-0,5Li2SiO3, obtiennent une conductivité ionique un 

peu plus faible (9,7 x 10-6 S·cm-1), pour un film mince dont la teneur en lithium est plus élevée 

que celle attendue ( Li/(P+Si) = 3,2, au lieu de 2,5 attendu 78). 
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Figure 27 : Droite d’Arrhenius de la conductivité ionique des couches minces de 

LiSiPON-2,5 en comparaison avec l’échantillon LiPON40.   
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Tableau 7 : Conductivité ionique à 298 K, énergie d’activation et rapport Li/(Si+P) des 

couches minces LiSiPO(N) et LiPON40 

Échantillons Li/(Si+P) σ298K (S·cm-1) Ea (eV) 

LiPON40 3,2(2) 2,84(8) x 10-6 0,509(2) 

LiSiPON-2,5-a 2,41* 7,0(7) x 10-6 0,452(7) 

LiSiPON-2,5-b 2,47(2) 1,14(7) x 10-5 0,435(4) 

*Rapport calculé pour Si/P = 1 

3.5.7 Comparaison des systèmes LiSiPO-2,5 et LiSiPO-3,5 

Une étude a été menée sur des couches minces de type LiSiPO(N) afin d’étudier l’influence 

de la concentration en lithium sur les propriétés électriques, mais également dans le but 

d’étudier l’effet de double formateur. Dans le cadre de ce projet, deux cibles composites ont été 

préparées, LiSiPO-3,5 et LiSiPO-2,5, en faisant varier le rapport Li/(Si+P) tout en maintenant 

un rapport Si/P = 1. 

Les mesures d’impédance sur les couches minces de LiSiPO(N)-3,5 sont très peu 

reproductibles et mènent généralement à des valeurs de conductivité ionique plus faibles que 

celle du LiPON40, ce qui est expliqué par la teneur en lithium globalement plus faible. Un seul 

échantillon a permis d’obtenir une valeur de conductivité supérieure à celle du LiPON40, il 

s’agit de l’échantillon pour lequel la teneur en lithium est supérieure à 3. Lors des dépôts par 

PVD, une forte évolution de la surface de la cible a été observée et serait expliquée par la 

migration du lithium à la surface de la cible. L’évolution de la cible a mené à la forte disparité 

des résultats d’impédance pour le système LiSiPO(N)-3,5. Néanmoins, la proportion de 

formateurs de réseau demeure constante pour les différents échantillons (Si/P = 1) même si la 

teneur en lithium et en oxygène varie fortement. 

Les mesures d’impédance sur les couches minces de LiSiPON-2,5 ont permis de mettre en 

évidence l’effet de double formateur, avec une nette amélioration de la conductivité ionique par 

rapport à celle du LiPON et ce, malgré une teneur en lithium plus faible. L’utilisation de la cible 

de LiSiPO-2,5 permet de préparer des couches minces avec une teneur en lithium quasi-

constante et proche de la teneur en lithium de la cible (Li/(Si+P) = 2,41-2,47) et des propriétés 

de conduction ionique parfaitement reproductibles.   
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3.6 Conclusion 

Dans le cadre de ce chapitre, les électrolytes amorphes en couche mince de type LiPO(N) 

et LiSiPO(N), préparés par pulvérisation radiofréquence à cathode magnétron, ont été étudiés. 

Cette étude vise, dans un premier temps, à comprendre l’influence de l’amorphisation et de la 

nitruration sur les propriétés de conduction ionique et plus particulièrement le rôle de l’azote. 

Le second volet de cette étude vise à analyser l’influence de la teneur en lithium sur les 

propriétés de conduction ionique dans un système à double formateur.  

Une analyse approfondie des données d’impédance, combinée à des analyses par RMN du 

7Li et du 31P ont permis de mieux comprendre la relation entre la structure locale et les propriétés 

électriques des couches minces de LiPO(N). A partir de cette étude et des données de la 

littérature, on suggère que l’amorphisation permet d’augmenter le désordre structural par la 

formation d’une large distribution de longueurs et d’angles de liaison P-O ce qui induit une 

diminution de l’enthalpie de formation de défauts. L’incorporation d’azote dans les couches 

minces de phosphate de lithium mène à la formation des espèces de phosphore 𝑄0
1, 𝑄1

0 et 𝑄1
1, 

associées respectivement à la présence d’atomes d’oxygène pontants, d’azote apicaux (Na) et 

d’azote pontants liés à deux atomes P (Nd). La nitruration n’induit pas de variation de l’enthalpie 

de formation de défauts, mais induit une diminution de l’enthalpie de migration. Globalement, 

la proportion des espèces 𝑄1
1 augmente lorsque la concentration en azote augmente ce qui se 

traduit par une amélioration de la mobilité des ions lithium et de ce fait, une amélioration des 

propriétés de conduction ionique. 

L’étude menée sur les composés LiSiPON permet de confirmer que l’incorporation d’un 

second formateur dans le LiPON permet d’augmenter la conductivité ionique des couches 

minces lorsque le rapport Li/(Si+P) est supérieur ou égal à 2,5 et Si/P = 1, atteignant une valeur 

de 1,14 x 10-5 S·cm-1 à 20 °C. La modification structurale, due à l’incorporation d’un second 

formateur, serait à l’origine de l’amélioration des propriétés de conduction ionique en 

favorisant, semble-t-il, la mobilité des porteurs de charge (baisse significative de Ea). L’étude 

fine de la structure locale de ces matériaux est actuellement menée par RMN du solide dans le 

cadre du projet ANR Thinglass. 

L’utilisation d’une cible avec un taux de lithium de 3,5 n’a pas permis de préparer des 

couches minces présentant une composition chimique et des propriétés de conduction ionique 

reproductibles Globalement, une teneur en lithium inférieure à 2 a été obtenue, menant à des 



Chapitre 3 

215 

 

valeurs de conductivité ionique inferieures à celle du LiPON. Au regard de ces résultats, afin 

d’avoir un bon contrôle de la stœchiométrie des couches minces, on peut conclure qu’il est 

préférable d’utiliser une cible présentant une faible conductivité ionique et une concentration 

en lithium modérée. 
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Ce travail de thèse a permis d’évaluer les performances électriques et ainsi l’intérêt de 

certains d’électrolytes solides en tant que candidats potentiels pour les (micro)batteries tout 

solide au Li. En parallèle, une étude fine des mécanismes de transport ionique a été menée en 

combinant des analyses par spectroscopie d’impédance électrochimique (détermination de la 

conductivité ionique et de l’énergie d’activation, détermination du nombre de porteurs et de 

l’enthalpie liée à la migration des porteurs) et des analyses par résonance magnétique nucléaire 

(détermination de la structure locale et de la mobilité des ions Li+ et H+) . Deux familles de 

matériaux ont été étudiées, des composés massifs cristallisés à structure anti-pérovskite et des 

couches minces amorphes de LiPO(N) et de LiSiPO(N) pouvant être intégrées dans des 

microbatteries au Li ou bien comme couches de protection du Li dans des batteries tout solide.  

Le mémoire de thèse est organisé en trois chapitres. La première partie est un travail 

bibliographique qui donne une description détaillée de l’état de l’art sur les électrolytes solides 

inorganiques et sur les mécanismes de conduction au sein de ces derniers. Le premier chapitre 

rappelle les principales généralités sur le principe de fonctionnement des batteries Li-ion, 

explique les raisons du fort engouement actuel pour les batteries tout solide et décrit les deux 

principaux types d’architecture (microbatterie et batterie tout solide massive). Les mécanismes 

de conduction ionique au sein des solides amorphes ou cristallisés sont précisés ainsi que les 

facteurs influençant la conductivité ionique dans les électrolytes solides. Les principales 

propriétés recherchées pour un électrolyte solide sont rappelées et les principales familles de 

composés inorganiques à base d’oxyde ou de sulfure sont décrites en précisant les avantages et 

les inconvénients des différents systèmes. Pour finir, une justification du choix des matériaux 

étudiés est présentée.  

Le second chapitre de ce manuscrit porte sur des matériaux à structure anti-pérovskite. Dans 

un premier temps, une étude bibliographique a été menée sur ces composés et détaille les 

différents types de structure, les différentes voies de synthèses utilisées pour préparer les 

oxyhalogénures ou hydroxyhalogénures de lithium, les principales valeurs de conductivité 

ionique en fonction de la voie de synthèse utilisée et de la composition chimique ainsi que les 

principales stratégies mises en œuvre pour améliorer la conductivité ionique de ces matériaux. 

Finalement, un regard critique a été porté à l’encontre de certains résultats plutôt surprenants. 

Différents matériaux à structure anti-pérovskite de composition chimique Li3-xHxOCl (0,6 

< x < 1) ont été synthétisés soit par une méthode de réaction à l’état solide ou bien par fusion-

trempe. Une étude par calorimétrie différentielle à balayage et par diffraction de rayons X sur 
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un synchrotron a permis la mise en évidence d’une transition de phase orthorhombique/cubique 

à 39 °C pour le composé Li2HOCl alors que la substitution partielle des protons par des ions 

lithium a permis de stabiliser une phase de structure cubique à température ambiante de 

composition chimique Li2,1H0,9OCl. L’étude des propriétés de conduction et de la structure 

locale de ces différents matériaux ont été menées par SIE et par RMN. L’analyse des propriétés 

électriques par SIE montre que la stabilisation de la phase de structure cubique permet 

d’augmenter la conductivité ionique à température ambiante jusqu’à environ deux ordres de 

grandeur par rapport à son analogue Li2HOCl de structure orthorhombique et de diminuer 

l’énergie d’activation. Le composé Li2,1H0,9OCl, de structure cubique sur tout le domaine de 

température, présente une conductivité ionique plus importante (1,2 x 10-6 S·cm-1 à 25 °C) que 

celle du composé Li2HOCl, quelle que soit sa structure. Cette valeur de conductivité ionique 

est cohérente avec l’ensemble des résultats présentés dans la littérature. Les deux composés de 

structure cubique présentent tous deux une valeur d’énergie d’activation de l’ordre de 0,61 eV, 

suggérant que le mécanisme de transport ionique est similaire.  L’analyse par SIE menée à basse 

température sur le composé Li2,1H0,9OCl, a permis de mettre en évidence que la contribution 

principale est attribuable à la résistance au niveau des grains. 

Une étude approfondie a été menée sur Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl par des analyses de RMN 

de 1H et 7Li en température pour appréhender la structure locale, les mécanismes de conduction 

ionique et mieux comprendre la corrélation entre la mobilité ionique des protons et des ions 

lithium. 

Les analyses par RMN du 7Li en conditions statiques ont permis d’identifier plusieurs sites 

du Li et de montrer que certains ions Li+ ne sont pas mobiles (présence de signaux 

quadripolaires). La désommation des spectres de RMN MAS du 7Li confirme la présence de 

différents sites de Li. La mobilité des ions Li+ a été étudiée à partir de la dépendance en 

température de la largeur de raie des signaux RMN en conditions statiques et en rotation à 

l’angle magique. Pour les deux composés, l’analyse en statique suggère qu’un régime 

d’échange rapide est atteint à partir de 40 °C. Néanmoins, des ions Li+ non mobiles sont 

néanmoins présents à cette température dans le composé Li2,1H0,9OCl. 

L’analyse de la largeur de raie par RMN MAS suggère que les mécanismes de transport de 

Li+ sont similaires dans les deux matériaux de structure cubique. L’analyse de la vitesse de 

relaxation du noyau 7Li et plus particulièrement des énergies d’activation associées, suggère 
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également que les mécanismes de transport ionique dans les deux composés de structure 

cubique sont similaires. 

Les analyses par RMN MAS du 1H ont aussi permis d’identifier plusieurs sites pour les 

protons dans le composé Li2HOCl de structure orthorhombique. Pour les composés Li2HOCl et 

Li2,1H0,9OCl de structure cubique, il n’est pas possible de distinguer différents environnements 

de protons. La mobilité ionique des protons a aussi pu être analysée à partir de la dépendance 

en température de la largeur de raie des spectres de RMN MAS du 1H et également à partir de 

la vitesse de relaxation R1. L’évolution de la largeur de raie suit un comportement différent 

pour les deux composés lorsque la température est inférieure à 49 °C ± 8 °C, tandis qu’une 

évolution relativement similaire a été observée pour les deux composés de structure cubique.  

Les énergies d’activation associées à la vitesse de relaxation R1 sont différentes pour les deux 

composés lorsque la température est inférieure ou égale à 20 °C ce qui suggère, encore une fois, 

que les mécanismes de transport sont différents dans les composés de structure orthorhombique 

et cubique. La comparaison des largeurs de raie par RMN MAS et des temps de relaxation T1 

des noyaux 7Li et 1H indique que la mobilité ionique est plus importante pour les ions Li+ que 

pour les protons et que le mécanisme de conduction pour ces derniers requiert une énergie plus 

élevée. Cependant, cette étude suggère l’existence d’un mécanisme de mobilité ionique 

coopératif, pour lequel les protons ne diffusent pas à longue distance, mais effectuent plutôt un 

mouvement de rotation autour des atomes d’oxygène de façon simultanée lors du passage des 

ions Li+ d’un site à un autre.  

L’analyse par RMN PFG a permis de déterminer le coefficient de diffusion des ions Li+ 

pour le composé Li2HOCl, il vaut 8,3 x 10-10 cm2/s à 73 °C et 4 x 10-11 cm2/s à 25 °C (valeur 

extrapolée). L’énergie d’activation qui correspond à l’enthalpie de migration des ions Li+ vaut 

0,52(6) eV. L’énergie d’activation déterminée par SIE est légèrement supérieure (0,60 eV) et 

correspond à la somme de l’enthalpie de formation de défauts et de migration, ce qui suggère 

que l’apport énergétique nécessaire aux mécanismes de conduction ionique dans le matériau 

Li2HOCl est principalement lié à la migration des porteurs de charge et la contribution 

énergétique de la formation de défauts est faible. 

Finalement, en dépit de résultats prometteurs publiés dans la littérature, les composés 

Li3-xHxOCl apparaissent peu adaptés à une utilisation en tant qu’électrolyte dans des batteries 

tout solide au Li pour les raisons suivantes: forte hygroscopicité, difficulté à les synthétiser et 

à les mettre en forme et conductivité ionique modérée. En revanche, d’autres matériaux à 
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structure anti-pérovskite, dans lesquels les halogénures sont partiellement ou totalement 

remplacés par des espèces dites « superhalogénés » pourraient permettre d’obtenir des 

propriétés électriques très intéressantes  

Le dernier chapitre de cette thèse porte sur la synthèse par pulvérisation cathodique 

radiofréquence à cathode magnétron de couches minces de LiPO(N) et de LiSiPO(N) et l’étude 

de leurs propriétés électriques. Pour les couches minces de LiPO(N), l’influence de 

l’amorphisation et du taux d’azote sur les propriétés de conduction ionique ont été étudiées. 

Une analyse approfondie des données d’impédance, combinée à des analyses par RMN du 

7Li et du 31P ont permis de mieux comprendre la relation entre la structure locale et les propriétés 

électriques des couches minces de LiPO(N). A partir de cette étude et des données de la 

littérature, on suggère que l’amorphisation permet d’augmenter le désordre structural se 

traduisant par une large distribution de longueurs de liaison P-O et d’angles de liaison, ce qui 

induit une diminution de l’enthalpie de formation des défauts. L’incorporation d’azote dans les 

couches minces de phosphate de lithium est connue pour améliorer notablement leur conduction 

ionique. L’analyse approfondie des propriétés électriques par SIE a permis de séparer la 

contribution enthalpique liée à la formation des défauts et celle liée à la migration des ions Li+. 

L’enthalpie de formation des défauts est constante pour les différents matériaux amorphes 

comportant ou non de l’azote, et l’énergie d’activation de la conductivité ionique est plutôt régie 

par l’enthalpie de migration, qui diminue lorsque la concentration en azote augmente. 

L’influence de la nitruration a également été étudiée par une analyse structurale locale de RMN 

MAS du noyau 31P. La nitruration des couches minces amorphes conduit à la formation 

d’espèces de phosphore 𝑄1
0 et 𝑄1

1, correspondant respectivement aux espèces PO3N
4- et aux 

espèces P2O6N
5-, associées à la présence d’azote apicaux (Na) et d’azote pontants liés à deux 

atomes de P (Nd) Globalement, la proportion des espèces 𝑄1
1 augmente lorsque la concentration 

en azote augmente ce qui se traduit par une amélioration de la mobilité des ions lithium et de 

ce fait, une amélioration des propriétés de conduction ionique. 

 La largeur de raie et le déplacement chimique des spectres de RMN MAS du 7Li suggèrent 

également une amélioration de la mobilité ionique lorsque la concentration en azote augmente. 

Afin de finaliser l’étude de la structure locale du LiPON, une analyse par spectroscopie XPS 

à différentes profondeurs pourrait être menée pour identifier (et clore le débat) les espèces 

azotées présentes au sein du matériau, à savoir soit Na, Nd ou Nt. Il serait également très 
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intéressant de faire varier le rapport Li/P pour mieux comprendre l’influence de la structure sur 

les propriétés de conduction ionique. 

L’étude menée sur les couches minces de LiSiPON confirme que l’incorporation d’un 

second formateur permet d’augmenter la conductivité ionique lorsque le rapport Li/(Si+P) est 

supérieur ou égal à 2,5 avec Si/P = 1, atteignant une valeur de 1,14 x 10-5 S·cm-1 à 20 °C. La 

modification structurale, due à l’incorporation d’un second formateur, serait à l’origine de 

l’amélioration des propriétés de conduction ionique en favorisant, semble-t-il, la mobilité des 

porteurs de charge (baisse significative de Ea). L’étude fine de la structure locale de ces 

matériaux est actuellement menée par RMN du solide dans le cadre du projet ANR Thinglass. 

L’utilisation d’une cible avec un taux de lithium de 3,5 n’a pas permis de préparer des 

couches minces de composition chimique et de propriétés de conduction ionique reproductibles 

Au regard de ces résultats, afin d’avoir un bon contrôle de la stœchiométrie des couches minces, 

on peut conclure qu’il est préférable d’utiliser une cible présentant une faible conductivité 

ionique et une concentration en lithium modérée. 

Concernant l’étude des systèmes à double formateur, il serait très pertinent de préparer des 

couches minces par co-pulvérisation afin d’éviter tout phénomène de migration du lithium lors 

du dépôt. Cette technique permet de pulvériser simultanément deux à trois cibles de 

composition chimique relativement simple (Li2O, SiO2, Li3PO4, Li4SiO4, Li2SiO3, etc.) en 

faisant varier la puissance RF de chacune des cibles selon la composition finale souhaitée. Il 

serait aussi intéressant d’étudier de nouveaux systèmes à double formateur comme le système 

LiGePON. Pour ce système, il a été montré sur des matériaux massifs cristallins que la 

formation d’une solution solide est possible et qu’elle conduit à l’amélioration des propriétés 

de conduction ionique. Finalement, pour les différents systèmes, il serait très intéressant de 

mener une étude poussée des propriétés de conduction ionique par SIE et de la structure locale 

par RMN comme il a été fait pour le système LiPON, pour mieux comprendre la relation entre 

ces deux propriétés. 
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Annexe I : Détermination des propriétés électriques des composés de 

structure anti-pérovskite par spectroscopie d’impédance sur des pastilles 

non frittées 

Préparation des pastilles et analyse de la morphologie par MEB 

Comme il est extrêmement difficile de préparer des pastilles compactes de Li2HOCl et 

Li2,1H0,9OCl sans les casser, un autre protocole a été mis en œuvre. Dans ce cas, le pressage 

s’effectue à 500 MPa directement dans la cellule qui sera utilisée pour les mesures par 

spectroscopie d’impédance. Une image de la cellule d’impédance est présentée sur la figure 1. 

 

Figure 1: Cellule utilisée pour presser les pastilles sous une pression de 500 MPa et pour 

les mesures par spectroscopie d’impédance. 

Le moule et les pastillons sont utilisées pour presser la poudre à l’aide d’une presse 

uniaxiale. Une fois la pastille formée sous une pression de 500 MPa, le dispositif est transféré 

dans le support en téflon et est fixé grâce à la vis de serrage. La cellule est ensuite introduite 

dans un bocal étanche en verre et est reliée à l’appareil de mesure par des câbles qui passent par 

une ouverture scellée avec de la résine époxy. Avant de préparer la cellule, toutes les pièces, 

dont le bocal, sont séchées à l’étuve à 70 °C. Cette méthode permet d’obtenir des pastilles de 

10 mm de diamètre dont l’épaisseur varie entre 0,15 à 0,55 mm, à partir de 25-60 mg de poudre. 

Avec cette méthode, il n’est pas possible d’effectuer un recuit. Néanmoins, l’application d’une 

forte pression permet de préparer des pastilles dont la compacité avoisine 85%.  

La morphologie de la surface et de la tranche des pastilles préparées par cette méthode a été 

analysée par MEB, les images sont présentées sur la figure 2. Pour les deux échantillons, on 

observe bien la présence des grains non frittés. Les pastilles présentent également de 
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nombreuses porosités avec un effet plus marqué pour la pastille de Li2,1H0,9OCl. La surface de 

la pastille Li2,1H0,9OCl, préparée par réaction à l’état solide, est beaucoup plus lisse que celle 

de la pastille Li2HOCl, préparée par fusion. 

 

Figure 2:  Images MEB de pastilles préparées dans la cellule d’impédance à 500 MPa 

sans recuit de la surface (a) et de la tranche (b, c) de Li2HOCl; de la surface (d) et de la 

tranche (e, f) de Li2,1H0,9OCl. 
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Conditions expérimentales 

Les analyses par spectroscopie d’impédance menées sur les pastilles non frittées ont été 

réalisées à l’aide du VMP3 (BioLogic) piloté par le logiciel EC-Lab. Dans ce cas, le contrôle 

de la température n’est pas automatisé et la température de consigne doit être imposée 

manuellement. Une durée de 3 h est nécessaire pour que la température de l’échantillon dans 

l’étuve soit stable. L’analyse complète d’un échantillon requiert 3 jours de mesure. Pour limiter 

le plus possible l’hydratation de l’échantillon, un morceau de lithium métal est déposé dans le 

bocal en verre afin de piéger l’eau qui pourrait se désorber de la surface des pièces en plastique. 

Une analyse par DRX permet de confirmer que l’échantillon ne subit pas d’altération pendant 

toute la durée nécessaire pour réaliser les analyses par spectroscopie d’impédance. Les courbes 

d’impédance ont été analysées à l’aide du logiciel ZView qui permet de simuler les courbes à 

partir d’un circuit électrique équivalent. 

Détermination des propriétés électriques par spectroscopie d’impédance 

Les mesures par spectroscopie d’impédance ont été effectuées à des températures comprises 

entre 25 et 60 °C. Les deux matériaux présentent un comportement typique de conducteurs 

ioniques solides caractérisé par la présence d’un demi-cercle à plus haute fréquence 

conjointement à une droite capacitive à plus basse fréquence. Les courbes d’impédance 

complexe des composés Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl et le circuit électrique équivalent utilisé pour 

la simulation des courbes sont présentées sur la figure 3. Les données d’impédance complexe 

présentées ont été normalisées par le facteur de forme ce qui permet de comparer directement 

l’impédance spécifique des deux échantillons. 
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Figure 3:  Courbes d’impédance complexe des pastilles non frittées de Li2HOCl et 

Li2,1H0,9OCl pressées à 500 MPa. 

Les valeurs de conductivité ionique ont été calculées à partir de la résistance correspondant 

au diamètre du demi-cercle. Une droite de la dépendance de la conductivité ionique par rapport 

à l’inverse de la température a été tracée en appliquant la linéarisation de l’équation d’Arrhenius 

(Chapitre 2, Eq. 8) et permet de déterminer l’énergie d’activation à partir de la pente (figure 4). 

La droite de la conductivité ionique du composé Li2HOCl présente encore une fois une rupture 

de pente entre 35 et 45 °C, marquée par une nette augmentation de la conductivité ionique 

correspondant au passage de la structure orthorhombique vers la structure cubique qui se 

produit aux alentours de 39 °C. La conductivité ionique du matériau à 25 °C est de 6,5 x 10-9 

S·cm-1 et l’énergie d’activation déterminée pour le composé de structure orthorhombique est de 

1,61 eV. Le matériau de structure cubique présente une conductivité ionique de 1,7 x 10-6 S·cm-

1 à 49 °C et une diminution drastique de l’énergie d’activation qui atteint 0,99 eV à l’issue de 

la transition de phase. Cette valeur qui est bien plus élevée que celle déterminée pour les 

pastilles frittées. Une valeur similaire a été reportée par Hartwig et al.23 La conductivité ionique 

de Li2,1H0,9OCl cubique est supérieure à celle de Li2HOCl orthorhombique, mais est inférieure 

à celle de Li2HOCl cubique. L’énergie d’activation du composé Li2,1H0,9OCl est largement 

inférieure à celle du composé Li2HOCl, avec une valeur de 0,68 eV. 
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Figure 4:  Conductivité en fonction de l’inverse de la température pour les composés 

Li2HOCl et Li2,1H0,9OCl analysé sur (a) poudre compressée sans recuit et (b) sur pastille 

avec recuit à 250 °C pendant 96 h. 

Les valeurs de conductivité ionique des deux matériaux déterminées à 25 et 49 °C et les 

énergies d’activation associées sont présentées dans le tableau 1.  

Tableau 1 : Comparaison des valeurs de conductivité ionique et d’énergie d’activité pour 

les composés Li2,1H0,9OCl et Li2HOCl mesurées sur les pastilles non frittées et frittées. 

Composé 

Pastilles non frittées (P = 500 MPa) Pastilles frittées (P = 100 MPa) 

σ 

(S·cm-1) 

Ea 

(eV) 

σ 

(S·cm-1) 

Ea 

(eV) 

Li2,1H0,9OCl 
1,8(4) x 10-7 (25 °C) 

1,2(3) x 10-6 (49 °C) 
0,68(1) 

1,7(2) x 10-6 (30 °C) 
0,62(1) 

7,0(7) x 10-6 (50 °C) 

Li2HOCl 
6,5(8) x 10-9 (25 °C / ortho) 

1,7(2) x 10-6 (49 °C / cubique) 

1,61(4) 3,1(2) x 10-8 (30 °C) 1,1(1) 

0,99(7) 5,8(4) x 10-7 (50 °C) 0,60(1) 

 

La conductivité ionique est d’environ un ordre de grandeur plus faible que celle obtenue sur 

les pastilles frittées et l’énergie d’activation est plus élevée. Deux hypothèses peuvent être 

formulées pour expliquer ces différences :  
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1) La préparation des pastilles sans recuit ne permet pas d’assurer un bon contact entre les 

particules. Par conséquent, la résistance aux joints de grains est beaucoup plus 

importante que pour les échantillons frittés ce qui se traduit par une conductivité ionique 

globale plus faible et une énergie d’activation beaucoup plus importante, caractéristique 

des joints de grains.  

2) Lors de la mise en forme à plus forte pression, la pastille subit une déformation, à 

l’origine de la formation de défauts structuraux. Ces derniers seraient à l’origine d’une 

augmentation de la résistance au niveau des grains, ce qui se traduit par une conductivité 

ionique globale plus faible. Le recuit des pastilles favorise la réorganisation structurale 

et limite ce phénomène.  

En comparant les valeurs de conductivité ionique et d’énergie d’activation des pastilles non 

frittées avec celles frittées, on peut suggérer que l’augmentation de la résistance aux joints de 

grains serait prépondérante pour Li2HOCl (forte valeur de Ea) tandis que pour Li2,1H0,9OCl, la 

présence de défauts structuraux seraient plutôt à l’origine de la baisse de conductivité. L’analyse 

du diffractogramme de la pastille de Li2,1H0,9OCl montre clairement un élargissement des pics 

de diffraction pouvant être induit par la présence de défauts structuraux (figure 5). 
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Figure 5: Diffractogrammes du composé Li2,1H0,9OCl enregistré avant et après le 

pressage uniaxial sous une pression de 500 MPa. 
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Annexe II : Théorie sur la RMN du solide 

La RMN en statique et les interactions anisotropes 

Lors de l’analyse par RMN d’un échantillon à l’état solide, en plus de l’interaction Zeeman 

décrite dans la section précédente, d’autres interactions apparaissent entre les spins nucléaires 

et les champs magnétiques locaux induits par l’environnement local des noyaux. Pour les 

noyaux diamagnétiques comme les noyaux 1H et 7Li, les interactions observées sont le blindage 

électronique (σ), le couplage dipolaire (D), le couplage scalaire (J) et le couplage quadripolaire 

(Q) (si I > 1/2). Ces interactions peuvent produire des perturbations des niveaux d’énergie 

induits par l’effet Zeeman et sont responsables de l’élargissement du spectre de RMN pouvant 

rendre sa forme très complexe. Toutefois, elles permettent de recueillir de nombreuses 

informations sur les distances interatomiques, les liaisons chimiques et la structure locale d’un 

noyau. L’ordre de grandeur des différentes interactions varie et certaines vont dominer le 

spectre tandis que d’autres seront négligeables ou nulles, comme le couplage scalaire.  

Le blindage électronique 

Lorsqu’un noyau est placé dans un champ magnétique 𝐵0
⃗⃗⃗⃗ , des courants d’électrons sont 

induits, créant un champ magnétique local de faible intensité. Ainsi, le champ magnétique 

ressenti par ce noyau diffère légèrement du champ magnétique appliqué. Dans un composé 

diamagnétique, le champ magnétique local généré s’oppose au champ magnétique appliqué et 

permet d’observer le déplacement chimique vers les hautes fréquences, un phénomène appelé 

blindage électronique (σ). La valeur σ dépend de l’environnement local du noyau et plus 

spécifiquement de la distribution des électrons autour du noyau. La distribution des électrons 

est rarement sphérique et le blindage électronique présente une composante isotrope et une 

composante anisotrope. Pour chaque environnement local, on voit apparaître une fréquence de 

résonance différente. 

En RMN du liquide, le mouvement brownien permet de moyenner les interactions 

anisotropes et seules les interactions isotropes sont présentes et on observe généralement des 

signaux fins tel qu’illustré sur la figure 6a. En revanche, dans un solide sous forme de poudre 

cristalline, on analyse un grand nombre de cristallites, orientés dans toutes les directions par 

rapport au champ magnétique (B0). On obtient ainsi un spectre dont la forme plutôt large est 

due au grand nombre de signaux localisés à des fréquences différentes comme illustré sur la 

figure 6b. 
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Figure 6:  Spectre de RMN en statique illustrant le déplacement chimique pour (a) un 

échantillon liquide et (b) un échantillon polycristallin (figure adaptée1). 

Le couplage dipolaire 

Le couplage dipolaire est une interaction anisotrope qui se produit entre un spin et le champ 

magnétique local généré par un spin voisin, à travers l’espace. Cette interaction peut être de 

nature homonucléaire, c’est-à-dire entre les spins de noyaux identiques, ou hétéronucléaire, 

entre des spins de noyaux différents. Dans un liquide, le couplage dipolaire est supprimé dû au 

mouvement rapide des molécules. Dans un solide monocristallin, dans le cas d’une paire de 

spins isolée, on observe un doublet dont la distance entre les pics (𝜔𝐷) dépend du rapport 

gyromagnétique de chaque spin (𝛾𝐼 et 𝛾𝑠), de la distance entre les deux noyaux (rIS) et de l’angle 

(𝜃) entre le vecteur internucléaire et le champ magnétique externe 𝐵0
⃗⃗⃗⃗  : 

 𝜔𝐷 = −
𝜇0

4𝜋

𝛾𝐼𝛾𝑠ℏ

𝑟𝐼𝑆
3  

3cos2𝜃−1

2
 (Éq. 1) 

 Dans un solide polycristallin, où les cristaux sont orientés dans toutes les directions, on 

observe plutôt une forme caractéristique en doublet de Pake. Dans la plupart des solides 

polycristallins, une infinité d’interactions dipolaires sont présentes avec des distances et des 

orientations internucléaires différentes résultant en un de spectre pics de type Gaussien. 

Statique 
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Le couplage quadripolaire 

Le couplage quadripolaire est une interaction anisotrope observée pour les noyaux 

quadripolaires, de spin I > 1/2, qui possèdent un moment quadripolaire électrique (eQ) induit 

par la répartition non-sphérique des charges autour du noyau. Le couplage quadripolaire résulte 

de l’interaction entre le moment quadripolaire électrique du noyau et le gradient de champ 

électrique. Le gradient de champ électrique est une variation dans l’espace du champ électrique 

d’un environnement cristallin ou d’une molécule dont l’amplitude augmente avec l’anisotropie 

de la distribution des charges. L’interaction quadripolaire est la somme d’une interaction du 

premier et du second ordre. Néanmoins, pour les composés de spin I = 3/2, l’interaction du 

second ordre est négligeable pour un couplage quadripolaire du premier ordre faible (CQ/2π ≤ 

1,8 MHz), ce qui est le cas de 7Li dans des matériaux de structure anti-pérovskite étudiés dans 

le cadre cette thèse. Ainsi, les interactions quadripolaires du second ordre ne seront pas 

discutées en détail.  

Lorsqu’un champ magnétique externe est appliqué, on observe une levée de dégénérescence 

des niveaux d’énergie induit par l’effet Zeeman (figure 7a). L’interaction quadripolaire du 

premier ordre induit une perturbation des niveaux d’énergie associés aux transitions satellites 

(3/2 ↔ 1/2 et -1/2 ↔ -3/2) tandis que la transition centrale est isotrope et l’énergie de la 

transition 1/2 ↔ -1/2 ne varie pas. Pour les noyaux de spin 3/2, l’interaction quadripolaire du 

premier ordre donne lieu à un spectre en forme de doublet de Pake (transitions satellites, ST) 

avec une transition centrale (CT) comme illustré sur la figure 7b. 
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Figure 7:  (a) Levée de dégénérescence des niveaux d’énergie pour un noyau de spin 

I=3/2 générée par l’interaction Zeeman et perturbation des niveaux d’énergie induit par 

l’interaction quadripolaire du premier ordre et (b) spectre de RMN associé en forme de 

doublet de Pake (transitions centrales, ST) avec la transition centrale (CT). 

La fréquence de transition des transitions satellites (𝜔𝑄) dépend de la constante de couplage 

quadripolaire (CQ) dont la relation est exprimée par l’équation 2. 

 𝜔𝑄 =
𝜔𝑄

𝑃𝐴𝑆

2
[(3cos2𝜃 − 1) + (𝜂𝑄𝑠𝑖𝑛2𝜃 cos 2∅)] (Éq. 2) 

où 𝜔𝑄
𝑃𝐴𝑆, en rad·s-1, et exprimé par : 

 𝜔𝑄
𝑃𝐴𝑆 =

3𝜋𝐶𝑄

2𝐼(2𝐼−1)
  (Éq. 3) 

où 𝜂𝑄 est le paramètre d’asymétrie et ∅ est l’angle. Il est possible de quantifier les interactions 

quadripolaires à l’aide de la constante de couplage quadripolaire (CQ) et du paramètre 

d’asymétrie (ηQ) qui nous donnent des informations sur la structure locale du noyau. Ces valeurs 

sont calculées à partir de l’affinement des spectres de RMN, qui peut être obtenu à partir de 

logiciel DMFit. La constante de couplage quadripolaire, calculée à partir de la distance entre 

les sommets du doublet de Pake est décrite par l’expression suivante : 

 𝐶𝑄 = 
𝑒𝑄 𝑉𝑧𝑧

ℏ
 (Éq. 4) 

où 𝑒Q est le moment quadripolaire et Vzz est un vecteur. Dans le cas d’une symétrie locale 

cubique où Vxx = Vyy = Vzz et de ce fait ∑ 𝑉𝑖𝑖𝑖 = 0, l’interaction quadripolaire est nulle. La 

figure 8 permet d’illustrer l’influence de la structure locale sur la constante de couplage. 

(a) (b) 
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Figure 8: Influence de la structure sur la constante de couplage quadripolaire3. 

L’asymétrie de l’interaction quadripolaire est donnée par le paramètre d’asymétrie de valeur 

entre 0 et 1 :  

 𝜂 =
𝑉𝑥𝑥−𝑉𝑦𝑦

𝑉𝑧𝑧
  (Éq. 5) 

Lorsque 𝜂 = 0, le tenseur du gradient de champ électrique est en symétrie axiale. Pour un 

noyau se trouvant dans un environnement très symétrique, le gradient de champ électrique 

diminue. Lorsqu’un noyau est dans un environnement peu symétrique, le gradient de champ 

électrique augmente.  

La RMN en rotation à l’angle magique 

L’effet de l’angle et de la fréquence de rotation 

En RMN du solide, une technique utilisée pour atténuer ou éliminer totalement les 

interactions anisotropes et améliorer la résolution du spectre de RMN est l’analyse en rotation 

à l’angle magique. Les composantes anisotropes du blindage électronique, du couplage 

dipolaire et quadripolaire du premier ordre sont toutes dépendantes de l’orientation, avec un 

facteur proportionnel à 3cos2𝜃 − 1, qui équivaut à zéro lorsque 𝜃 = 54,74. Dans une poudre 

polycristalline, où les cristallites sont orientés dans une infinité de directions, l’anisotropie des 

interactions est moyennée à zéro en orientant le rotor dans un angle de 54,74°, l’angle magique 

de rotation, par rapport au champ magnétique externe. L’influence de l’angle de rotation sur la 
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forme du spectre de RMN est illustrée sur la figure 9a. Lorsqu’un un angle de rotation de 54,74° 

est utilisé, on observe un pic fin associé au déplacement chimique isotrope tandis que pour tout 

autre angle, on observe un large signal de RMN correspondant aux différentes fréquences de 

résonance associées à une infinité d’orientations des cristallites. Pour supprimer les interactions 

anisotropes sur poudre, il faut appliquer une fréquence de rotation suffisante autour de l’angle 

magique. La fréquence de rotation doit être supérieure ou égale aux interactions anisotropes, 

exprimées en Hz. Lorsqu’un spectre de RMN est enregistré en rotation, on voit apparaître des 

bandes de rotation, espacées entre elles par la fréquence de rotation du rotor utilisée (figure 9b). 

L’intensité de ces bandes diminue plus la fréquence augmente, laissant apparaître les signaux 

isotropes. La fréquence de rotation est limitée par la taille du rotor et plus le rotor est petit, plus 

il est possible d’utiliser une fréquence de rotation élevée et d’obtenir des spectres mieux résolus. 

Lorsque la fréquence de rotation utilisée n’atteint pas un ordre de grandeur équivalent à celui 

des interactions anisotropes, l’enveloppe du spectre de RMN, comprenant les signaux isotropes 

et les bandes de rotation, correspond à la forme observée en statique. 

            

Figure 9:  (a) Effet de l’angle du rotor sur la forme du spectre de RMN et (b) effet de la 

fréquence de rotation à l’angle magique de 54,74° (figure adaptée4). 

  

(b) (a) 

νr 

MAS 
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Annexe III : Conditions expérimentales des analyses par RMN 

La séquence d’impulsion écho solide 

La séquence d’impulsion écho solide, illustrée sur la figure 10, est utilisé lors des analyses 

en statique puisqu’elle permet de refocaliser les interactions dipolaires et quadripolaires qui 

prédominent alors pour 1H et 7Li respectivement. Avant l’analyse, l’aimantation conduit à 

l’orientation des spins selon l’axe z, alignés par rapport au champ magnétique. Lorsqu’une 

impulsion radiofréquence est appliquée à 90°, l’aimantation bascule selon l’axe x. Durant une 

période τRD, on observe le déphasage des spins dans le plan xy. Une deuxième impulsion à 90 

° est appliquée après un délai τRD ce qui permet de refocaliser les spins dans l’axe xy. Lors du 

retour à l’état initial, le vecteur aimantation s’aligne de nouveau avec le champ magnétique et 

génère le signal de précession libre (Free Induction Decay, FID). Le signal FID, une courbe 

sinusoïdale décroissante, est ensuite converti en signal RMN par l’application de la transformée 

de Fourier.  

 

Figure 10:  Schéma de la séquence d’impulsion écho solide. 

La séquence d’impulsion écho de Hahn 

Une séquence d’impulsion écho de Hahn (figure 11) est utilisée pour l’analyse en rotation à 

l’angle magique puisqu’elle permet de bien refocaliser les interactions de blindage électronique 

qui prédomine alors, en appliquant une deuxième impulsion à 180°, espacée d’un délai tau de 

la première impulsion à 90°. L’impulsion à 180° permet d’éliminer le déphasage inhomogène, 

dû à un gradient de champ magnétique et une distribution de déplacements chimiques, en 

inversant l’aimantation des spins. Une impulsion d’inversion appliquée après un délai tau mène 

à la formation d’un écho après un délai 2τRD. Le spectre de RMN est enregistré à partir de la 

valeur au sommet de l’écho. La séquence d’écho de Hahn utilisée pour les acquisitions en 

rotation à l’angle magique sont synchronisées avec une période de rotation du rotor. 
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Figure 11:  Schéma de la séquence d’impulsion écho de Hahn. 

Séquence d’impulsion d’inversion-récupération 

La séquence d’impulsion inversion-récupération utilisée pour déterminer le temps de 

relaxation longitudinale (T1) à une température donnée est schématisée sur la figure 12. Lors 

de cette analyse, une première impulsion à 180° est appliquée, ce qui permet d’inverser 

l’aimantation dans l’axe -Mz. Un délai de recyclage (τRD) est maintenu avant d’appliquer une 

seconde impulsion à 90°, ce temps varie entre 0 < τRD < 5T1, ce qui permet de tracer une courbe 

de la croissance de l’aimantation en fonction de τRD. Le temps de relaxation T1 est calculé à 

partir de la simulation de la courbe, obtenue par une régression exponentielle. 

 

Figure 12: Séquence d’impulsion inversion-récupération et courbe de la croissance de 

l’aimantation en fonction du délai de recyclage1. 

Détermination du T1 

L’évolution de la relaxation longitudinale en fonction du délai de recyclage peut être décrite 

par une équation mono-exponentielle (Éq. 6) :  

 𝑀𝑧(𝜏𝑅𝐷) = 𝑀𝑧(0) [1 − exp (
−𝜏𝑅𝐷

𝑇1
)]  (Éq. 6) 

où 𝑀𝑧(𝜏𝑅𝐷) est l’aimantation des spins nucléaires pour un délai 𝜏𝑅𝐷 et 𝑀𝑧(0) est l’aimantation 

des spins nucléaires à l’état d’équilibre. Pour les noyaux quadripolaires comme le lithium, il 

𝜏𝑅𝐷 

𝜏𝑅𝐷/𝑇1 

𝑀
𝑧
( 𝜏

𝑅
𝐷
) /

𝑀
𝑧
(0

) 



245 

 

n’est pas toujours possible de décrire la relaxation longitudinale par une simple expression 

mono-exponentielle. L’interaction quadripolaire peut influencer la relaxation de l’aimantation 

des spins nucléaires ce qui implique que tous les spins ne relaxent pas à la même vitesse et on 

détecte un temps de relaxation rapide (T1,rapide) et un temps de relaxation lente (T1,lent). Dans ce 

cas, une équation bi-exponentielle (Éq. 7) peut être utilisée pour simuler la courbe de 

l’aimantation en fonction du délai de recyclage d’un noyau quadripolaire. 

 𝑀𝑧(𝜏𝑅𝐷) = 𝑀𝑧(0) [1 −
1

5
exp (

−𝜏𝑅𝐷

𝑇1,𝑟𝑎𝑝𝑖𝑑𝑒
) − 

4

5
exp (

−𝜏𝑅𝐷

𝑇1,𝑙𝑒𝑛𝑡
)]  (Éq. 7) 

Néanmoins, la présence de spins avec différents temps de relaxation n’est pas 

systématiquement associée aux interactions quadripolaires et peut simplement être due à la 

présence de différents environnements structuraux, impliquant la présence d’ions peu mobiles 

(T1,lent) et d’espèces plus mobiles (T1,rapide). Dans ce cas, le facteur pré-exponentiel n’est pas 

fixe et dépend de la proportion des différentes espèces et l’équation 7 est remplacée par 

l’équation 8. 

 𝑀𝑧(𝜏𝑅𝐷) = 𝑀𝑧(0) [1 − 𝑃𝑓𝑎𝑠𝑡exp (
−𝜏𝑅𝐷

𝑇1,𝑟𝑎𝑝𝑖𝑑𝑒
) − 𝑃𝑠𝑙𝑜𝑤 exp (

−𝜏𝑅𝐷

𝑇1,𝑙𝑒𝑛𝑡
)]  (Éq. 8) 

Dans certains cas, le temps de relaxation entre les deux espèces n’est pas suffisamment 

différent et l’équation bi-exponentielle ne permet pas d’obtenir un meilleur affinement de la 

courbe. Lorsque la différence du temps de relaxation entre les spins est très faible, il est possible 

d’utiliser une équation similaire à l’équation 6 pour décrire les temps de relaxation lente et 

rapide comme le temps effectif. 

 Lors des analyses par RMN, la séquence d’impulsion choisie est répétée plusieurs fois ce 

qui permet d’améliorer la résolution du signal en augmentant le rapport signal/bruit. Le délai 

de recyclage (τRD) imposé avant la répétition de la séquence est directement associé au temps 

de relaxation longitudinale. Le délai doit être suffisamment long pour permettre à une plus 

grande population de spin de relaxer avant la deuxième séquence d’impulsion. De façon 

générale, on utilise τRD = 5T1, ce qui permet de s’assurer de la relaxation complète des spins et 

d’améliorer la résolution du signal. 
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La RMN à gradient de champ pulsé 

Séquence d’impulsion de Carr-Purcell-Meiboom-Gill 

Les valeurs de temps de relaxation transversale T2 sont déterminées par une expérience de 

Carr-Purcell-Meiboom-Gill (CPMG), illustrée sur la figure 13. Pour cette expérience, une 

séquence d’impulsion écho de Hahn est utilisée. Une impulsion à 90° est appliquée et permet 

de basculer l’aimantation dans le plan xy, suivi d’une impulsion à 180° qui permet de refocaliser 

l’aimantation dans l’axe y. L’impulsion à 180° est répétée plusieurs fois ce qui permet de 

recueillir un train d’écho dont l’intensité s’atténue de façon exponentielle. Le délai entre 

l’impulsion à 90° jusqu’au sommet de l’écho est appelé temps d’écho (TE) et défini la 

décroissance de l’aimantation dans le plan xy. 

 

Figure 13: Séquence d’impulsion CPMG2. 

Détermination du T2 

L’expérience CPGM permet de tracer des spectres 1D dont l’atténuation du signal peut être 

décrite par une équation mono-exponentielle qui décrit la relaxation transversale (Éq. 9). 

 𝑀𝑥𝑦(𝑡) = 𝑀𝑥𝑦(0) exp (
−𝑇𝐸

𝑇2
)  (Éq. 9) 

Comme pour la relaxation longitudinale, la relaxation transversale des noyaux 

quadripolaires peut être décrite par une équation bi-exponentielle (Éq. 10) si la relaxation est 

influencée par l’interaction quadripolaire. 

 𝑀𝑥𝑦(𝑡) = 𝑀𝑥𝑦(0) [
3

5
exp (

−𝑇𝐸

𝑇2,𝑟𝑎𝑝𝑖𝑑𝑒
) + 

2

5
exp (

−𝑇𝐸

𝑇2,𝑙𝑒𝑛𝑡
)]  (Éq. 10) 

 L’interaction quadripolaire peut affecter de façon négligeable la relaxation des spins. 

Néanmoins, plusieurs temps de relaxation peuvent être déterminés si les noyaux se retrouvent 

dans des environnements différents. Dans ce cas, la proportion des temps de relaxation lente et 
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rapide est décrite par la proportion variable des espèces mobiles (Prapide) et des espèces non 

mobiles (Plent) comme il est décrit par l’équation 11. 

 𝑀𝑧(𝑡) = 𝑀𝑧(0) [𝑃𝑓𝑎𝑠𝑡exp (
−𝜏𝑟𝑒𝑐

𝑇1,𝑟𝑎𝑝𝑖𝑑𝑒
) + 𝑃𝑠𝑙𝑜𝑤 exp (

−𝜏𝑟𝑒𝑐

𝑇1,𝑙𝑒𝑛𝑡
)]  (Éq. 11) 

Dans un système décrit par plusieurs temps de relaxation similaires, on peut définir la 

relaxation transversale par une équation similaire à l’équation 9 pour laquelle la relaxation 

rapide et la relaxation lente sont exprimées par la relaxation effective. 

Les valeurs de T2 déterminées expérimentalement sont généralement plus faibles que les 

valeurs réelles de T2 du noyau analysé et sont plutôt exprimées par T2*. La différence de valeur 

est attribuée à une inhomogénéité du champ magnétique externe ressenti sur l’ensemble du 

volume d’échantillon ce qui a pour effet de faire varier la fréquence de résonance. Une plus 

faible valeur de T2 peut aussi être attribuée au phénomène d’autodiffusion qui conduit au 

mouvement aléatoire des atomes ou des molécules ce qui empêche de refocaliser complètement 

l’aimantation. Cela mène à un déphase des spins et conduit à une diminution de l’aimantation. 

L’expérience CPMG est la séquence d’impulsion qui permet de déterminer de façon la plus 

fiable les valeurs de T2 en éliminant en partie le phénomène d’autodiffusion et les 

inhomogénéités de champ grâce à l’utilisation d’échos multiples. 

L’expérience RMN à gradient de champ pulsé et détermination du coefficient de diffusion 

La RMN à gradient de champ pulsé (RMN PFG) est une technique qui permet de déterminer 

le coefficient diffusion du noyau sondé, dans notre cas, le lithium. Lorsqu’un champ de force 

G (T/m) est appliqué au champ initialement produit lors de l’analyse, on observe une variation 

du champ selon l’axe z, décrite par l’équation suivante : 

 𝐺 = ∆𝐵𝑧 =
𝛿𝐵𝑧

𝛿𝑥
𝑖 +

𝛿𝐵𝑧

𝛿𝑦
𝑗 +

𝛿𝐵𝑧

𝛿𝑧
𝑘  (Éq. 12) 

où i, j et k sont les vecteurs unitaires dans le référentiel du laboratoire. Pour cette analyse, une 

séquence d’écho de Hahn est utilisée pour déterminer le coefficient de diffusion. La figure 14 

permet d’illustrer l’expérience RMN PFG et l’influence de la diffusion ionique sur l’analyse. 

Lors de l’analyse, une impulsion à 90° est appliquée et l’aimantation des spins bascule dans le 

plan xy (étape 1). Le gradient de champ, de longueur d’impulsion δ, conduit à l’orientation des 

spins des différentes tranches, le long de l’axe z, sous une forme d’hélice (étape 2). L’impulsion 

à 180° permet d’inverser l’orientation des spins dans le plan xy (étape 3). Dans un système où 

il n’y a pas de diffusion ionique (figure 14a), l’aimantation dans les différentes tranches de 
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l’échantillon le long de l’axe z est refocalisée après un délai 2τ. Dans ce cas, on n’observe pas 

d’atténuation du signal de RMN. Dans le cas d’un système où la diffusion ionique est 

suffisamment importante (figure 14b), le mouvement aléatoire des spins mène à un déphasage 

et ces derniers ne sont pas entièrement refocalisés après un délai 2τ. Dans ce cas, on observe 

l’atténuation de l’intensité du signal de RMN. 

 

Figure 14:  Description de l’analyse par RMN PFG pour un système (a) sans diffusion 

ionique et (b) présentant de la diffusion ionique. La séquence d’impulsion écho de Hahn 

est représentée en haut de la figure. 𝜹 = la longueur du gradient et Δ = temps de diffusion 

entre les deux impulsions (figure adaptée6). 

L’atténuation du signal de RMN peut être calculée à partir de l’équation suivante :  

 𝑆(2𝜏) = 𝑆(0) exp (−
2𝜏

𝑇2
) 𝑓(𝛿, 𝐺, ∆, 𝐷)  (Éq. 13) 

Le terme exp (−
2𝜏

𝑇2
) décrit l’atténuation du signal due à la relaxation transversale (T2) et la 

fonction 𝑓(𝛿, 𝐺, ∆, 𝐷) décrit l’atténuation du signal due à la diffusion ionique où D est le 

coefficient de diffusion. Pour isoler les deux termes de l’équation, une série d’expériences est 

réalisée en maintenant ∆ constante et en faisant varier la force du gradient G, ce qui nous permet 

d’isoler la fonction f : 
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𝑆(2𝜏)

𝑆(2𝜏)𝑔=0
= 𝑓(𝛿, 𝐺, ∆, 𝐷)  (Éq. 14) 

L’équation de Stejskal et Tanner est utilisée pour déterminer le coefficient de diffusion à 

partir de l’atténuation du signal : 

 𝑓(𝛿, 𝐺, ∆, 𝐷) =
𝐼

𝐼0
= exp [−Dγ2δ2g2 (∆ −

δ

3
)]  (Éq. 15) 

où I est l’intensité du signal mesuré, I0 est l’intensité du signal mesuré pour la force de gradient 

la plus faible utilisée et 𝛾 est le rapport gyromagnétique (𝛾𝐿𝑖 = 103,962 x 106 rad·s-1·T-1). La 

longueur d’impulsion de gradient (𝛿) est limitée par le temps de relaxation T2. Pour un temps 

de relaxation court, une impulsion de temps 𝛿 court doit être utilisée. Cependant, si un temps 𝛿 

trop court est utilisé, le signal détecté est très faible et il est difficile d’observer l’atténuation du 

signal et dans ce cas, il est impossible de déterminer le coefficient de diffusion. 

La séquence d’impulsion CPMG 

Lors de l’analyse du coefficient de diffusion des composés de structure anti-pérovskite, une 

séquence d’impulsion dérivée de l’écho de Hahn est utilisée, soit la séquence écho stimulée 

avec encodage-décodage longitudinal (Stimulated Echo – Longitudinal Encode-Decode, STE-

LED), présentée sur la figure 15. La séquence d’impulsion STE-LED est typiquement utilisée 

lors de l’analyse par RMN PFG pour les matériaux solides où T1>>T2. Elle est adaptée pour 

l’analyse de matériaux où la diffusion des espèces est plus lente, comparativement aux liquides, 

et où un plus long délai de diffusion (Δ) est nécessaire pour détecter une atténuation du signal 

suffisamment importante. 
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Figure 15:  Schéma des séquences d’impulsion (a) écho stimulée (STE) et (b) écho 

stimulée avec un délai longitudinal de courant induit (STE-LED)6. 

Plutôt que d’appliquer une impulsion à 180°, une deuxième impulsion à 90° est appliquée et 

l’aimantation se retrouve le long de l’axe -z et on n’observe pas de relaxation transversale T2. 

Dans ce cas, le délai de diffusion est seulement dépendant du temps de relaxation T1, 

généralement plus long que T2, résultant à moins de perte d’intensité du signal. L’addition d’un 

délai LED à la séquence d’impulsion écho stimulée permet d’éliminer les artéfacts provenant 

des inhomogénéités du champ magnétique. 
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Annexe IV : Calibration de la température pour l’analyse par RMN MAS 

Nous avons utilisé une méthode de calibration de la température similaire à celle proposée 

par Thurber et al.16 à partir de l’analyse du noyau 79Br d’un échantillon polycristallin de KBr. 

La première méthode consiste à analyser la dépendance en température (T) du temps de 

relaxation T1. Pour ce faire, ils ont déterminé les valeurs de T1 à différentes températures 

comprises entre 15 et 320 K (figure 17a) et pour lesquelles ils simulent la courbe à partir d’une 

équation polynomiale (Eq. 16). La dépendance en température du relaxation longitudinale du 

noyau 79Br est plus faible à très basse et haute température et l’incertitude sur la mesure est plus 

importante. Thurber et al. suggèrent que leur méthode est valide jusqu’à une température de 

320 K.  

 𝑇1 = 0,0145 +
5330

𝑇2
+

1,42𝑥107

𝑇4
+

248𝑥109

𝑇6
 (Eq. 16) 

La deuxième méthode consiste à analyser la dépendance en température du déplacement 

chimique du 79Br. Pour ce faire, Thurber et al. ont d’abord déterminé le déplacement chimique 

du 79Br à différentes températures comprises entre 260 et 324 K en chauffant ou refroidissant 

la sonde (cercles pleins, figure 17b) ou en faisant varier la fréquence de rotation du rotor (cercles 

vides, figure 17b). L’axe de température est calibré à partir de la dépendance du déplacement 

chimique du noyau 207Pb d’un composé Pb(NO3)2, dont la variation est connue et vaut 0,753 

ppm/K 19. Le déplacement chimique de ces deux noyaux est fixé à 0 ppm pour une température 

de 296 K. La pente de la régression linéaire déterminée à partir de cette méthode vaut -0,0249 

± 0,0015 ppm/K. Finalement, ils ont tracé une droite de la dépendance en température du 

déplacement chimique de 79Br en calibrant l’axe de température à partir des températures 

déterminées par l’analyse de T1 en fonction de la température présentée sur la figure 17a. Ils 

obtiennent une pente similaire à celle obtenue par la deuxième méthode, de valeur de -0,0250 

± 0,0004 ppm/K et dont l’équation de la régression linéaire est exprimée par l’équation 17. 

 𝛿( 𝐵𝑟79 ) = −0,0250𝑇 + 7,4 (Eq. 17) 
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Figure 16:  (a) Dépendance en température du temps de relaxation T1 du noyau 79Br, (b) 

Corrélation du déplacement chimique du 79Br et du 207Pb en fonction de la température 

et (c) Dépendance en température du déplacement chimique du 79Br, dont l’échelle est 

déterminée à partir de la méthode de calibration par l’analyse du temps de relaxation T1.  

Dans le but de calibrer la température interne du rotor lors des analyses MAS en utilisant 

une fréquence de rotation de 30 kHz, nous avons utilisé une méthode similaire à la dernière, qui 

combine la dépendance en température de T1 et du déplacement chimique de 79Br d’un 

échantillon polycristallin de KBr. Nous avons d’abord déterminé le temps de relaxation T1 dans 

des conditions statiques à une température de consigne de 293 K à partir d’une séquence 

d’inversion-récupération, pour lequel une valeur de 75 ms est obtenue. A cette température, une 

valeur de déplacement chimique de 0,74 ppm a été obtenue. A partir de l’équation 16, on 

détermine une température calibrée de 302(7) K. La valeur de déplacement chimique 

déterminée par Thurber et al. à partir de l’équation 17 à cette température vaut -0,15 ppm ce 

qui correspond à un écart de 0,89 ppm. Nous avons ensuite déterminé le déplacement chimique 

du 79Br sur une gamme de température comprise entre 273 et 303 K lors d’une analyse RMN 

MAS (νr = 30 kHz). Le déplacement chimique a été corrigé par l’ajout de l’écart de valeur de 

0,89 ppm. A partir de ces valeurs, une régression linéaire exprimée par l’équation 18 a été 

déterminée. 

 𝛿( 𝐵𝑟79 ) = −0,0228𝑇 + 7,7 (Eq. 18) 

À partir de l’équation de la régression linéaire du déplacement chimique en fonction de la 

température, il est possible de calculer la température réelle associée à la température de 

consigne. Afin de connaître la température réelle dans le rotor, nous avons également réalisé 

une analyse du déplacement chimique de 79Br en fonction de la température pour des 

températures de consigne entre 273 et 303 K à partir d’un échantillon de KBr polycristallin 
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inséré dans un rotor de 2,5 mm de diamètre. Le déplacement chimique de 79Br en fonction de 

la température est présenté sur la figure 18. 
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Figure 17:  Déplacement chimique de 79Br en fonction de la température de consigne 

enregistré par RMN MAS (B0 = 7,05 T et νr = 30 kHz). 

Les valeurs réelles de températures ont été déterminées en introduisant les valeurs de 

déplacement chimique expérimental dans l’équation 18. Un écart moyen de 39,0(9) K a été 

déterminé entre les températures de consigne et les températures réelles (tableau 2). Finalement, 

la méthode de propagation d’erreur permet de déterminer une incertitude finale de ± 8 K. 

Tableau 2 : Températures de consigne et calibrées et déplacements chimiques 

expérimentaux et corrigés de l’analyse par RMN MAS du 79Br 

T consigne 

(K) 

δ 79Br exp. 

(ppm) 

δ 79Br corrigé 

(ppm)  
T réelle (K) T réelle (°C) ΔT 

273,0 0,54 1,43 312,2 39,2 39,2 

278,0 0,42 1,31 317,4 44,4 39,4 

283,0 0,30 1,19 322,7 49,7 39,7 

288,0 0,24 1,13 325,3 52,3 37,3 

293,0 0,11 1,00 331,0 58,0 38,0 

294,6 0,05 0,94 333,6 60,6 39,0 

296,0 0,00 0,89 335,8 62,8 39,8 

298,0 -0,01 0,88 336,3 63,3 38,3 

301,4 -0,13 0,76 341,5 68,5 40,1 

303,0 -0,14 0,75 342,0 69,0 39,0 
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Annexe V : Optimisation du délai de recyclage 
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Figure 18:  Comparaison des spectres de RMN du 1H en rotation à l’angle magique (B0 = 

7,05 T) du composé Li2,1H0,9OCl enregistrés en température, entre 39 et 89 °C, avec un 

délai ; (a) τRD = 120 s et (b) τRD = 0,5 s. 
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Annexe VI : Analyse des temps de relaxation T1 

Courbes de l’aimantation du 7Li 

 

Figure 19:  Courbes de l’aimantation en fonction du délai tau du noyau 7Li obtenues par 

inversion-récupération pour le composé Li2HOCl à -10, 0, et 10 °C et simulation des 

courbes par une équation mono-exponentielle et bi-exponentielle. 
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Figure 20:  Courbes de l’aimantation en fonction du délai tau du noyau 7Li obtenues par 

inversion-récupération pour le composé Li2,1H0,9OCl à -30, -10, 40 et 50 °C et simulation 

des courbes par une équation mono-exponentielle et bi-exponentielle. 
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Courbes de l’aimantation du 1H  

 

Figure 21: Courbes de l’aimantation en fonction du délai tau du noyau 1H obtenues par 

inversion-récupération pour le composé Li2HOCl à -10, 0 et 10 °C et simulation des 

courbes par une équation mono-exponentielle et bi-exponentielle. 



258 

 

 

Figure 22: Courbes de l’aimantation en fonction du délai tau du noyau 1H obtenues par 

inversion-récupération pour le composé Li2HOCl à 15, 20, 40 et 50 °C et simulation des 

courbes par une équation mono-exponentielle et bi-exponentielle. 
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Figure 23: Courbes de l’aimantation en fonction du délai tau du noyau 1H obtenues par 

inversion-récupération pour le composé Li2,1H0,9OCl à -30, -10 et 20 °C et simulation des 

courbes par une équation mono-exponentielle et bi-exponentielle. 
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Figure 24: Courbes de l’aimantation en fonction du délai tau du noyau 1H obtenues par 

inversion-récupération pour le composé Li2,1H0,9OCl à 40 et 50 °C et simulation des 

courbes par une équation mono-exponentielle et bi-exponentielle. 
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Vitesse de relaxation R1 du 1H du Li2HOCl déterminée à partir d’une équation bi-

exponentielle 

L’évolution des temps de relaxation longs (H+ lent) semble plutôt cohérente et une énergie 

d’activation de 0,29(5) eV a été déterminée. Néanmoins, l’incertitude sur les mesures sont très 

élevées et les courbes de l’aimantation ont plutôt été analysées par une fonction mono-

exponentielle. 
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Figure 25:  Dépendance en température de la vitesse de relaxation R1 du noyau 1H pour 

le composé Li2HOCl obtenue à partir de la simulation de la courbe de l’aimantation par 

une équation bi-exponentielle. 
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Annexe VII : Mobilité ionique des couches minces de LiPO(N) 
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Figure 26:  Dépendance en température de la mobilité ionique dans les couches minces de 

LiPO(N). 

 





Titre : Électrolytes solides pour (micro)batteries Li-(ion) : 
Élaboration et étude des mécanismes de conduction ionique 

Résumé : Dans les batteries tout-solide, l’électrolyte liquide volatil et inflammable est 
remplacé par un électrolyte solide dans le but d’assurer la sécurité de ces systèmes. Les 
objectifs de cette thèse sont d’une part, d’évaluer l’intérêt de matériaux à structure anti-
pérovskite comme électrolyte solide pour les batteries au lithium massives et d’autre part, 
d’améliorer la conductivité ionique de couches minces amorphes de type LiPON en utilisant 
un second formateur de réseau vitreux. Différents matériaux de structure anti-pérovskite ont 
été synthétisés, en prenant de nombreuses précautions, ces derniers étant extrêmement 
hygroscopiques. Le composé Li2HOCl de structure orthorhombique présente une 
conductivité ionique plutôt faible. Néanmoins, en modifiant légèrement la composition 
chimique (Li2,1H0,9OCl), il est possible de stabiliser la structure cubique et d’améliorer la 
conductivité ionique à température ambiante. Une étude approfondie des mécanismes de 
conduction a été menée en couplant des analyses par Spectroscopie d’Impédance 
Electrochimique (SIE) et par RMN du solide. Des couches minces de type LiPON et LiSiPON 
ont été préparées par pulvérisation cathodique radiofréquence à cathode magnétron. Ces 
dernières peuvent être utilisées en tant qu’électrolyte solide dans les microbatteries au 
lithium ou bien comme couche d’interface électrode-électrolyte dans des batteries tout 
solide. Une étude fine des mécanismes de conduction a été menée par SIE et RMN du 
solide sur des couches minces de LiPON en faisant varier la teneur en azote. Différentes 
compositions de LiSiPON ont également été préparées et ont permis d’obtenir un optimum 
de conductivité ionique de l’ordre de 10-5 S·cm-1. 
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Abstract : In all-solid-state batteries, the volatile and flammable liquid electrolyte is replaced 
by a solid electrolyte to ensure the safety of these systems. The aims of this thesis are, on 
the one hand, to evaluate the interest of materials with anti-perovskite structure as solid 
electrolyte for all-solid-state lithium batteries and, on the other hand to improve the ionic 
conductivity of amorphous LiPON-type thin films by using a second network former. Different 
materials with anti-perovskite structure have been synthesized, taking many precautions, the 
latter being extremely hygroscopic. The compound Li2HOCl with an orthorhombic structure 
shows a rather weak ionic conductivity. Nevertheless, by slightly modifying the chemical 
composition (Li2.1H0.9OCl), it is possible to stabilize the cubic structure and to improve the 
ionic conductivity at room temperature. An in-depth study of the conduction mechanisms has 
been carried out by coupling Electrochemical Impedance Spectroscopy (EIS) and solid-state 
NMR analyses. LiPON and LiSiPON thin films have been prepared by magnetron radio 
frequency sputtering. The latter can be used as solid electrolyte in lithium microbatteries or 
as electrode-electrolyte interface layer in all-solid-state batteries. A detailed study of the 
conduction mechanisms was carried out by EIS and solid-state NMR on LiPON thin films by 
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