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Introduction générale 

Les oxydes conducteurs mixtes des ions O2- et des électrons, trouvent des applications 

intéressantes dans des domaines technologiques variés en électrochimie et en catalyse. 

Utilisés dans une membrane dense, ils présentent un intérêt croissant pour la conversion 

catalytique du gaz naturel en gaz de synthèse (ou syngas) grâce à un meilleur rendement de 

ce procédé et à des coûts inférieurs aux technologies actuelles. 

La membrane conductrice mixte placée dans un réacteur catalytique membranaire 

(CMR=Catalytic Membrane Reactor) opère typiquement entre  650°C et 950°C. L'oxygène 

diffuse à travers le réseau cristallin du matériau, d'une face à l'autre de la membrane dense, 

sans l'aide d'un circuit électronique externe ; la force motrice de la diffusion étant la 

différence de pression partielle d'oxygène entre les gaz séparés par la membrane. 

Au cours des 15 dernières années, un effort de recherche important a été mené pour 

trouver des matériaux conducteurs mixtes susceptibles de répondre à cette application.  

Certains oxydes de structure pérovskite, présentent des conductivités électroniques et ioniques 

importantes ainsi qu'une stabilité chimique en atmosphère réductrice suffisante. Plus 

récemment, les recherches se sont portées sur la composition des matériaux avec l'objectif de 

privilégier les propriétés mécaniques et la stabilité dimensionnelle des membranes. Une des 

priorités actuelles est de définir et d'élaborer des systèmes membranaires multicouches 

présentant des propriétés de perméation de l'oxygène et de conversion du méthane améliorées. 

Cette étude s'inscrit dans le cadre d'une collaboration entre le laboratoire de Science des 

Procédés Céramiques et de Traitements de Surface (SPCTS) et la société Air Liquide et vise à 

démontrer la faisabilité industrielle d'une membrane multicouche pour la séparation de 

l'oxygène de l'air et l'oxydation partielle du méthane.  

La finalité industrielle de cette étude implique la connaissance des enjeux et des 

différentes technologies de production du gaz de synthèse. Après avoir présenté quelques 

données économiques, le premier chapitre mettra en évidence l'intérêt d'utiliser une membrane 

céramique pour l'application syngas et conclura sur le cahier des charges associé.  
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Le second chapitre de ce manuscrit, décrira la mise au point du protocole de synthèse 

d'une poudre pérovskite du système (La,Sr)(Fe,Ga)O3-δ, et les caractéristiques de la poudre 

obtenue. Les poudres synthétisées par réaction à l'état solide, ont été mises en forme par un 

procédé de coulage en bande, pour aboutir à des structures multicouches à gradients de 

composition chimique et de microstructure. La définition de ces structures multicouches à 

microstructure contrôlée, sera présentée dans le troisième chapitre, qui soulignera 

l'importance de la maîtrise du procédé. 

Le quatrième chapitre sera dédié aux caractéristiques de perméation de l'oxygène dans les 

membranes conductrices mixtes. Un équipement de test spécialement conçu a permis de 

mesurer les flux de perméation de l'oxygène en fonction de l'architecture et de la 

microstructure des membranes. 

Le cinquième et dernier chapitre mettra en évidence les problèmes susceptibles de 

survenir lors de la mise en fonctionnement des membranes, en conditions industrielles, et 

proposera des voies d'améliorations, notamment la redéfinition de la composition du 

matériau afin de prendre en compte la stabilité dimensionnelle des membranes. 
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Chapitre I - La transformation du gaz naturel 

en gaz de synthèse : enjeux et technologies 
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I. Le procédé GTL 

 A l’heure où le prix du baril de pétrole avoisine les 60$ et où la demande énergétique 

mondiale dépasse les capacités de production, il semble plus que jamais nécessaire de trouver 

des alternatives économiquement viables et respectueuses de l’environnement. A moins d’un 

bond technologique majeur, il sera difficile de se passer des énergies fossiles au cours des 

prochaines décennies. Par contre, la valorisation du gaz naturel est aujourd’hui un enjeu 

politico-économique majeur [1]. Les réserves de gaz naturel sont immenses (estimées à 

170.1012m3 [2]) et réparties dans un plus grand nombre de pays que les gisements pétroliers. 

Elles sont encore peu exploitées compte tenu de leur éloignement des grands centres de 

consommation et du coût élevé du transport. La valeur commerciale du gaz est si faible qu’il 

est généralement brûlé dans des torchères lors de l’exploitation des gisements pétroliers. 

 L’amélioration continue des technologies et le coût élevé du pétrole contribuent à 

rentabiliser les procédés de conversion du gaz naturel. Le procédé GTL (Gas To Liquid), qui 

consiste à transformer le méthane du gaz naturel en carburant liquide pour moteurs diesels et 

naphta, est appelé à connaître un fort développement dans les années à venir. Les carburants 

synthétiques produits par GTL ont un indice d’octane élevé (augmentation des rendements 

moteur, réduction de 30% des émissions de CO2) et sont exempts de soufre et de particules 

métalliques (carburants propres). 

 Cette technologie, qui permettrait aux pays producteurs de synthétiser sur place des 

carburants à forte valeur ajoutée et facilement transportables, est donc particulièrement 

prometteuse. Elle pourrait permettre de répondre à la demande de carburants pour 30 années 

de plus. La société Shell exploite déjà une usine GTL pilote en Malaisie (12 000 barils/jour) 

ainsi que Sasol en Afrique du Sud (20 000 barils/jour). Des investissements gigantesques 

(supérieurs à 20 milliards de $) sont prévus au Qatar où les sociétés Shell, Chevron, Exxon 

Mobil, Sasol et Qatar Petrolum ont annoncé, l’an dernier, pas moins de 6 projets GTL d’ici 

2011, pour une production totale de 800 000 barils/jour. 

 La production de super-carburant par GTL doit dépasser un volume critique pour être 

rentable, ce qui empêche aujourd’hui son développement sur des projets de plus petite taille. 

Le reformage, première étape du procédé GTL, qui consiste à transformer le méthane en gaz 
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de synthèse (mélange H2/CO) représente à elle seule 45% du coût de production (Figure I.1). 

Un important effort de R&D est donc mené par plusieurs consortium pour trouver de 

nouvelles technologies de production du gaz de synthèse à partir du gaz naturel. 

 

 
Figure I.1 : Le procédé GTL [3] 

 

II. Le gaz de synthèse 

 Le gaz de synthèse (H2+CO) trouve de nombreuses applications dans les industries 

chimiques : synthèse de méthanol, d’ammoniac et de fibres textiles. Il peut être également 

utilisé en l’état comme combustible dans une pile à combustible ou être traité pour séparer 

l’hydrogène (l’hydrogène est produit à 95% par le reformage du gaz naturel). Sa 

transformation en carburant liquide est conduite par synthèse Fischer-Tropsch, du nom des 

deux chimistes allemands ayant obtenu du carburant à partir de charbon en 1923. 

Le gaz de synthèse peut être le produit de plusieurs réactions mettant en jeu le méthane : 
 

CH4+CO2 → 2CO+2H2 (Réaction 1, ∆H=247kJ/mol) 

CH4+H2O → CO+3H2 (Réaction 2, ∆H=198kJ/mol) 

CH4+ ½ O2 → CO+2H2  (Réaction 3, ∆H=-44kJ/mol) 

 La première réaction (reformage sec) fait apparaître un rapport H2/CO faible, elle est 

généralement recherchée pour la production de monoxyde de carbone (pour la synthèse 

d'acide acétique, d'oxychlorure de carbone…). 

 La production de gaz de synthèse est aujourd’hui majoritairement réalisée par la réaction 

de vapo-reformage (Réaction 2). Elle est accomplie par le procédé SMR (Steam Methane 

Reforming) qui consiste à faire réagir le gaz naturel avec la vapeur d’eau à des températures 
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comprises entre 900 et 1000°C et sous des pressions de l'ordre de 30 bars (3MPa), en présence 

d’un catalyseur à base nickel. Si la vapeur d’eau est introduite en excès, la réaction suivante 

se produit : 

CO+H2O → CO2+H2 (Réaction 4, ∆H=-41kJ/mol) 

 La technologie SMR est ainsi largement utilisée pour la production d’hydrogène. Le gaz 

carbonique est séparé par un procédé membranaire puis il peut être séquestré in situ. 

 Le principal inconvénient du procédé SMR est qu’il requiert une grande quantité 

d’énergie, à tel point qu’un tiers du méthane doit être brûlé pour faire réagir les 2/3 restant. Le 

coût de production lié à la consommation d’eau est également non négligeable dans certaines 

régions du globe. 

 Le procédé CPO (Catalytic Partial Oxidation) met en oeuvre la réaction 3 à partir de 

750°C. Elle est légèrement exothermique et conduit à un rapport H2/CO qui varie en pratique 

entre 1,6 et 1,8 (inférieur à la valeur théorique de 2). Ce rapport H2/CO est plus adapté à la 

réaction Fischer-Tropsch (qui nécessite un rapport H2/CO proche de 2) et les coûts 

d’investissement et de production sont largement inférieurs à ceux du SMR. 

 Le taux de conversion du méthane et le rapport H2/CO peuvent être améliorés par le 

procédé ATR (Auto Thermal Reforming) qui utilise les réactions de CPO et SMR (procédé 

développé dans les années 1950 par la société danoise Haldor Topsøe). L’oxygène préchauffé 

à 250°C est mélangé dans le haut du réacteur avec du gaz naturel et de la vapeur d’eau à 

550°C. La réaction d’oxydation partielle s’effectue dans la zone de combustion près du 

brûleur à 1200°C, puis, les produits circulent dans un lit catalytique où la réaction de vapo-

reformage permet de faire réagir les espèces carbonées restantes. Cette technologie permet de 

faire varier le rapport H2/CO entre 1,6 et 2,6 en agissant sur les températures. Un réacteur 

ATR devrait équiper une unité GTL dès 2006 (Oryx, Qatar). 

 Le principal inconvénient des procédés CPO et ATR est qu’ils nécessitent de l’oxygène 

pur et non de l’air, sous peine de former avec l’azote des gaz polluants (NOx). Le volume 

d’oxygène nécessaire pour alimenter une unité ATR s’élève à plusieurs milliers de tonnes par 
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jour. Il est produit par un procédé d’extraction cryogénique qui représente à lui seul 40% du 

coût de production du gaz de synthèse et un coût d’investissement conséquent. 

  

III. Réacteurs catalytiques membranaires pour l’oxydation partielle du 

méthane 

 Depuis une dizaine d'années, des actions de R&D de grandes ampleurs concernent le 

développement des membranes céramiques pour la séparation et la transformation des gaz à 

haute température dans des réacteurs catalytiques membranaires (CMR) [4,5]. Deux 

consortiums coordonnés par les sociétés américaines Air Products et Praxair ont été formés 

dans le but de faire progresser et d'exploiter la technologie CMR. On peut estimer que le 

montant financier des efforts de recherche sur le sujet "membranes céramiques" avoisine les 

200 millions de dollars, financé pour moitié par des programmes publics via le DOE (US 

Department of Energy). L'application principalement bénéficiaire est la production de gaz 

synthétiques à l'aide de membranes conductrices mixtes. 

 Balachandran et coll. [6,7] ont mis en évidence en 1995, la possibilité d'utiliser des tubes 

denses, fabriqués à partir d'un oxyde conducteur mixte (conduction des anions oxydes et des 

électrons), pour réaliser l'oxydation partielle du méthane (réaction de CPO). Cette technologie 

permet de réaliser la séparation de l'oxygène de l'air et la synthèse du syngas en une seule 

étape et élimine le besoin des unités cryogéniques. La production du gaz de synthèse par des 

unités CMR devrait alors permettre de diminuer les coûts de production de 25 à 30% et les 

coûts d'investissement de 20% [8]. Cette technologie a d'autres avantages, (i) la température 

de séparation de l'oxygène est comprise entre 750 et 800°C, ce qui est parfaitement adapté à la 

réaction d'oxydation partielle, (ii) elle est modulaire et peut permettre d'exploiter les petits 

volumes de gaz naturel (gaz associés à l'exploitation des gisements d'huile). 

 Le principe de fonctionnement de la membrane est illustré ci-dessous (Figure I.2). 

L'oxygène de l'air est dissocié et réduit à la surface de la membrane, puis l'ion O2- diffuse à 

travers le réseau cristallin du solide jusqu'à la face opposée pour réagir avec le méthane. La 

force motrice du transport de l'oxygène à travers la membrane est la différence de pression 

partielle d'oxygène entre les deux gaz. Dès lors que la membrane est parfaitement dense, la 
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séparation de l'oxygène de l'air s'effectue avec une sélectivité infinie. Cette technologie est 

proche de celle des piles à combustibles SOFC, à la différence près que pour opérer sans 

l'aide d'un circuit électronique externe, la membrane doit présenter une conductivité à la fois 

ionique et électronique. Cette double conduction est possible en utilisant un composite 

biphasé constitué d'un  conducteur ionique et d'un conducteur électrique ou, plus simplement, 

à l'aide d'un conducteur mixte. Un catalyseur de CPO ou de SMR peut être appliqué sur la 

face exposée au flux de méthane pour favoriser la réaction d'oxydation partielle. 

 
 Figure I.2 : Principe du réacteur catalytique membranaire 

pour la réaction d'oxydation partielle du méthane (T≈750°C) 

 

Le nombre de brevets sur le sujet est important, aussi bien pour le procédé membranaire 

lui-même [9-14], les matériaux utilisés [15-18], les architectures du système [19-25], les 

procédés de mise en forme [26-29], que pour d'autres technologies associées [30-33]. Les 

matériaux les plus prometteurs sont certainement les oxydes de la famille des pérovskites 

dopés de façon à présenter des propriétés de conduction mixte des électrons et des anions 

oxydes. La fabrication des membranes passe par des procédés céramiques classiques pour 

élaborer soit des systèmes tubulaires, soit des systèmes planaires. 

Pour répondre aux exigences du procédé, le système membranaire doit répondre au cahier 

des charges suivant : 
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• coût de fabrication faible 

• débits d'oxygène élevés 

• fiabilité et longévité de plusieurs années 

 Il est généralement admis que le procédé CMR peut concurrencer les technologies 

existantes si le coût des membranes n'excède pas 1600 €/m2 et que le flux de perméation de 

l'oxygène avoisine les 10 ml.cm-2min-1 [34]. Toutefois, pour la production d'oxygène, de 

syngas ou d'hydrogène en petits volumes, les flux requis sont de l'ordre de 1,7 à 

8 ml.cm-2min-1 (soit de 1 à 5 Nm3.m-2.h-1) entre 750 et 850°C. 

 L'exigence de durabilité du système implique une stabilité mécanique, chimique et 

structurale dans les conditions opératoires industrielles, soient pour une température comprise 

entre 750 et 850°C et des pressions de 1 à 3 bars (0,1 à 0,3MPa) côté oxydant et de 1 à 30 bars 

(0,1 à 3MPa) côté réducteur. 

IV. Contexte de la thèse 

 La société Air Liquide, spécialiste des gaz industriels et médicaux, est un des principaux 

fournisseurs d'oxygène pour les sites GTL actuels. Consciente de la possible émergence de la 

technologie CMR, la division R&D du groupe a souhaité acquérir un savoir faire sur ce type 

de système et à ce titre collabore avec le SPCTS pour ses compétences dans le domaine des 

procédés d'élaboration des matériaux céramiques. Ce travail de thèse, débuté en septembre 

2002, a été mené dans le cadre d'une BDI CNRS/Air Liquide. Il s'inscrit dans une démarche 

globale visant à obtenir un système membranaire susceptible d'être utilisé pour la production 

de gaz de synthèse ou d'hydrogène. 

 Des études antérieures [35] à cette thèse ont permis de lister un certain nombre de 

formulations de conducteurs mixtes pour les applications CMR. Ces matériaux, et notamment 

la composition (La0,6Sr0,4)0,99Fe0,9Ga0,1O3-δ, ont servi de base à cette étude. Les objectifs  

initiaux étaient de montrer la faisabilité de l'élaboration de membranes planaires multicouches 

puis d'étudier l'impact de la microstructure des différentes couches et de l'architecture du 

système sur les propriétés finales de perméation. A ces problématiques, sont venus s'ajouter la 

définition et la synthèse de nouvelles formulations de matériaux de type pérovskite (couche 

dense et catalyseur) en meilleure adéquation avec l'application visée. 
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Chapitre II - Synthèse et 

caractérisation des poudres 
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I. Introduction 

 La gamme de poudres d'oxydes conducteurs mixtes disponibles auprès des industries 

chimiques et céramiques n'est actuellement que peu étendue. Ainsi, si l'on trouve des 

compositions de type (La,Sr)MnO3, (La,Sr)FeO3 ou (La,Sr)(Co,Fe)O3 dont les applications en 

tant que cathode pour SOFC en font des produits courants, les oxydes de formulations plus 

spécifiques, tels que ceux qui nous intéressent, ne sont pas disponibles sur les circuits 

commerciaux classiques. Ceci est dû à la grande diversité des formulations testées par les 

laboratoires et à l'absence actuelle d'un oxyde conducteur mixte de référence pour les 

applications haute température de séparation de l'oxygène de l'air. 

 Un des premiers objectifs de ce travail de thèse a été la mise au point d’un protocole de 

synthèse de l'oxyde conducteur mixte de composition (La0.6Sr0.4)0.99Fe0.9Ga0.1O3-δ à partir de 

précurseurs commerciaux. La réaction à l'état solide de réactifs pulvérulents à haute 

température, retenue dans cette étude, permet l’obtention des phases pérovskites par un 

protocole transférable de l’échelle laboratoire à l’échelle industrielle. Le contrôle du protocole 

de synthèse est primordial puisqu'il conditionne la nature physico-chimique des cristallites et 

finalement leurs propriétés. 

 Ce chapitre débutera par un bref descriptif de la structure pérovskite et des propriétés des 

oxydes conducteurs mixtes tels que les ferrites de lanthane dopés au strontium. Suivra la 

description du protocole de synthèse par réaction à l’état solide et des choix effectués pour 

obtenir une poudre répondant au mieux aux exigences des étapes ultérieures (mise en forme, 

frittage, perméabilité des membranes). Enfin, le chapitre conclura sur les résultats des 

caractérisations usuelles des poudres céramiques, en termes de morphologie et de nature 

chimique et cristalline, ainsi que sur les caractéristiques plus spécifiques aux oxydes 

conducteurs mixtes telles que leur stœchiométrie en oxygène ou la configuration électronique 

du cation multivalent. 
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II. Formation et propriétés des oxydes conducteurs mixtes de structure 

pérovskite 

1. Structure pérovskite 

 La Pérovskite est un minéral naturel de formule chimique CaTiO3 ; par extension, les 

composés de formule chimique ABO3 présentant un réseau cristallin similaire sont 

usuellement appelés "composés de structure pérovskite" ou "pérovskites". Cette famille 

structurale est extrêmement importante en termes de diversité de composition et d'abondance 

puisqu'il est estimé que plus de 50% du volume terrestre est composé de minéraux pérovskites 

(essentiellement dans le manteau sous la forme MgSiO3).  

 La structure pérovskite ABO3 est susceptible d'accueillir un grand nombre d'éléments de 

la classification de Mendeleïev sur les sites A et B dès lors que Am+ est un cation de la famille 

des métaux alcalino-terreux ou des métaux de transition, et Bn+ un cation de la famille des 

métaux de transition ou des terres rares. Pour former un oxyde de structure pérovskite, un 

couple (Am+, Bn+) donné doit satisfaire à un certain nombre de spécifications. D'une part, la 

somme des nombres d'oxydation m et n des cations doit être égale à +6 pour que la charge du 

composé soit globalement nulle, d'autre part, l'encombrement des ions dans la structure 

implique que les rayons ioniques des cations soient en accord avec la géométrie de la maille 

pérovskite (Figure II.1). Le cation de plus petite taille (Bn+) est placé au sommet d'un cube 

dont les anions O2- occupent le centre des arrêtes et le cation Am+ le centre du cube. Les 

coordinences des ions O2- et Bn+ sont alors de 6 alors que le cation Am+ est placé dans la cavité 

cuboctaédrique en coordinence 12. Les rayons ra et rb des cations Am+ et Bn+ vérifient 

l'équation II.1 : 

( )oboa rr2trr +=+  Equation II.1 

 où ro est le rayon ionique de O2- et t est le facteur de tolérance de Goldschmidt. Lorsque t 

est égal à 1, le composé ABO3 présente une structure pérovskite cubique telle que celle 

décrite sur la Figure II.1. Cette maille cubique subit des déformations et une baisse de la 

symétrie cristalline pour des valeurs inférieures de t. La structure pérovskite peut ainsi 

prendre plusieurs symétries : cubique, orthorhombique, rhomboédrique et quadratique pour 

des valeurs de t variant entre 1 et 0,8. Par exemple, le calcul du facteur de tolérance du 
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composé LaFeO3, qui cristallise dans une structure orthorhombique, donne t=0,954, les 

rayons ioniques de La3+ (coordinence 12), Fe3+ (coordinence 6) et O2- étant respectivement de 

1,36Ǻ [36], 0,64Ǻ et 1,40Ǻ. 

 
Figure II.1 : Représentation de la maille élémentaire d'une pérovskite ABO3. 

  

 En plus des dissymétries structurales, les pérovskites peuvent s'éloigner de la structure 

idéale en présentant des défauts structuraux ioniques et électroniques, ce qui est à l'origine 

d'un grand nombre de propriétés [37,38] : conduction (isolant, conduction ionique, semi-

conduction électronique ou supraconduction [39]), piézo- et ferroélectricité [40], 

ferromagnétisme et magnétorésistivité [41] et catalyse de réactions à moyennes et hautes 

températures [42]. 

2. Défauts structuraux et conductivité des ferrites de lanthane dopées au 

strontium 

2.1. Mécanismes de dopage 

 La faculté de la structure pérovskite à accueillir différents cations sur ses sites A et B et à 

tolérer des défauts ioniques ou électroniques au sein du cristal, peut être mise à profit pour 

conférer aux pérovskites synthétiques des propriétés particulières. Dans le cas des ferrites de 

lanthane dopées au strontium de formule générale La1-xSrxFeO3-δ, la substitution du cation 

La3+ par le cation divalent Sr2+ a pour conséquence d'accroître considérablement la 

conductivité ionique du matériau dopé ainsi que sa conductivité électronique [43-46]. Ces 

deux propriétés ne sont possibles que grâce à la présence de défauts ou d'imperfections dans 

le réseau cristallin de l'oxyde [47]. Les imperfections de réseau sont présentes en quantité 

minime dans tous les oxydes au-dessus de 0K, néanmoins, l'insertion en substitution d'un 
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cation divalent sur le site d'un cation trivalent a pour conséquence de perturber localement la 

charge électronique et d'augmenter de plusieurs ordres de grandeur la quantité de défauts dans 

le solide. En l'absence de champ électrique, les cristaux ioniques présentent une charge 

électronique globalement nulle. L'excès électronique sur le site A induit par la substitution de 

x cations La3+ par x cations Sr2+ entraîne l'apparition d'autres défauts qui compenseront cette 

charge négative. Ces mécanismes sont usuellement décrits par un modèle de défauts ponctuels 

en utilisant la notation de Kröger-Vink [48] : 

x
OFeLa

LaFeO
3 O3FeSrSrFeO 3 ++ → •'  Equation II.2 

 La réaction II.2 décrit le dopage du composé LaFeO3 par l'oxyde SrFeO3 et les défauts 

ponctuels qui en découlent. La charge négative, générée par le dopage du site A ( '
LaSr ), est ici 

compensée par l'apparition de trous électroniques h• captés par les cations ferriques. 

Toutefois, la multivalence du fer sur le site B permet un autre mécanisme de compensation de 

charge décrit par l'équilibre suivant : 

)( gO21VFe2OFe2 2OFe
x
OFe ++↔+ ••×•   Equation II.3 

qui fait apparaître la création de lacunes d'oxygène chargées positivement ( ••
OV ). Dans la 

structure pérovskite, les valences privilégiées du fer sont +2, +3 et +4 [44], ce qui implique un 

autre équilibre entre les espèces Fen+ : 

•× +↔ FeFeFe FeFeFe2 '  Equation II.4 

 Au final, les principaux défauts cristallins qui coexistent dans la pérovskite 

La1-xSrxFeO3-δ sont '
LaSr , •

FeFe , '
FeFe  et ••

OV  dont la concentration variera selon la température 

et la pression partielle d'oxygène avec la condition d'électroneutralité suivante : 

[ ] [ ] [ ] [ ]••• +=+ FeOFeLa FeV2FeSr ''   Equation II.5 

 La valeur de [ ]'
LaSr  ne dépend que de la formulation du composé La1-xSrxFeO3-δ si bien 

que : 

[ ]'
LaSr = x Equation II.6 

 Les lacunes d'oxygène étant intégralement incluses dans la solution solide, leur 

concentration [ ]••
OV  est égale à la sous-stœchiométrie δ du composé : 
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[ ] δ=••
OV  Equation II.7 

 L'équation II.5 peut alors s'écrire sous la forme : 

[ ] [ ]•+δ=+ FeFe Fe2Fex '  Equation II.8 

 où δ, [ ]'
FeFe  et [ ]•

FeFe  sont fonction de T et pO2. 

(a) (b) 

Figure II.2 : Evolution de la sous-stœchiométrie en oxygène (3-δ) de La0,9Sr0,1FeO3-δ en 

fonction du logarithme de la pression partielle d'oxygène et de la température [44]. 

(a) Valeurs mesurées ; (b) Diagramme schématique des concentrations des défauts 

majoritaires. 

  

 La Figure II.2.a montre l'évolution de la sous-stœchiométrie en oxygène δ du composé 

La0,9Sr0,1FeO3-δ en fonction du logarithme de la pression partielle d'oxygène et de la 

température. Pour une température donnée (>600°C), il est possible d'identifier trois zones en 

fonction des principaux défauts présents dans le composé et représentées de façon 

schématique sur la Figure II.2.b. Sous atmosphère oxydante, la quantité de lacunes d'oxygène 
••

OV  est inversement liée à celle des cations Fe4+ ( •
FeFe ). La cohabitation de ces deux défauts 

de réseau confère au matériau une conductivité électronique de type p et une conductivité 

ionique importante. Au contraire, des atmosphères très réductrices entraînent la réduction de 

Fe3+ ( ×
FeFe ) en Fe2+ ( '

FeFe ) conduisant à une conductivité électronique de type n. 
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2.2. Conductivité mixte 

 Dans les ferrites de lanthane dopés au strontium, la conductivité totale du conducteur 

mixte est induite par les défauts ponctuels mentionnés précédemment ( ••
OV , •

FeFe  et '
FeFe ) à 

condition qu’ils soient répartis aléatoirement dans le réseau cristallin de l’oxyde. La 

conductivité totale du matériau est alors la résultante de la conductivité ionique et de la 

conductivité électronique. Lorsque la conductivité totale est voisine de sa valeur minimale 

[49], c’est-à-dire proche de la valeur de la conductivité ionique, la conductivité totale dépend 

de pO2 selon la relation : 

4
1

4
1

2
o
p2

o
n

o
i2 pOTpOTTpOT +− σ+σ+σ=σ )()()(),(  Equation II.9 

dans laquelle les conductivités partielles o
jσ  (j=i, n, p) sont les valeurs respectives de la 

conductivité des ions oxydes (supposée indépendante du potentiel électrochimique d’oxygène 

dans la gamme de pO2 considérée), des électrons et des trous électroniques à une pression 

partielle d'oxygène de 1. La conductivité ionique du matériau est principalement induite par la 

présence de lacunes d'oxygène aléatoirement réparties dans le réseau cristallin, puisque la 

diffusion des ions O2- s'effectue préférentiellement d'un site occupé à un site vide dans le 

sous-réseau oxygène. Le transfert de charges électroniques au sein des couples Fe2+/Fe3+ 

(faible pO2) et Fe3+/Fe4+ (forte pO2) peut survenir d'un site ferrique à l'autre et conférer au 

matériau une conductivité électronique σe=σn+σp. 

 Le terme "conducteur mixte" qui désigne les matériaux présentant à la fois une conduction 

ionique (σi) et une conduction électronique (σe), est utilisé lorsque le nombre de transport 

ionique ti, défini par l'équation II.10, est très inférieur à 1. 

ei

i
it

σ+σ
σ

=  Equation. II.10 

 Le Tableau II.1 présente les valeurs issues de la littérature des conductivités ioniques et 

électroniques de différents oxydes conducteurs ioniques (ti≈1) et conducteurs mixtes (ti<<1). 

Les conductivités électroniques de ces composés sont majoritairement de type p (σn≈0 et 

σe=σp) dans les conditions de mesure indiquées. 
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Composé Conditions σi (S.cm-1) σe (S.cm-1) ti Référence 

YSZ (9mol%) 800°C ; air 0,03 ≈0 ≈1 [50] 
Ce0.8Gd0.2O2-δ 900°C ; air 0,13 6×10-4 0,995 [51] 

La0.6Sr0.4FeO3-δ 800°C ; air 0,14 192 7,3×10-4 [45] 
La0.3Sr0.7Fe0.9Ga0.1O3-δ 800°C ; O2 0,06 24,5 2,5×10-3 [49] 
La0.3Sr0.7Fe0.6Ga0.4O3-δ 800°C ; air 0,05 6,5 7,5×10-3 [52] 
La0.4Sr0.6Fe0.6Ti0.4O3-δ 915°C ; air 0,01 15,8 6,3×10-4 [53] 
La0.8Sr0.2Co0.8Fe0.2O3-δ 800°C ; air 0,05 185 2,7×10-4 [54] 

Tableau II.1 : Conductivité ionique (σi) et électronique (σe) d'oxydes et nombre de transport 

ionique associé (ti). 

3. Formulation d'un conducteur mixte pour les applications CMR  

 Le choix du composé conducteur mixte servant de membrane dense dans les réacteurs 

catalytiques membranaires repose principalement sur des critères : 

• économiques, en privilégiant des éléments disponibles et peu onéreux ; 

• de performance, en terme de conductivité ionique et perméabilité à l'oxygène des 

membranes ; 

• de stabilité, chimique et structurale. 

 La première condition énoncée explique la première place qu'occupent les pérovskites à 

base d'oxyde de lanthane, privilégié à d'autres oxydes de terre rare (Sm, Eu, Gd, Dy, Pr, Nd) 

beaucoup plus coûteux. 

 De nombreuses pérovskites de formule LaA'BB'O3-δ ont été étudiées au cours des 

dernières années comme candidates potentielles pour les applications membranaires à haute 

température. L'élément A' est généralement choisi parmi Ba2+, Sr2+ et Ca2+ tandis que B et B' 

sont souvent Fen+, Crn+, Mnn+, Con+, Al3+, Ga3+ ou Tin+. Il n'est pas question ici de faire une 

liste détaillée de ces composés et de leurs caractéristiques, le lecteur pourra pour cela se 

référer à des publications sur le sujet [37,55-57]. Toutefois, il est intéressant de noter que les 

matériaux étudiés ont évolué de manière continue depuis la fin des années 80 au cours 

desquelles les composés ayant une forte conductivité ionique étaient mis en avant, jusqu'à ces 

dernières années, qui marquent une préférence aux formulations stables dans le temps et dans 

des conditions expérimentales exigeantes proches des conditions industrielles. Cette double 
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exigence pour les matériaux, entre leur propriété de conduction et leur stabilité (structurale et 

chimique), se conçoit aisément puisqu'une faible enthalpie de formation du composé, une 

maille cristalline large et symétrique, présentant des liaisons ioniques faibles, favoriseront la 

diffusion ionique de l’oxygène [58] et en contre partie, détérioreront la stabilité du composé 

exposé à une atmosphère réductrice. Un exemple de cette évolution est la famille des 

cobaltites de lanthane dopées au strontium La1-xSrxCoO3-δ et des ferro-cobaltites 

La1-xSrxCo1-yFeyO3-δ dont les excellentes propriétés de perméabilité à l'oxygène et les 

applications pour le reformage du méthane ont été mises en évidences par Teraoka dès 1985 

[54,59]. Toutefois la stabilité de ces composés sous atmosphère réductrice est réduite [60] et 

conduit à une décomposition totale sous méthane à 1000°C [61]. La stabilité des pérovskites 

sous atmosphère réductrice dépend principalement des caractéristiques redox des métaux de 

transition ; Co et Ni présentant les stabilités les plus faibles tandis que Fe et Cr conduisent à 

des composés stables au-delà de 10-18 MPa à 1000°C [57]. 

 Les ferrites de lanthane dopés au strontium La1-xSrxFeO3-δ offrent ainsi un bon compromis 

entre performance et stabilité. Toutefois, le changement de valence du fer associé à celui de 

son rayon ionique peut conduire à une modification de la symétrie structurale de la maille et à 

une dilatation importante du matériau soumis à une atmosphère réductrice [62]. Des travaux 

récents suggèrent de remplacer partiellement le fer du site B de la pérovskite avec un élément 

de valence élevé, tels que Ti4+ ou Cr4+ [53,63] ou avec un cation trivalent tel que Ga3+ [64] 

pour réduire la dilatation induite par le changement de valence du fer. 

 Lorsque la sous-stœchiométrie en oxygène de La1-xSrxFeO3-δ devient importante, soit à 

cause d'une valeur de x élevée soit en raison d'un environnement réducteur, les lacunes 

d'oxygène peuvent s'ordonner pour former une structure particulière appelée brownmillerite. 

Cette structure est équivalente à une structure pérovskite dont on aurait enlevé régulièrement 

1 atome d'oxygène sur 6, les lacunes d'oxygène s'ordonnant alors dans la direction [101] et 

une partie du fer étant en site tétraédrique [65]. L'ordonnancement partiel des lacunes a pour 

conséquence une baisse importante de la conductivité ionique du matériau. Au contraire, 

l'insertion du gallium en substitution du fer permet d'introduire un désordre local dans le sous-

réseau fer et de favoriser la répartition aléatoire des lacunes d'oxygène dans la structure 

[49,66]. Au final, le système La1-xSrxFe1-yGayO3-δ apporte un bon compromis entre 
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conductivité ionique et stabilité thermodynamique dans les conditions d'usage industriel 

comme cela apparaît au terme d'une étude récente [67]. 

4. Formulation de référence dans cette étude 

 La composition du conducteur mixte servant de référence à cette étude est issue de 

travaux antérieurs menés par Air Liquide. Il s'agit du composé (La0.6Sr0.4)0.99Fe0.9Ga0.1O3-δ 

référencé LSFG dans le texte. La légère sous-stœchiométrie du site A ( '''
LaV ) de cette 

composition découle de stratégies de fabrication et nécessite quelques explications. D'une 

part, l'introduction de lacunes '''
LaV  améliore les cinétiques de transport de matière au cours de 

la synthèse et du frittage de la poudre en augmentant la mobilité des gros cations La3+ et Sr2+. 

D'autre part, il est nécessaire de rappeler que, même si les oxydes métalliques entrent 

totalement en solution solide dans la structure pérovskite AA'BB'O3, il est difficile d'éviter 

d'avoir un faible excès de précurseurs, soit de type A2O3 / A'O, soit B2O3 / B'2O3. Or, la 

présence d'oxyde de lanthane non réagi et susceptible de s'hydrolyser à l'air libre, peut 

entraîner la rupture des matériaux frittés, d'où la nécessité de favoriser sa solubilisation totale 

dans la pérovskite. 

Référence LSFG 
Composition (La0.6Sr0.4)0.99Fe0.9Ga0.1O3-δ 

avec δ=0,04 à température ambiante sous air 
Stabilité Stable à 1000°C sous pO2=10-18 MPa (=10-17 atm) 
Conductivité σ = 86 S.cm-1 (820°C, air) 

σ ∝ pO2
0.23 (820°C, 10-5MPa<pO2<10-1,7MPa) 

Conductivité de type p de 500 à 1000°C et de 10-18 à 10-1,7 MPa 
Structure Pérovskite - Maille cubique de paramètre a=3,844Å 

Tableau II.2 : Données expérimentales recueillies pour le composé LSFG [35] 

  

III. Techniques instrumentales 

1. Caractérisations morphologiques des poudres 

 La surface spécifique des poudres, c'est à dire la surface développée par un gramme de 

poudre, donne des indications sur la morphologie des grains et leur réactivité ultérieure au 

frittage. Cette valeur est accessible par la méthode Brunnauer-Emmett-Teller (BET) qui 

consiste à enregister l’isotherme d'adsorption d'azote en fonction de la pression, puis d’en 
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déduire le volume d'azote nécessaire pour recouvrir la surface de l’échantillon solide d’une 

couche monomoléculaire. L'appareil utilisé (Micrometrics, ASAP-2010) offre la possibilité 

d'effectuer un dégazage des espèces volatiles adsorbées en surface avant d'effectuer la mesure. 

 La granulométrie laser permet la mesure de la taille des particules entre 0,05 et 900µm 

ainsi que la détermination de leur fréquence statistique en fonction de leur taille. Cette 

technique est basée sur différents types d'interactions entre les particules et le rayonnement 

Laser. Si les particules ont une taille supérieure à la longueur d'onde, le faisceau est diffracté 

et l'intensité du rayonnement diffracté ainsi que l'angle de diffraction sont fonction de la taille 

des particules (théorie de Fraunhofer). Pour les particules de plus petite taille, la mesure devra 

inclure les composantes de réflexion et de diffusion du faisceau lumineux (théorie de Mie), ce 

qui par conséquent, nécessite une connaissance des propriétés optiques des poudres et du 

milieu de dispersion. 

 Le granulomètre laser utilisé (Malvern Instruments, Mastersizer 2000) permet l'analyse de 

poudres en suspension dans un solvant aqueux ou organique. L'avantage de cette voie liquide 

est de minimiser la quantité de poudre permettant l'analyse. Il est par contre nécessaire d'avoir 

une poudre non agglomérée dans le solvant à l'aide d'un dispersant et/ou d'une agitation par 

ultrasons. Les poudres analysées ont été mises en suspension dans de l'éthanol avec un ajout 

de 1% de dispersant (ester phosphorique). 

2. Microscopie électronique à balayage (MEB) 

 Les poudres ont été observées à l’aide d’un microscope électronique à balayage (Hitashi, 

S-2500) pour visualiser la morphologie des grains des poudres de précurseurs et des poudres 

synthétisées. Les échantillons sont placés dans la colonne du MEB qui est placée sous vide 

secondaire. Le faisceau électronique incident est accéléré par une tension de 15 à 30 KV entre 

le filament de tungstène et l'anode. Il est ensuite focalisé sur l'échantillon par une série de 

lentilles électromagnétiques. La surface de l'échantillon balayée par la sonde électronique, est 

le siège de divers phénomènes tels l'émission d'électrons secondaires, rétrodiffusés et de 

photons X. Chacun de ces effets permet, par l'utilisation d'un détecteur adapté, de reconstituer 

une image de la surface. Les électrons secondaires de faible énergie, issus de chocs 

inélastiques entre le faisceau incident et la matière, sont déviés sur un détecteur spécifique. 

Les images présentent une bonne résolution avec une grande profondeur de champ et 
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permettent de bien appréhender la topographie de l'échantillon dans une large gamme de 

grandissements (x200 à x50000). 

 Les électrons du faisceau primaire qui subissent des chocs (quasi-)élastiques sont 

rétrodiffusés dans la direction inverse à l'émission et sont détectés par un autre dispositif placé 

au-dessus de l'échantillon. Les électrons rétrodiffusés de forte énergie offrent des images 

ayant une faible profondeur de champ mais un contraste de phase important, si bien que les 

zones de l'image comportant les éléments chimiques les plus lourds apparaissent plus claires. 

 L'observation des poudres nécessite une préparation préalable. L’échantillon a tout 

d’abord été mis en suspension dans un petit volume d’acétone et dispersé par des ultrasons de 

forte énergie. Quelques gouttes de cette suspension ont ensuite été déposées sur un porte-

échantillon métallique, séchées puis recouvertes par une fine couche de platine déposée par 

pulvérisation cathodique afin d’éviter le chargement de la surface de l’échantillon sous le 

faisceau électronique. 

3. Diffraction des rayons X (DRX) 

 Les diagrammes de diffraction présentés dans cette étude ont été réalisés à partir 

d'échantillons pulvérulents sur un montage de diffraction de configuration Debye-Scherrer 

[68] (Figure II.3). Le faisceau émis par la source de rayon X est filtré par un monochromateur 

dissymétrique pour obtenir un faisceau monochromatique convergent de longueur d'onde 

λCuKα1=1,5405Å. L’échantillon à analyser est placé sur le trajet du faisceau avec un angle 

d'incidence fixe (généralement 10°). Soumise à un rayonnement X monochromatique, la 

matière cristallisée interfère de façon élastique avec ce rayonnement qui est diffracté dans des 

directions particulières. La longueur d'onde du rayonnement incident λ, le paramètre 

réticulaire repéré par les indices de Miller dhkl et l'angle de diffraction θ sont reliés par la loi 

de Bragg : n.λ=2.dhkl.sin(θ) où l'entier naturel n représente l'ordre de diffraction. Un 

échantillon polycristallin placé dans le montage émet un spectre de diffraction dont l'intensité 

varie de façon discrète selon la direction angulaire. Un détecteur courbe à localisation (Inel 

CPS 120) permet l'acquisition simultanée de l'ensemble des faisceaux diffractés sur une 

portion de cercle de 0 à 120° dont le centre est occupé par l'échantillon. Le diagramme obtenu 

est enfin traité informatiquement pour calculer les intensités et positions des raies de 
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diffraction représentatives de la structure de la (ou des) phase(s) cristallines contenues dans 

l'échantillon. 

 Avant la mesure, la poudre à analyser a été broyée au mortier pour éviter les risques 

d'inhomogénéité ou d'orientation préférentielle des cristallites, puis collée sur un porte-

échantillon de manière à présenter une surface plane et cohérente dont la position par rapport 

au faisceau incident soit fixe pour tous les échantillons. 

 
Figure II.3 : Représentation schématique du montage de diffraction 

de type Debye-Scherrer utilisé. 

  

4. Spectrométrie d'émission atomique plasma à couplage inductif (ICP AES) 

 La spectrométrie d'émission atomique ICP-AES (Induced Coupled Plasma – Atomic 

Emission Spectrometry) permet l'analyse qualitative et quantitative d'un grand nombre 

d'éléments de la classification périodique. La source d'excitation de l'appareil de laboratoire 

(Iris, Thermo Jarrel Ash) est constituée par un plasma d'argon produit par couplage inductif. 

Les échantillons sont placés dans le dispositif de mesure sous forme liquide, puis sont 

nébulisés, puis désolvatés. Le gaz produit est transmis vers le plasma d'argon où il est atomisé 

ou ionisé à des températures de l'ordre de 9000K. Dans ce plasma, les atomes sont excités et 

quelques électrons passent d'un niveau d'énergie fondamental (E1) à un niveau d'énergie 

supérieur (E2). Le retour à l'état fondamental de l'atome s'accompagne d'un rayonnement 

lumineux de fréquence ν tel que hν=E2-E1. Ce rayonnement lumineux est alors capté par un 

système optique et traité informatiquement. Le spectre des longueurs d'ondes des 
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rayonnements émis est spécifique à un élément atomique tandis que les intensités sont 

proportionnelles à la concentration de l'élément dans le gaz atomisé. 

 L'analyse chimique élémentaire d'une poudre nécessite en premier lieu sa mise en 

solution. Les poudres pérovskites peuvent être dissoutes dans un mélange d'acide 

chlorhydrique (3/4) et d'acide nitrique (1/4) concentrés, à une température de 180°C et sous 

une pression de 1 MPa. Après totale dissolution, les solutions acides sont diluées de façon à 

ramener la concentration de l'élément à doser en dessous de 1g.l-1. 

5. Analyse thermogravimétrique (ATG) 

 La thermobalance utilisée (Setaram) est équipée d'une enceinte thermique permettant une 

analyse des échantillons jusqu'à 1000°C et un balayage gazeux de débit constant. 

L'échantillon est placé dans un creuset en alumine puis dans la nacelle de pesée. Le signal de 

variation de masse de l'échantillon en fonction de la température est corrigé par celui d'un 

échantillon étalon dans des conditions identiques (rampe, température maximale, gaz) afin de 

prendre en compte la variation de la poussée d'Archimède. 

6. Spectrométrie Mössbauer (MS) 

 La spectrométrie Mössbauer, ou résonance gamma nucléaire, consiste en l'analyse de 

l'absorption résonnante sans recul des rayons gamma dans un solide. Cette technique 

instrumentale renseigne localement sur l'état de vibration, la densité électronique et le 

moment magnétique du noyau affecté par la résonance. Les renseignements fournis 

permettent alors d'appréhender l'état de valence et le nombre de coordination des atomes 

correspondants dans le réseau cristallin. La spectrométrie Mössbauer est particulièrement 

pertinente dans l'étude des composés de fer (métaux, carbures, oxydes) [69]. Les rayons 

gamma incidents produits par la désintégration de noyaux de 57Co, sont partiellement 

absorbés de façon extrêmement sélective par les noyaux 57Fe qui passent d'un état 

fondamental d'énergie E0 à un état excité E1. Cette absorption résonnante est très fortement 

diminuée si les atomes de fer sont libres ou faiblement liés. Au contraire dans les solides et à 

faible température, la fraction f de noyaux soumis à la résonance augmente et le rayonnement 

transmis présente une perte d'intensité. Dans la matière, un noyau est soumis à un champ 

électromagnétique créé par son environnement qui perturbe les niveaux d'énergie nucléaire 

(translation et levée de dégénérescence des niveaux). Ces perturbations, appelées interactions 
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nucléaires hyperfines, sont accessibles par le traitement du spectre de l'intensité transmise en 

fonction de l'énergie du rayonnement incident. La variation de l'énergie du rayonnement 

gamma incident d'énergie Eγ et de largeur énergétique Γ est obtenue en déplaçant la source à 

une vitesse relative v par rapport à l'absorbant si bien que ∆E=(v/c)Eγ (où c est la vitesse de la 

lumière). Il existe trois types d'interactions hyperfines appelées : déplacement isomérique δ 

(mm.s-1), déplacement quadripolaire électrique ε  (mm.s-1) et champ magnétique effectif H (T) 

(Figure II.4). L'affinement des paramètres f, δ, ε et H permet d'identifier la configuration 

électronique et l'environnement des atomes de fer ainsi que la part quantitative de ces espèces. 

 Les échantillons de poudres ont été analysés* à l'aide d'un spectromètre Mössbauer en 

transmission à accélération constante. Les spectres ont été enregistrés à 293K puis 4,2 K et 

affinés à l'aide de fonctions lorentziennes. 

  

 
Figure II.4 : Déplacement des niveaux nucléaires sous l'action des interactions 

hyperfines dans le cas d'une transition entre des états de spins 3/2 et 1/2 : 

effets sur le spectre Mössbauer [69]. 

 
 

* grâce à l'aimable contribution de Monsieur A. Wattiaux, ingénieur de recherche à l'ICMCB Bordeaux. 
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IV. Procédé de synthèse par réaction à l'état solide de précurseurs 

pulvérulents 

1. Précurseurs 

 Les principaux critères de choix des précurseurs portent sur leur prix, leur pureté et leur 

facilité d'utilisation. De façon générale, il faut si possible écarter les composés mal définis, 

instables ou présentant des risques pour les personnes ou l'environnement et privilégier ceux 

dont les cations sont présents dans le même état de valence que celui de la pérovskite. 

 Les composés retenus pour les synthèses sont finalement La2O3, Fe2O3, Ga2O3 et SrCO3. 

Le carbonate de strontium est ici préféré à l'oxyde de strontium instable en présence d'eau. Le 

Tableau II.3 présente différentes caractéristiques des précurseurs commerciaux, leur 

provenance et leur morphologie. 
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Précurseur Pureté Fabricant Prix Micrographie 

La2O3 
(oxyde de lanthane) 99,99% Ampère 

Industrie 80€/kg 

 
SrCO3 

(carbonate de 
strontium) 

99,9% Solvay Bario E 
Derivati 25€/kg 

Fe2O3 
(hématite) 99,8% Socolab 16€/kg 

Ga2O3 
(oxyde de gallium) 99,99% Sigma Aldrich 

Chemical 4450€/kg

Tableau II.3 : Liste et caractéristiques des précurseurs utilisés 

pour la synthèse du composé LSFG. 

  

2. Réaction à l'état solide 

 La formation de la pérovskite est le résultat d'un échange de matière entre les grains 

voisins des composés précurseurs. Cet échange de matière s'effectue par des migrations 

d'atomes en surface des grains et éventuellement en phase vapeur puis dans le volume pour 

former de nouvelles phases stables ou transitoires. Kharton a précédemment établi le domaine 

d'existence d'une solution solide La1-xSrxFe1-yGayO3-δ en fonction des valeurs de x et y [66]. 
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La composition LSFG étant dans le domaine de totale solubilité des cations dans la maille 

pérovskite, la réaction globale de synthèse peut s'écrire : 

2-30,10,90,990,40,63232332 CO3960OGaFe)SrLaO0,05Ga  OFe450SrCO 0,396 OLa 0,297 ,(, +→+++ δ  

Equation II.11 

 Cette réaction endothermique s'accompagne d'une perte de masse causée par la 

décomposition du carbonate qui survient à partir de 700°C. La température de synthèse d'un 

composé pérovskite s'échelonne généralement entre 900 et 1400°C pour des temps de palier 

de 5h à 15h. Le risque de volatilisation de l'oxyde de gallium à haute température [70] conduit 

à préférer des faibles températures de synthèse, généralement inférieures à 1100°C. A ces 

températures, la mobilité des ions est réduite et la synthèse nécessite que les précurseurs 

soient réactifs et mélangés de façon intime pour favoriser les contacts entre phases. 

3. Protocole de synthèse 

3.1. Mélange des précurseurs 

 Pour déterminer l'influence de la phase de mélange des précurseurs sur la formation du 

composé pérovskite, les précurseurs ont été pesés et mélangés dans les proportions 

stœchiométriques du composé LSFG, pour ensuite être broyés manuellement dans un mortier 

en agate avant d'être calcinés à 1100°C pendant 10h sous air. A titre de comparaison, un 

second mélange a été broyé par attrition pendant 3h dans l'éthanol, séparé des billes de 

zircone, séché puis calciné dans les mêmes conditions. A l'issue de la calcination, les poudres 

présentent des grains de couleur noire, associés dans les deux cas à une petite quantité 

d’agglomérats granuleux de couleur blanche répartis de façon uniforme. Les poudres issues de 

ces deux protocoles de synthèse, ainsi que le mélange des précurseurs, ont été caractérisés par 

diffraction des rayons X (Figure II.5). Un composé de structure pérovskite est présent à l'issue 

des calcinations, ainsi qu'une certaine quantité de précurseurs non réagis, beaucoup plus 

importante dans le cas du mélange manuel. 
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Figure II.5 : Diagramme de diffraction des rayons X sur poudres ; mélange des précurseurs 

(a) ; mélange broyé manuellement et calciné 1100°C-10h (b) ; mélange broyé mécaniquement 

et calciné 1100°C-10h (c). P=phase pérovskite ; L=La2O3 ; S=SrCO3 ; F=Fe2O3 ; G=Ga2O3. 

  

 Si le mélange par attrition facilite la réaction entre précurseurs, il subsiste des traces 

d'oxyde de lanthane non réagi dans la poudre attritée et calcinée (grains blancs). Une analyse 

thermogravimétrique du précurseur de lanthane exposé quelques heures à l'air libre montre 

trois pertes de masses successives à 350°C, 520°C et 670°C (Figure II.6). Il est assez simple 

d'identifier les pertes de masse à 350°C et 520°C, comme étant le résultat de la décomposition 

de l'hydroxyde de lanthane en deux étapes, la deuxième montrant une perte de masse deux 

fois inférieure à la première : 

( ) ( ) )()( gOHOLagOH2OHLaO2OHLa2 232
C520

2
C350

3 + →+ → °°  Equation II.12 

 La perte de masse au-dessus de 650°C est certainement due au départ d'espèces carbonées 

adsorbées par la poudre. Ces résultats ont permis de constater que l'oxyde de lanthane 

s'hydrolyse rapidement à température ambiante s'il n'est pas stocké convenablement et que 

sous forme hydroxyde, il s'agglomère lors de l'étape de mélange, pénalisant sa réaction avec 

les autres précurseurs. 
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Figure II.6 : Variation de masse, en fonction de la température, de la poudre d'oxyde de 

lanthane exposée à l'air. 

  

 Un nouvel essai de synthèse a été mené en procédant à une calcination préalable des 

précurseurs à 600°C avant pesée et mélange. La mesure de la perte au feu des précurseurs 

montre que les masses du carbonate de strontium et de l'oxyde de gallium sont inchangées 

tandis que l'oxyde de lanthane, qui n'a séjourné que peu de temps à l'air libre, perd une masse 

inférieure à 0,2%. L'oxyde de fer montre une teneur en eau de 1% à 2% massique. Dans ces 

conditions, la pesée et le mélange manuel des précurseurs doivent s'effectuer immédiatement 

après le traitement thermique de perte au feu pour garantir le respect de la formulation de la 

pérovskite. 

 Le mélange, de 100 à 200g, est tout d'abord homogénéisé manuellement à l'aide d'un 

mortier puis mécaniquement dans une jarre d'attrition en présence de billes sphériques de 

zircone yttriée (YSZ), d'un solvant organique (éthanol absolu) et d'un dispersant (ester 

phosphorique Beycostat C213). L'attrition se poursuit jusqu'à ce que le diamètre médian de la 

poudre soit de 1µm pour garantir un mélange intime, homogène et réactif. Après séparation 

des billes d'attrition et de la poudre par tamisage, l'alcool est évaporé rapidement dans une 

étuve ventilée pour limiter la sédimentation préférentielle des grains de la phase la plus dense 

et conserver l'homogénéité du mélange. Finalement, la poudre est calcinée à 1100°C pendant 
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10h sous air. La poudre synthétisée est uniformément noire et le diagramme de diffraction sur 

la poudre ne montre pas les raies représentatives du composé La2O3 (Figure II.7). 

 
Figure II.7 : Diagramme de diffraction de la poudre synthétisée à 1100°C. Le protocole de 

synthèse inclue un traitement thermique individuel préalable des précurseurs. 

  

3.2. Traitement thermique 

 L'influence du cycle thermique de synthèse, ou calcination, sur la structure cristalline du 

composé synthétisé a été évaluée pour une température maximale variant de 900°C à 1400°C 

et des durées de palier de 5h à 115h (Figure II.8). Tous les diagrammes présentent les pics 

caractéristiques d’une structure pérovskite. Le mélange calciné à 900°C pendant 10 heures 

montre une quantité minime de phases secondaires dont les pics principaux sont compris entre 

27 et 28° (2θ). Aucune phase secondaire n'est détectable par DRX pour les poudres calcinées 

au-dessus de 1000°C. L'augmentation de la température ou de la durée de palier influe sur la 

largeur des pics de diffraction et indique une augmentation de la taille des cristallites. On peut 

également noter un léger déplacement des raies de diffraction vers les grands angles et donc 

une diminution du paramètre de maille lorsque la température augmente. Toutefois, ce 

changement est minime et finalement, le traitement thermique de calcination ne semble que 

peu influer sur la structure cristalline de la poudre. 
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Figure II.8 : Diagrammes de diffraction représentatifs des poudres issues des synthèses par 

réaction à l'état solide pour différents cycles de calcination.  

  

 Une calcination à 900°C est susceptible d'être insuffisante pour éliminer les résidus 

carbonés provenant d'une dissociation partielle de SrCO3. Il est également préférable de ne 

pas calciner la poudre à trop haute température pour limiter la croissance cristalline des 

grains, ce qui allonge l'étape de broyage ultérieure. Un cycle de calcination 1100°C-10h 

semble un bon compromis entre l'obtention d'une phase pérovskite homogène et la 

conservation de grains de poudre de petite taille. Le cycle thermique (sous air) est donc le 

suivant : 

• rampe de 5°C/min 

• palier de 10h à 1100°C 

• refroidissement naturel du four  

 
 A l'issue de cette calcination, la poudre est systématiquement caractérisée par DRX. Si le 

diagramme montre des précurseurs non réagis, la poudre peut éventuellement subir un 

nouveau cycle attrition/calcination afin de redonner aux grains des surfaces réactives avant de 

les faire réagir à nouveau. De façon générale, il est préférable de limiter la synthèse à un cycle 
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pour éviter une pollution de la poudre par frottement avec les billes de zircone lors de 

l'attrition. 

3.3. Broyage par attrition 

 L'élaboration de membranes à partir d'une poudre pérovskite nécessite que les grains aient 

des caractéristiques physiques adaptées aux étapes de mise en forme (coulage en bande) et de 

frittage en termes de morphologie (taille et forme des grains), distribution granulométrique et 

surface spécifique. La microstructure du matériau cru va conditionner la réactivité au frittage 

et la microstructure finale de la céramique. Une poudre fine et réactive favorisera la 

densification du matériau et son frittage à basse température. En contre-partie, elle nécessitera 

un volume de phase organique plus élevé lors de la mise en forme par coulage en bande, ce 

qui diminue la densité en cru et augmente le risque de fissuration lors du séchage ou du 

déliantage. Enfin, une distribution granulaire monomodale et une forme des grains équiaxe 

permettra d'obtenir une microstructure homogène à l'issue du frittage. 

 Après calcination, les grains sont peu réactifs, de tailles diverses et souvent agglomérés. Il 

est donc nécessaire d'effectuer un broyage de la poudre synthétisée pour redéfinir ces 

caractéristiques physiques. Le broyage par attrition est particulièrement bien adapté pour les 

céramiques dures dont la taille de grains est micrométrique et conduit généralement à des 

distributions granulométriques serrées. Les évolutions de la taille des grains et de la surface 

spécifique d'une poudre LSFG issue de la synthèse ont été mesurées au cours de son attrition 

(Figure II.9). 

 Une taille de grain de 0,7µm avec une surface spécifique voisine de 6m2/g est un bon 

compromis entre réactivité et facilité de mise en forme. Dans les conditions de broyage 

testées, il faut donc 3 heures d'attrition pour amener la poudre à ces caractéristiques. 
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Figure II.9 : Influence du temps de broyage sur les 

caractéristiques morphologiques de la poudre. 

  

3.4. Bilan du protocole de synthèse 

 Les étapes clefs du procédé de synthèse de la poudre sont résumées dans le Tableau II.4 

ainsi que les problèmes pouvant résulter d'un mauvais contrôle de ces étapes et les solutions 

retenues. 

 Etapes de synthèse Problèmes éventuels Protocole optimisé 

1 Pesée des précurseurs écart à la stœchiométrie perte au feu préalable 
600°C - 5h 

2 Mélange des précurseurs 
inhomogénéité ; 

agglomérats ; 
hydratation de La2O3 

mélange par attrition 
dans l'éthanol 

3 Séchage du mélange inhomogénéité  séchage rapide en étuve 
ventilée 

4 Calcination précurseurs non réagis ; 
volatilisations 

rampe de 5°C/min 
1000°C - 15h 

5 Broyage pollution ; granulométrie 
inadaptée 

attrition limitée à 3h ; 
d50 = 0,7µm ; Sspe = 6m2/g 

6 Stockage hydratation ; 
pollutions 

lot stocké en bidon 
hermétique et référencé 

Tableau II.4 : Bilan du protocole de synthèse. 
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V. Caractérisations des poudres 

1. Composition chimique élémentaire 

 Après synthèse, la poudre est dissoute dans une solution d'eau régale (mélange d'acides 

nitrique et chlorhydrique, ici dans un rapport 1/4) sous pression et température contrôlées 

pour permettre une dissolution totale. La solution est récupérée intégralement puis diluée 

avant d'être introduite dans le système de mesure (ICP). L'analyse élémentaire des éléments 

atomiques dissous met en évidence la présence de La, Sr, Fe et Ga ainsi que de Zr qui 

provient de l'usure des billes de broyage. Les résultats d'une analyse quantitative sur ces 

éléments sont reportés dans le Tableau II.5.  

Elément % massique dans 
(La0,6Sr0,4)0,99Fe0,9Ga0,1O3-δ

% massique 
mesuré  écart massique 

La              47,30        47,02 -0,59% 
Sr              19,89        19,77 -0,58% 
Fe              28,81        29,03 +0,76% 
Ga                4,00          4,00 -0,01% 
Autres (dont Zr)       0,18 (0,17)  

Tableau II.5 : Analyse ICP de la poudre LSFG synthétisée et 

comparaison avec la formulation cyble. 

  

 L'écart à la stœchiométrie souhaitée est très faible et, compte tenu de la faible quantité de 

zirconium mesuré dans la solution, les protocoles de calcination et de broyage semblent 

adaptés à la synthèse du matériau. 

2. Morphologie 

 A l'issue du broyage par attrition, les grains ont une forme équiaxe, une distribution 

granulométrique étroite et une taille n'excédant pas 2µm (Figure II.10). 
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(a) 
 

(b) 

Figure II.10 : Caractéristiques morphologiques de la poudre LSFG attritée 3h : 

(a) distribution granulométrique, (b) micrographie représentative. 

  

3. Stratégie d'étude des propriétés haute température des poudres 

 L'équilibre entre les défauts ioniques (lacunes d’oxygène) et électroniques (multivalence 

du fer) des conducteurs mixtes autorise ces composés à absorber ou à céder de l'oxygène en 

fonction de la pression partielle d'oxygène et de la température de l'atmosphère environnante 

[71]. 

 Le signal ATG de la poudre synthétisée sous air, entre 20 et 1000°C montre des pertes de 

masses différentes selon l'atmosphère de l’enceinte thermique (Figure II.11). Ces variations 

de masse sont entièrement réversibles au retour à température ambiante lorsque le balayage 

gazeux utilisé pour la descente en température est de l’air. Au contraire, si le balayage neutre 

(argon) ou réducteur (argon hydrogéné à 3%) est maintenu dans l’enceinte lors de la descente, 

la masse de l’échantillon ne subit pas de variation entre 1000°C et la température ambiante. 
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Figure II.11 : Analyses thermogravimétriques de la poudre synthétisée sous air pour 

différentes natures de gaz de balayage. 

  

 Dans un premier temps, nous avons considéré que la variation de masse est entièrement 

imputable aux échanges d’oxygène entre la phase pérovskite et la phase gazeuse environnante 

et que le fer n'est présent que sous les formes ioniques Fe3+ et Fe4+. L'équilibre entre les 

défauts ponctuels s'écrit alors : 

→
← (g)OVFe2OFe2 22

1
oFeoFe +++ ••××•  Equation II.13 
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=  Equation II.14 

 La constante d'équilibre K est une fonction de T et pO2 : lorsque la température augmente 

ou lorsque la pression partielle en oxygène diminue, le matériau rejette de l'oxygène gazeux 

alors qu'une fraction de fer tétravalent est réduit en fer trivalent. La formulation globale du 

matériau peut alors s'écrire La(+III)
0,594 Sr(+II)

0,396 Fe(+III)
0,9-x Fe(+IV)

x Ga(+III)
0,1 O(-II)

3-δ , telle que 

l'équation de neutralité suivante soit vérifiée : 

3×0,594 + 2×0,396 + 3×(0,9-x) + 4x + 3×0,1 – 2×(3-δ) = 0 Equation II.15 
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soit : 

x+2δ=0,426 Equation II.16 

 Si la descente en température s’effectue sans la présence d’oxygène dans le gaz de 

balayage, l’oxygène cédé ne peut pas être récupéré et le matériau conserve à température 

ambiante la stœchiométrie en oxygène minimale atteinte à 1000°C. Ce traitement thermique 

sous atmosphère contrôlée permet de « figer » les caractéristiques physico-chimiques et 

structurales de la poudre en équilibre avec l'atmosphère à 1000°C. Il est alors possible 

d’effectuer un certain nombre de caractérisations à température ambiante et d’en déduire les 

propriétés « haute température » du matériau. 

4. Structure cristalline 

4.1. Etude par DRX 

 La structure cristalline du composé (symétrie et paramètres de maille) est déterminée à 

partir du diagramme de diffraction des rayons X de la poudre synthétisée. Avant 

caractérisation, la poudre est compactée et frittée à 1250°C pendant 2h sous air, puis le 

compact est réduit en poudre au mortier. Ce procédé a pour avantage d'une part, de 

caractériser le matériau à l'issue d'un cycle de frittage, et d'autre part, de faire croître les 

cristallites et ainsi d'améliorer le traitement du signal de diffraction dont la résolution et le 

rapport signal/bruit sont augmentés. 
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Figure II.12 : Diagramme de diffraction du composé LSFG après compactage de la poudre, 

frittage à 1250°C sous air et broyage. Diagramme (haut) et couples intensité/position issus de 

l'indexation de la phase pérovskite (bas). Les pics sont présentés (i) par les valeurs des 

indices de Miller (h k l) des familles de plans cristallins de la phase pérovskite (ii) par * pour 

les phases secondaires. 

 

 Les raies de la phase pérovskite du diagramme de diffraction (Figure II.12) peuvent être 

indexées sur une symétrie rhomboédrique. Cette distorsion de la structure cubique est mise en 

évidence sur le diagramme par le dédoublement de certains pics représentatifs d'une famille 

de plan. 

 Le facteur de tolérance de Goldschmidt qui renseigne sur la symétrie d'un composé de 

structure pérovskite (cf. § II.1) est difficile à calculer dans ce type de structure, compte tenu 

des multiples substitutions et stœchiométries des sites ioniques. Toutefois, il semble évident 

que le dopage des sites A et B de la pérovskite par des cations de tailles légèrement 

différentes de celles de l'élément substitué conduit à des déformations locales et 

consécutivement, à une baisse de la symétrie cristalline (Figure II.13). 



 Chapitre II – Synthèse et caractérisation des poudres 39 

 
Figure II.13 : Distorsion cubique → rhomboédrique de la maille pérovskite 

 les angles α, β et γ sont respectivement dans le plan des axes a et c, a et b et b et c. 

  

 Les paramètres de maille calculés à partir du diagramme de diffraction de la poudre 

(Figure II.12) sont a = 3,89 Å et α = 89,8°, soit un volume de maille de 58,9 Å3. 

 Enfin, le diagramme de diffraction met en évidence la présence de phases secondaires 

stables à l'issue du frittage. Compte tenu de leurs faibles quantités, l'analyse DRX ne permet 

pas de les identifier de façon définitive. D'autres caractérisations ont donc été mises en œuvre 

sur les matériaux frittés dont les résultats sont présentés dans le chapitre III. 

4.2. Influence de l'atmosphère 

 Les diagrammes de diffraction des rayons X du composé LSFG établis à l’issue des cycles 

thermiques présentés précédemment (Figure II.11) montrent une évolution de sa structure 

cristallographique en fonction de l'atmosphère gazeuse utilisée (Figure II.14). 
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Figure II.14 : Evolution du diagramme de diffraction de la poudre LSFG mise en équilibre à 

1000°C sous différentes atmosphères. 

  

 Après simulation et indexation des pics de diffraction, il apparaît, d'une part, que le 

volume de la maille augmente lorsque la pression partielle du gaz en équilibre diminue et, 

d'autre part, que la symétrie cristalline de la phase pérovskite devient cubique pour les 

poudres calcinées sous argon et argon hydrogéné (Tableau II.6). L’augmentation du volume 

de la maille est explicable par des interactions entre les constituants de la pérovskite à 

l’échelle atomique. Le départ de l’oxygène ionique du réseau cristallin induit une répulsion 

électrostatique entre les cations situés de part et d’autre de la lacune d’oxygène, ainsi que la 

réduction d’une partie des cations Fe4+ en Fe3+ dont le rayon ionique est supérieur de 10% 

[36]. Ces deux effets augmentent globalement le volume de la maille tandis que les 

contraintes de réseau engendrées par le dopage des sites A et B et la densité de la maille 

diminuent. La structure pérovskite plus « distendue » prend alors la symétrie cubique de plus 

faible énergie. 
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Conditions 
d'équilibre 

Volume de maille 
V (Å3) 

Paramètre de 
maille a (Å) 

Symétrie 
cristalline 

Air, temp. amb. 58,91 3,891 rhomboédrique 
Ar, 1000°C 59,27 3,899 cubique 
Ar+3%H2, 1000°C 60,84 3,933 cubique 

Tableau II.6 : Résultats de la simulation des diagrammes 

de diffraction présentés en Figure II.14. 

  

 Cette méthode expérimentale permet ainsi d'appréhender la structure cristalline du 

matériau en fonction de l'atmosphère gazeuse à haute température et les conséquences 

macroscopiques sur le matériau fritté. Toutefois, les résultats présentés dans le 

Tableau II.6 devront être corrigés par la dilatation purement thermique du matériau 

(≈ 11.10-6 K-1, cf. Chapitre V -). 

5. Configuration électronique du fer 

 L'équation II.14 met en évidence la relation entre la stœchiométrie en oxygène du 

composé pérovskite et l'état de valence du fer. Les dosages qualitatif et quantitatif des cations 

Fen+ ont pu être menés par spectrométrie Mössbauer sur des échantillons de poudre ayant subi 

le cycle thermique présenté dans le paragraphe 3. Il est ainsi possible de connaître la 

configuration électronique du fer dans les poudres dont la stœchiométrie est en équilibre avec 

un couple (T, pO2) donné, ce qui aurait été impossible par une analyse in-situ du composé par 

cette technique instrumentale. 

 L'affinement des spectres Mössbauer (Figure II.15) montre l'existence de quatre sites de 

fer : deux sites de fer trivalent octaédrique, un site de fer trivalent tétraédrique et un site de fer 

tétravalent octaédrique. Comme attendu (Tableau II.2), les poudres ne présentent pas de fer 

divalent, même à l'issue d'une réduction sous argon hydrogéné, ce qui induit à priori une 

semi-conduction électronique de type p pour le matériau entre 2,1.10-2 MPa (air) et 

≈10-11 MPa (argon hydrogéné). La présence de gallium en substitution sur le site du fer 

octaédrique engendre un élargissement de la raie naturelle du fer (0,35 mm/s au lieu de 0,30 

mm/s). L'interprétation des teneurs relatives des différents sites du fer dans la pérovskite ne 

peut s'effectuer de façon directe à partir des données expérimentales de la Figure II.15. En 

effet, il sera montré dans le chapitre suivant que la poudre synthétisée renferme de façon 
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systématique des phases secondaires à l'issue de la synthèse sous air et que ces même phases 

sont dissoutes dans la phase pérovskite sous faible pO2 et haute température. La variation de 

la teneur en phases secondaires dans les échantillons calcinés sous argon et argon hydrogéné 

pose un problème d'interprétation des résultats. Toutefois, nous retiendrons de ces 

diagrammes deux informations : la première étant que l'unique couple redox du fer présent 

dans le composé est le couple Fe4+/Fe3+, la deuxième que la quantité de Fe4+ diminue au profit 

de Fe3+ lorsque la pression partielle d'oxygène du gaz en équilibre avec la poudre diminue. 

 
(1) 

 

 

 

(2) 

Figure II.15 : Spectres expérimentaux et calculés obtenus à T =4.2 K (1) et paramètres 

Mössbauer associés (2). De haut en bas, poudre en équilibre avec : air, 25°C (a), argon, 

1000°C (b) et argon hydrogéné à 3%, 1000°C (c). 

  

 Enfin, dans l'hypothèse où la quantité de fer trivalent en coordinence [4] dans la poudre 

sortie de synthèse (Figure II.15, (a)) est intégralement imputable aux phases secondaires, il est 

possible de calculer que Fe3+ occupe 76,9% des sites du fer alors que Fe4+ en occupe 

seulement 23,1%. La sous-stœchiométrie en oxygène associée (cf. Eq. II.16) est alors δ≈0,10 

soit une valeur sensiblement différente de celle mesurée au cours d'une étude précédente 
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(c'est-à-dire 0,04, cf. Tableau II.2) effectuée sur des poudres synthétisées par voie pyrosol. La 

méthode de mesure (précédemment par mesure de la perte de masse lors de la réduction puis 

décomposition de la pérovskite) et l'approximation faite sur la teneur en phases secondaires 

peuvent expliquer cette différence de valeur de sous-stœchiométrie. 

VI. Conclusion 

 L'oxyde conducteur mixte de formule (La0.6Sr0.4)0.99Fe0.9Ga0.1O3-δ (référencé LSFG) a été 

synthétisé par réaction à l'état solide de précurseurs oxydes et carbonate à 1100°C sous air. Si 

le cycle thermique de synthèse ainsi que le choix des précurseurs sont importants, les 

paramètres principaux de la qualité du protocole de synthèse sont l'état d'hydrolyse de l'oxyde 

de lanthane et l'homogénéité du mélange des précurseurs à l'échelle microscopique. Le 

protocole de synthèse inclut notamment un traitement de perte au feu individuel des 

précurseurs suivi d'un broyage du mélange par attrition en milieu anhydre. De façon générale, 

la mise au point du protocole a été guidée par des critères de qualité de la poudre en termes de 

nature chimique, structurale et morphologique, de répétitivité de cette qualité et enfin, de 

simplicité et de diminution des coûts pour permettre le transfert du protocole de synthèse de 

l'échelle laboratoire à l'échelle industrielle. 

 A l'issue de la synthèse, la poudre céramique a été caractérisée de façon usuelle par 

granulométrie, BET et microscopie électronique à balayage pour déterminer sa morphologie 

et estimer sa réactivité ultérieure au frittage. Les propriétés spécifiques de la poudre, 

notamment sa faculté à échanger de l'oxygène avec le milieu gazeux environnant, conduisent 

à des variations de la structure cristalline et électrochimique du composé. La dépendance de 

ces propriétés avec la température et la pression partielle d'oxygène ont pu être mises en 

évidence, à température ambiante, par diffraction des RX et spectrométrie Mössbauer à l'aide 

d'un protocole de traitement thermique des poudres sous atmosphère contrôlée visant à figer 

leurs caractéristiques à 1000°C. 

Enfin, le protocole de synthèse établi pour la composition LSFG a été transféré avec succès à 

des lots de poudres plus importants (plusieurs dizaines de kg) et à d'autres formulations de 

poudres pérovskites qui seront utilisées dans cette étude. 
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Chapitre III -  

Elaboration des membranes : contrôle de la 

microstructure et de l'architecture 
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I. Introduction 

 Ce chapitre traite de l'élaboration de membranes à partir de la poudre pérovskite issue du 

protocole de synthèse présenté dans le chapitre précédent. Le procédé de fabrication employé 

(coulage en bande d'une suspension de poudre céramique) permet l'obtention de membranes 

denses de géométrie plane susceptibles d'être utilisées en l'état dans un réacteur catalytique 

membranaire. Cependant, l'amélioration des performances de la membrane, en termes de 

sélectivité, flux d'oxygène et taux de conversion du méthane, nécessite le développement 

d'une architecture/microstructure spécifique au matériau et à l'application visée [72,73]. 

 Les premières lignes de ce chapitre s'appliquent à clarifier la conception d'une  membrane 

à architecture et microstructure adaptées. Puis, nous traiterons de la réalisation d'une 

membrane, de l'architecture la plus simple (un seul matériau), à des architectures plus 

complexes (gradients de microstructure et de composition chimique). Les méthodes de 

contrôle de la microstructure puis de l'architecture seront détaillées de façon à mettre en 

évidence les difficultés rencontrées et les résultats obtenus. 

II. Conception d'une architecture/microstructure spécifique aux CMR 

1. Cahier des charges de la membrane 

1.1. Sélectivité 

 Une membrane est par définition un milieu perméable à une (ou plusieurs) espèce(s) 

contenue(s) dans un fluide (liquide ou gaz) de façon sélective sous l'effet d'un gradient de 

potentiel (pression, potentiel électrique, concentration). Le réacteur catalytique membranaire 

répond à cette définition dans la mesure où il permet le transport de l'oxygène avec une 

sélectivité de 100%, sous l'effet d'un gradient de pression partielle d'oxygène, entre la face 

exposée au gaz oxydant (air) et la face exposée au gaz réducteur (gaz naturel). Pour garantir 

un transport de l'oxygène à travers la membrane par la seule diffusion ionique des ions 

oxydes, il est indispensable que la membrane céramique soit étanche aux gaz, donc dense et 

exempte de défauts (fissures, porosité ouverte…). 
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1.2. Flux 

 Le transport d'oxygène à travers la membrane inclut différentes étapes de résistivités 

propres, tels que les échanges de surface et la diffusion en volume (cf. Chapitre IV -), qui vont 

contrôler la cinétique de perméation. Le flux d'oxygène (jO2 en m3.m-2.h-1) peut être augmenté 

de façon significative en agissant sur ces étapes limitantes, soit en diminuant l'épaisseur de la 

membrane quand la diffusion en volume domine [74-78], soit en déposant sur les surfaces un 

catalyseur pour augmenter les cinétiques d'échanges [79-82]. 

1.3. Taux de conversion et sélectivité de la réaction catalytique 

 Le réacteur doit favoriser la réaction entre le méthane et l'oxygène (taux de conversion) de 

façon à produire majoritairement H2 et CO (sélectivité). Cela implique la présence d'un 

catalyseur de la réaction d'oxydation partielle sur la face exposée au méthane. 

2. Définition d'une membrane multicouche 

2.1. Introduction 

Des membranes céramiques multicouches ont été développées dans les domaines de la 

filtration ou des SOFC (concept MEA=Membrane Electrode Assembly [83]). Concernant 

l'application CMR, un certain nombre de brevets ont été déposés depuis quelques années. Ils 

décrivent des membranes incluant une couche dense de faible épaisseur supportée par une 

couche poreuse [11,12,19,25] ou des architectures plus complexes incluant un catalyseur de 

surface [20,21,84-86]. La limite de ces systèmes réside dans la multiplicité des étapes 

d'élaboration et dans la difficulté à trouver des matériaux stables et compatibles sous 

condition de fonctionnement. C'est pourquoi il est intéressant de concevoir l'architecture et la 

microstructure de la membrane en intégrant dès le départ les contraintes de choix des 

matériaux et d'élaboration. 

2.2. Membrane à gradient de propriété 

 La membrane, placée dans le réacteur, doit satisfaire différentes fonctions telles que la 

séparation de l'oxygène de l'air, le transport de l'oxygène ionique et sa réaction catalytique 

avec le méthane. Elle peut donc être définie comme un matériau à gradient de propriété 

(FGM=Functionally Graded Material) dont les propriétés varient sur l'épaisseur. Ces 

considérations ont conduit à définir une membrane à architecture multicouche, c'est-à-dire 
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composée de couches superposées, de différentes natures chimiques et microstructurales, 

choisies pour répondre à une fonction spécifique. Le terme architecture sera employé pour 

décrire l'organisation des couches, tandis que le terme microstructure intégrera la taille des 

grains, la porosité d'une couche et la répartition des phases (pour les couches comportant 

plusieurs phases). 

2.3. Couche dense 

 La couche dense est le siège de la diffusion de l'oxygène ionique. Elle doit être fine, pour 

diminuer sa résistance à la diffusion en volume, et exempte de défauts, pour être sélective. Il 

est généralement admis que l'épaisseur cible des membranes doit se situer entre 50 et 150µm 

[87]. Les défauts d'empilement granulaire inhérents aux matériaux céramiques étant 

généralement de taille similaire à celle de la taille des grains, il est préférable de conserver des 

grains de petite taille (de l'ordre du micron) à l'issue du frittage. 

2.4. Couche poreuse 

 Etant donné l'épaisseur relativement fine de la couche dense, il est nécessaire d'utiliser un 

support poreux, d'épaisseur millimétrique et perméable aux gaz, pour assurer la rigidité 

mécanique de l'ensemble (membrane asymétrique). Cette couche poreuse doit (i) permettre la 

diffusion des espèces gazeuses jusqu'à la couche dense, (ii) présenter une bonne compatibilité 

chimique et dimensionnelle avec celle-ci, (iii) être élaborée à partir d'un matériau peu coûteux 

puisqu'elle représente la plus grande part du volume de matière. 

2.5. Couche catalytique 

 La catalyse de l'oxydation partielle du méthane nécessite qu'une des surfaces de la 

membrane soit recouverte d'un dépôt catalytique poreux et présentant une grande surface. Les 

catalyseurs classiquement utilisés en CPO et SMR sont à base de métaux nobles (Pd, Pt, Rh, 

Ni) qui sont soit déposés sur une poudre (Al2O3) soit en solution solide dans une structure 

(pérovskite [88], hydrotalcite [89]). 

2.6. Choix des matériaux 

 Le principal enjeu, dans la conception de la membrane multicouche, est de permettre sa 

fabrication en un minimum d'étapes tout en assurant les compatibilités chimique et 

dimensionnelle des différentes couches au cours du frittage et au cours du fonctionnement. 
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La solution retenue [73] consiste à utiliser pour l'ensemble des couches, des matériaux de 

structure pérovskite dont la composition chimique est voisine d'une couche à l'autre. Cette 

"continuité" chimique et structurale de deux couches successives doit alors permettre de fritter 

l'ensemble du multicouche en une seule étape (co-frittage) et ainsi de bénéficier de retraits 

simultanés, ce qui réduit le risque de contraintes résiduelles, déformations ou fissurations. 

L'architecture globale du multicouche et les matériaux retenus pour chaque couche sont 

présentés sur la Figure III.1. 

Le composé principal constituant la couche dense (LSFG) a fait l'objet du 

chapitre II. La composition (La0,5Sr0,5)0,99Fe0,9Ti0,1O3-δ est issue d'un panel de matériaux 

conducteurs mixtes candidats potentiels pour l'application CMR, et ayant fait l'objet d'études 

antérieures menées par le groupe Air Liquide ou par ses collaborateurs. Ce matériau 

(référencé LSFT par la suite) est une alternative à LSFG dont la principale qualité est 

l'économie réalisée sur les matières premières (LSFG : 140€/kg pour 100kg, LSFT : 20€/kg 

pour 100kg). 

 Le premier catalyseur testé dans cette étude a été un composé pérovskite du système 

(La,Ce)(Fe,Ni,Rh)O3 (référencé LCFNR) qui présente des propriétés de catalyse identiques à 

celles d'un catalyseur Pt/Al2O3 [88]. Suite aux premiers essais de co-frittage des multicouches, 

il s'est avéré nécessaire de mettre au point une nouvelle composition catalytique de type 

(La,Sr)(Fe,Ni)O3-δ (référencée LSFN). 

 Les poudres LSFT, LCFNR et LSFN ont été synthétisées au laboratoire par un protocole 

identique à celui de LSFG (cf. Chapitre II -IV). 
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Figure III.1 : Représentation schématique de l'architecture multicouche d'une 

membrane composée exclusivement de matériaux pérovskites 

  

III. Techniques instrumentales 

1. Rhéométrie 

 Le comportement rhéologique des suspensions de coulage a été évalué à l'aide d'un 

rhéomètre à contrainte imposée (Carrimed, CSL 100). Les suspensions ont été caractérisées 

en mode écoulement avec une configuration cône/plan. Etant donné la nature volatile du 

solvant organique, il a été nécessaire de placer un piège à solvant autour de l'échantillon avant 

d'effectuer la mesure. Ce type de dispositif permet de déterminer le comportement 

viscoélastique des suspensions et la variation de la viscosité dynamique en établissant les 

rhéogrammes contrainte/gradient de vitesse. 

2. Dilatométrie 

 Le dilatomètre (Netzsch 402D) mesure la variation linéaire de la dimension d'un 

échantillon jusqu'à une température de 1400°C et sous atmosphère contrôlée (balayage). Ce 

dispositif est très utile pour suivre les retraits au frittage en fonction du temps et de la 

température, et permet d'accéder aux coefficients de dilatation des matériaux frittés. 

3. MEB/EDS 

 Le bombardement d'électrons sur un échantillon de matière permet d'ioniser les couches 

profondes des atomes. L'atome ionisé "retombe" à son état élémentaire en émettant un photon 

X dont l'énergie est égale à la différence des niveaux électroniques. Un détecteur multicanaux 
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en spectroscopie d'énergie (EDS=energy dispersive spectroscopie) permet de classer les 

photons X en fonction de leur énergie et donc de reconstituer le spectre d'émission du 

matériau. Comme tous les atomes ont des niveaux électroniques qui leurs sont propres, 

l'analyse des énergies des photons émis par l'échantillon nous renseigne sur sa composition 

chimique. 

 Le système d'acquisition permet l'obtention d'un spectre intensité/énergie représentatif de 

la nature et de la teneur des éléments atomiques présents sur un volume minimum de 1µm3. 

L'acquisition point par point des spectres sur une surface donnée peut être reportée sous forme 

d'une cartographie représentant la variation de l'intensité pour chaque élément sur la surface 

analysée. Cette cartographie élémentaire associe ainsi l'imagerie et l'analyse, les zones claires 

montrant des teneurs élevées de l'élément dosé. 

4. Analyse d'images 

 L'analyse d'images a ici été utilisée pour déterminer, d'une part, la teneur approximative 

en phases secondaires ou en porosité dans les matériaux frittés et, d'autre part, la distribution 

en taille des grains, caractéristique d'une microstructure. Cette analyse comprend trois étapes 

principales : l'acquisition des images (micrographies), l'identification et l'extraction des objets 

(pores, phases secondaires, grains…) et enfin la mesure des paramètres caractéristiques des 

objets (%surfacique, taille, distribution en taille…). 

 La détermination de la teneur en porosité et phases secondaires débute par l'acquisition de 

micrographies au MEB, de façon à avoir le meilleur contraste possible entre la matrice et les 

pores (e- secondaires) ou la matrice et les phases secondaires (e- rétrodiffusés). L'image en 

niveau de gris est ensuite seuillée pour obtenir une image binaire. Le seuil de binarisation 

choisi conditionne de façon importante la qualité de la mesure à suivre. Enfin, les pixels noirs 

ou blancs sont comptés et ramenés à la résolution de l'image pour connaître la teneur 

surfacique de l'objet considéré. 

 La distribution en taille des grains peut être observée, soit sur la surface du matériau fritté, 

soit dans son volume en procédant à une révélation thermique. Dans ce dernier cas, la surface 

à analyser est polie, puis l'échantillon est introduit dans un four à une température inférieure 

de 50°C à la température de frittage pendant 10 à 15min. Les micrographies réalisées sur ces 
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échantillons présentant un faible contraste, il est préférable de reproduire manuellement les 

joints de grain sur un calque plutôt que de traiter directement la micrographie. Le calque est 

alors numérisé et l'image numérique est transformée en une image binaire. Un logiciel 

d'analyse d'image spécifique (Aphelion) permet d'isoler les grains, de les compter et de 

mesurer leur diamètre équivalent. Le traitement de l'image a été mis au point et validé après 

de nombreux essais pour extraire une information représentative de la microstructure réelle 

(Figure III.2).  

 
(a) (b) 

 

 
 (c) 

 Figure III.2 : Etapes du traitement de l'image : (a) micrographie, (b) calque, 

(c) distribution granulaire mesurée 

5. Mesure de la porosité 

La porosité ouverte et la densité apparente des échantillons solides peuvent être estimées, 

de façon simple, par pesée hydrostatique. Cette technique consiste à infiltrer un liquide (eau) 

dans un échantillon poreux placé sous vide primaire puis à appliquer la loi de la poussée 

d'Archimède sur la mesure de la masse de l'échantillon placé dans le liquide d'infiltration. 

Des mesures plus précises peuvent être effectuées par porosimétrie à mercure. Le mercure 

est un liquide non mouillant pour la plupart des matériaux, qui ne parvient à pénétrer dans les 

pores que si une pression extérieure est appliquée. Cette pression est d'autant plus élevée que 

le diamètre des pores est faible. En faisant varier la pression appliquée, il est donc possible de 

déterminer la distribution en taille de la porosité. Le porosimètre à mercure utilisé (Autopore 
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9215) donne également accès au taux de porosité ouverte et à la taille moyenne des 

interconnexions entre pores. 

IV. Elaboration de membranes planaires 

1. Introduction 

 La mise en forme de la poudre céramique par coulage en bande d'une suspension adaptée 

permet l'élaboration de feuilles céramiques d'épaisseur contrôlée variant de 25µm à 1mm [90]. 

Ce procédé, mis au point dans les années 1950, est couramment utilisé dans le domaine de 

l'électronique pour la fabrication de substrats, transducteurs et condensateurs multicouches 

[91]. Il est particulièrement bien adapté à la réalisation de structures multicouches complexes, 

composées d'un empilement de feuillets de différentes natures [92,93]. Le coulage en bande 

offre ainsi une grande souplesse dans l'étude de l'architecture des membranes puisque les 

couches peuvent avoir des positions et des épaisseurs variables. L'objectif de ce paragraphe 

est de décrire le protocole de mise en forme par coulage en bande puis le traitement thermique 

permettant la réalisation de membranes planes de diamètre 25mm et d'épaisseur voisine de 

1mm (Figure III.3). 

 
 Figure III.3 : Photographie d'une membrane de géométrie plane 
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2. Mise en forme 

2.1. Suspension de coulage 

 La mise en forme de la poudre céramique passe par une étape préalable de préparation 

d'une suspension. Les suspensions de coulage en bande [94,95] sont formulées de façon à 

conférer certaines propriétés à la suspension (dispersion de la poudre, rhéologie, 

comportement au séchage), ainsi qu'à la bande (propriétés mécaniques, arrangement des 

grains, aptitude à la thermocompression) et finalement à la pièce frittée (dimensions, 

microstructure). La poudre est mise en suspension dans un solvant à l'aide d'un dispersant. Un 

liant et un plastifiant sont également ajoutés pour assurer respectivement, cohésion et 

flexibilité à la bande après évaporation du solvant. Le choix du système organique (dispersant, 

liant et plastifiant) dépendra de la poudre et du solvant selon des critères mentionnés dans la 

littérature [94-96]. La composition de la suspension optimisée est présentée dans le Tableau 

III.1. 

Type Référence Nature Caractéristiques Volume 

Poudre  oxyde de 
structure pérovskite

ρ=6,0g.cm-3 

d50=0,7µm 
Sspe=6m2.g-1 

25,7% 

Dispersant Beycostat 
C213 ester phosphorique ρ=1,05g.cm-3 2,0% 

éthanol ρ=0,8g.cm-3 19,5% 
Solvant  

butanone-2 ρ=0,8g.cm-3 37,7% 

Liant Degalan 
LP51/07 

Résine 
méthylméthacrylate

ρ=1,2g.cm-3 

Tg=122°C 8,4% 

Plastifiant  dibutylphthalate ρ=1,04g.cm-3 

Tf=-35°C 6,7% 

 Tableau III.1 : Composition de la suspension de coulage en bande 

(ρ=masse volumique ; d50=taille moyenne des grains ; Sspe=surface spécifique ; 

Tg=température de transition vitreuse ; Tf=température de fusion) 

  

 La qualité de la suspension est fortement dépendante de l'ordre d'introduction des 

différents constituants et de leur homogénéisation. Le protocole optimisé (Figure III.4) 

favorise la désagglomération de la poudre, l'adsorption du dispersant et limite le risque de 

présence de bulles dans la suspension. 
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 Figure III.4 : Protocole d'élaboration des suspensions de coulage en bande 

  

2.2. Coulage en bande 

 La suspension obtenue présente un comportement rhéologique de type rhéofluidifiant. Ce 

comportement est favorable au coulage qui consiste à laminer la suspension sur un support 

fixe à l'aide d'un sabot mobile (coulage en bande non continu, Figure III.5). La viscosité de la 

suspension atteint sa valeur minimale lors du passage sous le couteau qui exerce une 

contrainte de cisaillement, ce qui permet d'élaborer des bandes homogènes de faible épaisseur. 

Puis la viscosité augmente juste après le coulage, ce qui a pour avantage de réduire la 

sédimentation des particules dans l'épaisseur de la bande. L'évaporation du solvant 

conditionne grandement la qualité de la bande et doit être réalisée dans des conditions 

isothermes et en atmosphère confinée et saturée en solvant. 

 
Figure III.5 : Dispositif de coulage en bande non continu [96] 

  

 Pour un rhéogramme donné, l'épaisseur finale de la bande est déterminée par la vitesse (V) 

du sabot, la hauteur (h) du couteau et par le retrait lors du séchage. Les bandes crues obtenues, 

d'épaisseur allant de 60µm à 350µm, ont été coulées avec une hauteur de couteau variant entre 
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0,15mm et 0,80mm. La vitesse de déplacement du sabot est réglée afin de soumettre la 

suspension à un gradient de cisaillement (γ)  équivalent à une viscosité (η) de 1Pa.s (Figure 

III.6), telle que : 

V= γ×h Equation III.1 

soit une vitesse de 0,45m.s-1 pour une hauteur de 0,5mm et un gradient de cisaillement de 

15s-1. 

 
 Figure III.6 : Rhéogramme de la suspension de coulage 

  

 La suspension est coulée sur un film de mylar siliconé afin de faciliter le décollement de 

la bande. Après séchage, la qualité de la bande est évaluée en fonction de son homogénéité, 

son épaisseur, sa flexibilité et sa densité en cru. 

2.2.1. Découpe et thermocompression 

Les bandes, de dimensions 10cm×80cm, sont découpées à l'aide d'un emporte pièce pour 

produire des disques de diamètre 30mm. Ces disques, provenant de la même bande ou de 

bandes différentes, sont ensuite empilés en fonction de l'architecture souhaitée. L'empilement 

réalisé est placé dans une matrice de pressage puis thermocompressé. La température de 

thermocompression doit être légèrement supérieure à la température de transition vitreuse de 

la phase organique pour permettre le déplacement des particules et la relaxation des 

contraintes de séchage. Le cycle de pressage doit permettre l'obtention de pastilles cohésives 
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dont la densité géométrique est supérieure à celle de la bande crue. Pour le système 

liant/plastifiant utilisé, une température de 65°C et une pression de 50MPa permettent 

d'obtenir des pastilles dont la densité relative après frittage avoisine les 100% [92]. 

2.3. Protocole adapté à la réalisation de couches poreuses 

 L'élaboration de membranes céramiques poreuses peut être réalisée par différentes 

techniques conduisant à des tailles de pore extrêmement variées, allant de quelques dizaines 

de nanomètre pour des procédés sol-gel à plusieurs dizaines de micron par réticulation d'une 

mousse céramique [97]. Afin d'assurer la stabilité thermodynamique des pores, il est 

nécessaire que la porosité introduite soit de taille supérieure à celle des grains d'au moins un 

ordre de grandeur, soit de quelques dizaines de microns. D'autre part, la couche poreuse est 

amenée à être cofrittée avec une couche dense et doit donc présenter un retrait au frittage 

similaire. Le procédé le plus enclin à respecter ces spécifications est l'ajout de particules 

porogènes qui seront éliminées lors du traitement thermique en laissant des pores 

interconnectés dans la structure. La porosité créée dans le matériau fritté dépend de la fraction 

volumique de porogène introduite ainsi que de ses caractéristiques morphologiques (forme, 

taille, distribution en taille). 

 Un autre avantage de cette technique est d'être parfaitement adaptée au coulage en bande, 

le protocole opératoire se différencie simplement de celui exposé précédemment (Figure III.4) 

par l'ajout d'un volume donné de porogène en fin d'homogénéisation. Le choix du porogène 

doit être cohérent avec la porosité finale souhaitée : une porosité homogène en taille et 

interconnectée nécessite une distribution en taille des particules porogènes serrée et une 

fraction volumique introduite supérieure au seuil de percolation. Toutefois, il est nécessaire de 

prendre en compte d'autres critères, liés au protocole d'élaboration, tels que la non solubilité 

du porogène dans le solvant, la compatibilité avec les espèces organiques, la conservation de 

la densité en crue du squelette céramique et l'absence de résidus après traitement thermique. 

Certains amidons d'origine végétale remplissent pleinement ces exigences et ont été utilisés 

avec succès pour la réalisation de matériaux poreux par coulage en bande [92,98]. Les 

amidons utilisés dans cette étude sont un amidon de maïs et de fécule de pomme de terre dont 

les caractéristiques sont présentées dans le Tableau III.2. 
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Porogène d50 Origine Humidité 
(%massique) 

Perte au feu 
(650°C) Micrographie 

Amidon 
de maïs 14µm Roquette 

Frères 10 à 15% >99,9% 

Fécule de 
pomme 
de terre 

40µm Roquette 
Frères 17 à 22% >99,7% 

 Tableau III.2 : Caractéristiques des deux amidons utilisés 

comme agent porogène dans les suspensions de coulage 

 

Guillotin [92] a précédemment montré que les bandes de coulage, contenant des particules 

porogènes de 15µm pour une taille de grain céramique submicronique, présentent une densité 

en cru élevée tant que le volume de porogène introduit ne dépasse pas 40%, teneur au-dessus 

de laquelle des défauts d'empilement apparaissent. Ce même système d'empilement bimodal 

montre une porosité faiblement interconnectée après frittage pour des taux de porogène 

inférieurs à 30%volumique. C'est pourquoi nous avons choisi d'ajouter aux suspensions, une 

fraction volumique de porogène variant entre 30 et 40%. Compte-tenu de la forme équiaxe 

des particules porogènes, le frittage du matériau devrait conduire à une taille moyenne des 

pores légèrement inférieure et à un taux de porosité semblable à la taille et au volume du 

porogène introduit [99,100]. 

L'humidité naturelle des poudres d'amidon implique de les étuver avant de les ajouter aux 

suspensions. Les bandes séchées seront conservées en milieu anhydre pour éviter toute reprise 

d'eau et gonflement des particules de porogènes. 
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3. Déliantage 

 Le frittage des membranes doit être précédé d'un traitement thermique, à plus basse 

température, destiné à pyroliser les espèces organiques et à ne conserver que le squelette 

granulaire. L'émission de gaz, résultant de la décomposition ou de la combustion des 

organiques, peut générer une surpression dans la membrane qui conduira à sa ruine si elle est 

supérieure à la résistance du matériau cru. Il est donc préférable d'appliquer une vitesse de 

montée en température lente (typiquement <0,5°C/min) pour que le volume gazeux soit 

évacué progressivement. 

 Le liant (Degalan LP51/07) et le plastifiant (DBP) sont entièrement dégradés à 350°C 

sous air. Les amidons nécessitent une température de déliantage supérieure (600°C) mais qui 

conduit également à la dégradation totale du composé [92]. Finalement, le cycle thermique de 

déliantage différera selon que la membrane contienne ou non des porogènes (Tableau III.3). 

 Rampe 1 Rampe 2 Palier 1 Rampe 3 
Type de 

membrane 
Vitesse 
(°C/min) 

Temp. 
(°C) 

Vitesse 
(°C/min)

Temp. 
(°C) 

Durée 
(h) 

Temp. 
(°C) 

Vitesse 
(°C/min) 

Temp. 
(°C) 

Avec 
porogène 4 90 0,3 400 1 400 20 amb. 

Sans 
porogène 4 90 0,3 650 1 650 20 amb. 

 Tableau III.3 : Cycle thermique de déliantage 

  

V. Frittage et microstructures 

1. Introduction 

 Le traitement de frittage est destiné à consolider le compact de poudre en une membrane 

dont l'arrangement granulaire est dense et cohésif. Il conditionne en grande partie la 

microstructure et les propriétés de la membrane et doit donc faire l'objet d'une attention 

particulière. 

 Les deux mécanismes principaux qui interviennent au cours du frittage sont la 

densification et la croissance/coalescence granulaire dont les forces motrices sont 

respectivement la diminution de l'énergie des surfaces et de celle des joints de grains. Un 
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frittage densifiant est fortement souhaité dans le cas des membranes, afin de conserver une 

taille de grain voisine de la taille initiale. La nature, la taille et la morphologie de la poudre, 

synthétisée selon le protocole décrit dans le chapitre précédent, sont plutôt favorables à un 

frittage homogène et densifiant mais le cycle de frittage (température maximale, palier, 

vitesse de montée et atmosphère) joue également un rôle important. 

 Ce paragraphe décrit les principaux paramètres qui influencent la microstructure de la 

membrane (LSFG), en terme d'homogénéité chimique, de porosité et de taille de grains. La 

dernière partie expose le protocole mis en place pour contrôler la microstructure par ajout 

d'une seconde phase dans la matrice. 

2. Frittage 

2.1. Frittage sous air 

Une étude préliminaire a été menée pour évaluer le retrait des matériaux crus au cours 

d'un traitement thermique de frittage sous air (Figure III.7). Le frittage naturel de la 

membrane à 1300°C pendant 2 à 3h conduit à un retrait linéaire de l'ordre de 16 à 18% et à 

une densité relative apparente supérieure à 95%. 

 
 Figure III.7 : Suivi du retrait au frittage d'une poudre compactée (LSFG) 
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 La microstructure résultant de ce cycle de frittage a été observée et cartographiée dans le 

volume d'une membrane fracturée et polie (Figure III.8). Si la porosité correspond bien à celle 

mesurée (<5%), le matériau présente des inhomogénéités de composition chimique sous 

forme d'inclusions de 0,5 à 6µm dans la matrice. La cartographie élémentaire de la surface 

montre deux types d'inclusions, les unes riches en fer et gallium, les autres en strontium et 

gallium. 

 
 Figure III.8 : Cartographie élémentaire d'une membrane LSFG frittée sous air : 

de gauche à droite puis de haut en bas : micrographie de la zone analysée (e- secondaires), 

répartitions du strontium, lanthane, fer, gallium et oxygène 

 

 L'analyse EDS des inclusions (Tableau III.4) permet de faire des hypothèses quant à leur 

nature. Les composés chimiques Fe2-xGaxO3 et (La,Sr)(Fe,Ga)2O3 pourraient correspondre 

respectivement aux inclusions de type 1 et de type 2 (cf. Figure III.8). La présence de ces 

phases secondaires appauvrit significativement la matrice en élément gallium, ce qui peut 

avoir des conséquences sur les propriétés de conduction de la membrane. 
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 La Sr Fe Ga O 

LSFG 37,37% 15,84% 22,95% 3,18% 20,4% 

Matrice 37,82% 14,41% 22,46% 2,05% 18,1% 

Inclusion 1 2,50% 6,96% 43,98% 15,41% 23,9% 

Inclusion 2 1,26% 30,04% 16,14% 23,11% 20,8% 
Tableau III.4 : Dosage élémentaire, par analyses EDS, 

des zones de la membrane présentant un contraste chimique 

 

La présence de phases secondaires est inhérente au protocole de synthèse par réaction à 

l'état solide, qui ne permet pas une parfaite homogénéisation des précurseurs. Des essais de 

calcinations successives de la poudre pérovskite attritée ont permis de diminuer le taux global 

de phases secondaires mais sans les éliminer totalement. De plus, cette répétition des attritions 

(jusqu'à quatre) entraîne une pollution par les billes de broyage. De même, l'augmentation des 

températures de synthèse ou de frittage n'apporte pas de solution et conduit même à une 

croissance des phases secondaires dans la matrice au détriment de la matrice pérovskite. 

Les caractérisations par DRX présentées dans le chapitre précédent (Figure II.14) 

indiquent une influence de l'atmosphère de calcination sur la présence de phases secondaires 

dans la poudre (présence de pics de faible intensité non indexés à la structure pérovskite). Ces 

phases secondaires ne sont plus détectables sur les diagrammes du composé LSFG recalciné 

sous argon ou argon hydrogéné, soit parce qu'elles sont instables aux faibles pressions 

partielles d'oxygène, soit parce qu'elles sont dissoutes dans la phase pérovskite. Cette 

observation nous a donc conduit à étudier le frittage sous atmosphère à faible pO2 dans le but 

de réduire le volume de phases secondaires. 

2.2. Frittage sous atmosphère contrôlée 

Le frittage des membranes est réalisé sous atmosphère contrôlée par le biais d'un balayage 

gazeux dans le four de frittage. La pression partielle d'oxygène dans le four peut être modifiée 

à l'aide de bouteilles d'azote et d'oxygène et de deux débitmètres volumiques. 

Dans un premier temps, les membranes ont été frittées sous balayage d'azote 

(pO2≈10-5MPa) et selon le même cycle thermique que précédemment. Les microstructures des 

membranes diffèrent de façon significative de celles obtenues sous air (Figure III.9). D'une 
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part, la membrane présente des pores sphériques de grande taille (jusqu'à 60µm) et d'autre 

part, la taille des grains a fortement augmenté (5 à 15µm). La composition chimique du 

matériau est homogène sur l'ensemble du volume de la membrane (aucune phase secondaire). 

Pour éliminer tout risque de défauts liés à la mise en forme ou au déliantage, l'expérience a été 

répétée sur un même compact fragmenté et dont un fragment a été fritté sous air et l'autre sous 

N2, pour finalement conduire au même résultat de divergence microstructurale. Une autre 

série d'essais a montré que les tailles des grains (dg) et des pores (dp) augmentaient avec le 

temps de palier à 1300°C : de dg=10µm et dp=60µm pour 2h de palier, jusqu'à dg=60µm et 

dp=400µm pour 4h de palier, le volume poreux restant quasiment constant. 

 
(a) 

 
(b) 

  Figure III.9 : Micrographies de la coupe transversale d'une membrane 

LSFG frittée (1300°C-2h-N2) : (a) coupe transversale sur toute l'épaisseur, 

(b) détail de la microstructure. 

  

Ces caractéristiques microstructurales particulières peuvent être expliquées par les 

propriétés du matériau dont la stœchiométrie en oxygène évolue avec le couple (T,pO2) de 

l'enceinte thermique. Le matériau est susceptible de céder de l'oxygène dès 400°C et de façon 

continue avec l'augmentation de température. Une hypothèse est que le volume gazeux n'est 

plus évacué hors de la matrice au cours du frittage et que les bulles de gaz emprisonnées 

grossissent alors par coalescence. La croissance granulaire observée lors du frittage sous N2, 

est probablement un effet de l'augmentation des cinétiques de transport de matière et/ou de la 
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mobilité des joints de grains, résultant d'une plus grande conductivité des ions oxyde lorsque 

la concentration en lacunes d'oxygène dans le réseau cristallin augmente. Cette croissance 

granulaire s'effectue au détriment des phases secondaires qui sont consommées par la phase 

pérovskite sous-stœchiométrique en oxygène. En résumé, si le frittage sous N2 permet de 

s'affranchir de la présence de phases secondaires dans la matrice, la microstructure de celle-ci 

est profondément affectée et inadaptée à l'utilisation des membranes. 

Si, comme supposé, la pression partielle d'oxygène de l'atmosphère conditionne la 

microstructure du matériau, il semble intéressant de trouver un état intermédiaire entre les 

microstructures fines résultant d'un frittage sous air (pO2=2,1.10-2MPa) et d'un frittage sous 

azote (pO2≈10-5MPa). Le choix d'un mélange gazeux à 10% d'oxygène et 90% d'azote 

(pO2=10-2MPa) permet d'obtenir un matériau exempt de phases secondaires et de pores de 

grande taille (Figure III.10). 

 
 Figure III.10 : Micrographies d'une membrane LSFG frittée 

(1300°C-2h-10%O2/90%N2) 

 

Les microstructures obtenues montrent des grains de taille comprise entre 2 et 6µm, ainsi 

qu'une porosité intergranulaire de taille similaire et susceptible d'être dommageable pour les 

propriétés mécaniques de la membrane. D'autre part, les conditions de frittage (température et 

durée de palier) agissent de façon conséquente sur la microstructure du matériau (Tableau 
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III.5) qui souffre d'une baisse de densité et d'une augmentation de la taille des grains lorsque 

les températures de frittage dépassent 1300°C. 

Frittage Taille de grain (µm) Densité relative (%) 
1250°C - 1h 1-2 88% 
1250°C - 2h 1-2 95% 
1300°C - 2h 2-6 95% 
1350°C - 1h 3-7 93% 
1350°C - 2h 7-12 90% 
1350°C - 4h 15-30 87% 

 Tableau III.5 : Influence des conditions de frittage sur la microstructure du matériau LSFG. 

L'atmosphère de frittage est fixée à pO2=10-1bar (=10-2MPa). 

 

Pour remplir le cahier des charges microstructural de la membrane, il faut pouvoir 

contrôler la microstructure du matériau (i) en réduisant la taille des grains à 1µm tout en 

conservant une densité élevée, (ii) en étant peu tributaire des conditions de frittage 

(température maximale et durée de palier) pour être plus souple dans le choix du cycle à 

adopter lors du co-frittage. 

3. Contrôle de la microstructure 

3.1. Introduction 

 La croissance granulaire intervient principalement au cours du dernier stade du frittage 

avec une porosité majoritairement fermée. Lors de cette étape, la croissance granulaire 

s'explique par la migration des joints de grains qui se déplacent à l'opposé de leur centre de 

courbure [101]. Si la porosité reste intergranulaire, c'est-à-dire qu'elle reste localisée aux 

joints de grains au cours du déplacement, les pores de petite taille finissent par coalescer pour 

former des pores de taille plus importante qui sont autant de défauts susceptibles d'affaiblir la 

résistance mécanique de la membrane (cf. Figure III.10). 

 La croissance granulaire peut être réduite par la présence d'une seconde phase localisée 

aux joints de grains et qui réduira leur mobilité. Cette seconde phase qui "épingle" le joint de 

grain, peut être un pore, un précipité ou une phase insoluble dans la matrice ajoutée 

intentionnellement. Les grains de cette dernière phase sont appelés "inclusions" ou 

"dispersoïdes" ou encore "agent de blocage". Lange [102] a montré que la taille des inclusions 
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doit être au moins 1,5 fois inférieure à la taille des grains de la matrice pour avoir un effet 

bloquant. Zener [103] a établi pour la première fois une relation entre la taille stabilisée des 

grains de la matrice avec la taille et la fraction volumique des inclusions. 

 L'emploi d'une seconde phase dans un matériau conducteur mixte est peu fréquente dans 

la littérature. Kharton [104] a montré que l'ajout de particules Al2O3 dans une matrice 

SrFe0.7Al0.3O3-δ conduisait à des phases secondaires (SrAl2O4, SrAl3O4…) insolubles dans la 

matrice et améliorant le comportement au frittage et la perméabilité des membranes. Li [105] 

propose d'ajouter ZrO2 et BaO à une matrice Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ pour former un composé 

BaZrO3 inclusionnaire au cours du frittage. La membrane présente alors une microstructure 

fine, des propriétés mécaniques améliorées et des flux plus importants. Des brevets 

d'inventions [106,107] revendiquent également la présence de sous-produits de réaction dans 

la matrice qui ont pour conséquence l'amélioration des propriétés thermomécaniques des 

membranes. 

3.2. Choix d'un dispersoïde et protocole 

 Le choix de la phase inclusionnaire dépend de la nature de la matrice et des conditions de 

frittage : 

• elle doit être inerte chimiquement avec le matériau de la matrice, 

• elle doit être stable dans les conditions de frittage (température et atmosphère), 

• elle doit présenter un comportement dilatométrique en adéquation avec celui de la phase 

principale afin de ne pas générer de contraintes au sein du matériau. 

 Dans un premier temps, les matériaux candidats ont été choisis à l'issue d'un test de 

réactivité avec LSFG. Les mélanges iso-volumiques de poudres LSFG et dispersoïdes ont été 

calcinés à 1300°C pendant 2h sous N2, pour être caractérisés par DRX. Ce test a permis de 

dégager une série de matériaux susceptibles d'être utilisé : MgO, Sr3Al2O6, SrAl2O4, 

Sr2Nb2O7, BaTiO3. D'autres au contraire ont été rejetés : Al2O3, TiO2, ZrO2 et SiC puisqu'ils 

réagissaient plus ou moins fortement avec LSFG. Parmi cette liste de matériaux, nous 

retiendrons MgO qui est souvent utilisé en tant que support poreux pour membrane 

conductrice mixte [77,78] et Sr2Nb2O7 dont les propriétés piézo-électriques sont susceptibles 

d'améliorer la ténacité de la membrane bien qu'aucune explication satisfaisante n'ait été 

donnée [108,109]. 
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 La taille et la fraction volumique du dispersoïde introduit dans la matrice pérovskite 

dépendent de la microstructure souhaitée. La microstructure sera d'autant plus fine que les 

particules dispersoïdes introduites seront nombreuses et de petite taille [103]. Etant donnée la 

nature isolante de la phase introduite et pour ne pas compromettre la diffusion ionique de 

l'oxygène dans la membrane, la fraction volumique de dispersoïde ne doit pas dépasser le 

seuil de percolation. Une fraction volumique entre 1% et 15% semble dans ce cas appropriée. 

D'autre part, la taille des grains de la phase LSFG devant être voisine de 1µm à l'issue du 

frittage, il est nécessaire d'utiliser une poudre de la phase secondaire avec une taille de grains 

inférieure à 0,6µm. Enfin, les dispersoïdes doivent être répartis de façon homogène dans la 

matrice, ce qui peut être obtenu en introduisant la poudre dans la suspension de coulage lors 

de l'étape de dispersion (cf. Figure III.4).  

3.3. Microstructure des matériaux biphasés 

3.3.1. Influence de la nature du dispersoïde 

 Les microstructures des membranes biphasées contenant respectivement 5%volumique de 

magnésie MgO (noté LSFG/5M) et 5%volumique d'oxyde mixte de strontium et niobium 

Sr2Nb2O7 (noté LSFG/5SN) sont données sur la Figure III.11. 

 La taille des grains de la matrice est considérablement diminuée par rapport à celle d'une 

membrane sans dispersoïde frittée dans les mêmes conditions et ceci, malgré l'atmosphère de 

frittage favorisant la croissance granulaire (N2). Les inclusions de magnésie sont visibles aux 

joints de grains sous la forme de grains sombres. Le contraste chimique est faible dans le cas 

du mélange LSFG/Sr2Nb2O7 soit à cause de la faible différence des masses atomiques des 

atomes des deux phases, soit à cause d'une dissolution du composé dans la matrice. 
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 1250°C – 2h – N2 1300°C – 2h – N2 1350°C – 2h – N2 

(a) 

 

(b) 

 
 Figure III.11 : Micrographies de membranes LSFG contenant 5%volumique de dispersoïde 

en fonction des conditions de frittage : (a) LSFG/5M, (b) LSFG/5SN 

  

 Une étude de la possible dissolution des phases secondaires dans la matrice LSFG a été 

entreprise par DRX. L'indexation directe des diagrammes ne permet pas de faire ressortir 

suffisamment les phases inclusionnaires pour juger de leur quantité, en effet, les pics 

diffractés par ces phases n'excèdent pas 5% de l'intensité du pic principal de la pérovskite. Par 

contre, si les inclusions sont partiellement dissoutes dans la matrice, le volume de la phase 

pérovskite doit évoluer en fonction du volume et de la nature des cations entrant en solution 

solide dans le réseau cristallin. Le paramètre a et le volume V de la maille pérovskite ont alors 

été mesurés pour des teneurs en dispersoïdes variant entre 0 et 15%volumique (Figure III.12). 
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 Figure III.12 : Evolution du paramètre a et du volume V de la maille 

pérovskite en fonction de la teneur volumique et de la nature 

du dispersoïde introduit dans le matériau LSFG 

 

 Une partie de la phase Sr2Nb2O7 entre en solution solide dans la structure pérovskite 

puisque son volume augmente linéairement avec le taux de Sr2Nb2O7 introduit. La taille du 

cation Nb5+ (0,64Å en coordinence [6]) autorise son insertion sur le site B de la pérovskite, ce 

qui a probablement comme conséquence de compenser l'excès de charges négatives induites 

sur le site A et finalement de diminuer le taux de lacunes d'oxygène dans le matériau (cf. 

Chapitre II -II.2.1). Au contraire, le matériau LSFG ne semble pas affecté par la phase MgO 

dont la taille du cation Mg2+ (0,72 Å en coordinence [6]) n'est pas compatible avec les sites A 

et B du réseau. 

3.3.2. Influence de la teneur en dispersoïde (MgO)  

 Les résultats expérimentaux présentés dans cette partie ont été menés dans les conditions 

optimales de frittage mises en évidence dans les paragraphes précédents, soit une atmosphère 

contrôlée telle que pO2=10-1bar (10-2MPa) et l'emploi d'un dispersoïde inerte vis-à-vis de la 

matrice : MgO. 

 La poudre de magnésie (pureté>99%, periclase, Sigma Aldrich Chemical) est broyée par 

attrition pour atteindre une distribution granulaire serrée centrée sur 0,5µm. Un volume donné 

de MgO est introduit dans les suspensions de coulage et la membrane est mise en forme et 
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frittée selon le protocole usuel. Le matériau composite LSFG/MgO obtenu sera référencé 

LSFG/xM, x représentant le poucentage volumique de MgO (x=0, 2, 5 ou 10). La 

microstructure du matériau LSFG/5M élaboré dans ces conditions et fritté à 1300°C pendant 

2h montre une répartition homogène des grains de magnésie situés aux joints de grains et une 

matrice dense (Figure III.13). 

 
(a) 

 
(b) 

 Figure III.13 : Micrographies d'une membrane LSFG/5M frittée (1300°C-2h-

90%N2/10%O2): (a) Répartition des inclusions et de la porosité, (b) détail d'une inclusion de 

magnésie intergranulaire 

 

 L'influence de la fraction volumique de magnésie sur la densité relative apparente des 

membranes a été évaluée (Figure III.14). Alors que le cycle de frittage du matériau LSFG doit 

être contrôlé précisément pour éviter une baisse de la densité, probablement liée au 

grossissement granulaire qui survient avant la densification totale, l'introduction de magnésie 

permet d'obtenir des densités relatives élevées (>95%) au-dessus de 1250°C. Un volume de 

magnésie supérieur à 5% apparaît préjudiciable à la densification pour des basses 

températures inférieures à 1300°C. 
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Figure III.14 : Influence de la fraction volumique de dispersoïde (MgO) sur la densité 

relative apparente des membranes pour différentes conditions de frittage (pO2=10-2MPa) 

 

 Les microstructures des membranes frittées à 1300°C pendant 2h sous 10%O2 sont 

également très différentes lorsque la teneur volumique en dispersoïdes augmente de 0 à 10% 

(Figure III.15). Une teneur en magnesie inclusionnaire de l'ordre de 2%volumique permet de 

réduire la taille moyenne des grains d'un facteur 2 : de 3,6µm pour LSFG a 1,8µm pour 

LSFG/2M. Les diamètres médians des grains de LSFG/5M et LSFG/10M mesurés par analyse 

d'images (cf. § III.4) sont respectivement de 1,1µm et 1,0µm et donc proches de ceux de la 

poudre initiale. La magnésie joue donc bien son rôle de blocage de la croissance granulaire. 
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 Figure III.15 : Micrographies des membranes LSFG/xM frittée 

(1300°C-2h- pO2=10-2MPa) en fonction de la fraction volumique x de magnésie 

(x=0, 2, 5 et 10%volumique) 

  

 Les distributions granulaires des échantillons ont été mesurées par analyse d'image (cf. § 

III.4). Les tailles moyennes des grains varient en fonction de la teneur en dispersoïde (Figure 

III.16) en accord avec l'équation suivante (loi de Zener modifiée) : 

n

100

x
rkD

−









= ..  Equation III.2 

 où D est le diamètre stabilisé des grains de la matrice, r et f sont respectivement le rayon 

et la fraction volumique des particules de la phase secondaire, k est une constante de 

proportionnalité (dépendant du rayon de courbure du joint ou du degré de contact entre les 

inclusions et les joints de grains [110,111]) et n dépend de la position des inclusions (n=1/2 

pour des inclusions majoritairement situées aux arêtes communes à plusieurs grains [112] ; 

n=1/3 pour des inclusions situées au sommet des grains [113]). 
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 La taille des grains du matériau fritté peut ainsi être contrôlée par la taille et la fraction 

volumique de la poudre de magnésie. Dans notre système et pour nos conditions de frittage, la 

meilleur accord avec l'équation III.2 est obtenu pour k=1,64 et n=0,41. 

 
 Figure III.16 : Taille moyenne des grains de la matrice LSFG 

en fonction de la fraction volumique de magnésie introduite 

  

4. Conclusion 

 Le contrôle de la microstructure des membranes (taille de grains, porosité, phases 

secondaires) est essentiel pour respecter le cahier des charges imposant un matériau 

homogène, dense et de taille de grains micronique. Le frittage naturel sous air du matériau 

LSFG, synthétisé par le protocole de réaction à l'état solide présenté dans le chapitre 

précédent, ne permet pas d'obtenir une microstructure homogène, notamment à cause de la 

présence de sous-produits de réaction dans la matrice. Il a été démontré que ces phases 

secondaires sont dissoutes dans la matrice pérovskite lors du frittage sous atmosphère neutre 

(N2). En contre partie, la taille des grains augmente considérablement et le matériau présente 

des pores sphériques de grande taille. 

 La pression partielle d'oxygène de l'atmosphère de frittage peut être ajustée de façon à 

conserver l'homogénéité chimique et microstructurale de la membrane [114]. Un matériau 

fritté sous pO2=10-1bar présente une microstructure exempte de phases secondaires et de pores 
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de grande taille. La taille moyenne des grains et la porosité intergranulaire du matériau restent 

cependant élevées. 

 L'introduction d'une seconde phase dispersoïde permet de contrôler la microstructure de la 

membrane tout en conservant un degré de liberté dans le cycle de frittage [115,116]. Une 

microstructure fine (grains<2µm), homogène et dense (>95%), peut être obtenue par l'ajout 

d'inclusions de magnésie (d50=0,5µm) à hauteur de 5%volumique, pour des températures de 

frittage variant entre 1275 et 1350°C sous pO2=10-1bar. 

VI. Co-frittage et architecture 

1. Introduction 

 Les travaux exposés dans le paragraphe précédent ont permis de réaliser des membranes 

denses, d'épaisseurs supérieures à 0,5mm, avec un cycle de frittage "flexible", c'est-à-dire 

tolérant une gamme de températures et de paliers pour lesquels la microstructure évolue peu. 

Les membranes peuvent alors évoluer vers une architecture plus complexe, comprenant un 

assemblage de couches de différentes microstructures et compositions chimiques. 

 Ce paragraphe décrira l'élaboration d'une membrane asymétrique, c'est-à-dire composée 

d'une couche dense de faible épaisseur et d'une couche poreuse support, ces couches étant 

élaborées soit à partir du même matériau (LSFG), soit à partir de deux matériaux distincts 

(LSFG/LSFT). Puis, une couche catalytique viendra compléter l'ensemble pour former un 

tricouche. Le choix de la composition et de la microstructure de la couche catalytique sera 

discuté en fin de chapitre. 

2.  Membranes asymétriques 

2.1. Couche poreuse 

La couche poreuse a été réalisée par l'ajout d'un corps porogène (amidon de maïs ou 

fécule de pomme de terre) aux suspensions de coulage en bande comme indiqué 

précédemment (cf. § IV.2.3). Après déliantage et frittage, la porosité est répartie de façon 

homogène, interconnectée et débouchant sur la surface de la membrane (Figure III.17). 
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(a) (b) (c) 

 Figure III.17 : Micrographies représentatives des couches poreuses obtenues par ajout 

d'amidon de maïs : (a) coupe transversale polie, (b) détail des pores, (c) vue en perspective 

cavalière de la surface 

 

Pour un volume de porogène (amidon de maïs) introduit de 40%volumique par rapport au 

volume de poudre, la porosité accessible par porosimétrie mercure est de 30% et la taille 

moyenne des interconnexions est voisine de 2µm. La variation de la fraction volumique ou de 

la taille du porogène introduit d'une couche à l'autre permet de réaliser des couches poreuses à 

gradient volumique de porosité (Figure III.18.a) ou à gradient de taille de pores (Figure 

III.18.b). 

Les pores ont une taille moyenne de 15µm et 40µm lorsqu'ils sont respectivement 

introduits par l'ajout d'amidon de maïs et de fécule de pomme de terre. L'influence de la taille 

des pores sur la perméabilité au gaz des supports a fait l'objet d'une étude présentée dans le 

chapitre IV. 
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(a) 
 

(b) 

 Figure III.18 : Exemples de couches poreuses à gradient de porosité : (a) bicouche réalisée 

avec 30% et 40%volumique d'amidon de maïs ; (b) bicouche réalisée avec 40%vol d'amidon 

de maïs (AM) et 40%vol de fécule de pomme de terre (FPT) 

  

2.2. Bicouche mono-matériau 

 La réalisation de membranes asymétriques peut être problématique lorsque les 

comportements au frittage de la couche dense et du support poreux sont dissemblables. Dans 

ce cas, les différences de retrait au frittage ou de coefficient de dilatation entraînent des 

déformations ou des fissurations de la membrane. Ces défauts sont exacerbés lorsque la 

couche dense est déposée sur un support poreux pré-fritté. Ainsi, le co-frittage des deux 

couches semble mieux adapté qu'un frittage en deux étapes, et sera facilité si les deux couches 

sont élaborées à partir du même matériau. 

Les retraits mesurés au cours du cycle de frittage (1300°C-2h-pO2=10-1bar) d'une 

membrane LSFG/5M sans porogène et d'une membrane LSFG/5M avec porogène (amidon de 

maïs) sont identiques (Figure III.19). En conséquent, le co-frittage du bicouche conduit à une 

membrane plane, cohésive et exempte de défauts (Figure III.20). 
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 Figure III.19 : Retrait au frittage (pO2=10-2MPa) d'une membrane LSFG/5M 

avec et sans porogène (amidon de maïs). 

  

 
(a) 

 
(b) 

 Figure III.20 : Micrographie d'une membrane asymétrique LSFG/5M : (a) coupe 

transversale sur toute l'épaisseur, (b) détail de l'interface dense/poreux 

  

2.3. Bicouche bi-matériaux 

Le co-frittage de membranes asymétriques bi-matériaux a pu être réalisé en assemblant 

une couche dense LSFG/5M et une couche poreuse LSFT. Les membranes obtenues après 
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frittage sont systématiquement déformées et présentent une courbure concave du côté de la 

couche poreuse. Cependant, l'observation au MEB des membranes montre une interface 

cohésive entre les deux couches, tandis que la cartographie de cette interface indique une 

variation de la composition chimique, de part et d'autre de l'interface entre les deux couches, 

en cohérence avec la formulation des deux matériaux (Figure III.21). 

 
 Figure III.21 : Cartographie élémentaire d'une membrane asymétrique 

LSFG / LSFT frittée (1250°C-2h-N2) : de gauche à droite puis de haut en bas : micrographie 

de la zone analysée, répartitions du magnesium, titane, 

gallium, strontium, lanthane, fer et oxygène 

  

Les bicouches LSFG / LSFT sont donc susceptibles d'être co-frittés dans la mesure où 

l'intégrité chimique et microstructurale de la membrane est préservée (absence de phases 

interfaciales, de porosité ou de fissurations induites). Par contre, la déformation du bicouche 

est problématique puisqu' (i) elle empêche leur usage sur le bâti de test de perméabilité 

(Chapitre IV), (ii) elle annonce la rupture de membranes bicouches de géométrie tubulaire. 

Après une série d'essais visant à adapter le cycle de frittage pour obtenir des membranes 

planes, il a été possible de dégager les observations suivantes : la déformation des membranes 

s'accentue avec l'augmentation de la température et de la durée de palier, au contraire, les 

rampes de montée en température et la pression partielle d'oxygène de l'atmosphère de frittage 

semblent avoir peu d'influence. L'hypothèse d'une croissance granulaire importante dans la 
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couche poreuse LSFT a conduit à ajouter 5%volumique de magnésie à la couche poreuse pour 

réaliser des bicouches LSFG/5M / LSFT/5M ; ceux-ci présentent alors une déformation 

moindre. 

La mesure du retrait au frittage des différentes couches montre des comportements très 

différents pour LSFG/5M et LSFT (Figure III.22). Le retrait important de la couche poreuse 

LSFT, s'accompagne d'une baisse tout aussi importante de la porosité ouverte à 1300°C 

(Figure III.23). Le temps de palier et l'atmosphère de frittage à 1250°C n'ont que peu 

d'influence sur le taux de porosité ouverte. 

L'ajout de magnésie au sein de cette couche permet de se rapprocher du comportement de 

la couche dense LSFG (Figure III.22). Les membranes LSFT/5M, frittées à 1300°C pendant 

2h sous N2, présentent néanmoins une porosité ouverte restreinte (22%) liée à un faible degré 

d'interconnexion entre les pores. 

 

 
 Figure III.22 : Suivi du retrait au frittage (pO2=10-1bar) d'une membrane 

LSFG/5M sans porogène et, LSFT et LSFT/5M avec porogène (amidon de maïs) 
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 Figure III.23 : Evolution de la porosité ouverte d'une membrane LSFT 

poreuse en fonction des conditions de frittage 

  

 
 Figure III.24 : Micrographies de la couche poreuse LSFT en 

fonction des températures et de la durée de frittage (N2) 

  

L'observation de la couche LSFT poreuse au MEB montre une densification du matériau 

et une résorption de la porosité introduite par le porogène, lorsque la température et le temps 

de palier de frittage augmentent (Figure III.24). Le traitement à 1300°C pendant 4h entraîne 

une fermeture complète de la porosité (Figures Figure III.23 et Figure III.24) et fait apparaître 

une microstructure particulière (Figure III.25) qui laisse supposer la formation d'une phase 

liquide au cours du frittage. 
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 Figure III.25 : Micrographies de la couche poreuse LSFT frittée à 1300°C pendant 4h 

 

Les caractérisations par EDS et DRX de ces grains sont en tous points similaires à la 

phase pérovskite LSFT. Il n'existe malheureusement pas de diagramme de phase du composé 

LSFT et il est donc difficile de conclure sur la nature de la phase formée ou sur le type de 

fusion (congruente ou incongruente). Cependant, l'apparition de cette phase liquide, en 

quantités plus ou moins importantes, est probablement responsable de la résorption de la 

porosité introduite. 

Finalement, le co-frittage d'une membrane asymétrique LSFG/LSFT demeure 

problématique puisque les membranes sont déformées pour des températures de frittage 

supérieures à 1250°C et que la couche dense n'est pas parfaitement densifiée pour des 

températures inférieures. Le frittage à 1250°C pendant 2h sous N2 a permis de réaliser des 

membranes planes lorsque l'épaisseur du support LSFT a été augmentée (de 820µm à 920µm) 

et celle de la couche dense LSFG diminuée (de 120µm à 60µm). Le frittage de la couche la 

plus fine est alors contraint et son retrait est similaire à celui de la couche de forte épaisseur. 

Malgré tout, cette solution n'est pas adaptée à toutes les architectures et les contraintes 

résiduelles peuvent entraîner la fissuration ou délamination des membranes. Cette étude tend à 

démontrer que l'utilisation du matériau LSFT reste problématique compte tenu de l'apparition 

d'une phase liquide lors du frittage. Il est cependant possible d'avoir recours au composite 

LSFT/5M pour élaborer des bicouches peu déformées avec une température de frittage de 

1250°C et un palier de 2h. 
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3. Membranes multicouches 

3.1. Co-frittage d'une membrane tricouche 

La membrane tricouche est composée d'une membrane asymétrique, LSFT/5M+porogène 

/ LSFG/5M, à laquelle est ajoutée une couche catalytique poreuse LCFNR+porogène. 

L'assemblage est thermocompressé puis délianté et co-fritté à 1250°C pendant 2h sous N2. La 

membrane présente une courbure importante qui est même accentuée par rapport à celle d'un 

système bicouche fritté dans les mêmes conditions. Les trois couches sont cohésives (Figure 

III.26.a) mais l'interface entre la couche dense et la couche de catalyseur montre une zone de 

réaction qui altère la microstructure de la couche dense (Figure III.26.b et c). 

L'analyse EDS de la zone de réaction montre une migration du nickel de la couche 

LCFNR vers la couche LSFG qui a pour conséquence d'introduire une porosité intergranulaire 

dans cette couche. D'autre part, la porosité ouverte de la couche catalytique (30%volumique) 

est insuffisante pour permettre la réaction catalytique du méthane à proximité de la couche 

dense et d'un site catalytique de nickel. Il semble donc intéressant de redéfinir un matériau et 

une microstructure de la couche catalytique. 

 
(a) (b) (c) 

 Figure III.26 : Micrographies d'un tricouche co-fritté (1250°C-2h-N2) LSFT/5M / LSFG/5M / 

LCFNR : (a) coupe transversale sur toute l'épaisseur, (b) couche dense et interfaces, (c) zone 

d'interface couche dense / catalyseur (ZI) montrant une réaction entre les deux couches 
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3.2. Définition d'un catalyseur spécifique 

 Rappelons que la réaction catalytique d'oxydation partielle du méthane est 

majoritairement située aux points triples de contact d'une molécule d'oxygène, d'une molécule 

de méthane et d'un site catalytique Ni ou Rh. Ces points triples sont le siège de réactions 

radicalaires multiples largement décrites dans la littérature [117-120]. Le taux de conversion 

du gaz naturel est fortement dépendant de la quantité et de la répartition des points triples 

[121]. Nous avons précédemment mentionné l'avantage d'utiliser une pérovskite dans laquelle 

le nickel est en solution solide afin que la surface de la poudre présente des sites catalytiques 

nombreux et uniformément répartis. Ce type de catalyseur montre d'ailleurs des performances 

égales à celles d'un catalyseur classique pour un coût moindre et une durée de vie plus longue 

[88]. Dans le réacteur catalytique membranaire, l'oxygène traverse la membrane sous forme 

ionique et quitte le réseau cristallin sous forme d'espèces ioniques et/ou radicalaires (O2-, Oads, 

O-, O2
-, O2

2-…) sur la surface exposée au méthane. Si un catalyseur de type Ni/Al2O3 ou 

LCFNR est déposé sur la membrane, l'oxygène est transporté sous forme moléculaire jusqu'à 

un site catalytique où il pourra réagir avec la molécule de méthane. Par contre, si le catalyseur 

est un conducteur mixte de composition similaire à la membrane dense, l'oxygène ionique est 

susceptible de "sortir" du réseau cristallin à proximité du site Ni, ce qui est apte à augmenter 

la cinétique et la sélectivité de la réaction d'oxydation partielle. Le rendement de conversion 

sera également amélioré si la couche catalytique est poreuse et qu'elle présente une surface 

importante. Dans ce cas, la surface du catalyseur est entièrement accessible au méthane et la 

réaction catalytique est délocalisée sur l'ensemble du volume de la couche. 

Une formulation de type La1-xSrxFe0,7Ni0,3O3-δ est pressentie pour remplir le cahier des 

charges qui vient d'être exposé. Les composés La0,6Sr0,4Fe0,7Ni0,3O3-δ et 

La0,8Sr0,2Fe0,7Ni0,3O3-δ ont été synthétisés par réaction à l'état solide pour être utilisés en tant 

que catalyseurs à la place de LCFNR. 

3.3. Dépôt par sérigraphie et sous-frittage 

La poudre de catalyseur LSFN (d50=0,6µm, Sspe=6m2/g) est déposée par sérigraphie 

(Figure III.27) sur la couche dense des membranes mono-couches et asymétriques frittées. 

L'encre de sérigraphie est composée de 35%volumique de poudre minérale, 63%volumique de 

résine (3% d'éthylcellulose dissous dans du terpinéol) et 2%volumique de dispersant. Après 
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une phase d'homogénéisation à l'aide d'un système tri-cylindre, l'encre est déposée sur la 

surface de la membrane, qui fait office de substrat, à travers une treillis de maille 44µm. 

 

 
 Figure III.27 : Principe de la sérigraphie 

  

Les membranes sont alors séchées à température ambiante et portées à 1000°C pendant 1h 

sous atmosphère contrôlée (pO2=10-2MPa). Ce traitement de sous-frittage ne permet pas la 

densification complète de la couche déposée qui conserve une porosité élevée, interconnectée 

et de petite taille. La couche de faible épaisseur, développe ainsi une grande surface d'échange 

et une bonne perméabilité aux gaz. 

La sérigraphie des disques, avec une masse de catalyseur déposée par unité de surface 

d'environ 10 mg.cm-2, conduit à une fine couche micro-poreuse dont l'épaisseur est voisine de 

23µm (Figure III.28.a). Une bonne adhésion est observée entre les deux couches et aucune 

réaction n'est visible (Figure III.28.b et c). La porosité du catalyseur est estimée à environ 

30% à partir de sa masse et de son épaisseur (calculé avec une densité de LSFN égale à 6,2). 

La surface spécifique de la poudre étant voisine de 2 m2.g-1 ou 20 cm2.mg-1 (mesuré par BET 

sur une fraction de poudre prélevée sur la surface après le traitement thermique), l'interface 

solide/gaz de la couche catalytique est considérablement développée, puisqu'elle est estimée à 

environ 200 cm2 (surface développée par le catalyseur) par cm2 de membrane (surface 

apparente du disque). 
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(a) (b) (c) 

 Figure III.28 : Micrographies d'un multicouche fritté en deux étapes (1250°C et 1000°C) 

LSFT/5M / LSFG/5M / LSFN : (a) coupe d'un échantillon fracturé, (b) détail de l'interface 

LSFG/5M / LSFN, (c) détail de la microstructure à l'interface 

 

VII. Conclusion 

 Les multiples fonctions que doit remplir le réacteur catalytique membranaire ont conduit à 

imaginer une architecture spécifique répondant au mieux aux contraintes d'élaboration puis 

d'utilisation de cette membrane. Le concept de membrane multicouche à gradient de 

propriétés semble la réponse la plus adaptée au cahier des charges qui en résulte. Cette 

membrane se compose d'une couche dense électrolytique de faible épaisseur, d'une couche 

poreuse servant de support et d'une couche poreuse catalytique. 

 Des architectures multicouches complexes ont pu être réalisées par coulage en bande de 

suspensions de poudres céramiques puis assemblage de disques provenant des différentes 

bandes. Une porosité de taille et de volume contrôlés peut être introduite dans certaines 

couches en incorporant un agent porogène qui est dégradé au cours du traitement thermique. 

 La réalisation de ces membranes a néanmoins présenté quelques difficultés, la première 

étant la présence de phases secondaires dans la couche dense a l'issue du frittage sous air, ce 

qui a pour conséquence de modifier la composition de la matrice. Cette inhomogénéité 

chimique a pu être supprimée en procédant à un frittage sous atmosphère contrôlée sous faible 
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pression partielle d'oxygène (pO2≤10-1bar). Si ce protocole permet la dissolution des phases 

secondaires dans la matrice, il contribue également à accélérer la croissance granulaire, ce qui 

est préjudiciable pour la microstructure des membranes. Une solution à ce dernier problème a 

consisté à introduire une seconde phase (MgO) en inclusion dans la couche dense. L'emploi 

de cette phase dipersée dans la matrice a permis de contrôler la taille des grains en accord 

avec la loi de Zener. L'ajout de 5%volumique de poudre de magnésie conduit notamment à 

une microstructure fine, dense et permet de conserver une certaine souplesse dans le cycle de 

frittage. 

 Le co-frittage du multicouche nécessite un retrait simultané et de même ampleur pour 

chacune des couches. A ce titre, il est facilité par l'emploi de matériaux pérovskites de 

compositions chimiques voisines pour chacune des couches. Des membranes asymétriques 

parfaitement planes ont pu être élaborées à partir du matériau LSFG. Par contre, le matériau 

initialement choisi en tant que couche support (LSFT) montre une résorption partielle ou 

totale de la porosité introduite par l'agent porogène, provoquée par la présence d'une phase 

liquide aux joints de grains. 

 Enfin, cette étude a conduit à la synthèse d'un matériau original (LSFN), qui présente à la 

fois des propriétés catalytiques et de conduction mixte. Un multicouche complet 

support/membrane dense/catalyseur a finalement été réalisé en accord avec les objectifs 

initiaux. 

 Le chapitre suivant sera consacré à l'évaluation des propriétés de perméabilité à l'oxygène 

des membranes réalisées. 
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Chapitre IV -  

Perméabilité à l'oxygène des membranes 
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I. Introduction 

Le transport de l'oxygène à travers la membrane (perméation) met en jeu différents 

mécanismes (diffusion gazeuse, échanges de surface, diffusion en volume) qui ont leur propre 

cinétique. L’étape dont les constantes de vitesse sont les plus faibles limite généralement 

l'ensemble du transport. Il est alors préférable de juger les performances d'un matériau à partir 

d'une grandeur physique caractéristique de la cinétique de l'ensemble de ces mécanismes, 

plutôt que de se limiter à une grandeur représentative d'un seul mécanisme de transport (la 

conductivité ionique par exemple). La mesure du flux d'oxygène gazeux (en m3.m-2.s-1) 

traversant la membrane semble la plus pertinente à juger de la qualité d'un matériau. Cette 

grandeur, rend compte, à la fois du débit gazeux et de la surface utile pour assurer ce débit, et 

donne accès à des paramètres économiques et stratégiques du procédé : productivité, coût de 

matière et géométrie du système membranaire. 

 Après avoir décrit les différents mécanismes de transport et les modèles associés, ce 

chapitre présentera les résultats de la mesure du flux pour des membranes d'architectures et de 

microstructures variables. L'accroissement des performances des membranes a conduit à 

s'interroger sur le(s) mécanisme(s) limitant et à définir des voies d'amélioration. 

 

II. Modélisation du transport d'oxygène à travers la membrane 

1. Description des différents mécanismes de transport 

 Le transport de l'oxygène à travers une membrane dense soumise à un gradient de pression 

partielle d'oxygène met en jeu de nombreux mécanismes de réaction et de déplacement de 

matière ayant différentes cinétiques (Figure IV.1). Comme il est difficile d'avoir accès aux 

cinétiques propres des réactions élémentaires, il est commun de considérer que la perméation 

comprend trois étapes principales : la diffusion gazeuse jusqu'à la surface de la membrane, les 

échanges de surface entre l'oxygène moléculaire et l'oxygène du réseau cristallin sur l'une et 

l'autre des faces de la membrane (exposées à l'air ou au gaz réducteur), et la diffusion de 

l'oxygène ionique d'une face à l'autre de la membrane. La cinétique du flux global de 
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perméation est pondérée par leur résistance et peut être augmentée en agissant sur le(s) 

mécanismes(s) limitant(s). 

 L'objet de ce paragraphe est de présenter les modèles associés à ces différents 

mécanismes. La comparaison entre ces modèles et les résultats expérimentaux doit permettre 

d'accéder aux paramètres caractéristiques du flux de perméation, puis de prévoir les 

performances de la membrane dans des conditions expérimentales données. Cet outil peut 

également être intéressant pour définir une architecture optimisée présentant des flux de 

perméation élevés. 

 
 Figure IV.1 : Description des mécanismes de transport de l'oxygène 

à travers une membrane (oxyde conducteur mixte) soumise à un gradient 

de pression partielle d'oxygène (pO2''<pO2') 

 

2. Diffusion gazeuse 

La diffusion gazeuse jusqu'à la membrane dépend en grande partie de la géométrie du 

réacteur, mais également de l'architecture de la membrane lorsque celle-ci comporte une 

couche poreuse. Le régime de diffusion (régime de Poiseuille ou de Knudsen) sera évalué à 

partir des résultats expérimentaux (cf. § VI.2). 

3. Diffusion en volume 

Le flux jp d'un porteur de charge p dans un milieu conducteur peut être exprimé par la 

relation : 
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( )φ∇+µ∇
σ

−= F2
Fz

j p22
p

p
p  Equation IV.1 

où F est la constante de Faraday, σp est la conductivité, zp est la charge, ∇µp le gradient de 

potentiel chimique du porteur de charge et ∇φ est le gradient de potentiel électrique. 

Pour un conducteur mixte (ionique et électronique) non soumis à un champ électrique 

externe, l'équation IV.1 peut être modifiée en accord avec la loi d'ohm : 

µ∇
σ+σ

σσ
−=

élion

élion

22Fz

1
j  Equation IV.2 

où j est le flux du couple ion/électron, σion est la conductivité ionique du matériau et σél sa 

conductivité électronique. 

Dans les pérovskites LSFG, les porteurs de charge responsables de la conduction ionique 

et électronique sont respectivement les lacunes d'oxygène ( ••
OV ) et les trous électroniques 

( •h ). Il est en effet commun de considérer que l'ion oxyde O2- transite dans le matériau 

préférentiellement par les lacunes d'oxygène, tandis que le proton •h  "saute" d'un site ferrique 

à l'autre (modèle du petit polaron). Pour préserver localement la charge du réseau cristallin, 

les deux espèces doivent se mouvoir simultanément. Toutefois, la mobilité des trous 

électroniques étant de plusieurs ordres de grandeur supérieure à celle des lacunes d'oxygène, 

le flux est contrôlé par la diffusion des lacunes ( ••= OjVj ). En prenant en compte les égalités 

••−= O2
1

2 jVjO  et µO2=2µ, l'équation IV.2 peut alors s'écrire : 

2

élion

élion

22 O
F16

1
jO µ∇

σ+σ

σσ
−=  Equation IV.3 

où ••σ=σ
OVion et •σ=σ

hél  

Dans le cas particulier d'un flux unidirectionnel au travers d'une membrane soumise à un 

gradient de pression partielle d'oxygène, l'équation IV.3 peut être intégrée en utilisant la 

relation suivante : 
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x

pO
RTO 2

2
∂

∂
=µ∇

ln
 Equation IV.4 

où R est la constante des gaz parfaits, T est la température et pO2 est la pression partielle 

d'oxygène en équilibre avec le matériau à la coordonnée x. 

La relation IV.3 prend alors une forme particulière, appelée équation de Wagner [122], 

qui s'écrit sous sa forme la plus courante : 

∫
σ+σ

σσ
−=

''

'

ln

ln

ln
2

2

pO

pO
2

élion

élion

22 pOd
LF16

RT
jO  Equation IV.5 

où L est l'épaisseur de la membrane, pO2' et pO2" sont respectivement les pressions partielles 

d'oxygène sur les faces exposées aux hautes et faibles pO2. 

La relation de Nernst-Einstein permet d'exprimer la conductivité ionique en fonction du 

coefficient de diffusion Dv et la concentration Cv des lacunes mobiles : 

RT

DvCvF4 2

ion

.
=σ   Equation IV.6 

Etant donné que la conductivité électronique est de plusieurs ordres de grandeur 

supérieure à la conductivité ionique (cf. Chapitre II -II.2.2), et en utilisant l'équation IV.6, 

l'équation de Wagner peut prendre la forme : 

∫−=
''

'

ln

ln

ln.
2

2

pO

pO
22 pOdCv

L4

Dv
jO  Equation IV.7 

Le coefficient de diffusion des lacunes d'oxygène Dv peut être considéré constant sur 

l'épaisseur de la membrane, dès lors que la diffusion est en régime stationnaire et que les 

lacunes d’oxygènes sont réparties aléatoirement dans le réseau cristallin. Au contraire, Cv 

varie sur l'épaisseur de la membrane en fonction du potentiel chimique d'oxygène et prend sa 

valeur maximale sur la face exposée au gaz pauvre en oxygène. Ces deux grandeurs 

dépendent de la température selon une loi d'Arrhenius, par exemple pour Dv  : 








 −
=

RT

Ea
DvDv 0 exp   Equation IV.8 
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Dvo étant le coefficient de diffusion des lacunes d'oxygène à une température de référence et 

Ea l'énergie d'activation de la diffusion en volume. 

Le flux d'oxygène suit donc également une loi d'Arrhenius. Son énergie d'activation est la 

somme des contributions des énergies d'activation de la diffusion volumique Ea(Dv) et de la 

formation des lacunes Ea(Cv) (en accord avec l'éq. IV.7) : 

Ea(jO2) = Ea(Dv) + Ea(Cv)  Equation IV.9 

4. Echanges de surface 

 Les échanges de surface sur les deux faces de la membrane peuvent également présenter 

une résistance au flux et doivent être pris en compte par le modèle [123]. Nous ne décrirons 

ici que les réactions intervenant sur la face exposée au gaz riche en oxygène sachant que le 

modèle  établi peut être applicable à l'autre face. Nous avons vu précédemment (cf. § Chapitre 

IV -II.1) que la réaction d'échange de surface inclut de nombreuses réactions élémentaires, qui 

sont pour la face exposée à l'air, l'adsorption de l'oxygène moléculaire, sa dissociation, sa 

diffusion en surface vers un site actif et le transfert de charge. Toutefois, l'ensemble de ces 

étapes est usuellement décrit par une seule réaction [124,125] : 

•×•• +→+ h2OVO OO22
1  Equation IV.10 

 Cette réaction globale d'échange de surface peut néanmoins être considérée comme une 

réaction élémentaire [126]. Le flux de perméation à travers la surface peut alors s'exprimer 

par : 

( ) 2
1

2V2 pOCkjO '' ..=  Equation IV.11 

où k est la constante de vitesse associée à la réaction IV.10, Cv' est la concentration en lacune 

d'oxygène à la surface de la membrane en équilibre avec la pression partielle pO2'. 

 Le coefficient d'échange de surface ks est défini par la relation :  

( ) 2
1

2S pOkk '.=  Equation IV.12 

 Le terme ks dépend de T selon une loi d'Arrhenius (cf éq. IV.8). Les valeurs de ks fournies 

par la littérature sont généralement normalisées à la pression partielle d'oxygène de l'air : 

ks(pO2=0,21bar)=ks
o. ks

o peut varier sur une échelle de plusieurs ordres de grandeur 
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(10-7 à 10-2 cm.s-1) en fonction de la nature du matériau, de la morphologie de la surface et de 

la température [42,127]. La mesure de ks peut être effectuée par une méthode d'échange 

d'isotope (16O/18O) [128], de titration coulométrique [129], par l'étude de phénomènes 

transitoires : relaxation de la conductivité [130] et ATG [131] ou à partir des tests de 

perméation [125,132-134]. 

5. Modèles mixtes 

 Dans un grand nombre de cas, le flux est limité à la fois par les échanges de surface et la 

diffusion en volume. De nombreux auteurs se sont employés à modéliser le flux dans ces 

conditions [124,126,132]. Bouwmeester et coll. [42,65,134] ont notamment décrit de façon 

simple les mécanismes régissant le flux à travers la membrane en divisant l'épaisseur de la 

membrane en trois zones de variation du potentiel chimique d'oxygène (Figure IV.2). 

 
 Figure IV.2 : Représentation schématique du profil du potentiel chimique d'oxygène sur 

l'épaisseur d'une membrane soumise à un gradient de pression partielle d'oxygène 

 

L'équation de Wagner est valable dans la zone II en modifiant les bornes d'intégration : 

∫
µ

µ

µ−=
II
2

I
2

O

O
22 OdCv

RTL4

Dv
jO .  Equation IV.13 

Dans les zones d'interface I et III, le flux peut être décrit en fonction de la différence de 

potentiel chimique par la relation : 

RT

O
vCkjO 2

2

µ∆
= .  Equation IV.14 
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En combinant les équations IV.13 et IV.14, afin d'écrire l'expression du flux sur 

l'ensemble de l'épaisseur de la membrane, on obtient [123] : 

∫





 ++

−=
''
2

'
2

pOln

pOln
2

III
v

2 pOlnd.Cv

k
1

k
1

D
L4

1jO  Equation IV.15 

où l'intégrale représente la force motrice de la perméation et les termes L/Dv, 1/kI et 1/kII sont 

respectivement les résistances à la diffusion en volume et aux échanges de surface sur l'une et 

l'autre face de la membrane. Bouwmeester [123] a défini une épaisseur critique de la 

membrane Lc, pour laquelle le flux est contrôlé à la fois par la diffusion en volume et par les 

échanges de surface : 

ks

Dv
Lc =  Equation IV.16 

Le coefficient d'échange de surface ks est alors exprimé par : 

III

III

kk

kk
ks

+
=  Equation IV.17 

La valeur de Lc (qui dépend de T et pO2) permet ainsi de déterminer l'influence de l'épaisseur 

de la membrane sur le flux de perméation de l'oxygène. Lorsque L est supérieure à Lc 

(L/Lc>1), le flux d'oxygène est majoritairement contrôlé par la diffusion en volume et il est 

inversement proportionnel à l'épaisseur si L/Lc>10. Lorsque L est inférieur à Lc (L/Lc<1), les 

échanges de surface deviennent majoritairement limitant. Il n'est plus utile de diminuer 

l'épaisseur de la membrane, pour L/Lc<0,1, à moins de faire augmenter ks (Figure IV.3). 
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 Figure IV.3 : Evolution du rapport entre le flux d'oxygène et le flux d'oxygène maximum 

limité par les échanges de surface (j'O2=jO2/(jO2 max)) en fonction du rapport L/Lc [75] 

  

III. Techniques expérimentales 

1. Mesure de la perméabilité gazeuse 

La perméabilité au gaz du support poreux a été mesurée sur des supports d'épaisseur 

1,2mm en utilisant un flux d'argon (débit fixe) à température ambiante. Une des faces du 

support poreux est soumise à une pression p1 variant entre 0,11 à 0,25MPa tandis que l'autre 

face reste à pression atmosphérique (p2=0,1MPa). Le débit d'argon traversant le support par la 

porosité interconnectée, sous l'effet de la différence de pression p1-p2, est mesuré en aval du 

montage (Figure IV.4). 

 
 Figure IV.4 : Schéma de la configuration du montage de mesure 

de la perméabilité gazeuse supports poreux 

  

La perméabilité F (mol.m-2.s-1.Pa-1) est alors calculée à partir de la relation : 
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( )21 ppS

D
F

−
=

.
 Equation IV.18 

où D est le débit d'argon (mole.s-1) traversant le support de surface S (m2) sous l'effet 

d'une différence de pression p1-p2 (Pa). La perméabilité F est généralement exprimée pour une 

pression moyenne pm donnée : 

( ) 2ppp 21m +=  Equation IV.19 

2. Banc de test des membranes 

 Les flux de perméation de l'oxygène ont été mesurés sur un appareillage spécifique 

(Figure IV.5) composé d'une enceinte thermique, d'un double circuit gazeux et d'analyseurs 

des gaz (chromatographe en phase gazeuse et sonde à oxygène). Le méthane n'a pu être utilisé 

dans le montage pour des raisons de sécurité. Il a été remplacé par de l'argon, ce qui induit un 

gradient de pression partielle d'oxygène beaucoup plus faible pour la membrane et donc des 

flux inférieurs à ceux qui sont attendus dans les conditions industrielles, mais permet 

néanmoins de juger de la qualité des membranes. 

  

 
 Figure IV.5 : Vue générale du banc de test pour la mesure des flux 

de perméation de l'oxygène au travers des membranes 
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 Les membranes sont déposées au sommet d'un tube en alumine, puis l'ensemble est inséré 

dans le four vertical à température ambiante (Figure IV.6). Un scellement préformé (cf. § 

Chapitre IV -III.2) est préalablement placé entre la membrane et le tube en alumine pour 

isoler le compartiment interne (O2 + N2) et le compartiment externe (Ar). Un capuchon 

d'alumine est placé sur la membrane de façon à appliquer une légère pression sur le 

scellement et à maintenir la membrane lors de son insertion dans l'enceinte. Le four est 

chauffé sous balayage d'air jusqu'à la température de scellement puis est refroidi pour 

atteindre la température de test. La membrane scellée est alors soumise à un balayage d'argon 

sur sa face supérieure et à un mélange gazeux N2/O2 (dans les proportions de l'air sauf 

mention contraire) sur sa face inférieure. Les débits gazeux sont  fixés à 200ml(CNTP).min-1. 

L'étanchéité de la membrane et du scellement sont alors vérifiées, soit en contrôlant le niveau 

d'azote dans les gaz de sortie à l'aide du chromatographe (Varian, CP 3380), soit en mesurant 

la variation des débits de gaz dans les deux compartiments lors d'une mise en surpression d'un 

des compartiments. 

 Les flux sont usuellement mesurés dans l'intervalle de température 800-950°C 

(température de consigne), cette gamme pouvant être étendue dans certains cas entre 750°C et 

1000°C. La température au niveau de la membrane est mesurée à l'aide de deux 

thermocouples positionnés à quelques millimètres de chacune des faces de la membrane (cf. 

Figure IV.4).  Le flux est calculé à partir des résultats expérimentaux d'après la relation : 

α= .
.

S

DC
jO2  Equation  IV.20 

où jO2 est le flux d'oxygène (ml(CNTP).cm-2.min-1), C est la concentration d'oxygène mesurée 

dans le flux d'argon à l'aide de la sonde à oxygène (ppm), D est le débit d'argon (ml.min-1), S 

est la surface apparente de la membrane (cm2) et α est un coefficient de normalisation aux 

conditions normales de température et de pression. 
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 Figure IV.6 : Schéma du montage de mesure du flux de perméation de l'oxygène 

 

 Les membranes testées montrent une période d'activation au cours de laquelle le flux 

mesuré peut évoluer de façon importante (Figure IV.7.a). Compte tenu de ce résultat, les flux 

présentés dans ce document font référence aux valeurs mesurées au moins trois jours après 

avoir établi le gradient de pression partielle d'oxygène. 

 D'autre part, tout changement de température, ou de débit gazeux, est suivi d'une attente 

d'environ 30min avant la prise en compte de la mesure du taux d'oxygène dans l'argon, afin de 

permettre au matériau d'atteindre un état stationnaire avec l'atmosphère et la température de 

consigne. L'acquisition de cette teneur par la sonde à oxygène est enregistrée dans le temps 

sur PC afin de visualiser graphiquement le temps de réponse du système et sa stabilité (Figure 

IV.7.b). 
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(a) 

 
(b) 

 Figure IV.7 : Variation de la mesure en fonction du temps : (a) du flux d'oxygène sur 

plusieurs jours après l'établissement du balayage gazeux (t=0), 

(b) du taux d'oxygène mesuré dans l'argon après modification par palier de la température de 

l'enceinte thermique entre 825 et 925°C 

  

3. Scellement 

 Le rôle du scellement est d'assurer l'étanchéité entre les deux compartiments du four. Une 

fuite, même minime, entraînerait une source d'erreur importante sur la mesure des flux de 

perméation, si bien que le scellement doit être choisi avec soin. Compte tenu de la gamme de 

température de test, les colles organiques sont proscrites. D'autre part, il n'est pas souhaitable 

de procéder au brasage des deux pièces céramiques à l'aide d'un alliage métallique compte 

tenu des différents coefficients de dilatation du support (Al2O3) et du conducteur mixte. Une 

solution fréquemment utilisée [59,135-137] est d'utiliser des métaux précieux (or ou argent) 

inertes dans les conditions opératoires et dont les températures de fusion sont légèrement 

supérieures aux températures de test. Des fils d'or, puis d'argent, ont été découpés et soudés 

pour former des anneaux (Ø=24mm) qui ont été aplatis (e≈0,4mm) avant d'être positionnés 

entre la membrane et le tube. L'inconvénient du scellement à l'or, outre son coût, est que ce 

métal est peu mouillant du matériau de membrane et qu'il est difficile d'arriver à un état 

étanche sans appliquer une charge de compression sur la bague (tube d'alumine au-dessus de 
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la membrane par exemple). L'argent a un point de fusion (960°C) moins élevé que l'or 

(1060°C) et une meilleure mouillabilité du matériau de membrane, mais adhère beaucoup trop 

au support en alumine qui doit être rectifié après chaque utilisation. 

 Une autre alternative est d'utiliser une fritte de verre qui deviendra liquide à haute 

température pour napper les surfaces de contact. La température est alors diminuée afin de 

solidifier le verre avant d'établir la circulation des gaz. Le verre utilisé doit avoir un 

coefficient de dilatation intermédiaire entre l'alumine (9,2.10-6 K-1) et la membrane (14 à 

30.10-6 K-1). De plus, il est susceptible de mieux accomoder la différence de dilatation s'il 

conserve une faible viscosité dans la gamme des températures d'utilisation. Enfin, il doit être 

un bon mouillant de l'alumine et de LSFG, et doit adhérer sur les deux surfaces. Qi et coll. 

[138] proposent d'utiliser un mélange ternaire de poudres pyrex®/NaAlO2/conducteur mixte. 

Le verre pyrex® présente un point de fusion élevé (820°C), une bonne compatibilité chimique 

avec la plupart des oxydes conducteurs mixtes. Un fondant (NaAlO2) est ajouté à la poudre de 

verre pour améliorer sa mouillabilité sur la membrane, tandis qu'une fraction importante de 

poudre de même nature que la membrane est introduite pour améliorer l'adhérence du 

scellement et sa compatibilité chimique et dilatométrique avec la membrane [138]. 

 Les trois constituants ont été mélangés dans les proportions massiques suivantes : 50% 

pyrex®, 10% NaAlO2, 40% LSFT. Ce mélange pulvérulent a été mis en suspension puis coulé 

pour former une bande à partir de laquelle il a été possible de former des anneaux de taille 

identique à la section du tube d'alumine. L'usage de ces anneaux d'épaisseur constante a 

permis de diminuer considérablement le nombre de tests présentant un défaut d'étanchéité. Il 

est également possible d'appliquer le scellement (en suspension) sur les bords de la membrane 

pour limiter les flux d'oxygène transverses. Après test, le verre est friable et il est facilement 

décroché du tube. Les membranes cassent généralement lors de la descente en température à 

cause de leur coefficient de dilatation élevé par rapport au support. 

IV. Influence de la température 

 Le flux d'oxygène à travers une membrane dense est thermiquement activé et suit une loi 

d'Arrhenius (cf. § II.3). Il est donc commun de présenter les résultats expérimentaux sous 

forme de diagrammes log(jO2) en fonction de 1000/T, appelés tracés d'Arrhenius. L'énergie 

d'activation du flux peut être calculée à partir de la pente des droites d'équation : 
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T1000
10R
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AjO2 .

)ln(
)log(

−
+=   Equation V.21 

où Ea est l'énergie d'activation du flux (kJ.mol-1), A est une constante, T est la température 

(K-1) et R est la constante des gaz parfaits (R=8,314472 J.mol-1.K-1). 

 La figure IV.8 présente l'évolution du flux en fonction de la température (Figure IV.8.a) et 

le tracé d'Arrhenius correspondant (Figure IV.8.b), d'une membrane LSFG/2M (oxyde LSFG 

renfermant 2%volumique de magnésie comme agent de blocage de la croissance cristalline, 

cf. Chapitre III -V.3). Le tracé d'Arrhenius montre une rupture de pente à 810°C, avec 

Ea=190kJ.mol-1 (=1,97eV) pour T>810°C et Ea=130kJ.mol-1 (=1,35eV) pour T<810°C. 

 
(a) 

 
(b) 

 Figure IV.8 : Evolution du flux d'oxygène en fonction de la température 

(membrane LSFG/2M, gradient air/argon, L= 1mm) : (a) Flux calculés à partir des teneurs 

en oxygène mesurées dans l'argon (cf. éq.IV.20), (b) Tracés d'Arrhenius 

 

La différence entre ces deux énergies d'activation (∆Ea=60kJ.mol-1) correspond à l'énergie 

d'activation de la formation de lacunes dans le matériau pulvérulent (Figure IV.9). Cette 

observation laisse supposer que l'augmentation de l'énergie d'activation du flux à haute 

température (810°C-950°C) est liée à la formation des lacunes dans la membrane (régime 
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intrinsèque) [139], tandis qu'à basse température, l'augmentation du flux est simplement le fait 

d'une augmentation de la mobilité des défauts (régime extrinsèque). L'énergie d'activation du 

flux est la somme algébrique des énergies d'activation des deux mécanismes, en accord avec 

l'équation IV.9. Notons toutefois que la température minimale, au-delà de laquelle les lacunes 

d'oxygène apparaissent, est d'environ 800°C dans le cas de la membrane (cf. Figure IV.8.b) et 

seulement de 500°C pour la poudre (cf. Figure IV.9.a). Il est difficile d’interpréter avec 

certitude cette différence, notons toutefois que même si le gaz utilisé est le même, le potentiel 

chimique d’oxygène d’équilibre dans le matériau est susceptible d’être différent pour une 

poudre et pour une membrane soumise à un gradient. 

 

 
(a) 

 
(b) 

 Figure IV.9 : Evolution de la stœchiométrie en oxygène 3-δ du composé LSFG en fonction 

de la température et du gaz environnant : (a) Calcul de 3-δ à partir du signal ATG 

(cf. Fig. II.11), (b) Tracé d'Arrhenius de la variation de la sous-stœchiométrie (∆δ=δT - δ25°C) 
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V. Influence de la microstructure 

1. Introduction 

 Le chapitre précédent traitait de la mise en place d'un protocole d'élaboration des 

membranes permettant de contrôler la microstructure en termes d'homogénéité chimique 

(présence ou non de phases secondaires) et de taille des grains après frittage (ajout de 

dispersoïdes).  La microstructure "idéale" de la membrane semblait être celle du matériau 

LSFG/5M fritté à 1300°C pendant 2h sous pO2=10-1bar, qui montre des grains fins (1µm), 

une densité élevée et une composition chimique du conducteur mixte en accord avec le cahier 

des charges. Nous avons toutefois souhaité valider ce choix en comparant les flux 

caractéristiques de membranes de caractéristiques différentes (dispersoïdes, taille de grains) 

issues de protocoles non optimisés. 

2. Nature du dispersoïde 

 Deux types de dispersoïdes avaient été envisagés afin de contrôler la taille des grains du 

conducteur mixte après frittage : MgO et Sr2Nb2O7. Ce dernier avait été écarté à cause de sa 

probable réaction avec l'oxyde conducteur mixte LSFG. Il est cependant intéressant d'évaluer 

les éventuelles conséquences de cette réaction sur le flux. La Figure IV.10 met en évidence 

l'évolution du flux de perméation de l'oxygène de membranes LSFG, d'épaisseur 1mm 

(frittage à 1300°C, 2 h, pO2=10-1bar) sans dispersoïde (taille des grains = 3,6µm), avec 

5%volumique de phase Sr2Nb2O7 (taille des grains = 2,4µm) et 2%volumique de phase MgO 

(tailles des grains = 1,8µm). 

 La membrane LSFG/5SN présente des flux extrêmement faibles et même nuls à 910°C 

puisque la teneur en oxygène mesurée est proche de celle du gaz vecteur (12ppm) et une 

énergie d'activation du flux très importante (460kJ/mol). Ce résultat confirme les observations 

précédentes qui mettaient en évidence une réaction entre LSFG et le dispersoïde Sr2Nb2O7. 

Cette réaction semble donc détériorer les propriétés de conduction du conducteur mixte. Au 

contraire, l'ajout de magnésie semble avoir des conséquences positives sur le flux de 

perméation, ce qui sera explicité dans le paragraphe suivant. 
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(a) 

 
(b) 

 Figure IV.10 : Influence de la nature du dispersoïde sur le flux de perméation 

de l'oxygène des membranes (épaisseur=1mm) LSFG, LSFG + 5%volumique Sr2Nb2O7 

(LSFG/5SN), LSFG + 2%volumique MgO (LSFG/2M) : 

(a) Variation du flux en fonction de la température, (b) Tracé d'Arrhenius 

 

3. Taille des grains (composites LSFG/MgO) 

3.1. Introduction 

La mesure des flux de perméation de l'oxygène au travers des membranes biphasées 

LSFG/MgO de microstructures contrôlées (cf. Chapitre III -V.3) a eu pour premier but de 

montrer que le flux n'était pas fortement diminué lorsque MgO est introduit. Au contraire, 

nous avons vu dans le paragraphe précédent que l'ajout de magnésie à hauteur de 

2%volumique conduisait à une hausse des flux de perméation. Or, aucune réaction n'est 

détectable entre les phases LSFG et MgO après frittage (DRX, MET, MEB/EDS). Il est donc 

probable que l'évolution des flux de perméation soit liée à la microstructure des membranes et 

notamment à l'évolution de la taille des grains. 

Seules quelques études ont porté sur l'influence que pouvait avoir la microstructure des  

membranes sur le flux d'oxygène. Les quelques résultats publiés montrent une influence de la 

taille des grains de la membrane, celle-ci étant contrôlée soit, par le procédé de synthèse de la 
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poudre, soit par le cycle de frittage des membranes. Zhang et coll. [140] ont mesuré une 

amélioration des flux de perméation pour SrCo0,8Fe0,2O3-δ, d'un facteur 1,5 à 900°C, lorsque la 

taille moyenne des grains diminuait de 14,8µm à 4,1µm. Dans cette étude, la microstructure 

des membranes est supposée jouer un rôle aussi bien sur les échanges de surface que sur la 

diffusion en volume, même si les mécanismes n'ont pas été bien clarifiés. Au contraire, les 

flux d'oxygène mesurés par Kharton et coll. [141] sur une membrane conductrice mixte de 

composition LaCoO3-δ, étaient à peu près cinq fois supérieurs pour des tailles de grains variant 

entre 10 et 80µm que pour les microstructures plus fines (0,5 à 5µm). Tan et coll. [142] ont 

mesuré une évolution similaire sur une membrane Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ qui présentait un 

flux de 6,6.10-7 mol.cm-2.s-1 pour une taille moyenne des grains de 0,1µm et 

11.10-7 mol.cm-2.s-1 pour des grains de 0,4µm. Ces auteurs [141,142] attribuent les 

décroissances  simultanées du flux et de la taille des grains à une augmentation de la densité 

des joints de grains et de leur résistance globale à la diffusion ionique. 

Ces exemples montrent qu'il n'est pas possible de généraliser les conséquences de 

l'évolution de la taille des grains de la membrane dense sur le flux. Les propriétés de semi-

perméabilité dépendent bien sûr, du matériau, mais aussi de la méthode de synthèse de la 

poudre et du procédé céramique qui peuvent affecter la nature physico-chimique de la surface 

de la membrane ou des joints de grains indépendamment de la taille moyenne des grains. 

Dans cette étude, la méthode de synthèse et la préparation de la membrane sont identiques et 

une densité relative élevée (>95%) a été obtenue quelle que soit la taille des grains. De plus, 

les inclusions de magnésie ne présentent pas de propriétés de conduction ionique et nous 

avons montré dans le chapitre précédent que MgO était inerte vis à vis de la phase LSFG. Par 

conséquent, ces inclusions ne doivent pas intervenir sur les mécanismes de perméation, et les 

différences de flux observées pour les membranes de la série LSFG/xM (x=0, 2, 5) ne 

peuvent, a priori, être attribuées qu'à la seule variation de la taille des grains. 

3.2. Flux de perméation 

Les mesures de flux de perméation ont été menées sur des membranes LSFG, LSFG/2M 

et LSFG/5M (cf. Chapitre III -V.3). Ces membranes de diamètre 25mm et d'épaisseur 1mm 

ont été frittées à 1300°C pendant 2 heures sous pO2=10-1bar. La taille moyenne des grains est 

alors de 3,6µm (LSFG), 1,8µm (LSFG/2M) et 1,1µm (LSFG/5M). 
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L'ajout de particules de magnésie à la matrice LSFG a une influence notable sur les flux 

(Figure IV.11.a). Le flux de perméation de l'oxygène à travers la membrane LSFG/5M est un 

ordre de grandeur supérieur à celui de LSFG tandis que LSFG/2M montre des valeurs 

intermédiaires. La variation de l'énergie d'activation du flux de la série LSFG/xM, de 

220kJ.mol-1 (=2,28eV) pour LSFG à 138kJ.mol-1 (=1,43eV) pour LSFG/5M, montre une 

influence de la taille des grains (Figure IV.11.b) qui est supposée agir sur le mécanisme de 

transport limitant. En considérant que l'énergie d'activation des échanges de surface est 

généralement supérieure à celle de la diffusion en volume [124], nous pouvons supposer que 

la diminution de la taille des grains favorise les échanges de surfaces et que le flux dépend 

alors plus fortement de la diffusion en volume. Notons cependant que la gamme de variation 

de la température est restreinte et que les énergies d’activations mesurées sont donc sujettes à 

une imprécision importante. 

 
(a) 

 
(b) 

 Figure IV.11 : Influence de teneur en dispersoïde (MgO) sur le flux de perméation 

de l'oxygène des membranes (épaisseur=1mm) LSFG, LSFG/2M et LSFG/5M : 

(a) Variation du flux en fonction de la température, (b) Tracé d'Arrhenius 

3.3. Détermination du mécanisme limitant 

Pour vérifier l'hypothèse formulée précédemment, nous avons fait varier la pression 

partielle d'oxygène côté oxydant (pO2') pour la membrane LSFG/5M. L'amplitude du flux 
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varie alors linéairement avec (pO2')1/2 (Figure IV.12.a) en accord avec l'équation IV.11, ce qui 

suggère que la réaction de surface côté oxydant impose la cinétique de perméation globale, la 

réaction limitant les échanges de surface étant soit le transfert de charge, soit la dissociation 

de l'oxygène [143]. La constante de vitesse de la réaction d'échange de surface k peut être 

calculée à partir des pentes des droites (k.Cv') si la valeur de la concentration en lacune 

d'oxygène Cv' à la surface de la membrane (côté oxydant) est connue (cf. éq.IV.11). La 

concentration en lacune Cv, en n'importe quel point de la membrane, dépend de la sous-

stœchiométrie en oxygène δ du matériau selon l'équation suivante : 

m

v
V

C
δ

=  Equation IV.22 

où Vm est le volume molaire de la maille pérovskite (Vm=35,33cm3.mol-1 pour LSFG). 

 

 
(a) 

 
(b) 

 Figure IV.12 : Illustration de la limite du flux de perméation par les échanges de surface côté 

air : (a) variation du flux de perméation de l'oxygène au travers d'une membrane LSFG/5M 

avec la pression partielle d'oxygène sur la face exposée à l'air (pO2') pour différentes 

températures de surface, (b) valeurs correspondantes de la constante de vitesse k de la 

réaction d'échange de surface calculée à partir de l'équation IV.11 
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La sous-stœchiométrie en oxygène δ du matériau, qui est une fonction de T et pO2, peut 

être estimée à partir des résultats obtenus par analyses thermogravimétrique et Mössbauer (cf. 

Chapitre II -V.5), à condition de tenir compte du décalage de la température minimale à 

laquelle apparaissent les lacunes entre une poudre et la membrane (cf. § IV). Nous 

supposerons que la valeur de δ varie peu en fonction de la pression partielle d'oxygène dans le 

domaine testé (0,1 à 0,3bar), si bien que les résultats de caractérisation obtenus sous air 

(pO2'=0,21bar) pourront être appliqués au calcul de Cv' sur l'ensemble de cette plage de 

variation de pO2'. La détermination de la configuration électronique du fer dans le composé 

LSFG par spectrométrie Mössbauer, a permis d'estimer que δ=0,10 sous air, à température 

ambiante (cf. Chapitre II -V.5). La variation de cette stœchiométrie en fonction de la 

température peut être calculée à partir de l'énergie d'activation de formation de lacune sous air 

(60kJ.mol-1) sachant que cette réaction survient dès 800°C. Finalement, δ varie entre 0,109 à 

0,116 entre 805 et 904°C, ce qui correspond à une augmentation de Cv' de 3,09×10-3mol.cm-3 

à 3,28×10-3mol.cm-3 entre ces deux températures. La variation de la constante de vitesse k, en 

fonction de la température, suit une loi d'Arrhenius (Figure IV.12.b) et son énergie 

d'activation (131kJ.mol-1) est quasiment égale à celle du flux de perméation global de cette 

membrane (138kJ.mol-1). Ce dernier résultat est en accord avec l'équation IV.11 puisque Cv' 

est quasiment constant dans la gamme de température considérée. Le flux d'oxygène à travers 

la membrane est donc bien contrôlé par les échanges de surface côté air et l'équation IV.11 

peut être utilisée pour décrire le flux. 

Le même type de comportement limitant peut être observé sur les membranes LSFG et 

LSFG/2M. Toutefois, la diminution de la taille moyenne des grains de LSFG par ajout de 

magnésie, entraîne une augmentation significative du coefficient d'échange de surface kso 

(coefficient d'échange normalisé aux conditions opératoires usuelles : air, 850°C) calculé 

d'après l'équation IV.12 avec pO2=0,21bar (Tableau IV.1). 

Membrane Taille moyenne des grains kso à pO2=0,21bar et T=850°C 
LSFG 3,6 µm 0,5×10-6 cm.s-1 

LSFG/2M 1,8 µm 3,5×10-6 cm.s-1 
LSFG/5M 1,1 µm 6,7×10-6 cm.s-1 

 Tableau IV.1 : Coefficients d'échange de surface kso estimés 

à partir des courbes de variation du flux jO2 avec (pO2')1/2 

 



 Chapitre IV – Perméabilité à l'oxygène des membranes 108 

L'effet de la microstructure est supposé être lié à la densité de joints de grains à la surface 

des membranes. Dans les oxydes, les joints de grains sont généralement des zones riches en 

défauts cristallins. Un nombre croissant de ces défauts à la surface de la membrane peut avoir 

pour conséquence de catalyser les réactions de transfert de charge ou d'insertion de l'oxygène 

dans le réseau cristallin au niveau des joints de grain. Il est cependant difficile de conclure de 

façon plus précise sur les espèces et les réactions entrant en jeu dans ce mécanisme d'échange 

de surface. 

3.4. Discussion 

Si la membrane composite LSFG/5M présente les valeurs les plus élevées de flux de 

perméation de l'oxygène, les échanges de surface côté air restent limitant. Kim et coll. [125] 

ont étudié le système La0,5Sr0,5Fe0,8Ga0,2O3-δ et ont mis en évidence que les valeurs de k 

mesurées sont inférieures d'un ordre de grandeur à celles d'autres conducteurs mixtes tels que 

La0,6Sr0,4Co0,6Fe0,4O3-δ [127], SrCo0,8Fe0,2O3-δ [133] ou La1-xSrxFeO3-δ [134,144] dans les 

mêmes conditions. Ces auteurs attribuent cette différence à la présence de gallium dans leur 

formulation sans en déterminer la cause. Les données recueillies dans la littérature ne 

mentionnent que rarement une limitation du flux par les échanges de surface, notamment 

parce que les cobaltites et ferro-cobaltites, qui sont les systèmes les plus largement étudiés, 

présentent des coefficients d'échanges de surface élevés (kso>10-4cm.s-1). La faiblesse des flux 

mesurés sur des membranes auto-supportées du système (La,Sr)(Fe,Ga)O3 pose alors la 

question de leur utilisation pour l'application CMR. Depuis quelques années pourtant, cet 

oxyde conducteur mixte est à nouveau à l'honneur, d'une part pour sa stabilité en atmosphère 

fortement réductrice, d'autre part, parce que sa conductivité ionique élevée favorise la 

diffusion en volume [145]. Des études récentes menées sur La0,7Sr0,3Ga0,6Fe0,4O3-δ [79,80] 

montrent que lorsque la membrane est recouverte d'un dépôt catalysant les échanges de 

surface (La0,6Sr0,4CoO3-δ), les flux mesurés sont supérieurs à ceux d'une membrane 

La0,6Sr0,4Fe0,8Co0,2O3-δ. L'approche multicouche développée dans le chapitre précédent se 

trouve donc justifiée par les caractéristiques du matériau LSFG. 

4. Atmosphère de frittage 

 Nous avons vu que les membranes LSFG frittées sous air présentent une quantité 

importante de phases secondaires, si bien que la composition chimique de la matrice en est 
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affectée (cf. Chapitre III -V.2.1). Les flux de perméation mesurés (Figure IV.13.a) sur une 

membrane frittée sous air sont supérieurs à ceux d'une membrane LSFG frittée sous un 

mélange 10%O2/90%N2. Ils sont toutefois largement inférieurs au flux de la membrane 

LSFG/5M qui présente une taille moyenne de grain similaire. 

 L'énergie d'activation du flux à travers la membrane LSFG frittées sous air (Ea = 

82kJ.mol-1) est beaucoup plus faible (Figure III.13.b) que celle des membranes frittées sous 

pO2=10-1bar (Ea>138kJ.mol-1), ce qui laisse entendre des mécanismes de perméation 

différents (probablement contrôlé par la diffusion en volume dans le cas d'un frittage sous 

air). Ces résultats ne permettent pas de conclure sur la cause de ce changement de propriétés, 

qui peut être lié aussi bien à la composition chimique de la matrice conductrice qu'à la 

physico-chimie du matériau à l'issue du frittage. 

 
(a) 

 
(b) 

 Figure IV.13 : Influence de l'atmosphère de frittage sur le flux de perméation 

 de l'oxygène des membranes (épaisseur=1mm) LSFG et LSFG/5M : 

(a) Variation du flux en fonction de la température, (b) Tracé d'Arrhenius 

 

5. Conclusion 

Les mesures de flux de perméation sur des membranes denses auto-supportées de 1mm 

d'épaisseur montrent (i) que l'ajout de magnésie au matériau LSFG ne dégrade pas les 
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propriétés de la membrane et va même dans le sens d'une amélioration des flux de 

perméation, (ii) que la microstructure a une influence significative sur le flux en agissant sur 

le coefficient d'échange de surface ks, (iii) que les échanges de surface restent purement 

limitant même pour les valeurs de flux les plus élevées. 

VI. Influence de l'architecture 

1. Introduction 

Les flux de perméation de l'oxygène au travers des membranes est généralement limité par 

les échanges de surfaces et/ou la diffusion en volume (cf. § II). Il peut être augmenté de façon 

significative en agissant sur l'étape limitante, par exemple en diminuant l'épaisseur de la 

membrane dense si la diffusion en volume domine (cf. éq. IV.7) [74-78] ou en déposant une 

couche catalysant les échanges de surface [79-82]. Ce paragraphe présente les résultats de test 

de perméation en fonction de l'épaisseur des membranes et de la présence ou non d'un dépôt 

catalytique déposé par sérigraphie. 

2. Support poreux 

L'interprétation de la mesure de la perméation de l'oxygène à travers une membrane 

asymétrique (couche dense accolée à une couche poreuse de grande épaisseur) nécessite de 

connaître la perméabilité au gaz du support. Le protocole de test a été présenté dans le 

paragraphe III.1. Les mesures de perméabilité sont effectuées sur des membranes LSFG 

poreuses d'épaisseur 1,2mm, la porosité étant introduite par un ajout de fécule de pomme de 

terre (porosité = 30%, diamètre moyen des pores = 40µm) ou d'amidon de maïs (porosité = 

30%, diamètre moyen des pores = 14µm). 

La Figure IV.14 montre une évolution linéaire de la perméabilité des supports avec la 

pression moyenne (cf. éq. IV.19) de type : 

F = a.pm + b Equation IV.23 

où b est un terme correspondant à la diffusion de Knudsen et a au régime de Poiseuille. 

Puisque le coefficient a est non nul, l'écoulement gazeux à travers la membrane est visqueux, 

ce qui suppose que le diamètre des canaux de diffusion est supérieur au libre parcourt moyen 

des molécules de gaz (pour l'argon : environ 300nm à 300K et 1bar). Le diamètre des canaux 
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de diffusion et la tortuosité de la porosité peuvent être calculés à partir des résultats 

expérimentaux grâce aux équation IV.24 et IV.25 [146] : 

M
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d

.

..

.

..

π

η
=   Equation IV.24 

η
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.....

.

LTRa32
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  Equation IV.25 

où d est le diamètre moyen des canaux de diffusion (m), τ est la tortuosité, η est la viscosité 

du gaz (Pa.s), M est sa masse molaire (kg.mol-1), R est la constante des gaz parfaits 

(J.mol-1.K-1), T est la température (K), ε est le taux de porosité (%), L est l'épaisseur de la 

membrane (m), a est la pente des droites issues de la Figure IV.14 (mol.m-2.s-1.Pa-2) et b est la 

perméabilité pour une pression moyenne nulle estimée à partir de ces mêmes droites 

(mol.m-2.s-1.Pa-1). 

 
 Figure IV.14 : Perméabilité à l'argon de membranes poreuses LSFG d'épaisseur 1,2mm en 

fonction de la pression moyenne dans la membrane et pour deux types de porogènes 

 

Les tailles calculées des canaux de diffusion sont respectivement de 1,1µm et 2,7µm 

lorsque le porogène utilisé est la poudre de fécule de pomme de terre et d'amidon de maïs, soit 

de l'ordre de grandeur des diamètres d'interconnections entre les pores (mesurés par 
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porosimétrie mercure et MEB). En principe, la perméabilité au gaz des membranes poreuses 

devrait augmenter lorsque le diamètre d'interconnection augmente, toutefois la perméabilité 

dépend ici d'avantage de la tortuosité de la porosité qui est très différente selon le type de 

porogène introduit : τ=5 pour le fécule de pomme de terre (d50=40µm) et τ=67 pour l'amidon 

de maïs (d50=15µm). 

La perméabilité du support poreux, élaboré par le protocole décrit dans le chapitre 

précédent, est-elle suffisante pour ne pas limiter le flux de perméation global ? Dans les 

conditions industrielles, l'air arrive sous une pression de 0,3MPa, soit une pression moyenne 

dans la couche poreuse de 0,15MPa. La perméabilité minimale du support (amidon de maïs) 

est donc de 2,86 µmol.m-2.s-1.Pa-1 (en supposant que la nature du gaz affecte peu la 

perméabilité du support) ce qui correspond, dans les conditions industrielles, à un flux d'air de 

8,6×10-5 mol.cm-2.s-1(=F.p) soit un flux d'oxygène de 18×10-6 mol.cm-2.s-1 (= 14,5m3.m-2.h-1 = 

24ml.cm-2.min-1). Ces valeurs de flux sont largement supérieures aux performances 

prévisionnelles des systèmes membranaires les plus performants (jO2≈10ml.cm-2.min-1). 

Donc, la perméabilité du support peut être considérée comme non limitante pour les deux 

types de porogène introduits. Il en est de même dans nos conditions opératoires.  

Il semble toutefois intéressant d'utiliser un support ayant une tortuosité importante. En 

effet, la surface est plus importante et les échanges entre l'oxygène gazeux et l'oxygène du 

réseau sont améliorés si le support poreux est un conducteur mixte, ce qui est notre cas. 

3. Epaisseur de la membrane 

 Des membranes LSFG/5M denses ont été testées pour différentes épaisseurs de couches 

denses : 1,30mm, 0,98mm, 0,63mm (membranes auto-supportées), 0,11mm (membrane 

asymétrique). Le flux d'oxygène peut être considéré comme indépendant de l'épaisseur 

(Figure IV.15.a) et son énergie d'activation varie peu (130 à 155 kJ.mol-1).  
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(a) 

 
(b) 

 Figure IV.15 : Influence de l'épaisseur des membranes LSFG/5M : (a) Tracé d'Arrhenius, 

(b) Variation du flux normalisé à l'épaisseur (jO2×L) en fonction de la température 

  

Le flux normalisé à l'épaisseur (jO2×L) est indépendant de l'épaisseur de la membrane si la 

loi de Wagner est vérifiée (cf. éq. IV.5). La Figure IV.15.b montre au contraire une 

dépendance importante du flux normalisé avec l'épaisseur, ce qui implique que la diffusion en 

volume n'est pas limitante dans la gamme d'épaisseur testée (L<1,3mm), d'où Lc>1,3mm (cf. 

Figure IV.3). Le coefficient de diffusion en volume Dv dans la membrane dense doit donc être 

supérieur à 8,7×10-7cm2.s-1 à 850°C (cf. éq.IV.16 et Tableau IV.1). Cette valeur supposée de 

Dv est comparable à celles d'autres matériaux fournies par la littérature (Dv=5,55×10-6cm2.s-1 

pour La0,9Sr0,1CoO3-δ à 900°C, Dv=8,8×10-7cm2.s-1 pour CaTi0,8Fe0,2O3-δ à 950°C). 

Il est donc nécessaire d'améliorer les cinétiques d'échange de surface pour augmenter les 

flux de perméation. Le dépôt d'une fine couche de catalyseur sur les surfaces de la membrane 

devrait permettre d'augmenter le coefficient ks. 
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4. Dépôt catalytique 

4.1. Flux de perméation 

Le montage de test des membranes ne permet pas de mesurer les flux de perméation dans 

un gradient air/méthane. Il n'est donc pas évident que les catalyseurs d'oxydation partielle au 

nickel (LSFN, cf. Chapitre III -VI.3.2) aient une influence sur les échanges de surface. Par 

contre, les matériaux de la famille La1-xSrxCoO3-δ (LSC) et La1-xSrxCo1-yFeyO3-δ (LSCF) sont 

souvent utilisés en tant que cathode dans les systèmes SOFC [147] pour leurs bonnes 

propriétés de conduction et leur activité catalytique pour la dissociation et la réduction de 

l'oxygène [42,54,59]. Le composé pérovskite de formule La0,6Sr0,4Co0,8Fe0,2O3-δ (référencé 

LSCF) a été utilisé en tant que catalyseur de surface et déposé par sérigraphie. Les 

caractéristiques microstructurales de la couche sont similaires à celles du catalyseur LSFN (cf. 

Chapitre III -VI.3.3). Le dépôt du catalyseur LSCF sur les deux faces des membranes LSFG 

et LSFG/5M permet de considérablement augmenter le flux de perméation (Figure IV.16). 

L'influence de la microstructure de la membrane dense est par contre beaucoup moins 

marquée avec le dépôt de surface (comparaison de LSFG+LSCF avec LSFG/5M+LSCF). 

 
(a) 

 
(b) 

 Figure IV.16 : Influence du dépôt catalytique : (a) Variation du flux en fonction de la 

température pour une membrane LSFG et LSFG recouverte par sérigraphie d'une couche 

catalytique sur les deux faces (LSFG+LSCF), (b) idem pour LSFG/5M 
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 L'énergie d'activation du flux est également diminuée lorsque le catalyseur LSCF est 

employé (Figure IV.17). Les tracés d'Arrhenius de la membrane LSFG et LSFG+LSCF ont 

été comparés à des résultats expérimentaux issus de la littérature [80] (Figure IV.17.a) pour 

des membranes La0,7Sr0,3Ga0,6Fe0,4O3-δ (LSGF, épaisseur 1,7mm) et la même membrane 

recouverte d'un dépôt La0,6Sr0,4CoO3-δ (LSGF+LSC). Les résultats obtenus sont sensiblement 

égaux. La seule différence notable est le changement de pente du tracé d'Arrhenius à haute 

température pour la membrane LSGF+LSC qui correspond à un changement de mécanisme 

limitant (diffusion en volume à T>825°C [80]). On peut alors supposer que l'épaisseur L de la 

membrane LSGF+LSC (1,7mm) est proche de l'épaisseur critique Lc définie dans le 

paragraphe II.5. 

 
(a) 

 
(b) 

Figure IV.17 : Influence du dépôt catalytique : (a) Tracé d'Arrhenius pour une membrane 

LSFG et LSFG recouverte par sérigraphie d'une couche catalytique sur ces deux faces 

(LSFG+LSCF) et comparaison avec les valeurs de la littérature [80] (notées *, cf. texte), 

(b) Tracé d'Arrhenius pour une membrane LSFG/5M et LSFG/5M recouverte par sérigraphie 

d'une couche catalytique sur les deux faces (LSFG/5M+LSCF) 
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4.2. Détermination du mécanisme limitant 

 La Figure IV.18.a présente les flux mesurés sur une membrane asymétrique LSFG/5M 

dont l'épaisseur de la couche dense est L=110µm, le dépôt LSCF étant en contact avec le flux 

d'air et la couche poreuse avec le flux d'argon. Cette membrane ne présente pas d'amélioration 

de performances par rapport à une membrane d'épaisseur 0,98mm recouverte sur les deux 

faces. L'épaisseur n'ayant pas d'influence sur le flux, on peut supposer que les échanges de 

surface côté air restent limitant, même avec l'aide du catalyseur. Au contraire, les flux 

mesurés par Lee et coll. [80] sur des familles de matériaux similaires (membrane dense et 

catalyseur de surface sur les deux faces) montrent une progression du flux de perméation avec 

la diminution de l'épaisseur de la membrane en accord avec l'équation de Wagner (Figure 

IV.18.b). 

 
(a) 

 
(b) 

 Figure IV.18 : Influence de l'épaisseur sur des membranes couvertes d'un dépôt catalytique : 

(a) Tracé d'Arrhenius pour une membrane LSFG/5M d'épaisseur 0,98mm et recouverte par 

sérigraphie d'une couche catalytique LSCF sur les deux faces et pour une membrane 

asymétrique (L=0,11mm) LSFG/5M recouverte de LSCF sur la face exposée au flux d'air, (b) 

données de la littérature [80] (cf. texte) 
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En supposant que la loi de Wagner reste vérifiée jusqu'à une épaisseur de 110µm, le 

système LSGF+LSC présenté par Lee et coll. [80] devrait alors présenter un flux à 900°C tel 

que log jO2=-6mol.cm-2.s-1, soit d'un ordre de grandeur supérieur à celui que nous avons 

mesuré sur notre propre système. 

Cette différence est supposée être liée à la nature et à la morphologie des catalyseurs 

utilisés. En d'autres termes, l'activité catalytique pour la dissociation et/ou la réduction de 

l'oxygène du composé La0,6Sr0,4CoO3-δ peut être meilleure que celle de La0,6Sr0,4Fe0,8Co0,2O3-δ 

mais les différences de microstructure (porosité, épaisseur de la couche, surface spécifique 

des grains) peuvent également jouer un rôle important. De plus, Lee et coll. ont observé la 

formation d'un composé de type (La1-xSrx)(Coy'Gay''Fe1-y'-y'')O3-δ à l'interface entre la couche 

dense et la couche de catalyseur. Cette phase n'a pas été détectée à l'interface LSFG/LSCF, il 

est possible qu'elle ait une influence sur les propriétés de perméation du système de Lee et 

coll.. 

4.3. Influence de la nature du catalyseur 

Les catalyseurs LSFN et LSCF ont été déposés sur les deux faces d'une membrane 

LSFG/5M de 1mm d'épaisseur pour tester l'influence de la nature chimique du catalyseur. Les 

procédés d'élaboration des membranes denses et du dépôt de catalyseur permettent de 

contrôler la microstructure des différentes couches. Au final les membranes LSFG/5M+LSCF 

et LSFG/5M+LSFN ont des microstructures très proches, si bien que la différence entre les 

flux de perméation des deux membranes peut être attribuée à la nature des catalyseurs (Figure 

IV.19). 

Les flux mesurés pour LSFG/5M+LSFN sont du même ordre de grandeur que ceux 

obtenus avec le catalyseur LSCF. Les flux restent cependant inférieurs à haute température 

(i.e. >830°C) mais l'énergie d'activation du flux est plus faible que celle de la membrane 

LSFG/5M+LSCF. Même si le catalyseur LSFN est ici utilisé en dehors de sa fonction 

première (catalyse de la réaction d'oxydation partielle du méthane), il montre une bonne 

capacité à accélérer les échanges de surface entre l'oxygène gazeux et l'oxygène du réseau. 
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(a) 

 
(b) 

 Figure IV.19 : Influence de la nature du catalyseur déposé sur les membranes LSFG/5M de 

1mm d'épaisseur sur le flux de perméation de l'oxygène : 

(a) Variation du flux en fonction de la température, (b) Tracé d'Arrhenius 

 

4.4. Estimation des paramètres k et Dv 

La détermination du coefficient d'échange de surface (k ou ks) et du coefficient de 

diffusion des lacunes (Dv) présente deux difficultés, la première réside dans la 

méconnaissance de la concentration en lacune Cv' du matériau LSCF ; la seconde est 

inhérente à la configuration du montage qui induit un gradient de température de part et 

d'autre de la membrane (∆T≈30°C). La conséquence est qu'il n'est pas possible d'utiliser les 

modèles exposés précédemment (§.II) pour déterminer avec précision un couple (k,Dv) à 

partir des résultats expérimentaux. Il est cependant possible d'estimer l'ordre de grandeur de 

ces paramètres en faisant varier la pression partielle d'oxygène pO2' du mélange N2/O2. 

La Figure IV.20 montre la dépendance du flux de perméation en fonction des conditions 

expérimentales (T, pO2', pO2'') d'une membrane LSFG/5M de 0,9mm d'épaisseur recouverte 

sur les deux faces du catalyseur LSCF. Le flux n'est pas proportionnel à (pO2')½ (Figure 

IV.20.a) ou à ln(pO2'/pO2'') (Figure IV.20.b), ce qui suggère un mécanisme limitant mixte par 

les échanges de surface et la diffusion en volume (cf. § II.5). 
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En applicant une loi de variation linéaire entre k.Cv' et pO2' ½ (régime de surface),  k.Cv' 

(à T=855°C) peut être encadrée par les valeurs de 1,39×10-7mol.cm-2.s-1.bar-1/2 et de 

1,83×10-7mol.cm-2.s-1.bar-1/2 (cf. éq.IV.11) dans la gamme de variation de pO2' testée. Ces 

valeurs sont 3 à 4 fois supérieures à celles mesurées sur les membranes LSFG/5M sans 

catalyseur. De même, si on considère un régime de diffusion en volume (linéarité entre jO2 et 

ln(pO2'/pO2'')), la valeur de Dv peut être encadrée par les valeurs de 1,65×10-6cm-2.s-1 et de 

2,18×10-6cm-2.s-1 (cf. éq.IV.7) dans la même gamme de variation de pO2' pour une 

température moyenne dans la membrane de 869°C, ce qui est en accord avec nos premières 

estimations : Dv>8,7×10-7cm-2.s-1 à 850°C (cf. § Chapitre IV -VI.3). 

 
(a) 

 
(b) 

 Figure IV.20 : Dépendance du flux de perméation en fonction de pO2' et pO2'' pour une 

membrane LSFG/5M+LSCF d'épaisseur 0,9mm et comparaison avec les régimes de diffusion 

en volume et d'échanges de surface : (a) flux de perméation en fonction de pO2', (b) flux de 

perméation en fonction de ln(pO2'/pO2'') 

 

En supposant que la concentration en lacune dans le matériau LSCF est similaire à celle 

du matériau LSFG dans les mêmes conditions, Cv=3,2×10-3mol.cm-3 à 855°C, et en prenant 

les valeurs moyennes de k et Dv, il est possible de calculer ks0 : ks0=2,3×10-5cm.s-1, puis Lc à 

pO2'=0,21bar (Lc=Dv/ks, cf. éq. IV.12 et IV.16) : Lc=0,83mm soit L/Lc=1,08. 
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La valeur de Lc est relativement élevée (généralement Lc<100µm) à cause de la part 

importante des échanges de surface dans la résistance globale au flux de perméation. Pour 

atteindre des flux élevés (jO2>2ml.cm-2.min-1) dans les conditions opératoires industrielles, il 

est nécessaire d'augmenter les cinétiques d'échanges de surface de façon à se placer dans un 

régime de diffusion en volume. Pour cela, il faut L/Lc>10 (cf. Figure IV.3), soit 

ks0>2,3×10-4cm.s-1. 

4.5. Discussion 

Le dépôt d'une fine couche de poudre LSCF ou de LSFN à la surface des membranes 

denses permet d'augmenter les flux de perméation d'un ordre de grandeur pour LSFG et d'un 

facteur 5 pour LSFG/5M. L'influence de l'épaisseur de la membrane reste néanmoins faible, et 

les échanges de surface, côté air, sont toujours limitants. Des études complémentaires sont 

alors nécessaires pour évaluer l'influence de la nature chimique et de la microstructure de la 

couche catalytique sur les flux de perméation, ceci afin d'augmenter le coefficient d'échange 

de surface d'un ordre de grandeur par rapport à sa valeur actuelle pour atteindre la valeur visée 

de flux de 2ml.cm-2.min-1. 

Cet objectif paraît réalisable dans la mesure où la microstructure de la couche de surface 

n'est pas optimale. En effet, si la couche catalytique, frittée à 1000°C, présente une porosité 

élevée et permet une surface de contact gaz/membrane importante à l'issue de l'élaboration 

des membranes, sa microstructure est susceptible d'évoluer lorsque la membrane est chauffée 

aux températures de test. A l'issue du test, les membranes montrent en effet une couche 

catalytique dont le taux de porosité est inférieur à celui de départ, des fissurations dans cette 

couche et des zones non recouvertes (Figure IV.21). Les températures de scellement (950°C) 

puis de test de perméation élevées (850-925°C) favorisent le frittage de la couche catalytique 

et mène finalement à cette microstructure. Il semble donc préférable de réduire la surface 

spécifique des poudres de catalyseur pour limiter leur réactivité aux températures de test et 

conserver une microstructure poreuse. 
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 Figure IV.21 : Micrographie de l'interface couche dense / couche catalytique (vue en 

perspective cavalière) d'une membrane LSFG+LSCF après 1 semaine de test sur le bâti 

 

5. Flux prévisionnels 

A défaut de pouvoir tester les membranes dans les conditions industrielles (gradient gaz 

naturel/air), il est possible d'extrapoler les flux dans ces conditions à partir des modèles 

présentés au paragraphe II. Un certain nombre de paramètres caractéristiques des matériaux 

(ks, Dv, Cv) ont pu être mesurés par les techniques expérimentales mises en place dans cette 

étude. L'énergie d'activation de la diffusion en volume a été estimée à partir de données de la 

littérature pour un matériau similaire [80]. Nous avons supposé que la concentration en lacune 

est constante quelle que soit la température et qu'elle varie linéairement sur l'épaisseur de la 

membrane entre la valeur mesurée sous air Cv' et sa valeur maximale Cv" (telle que 

δ=[SrLa]/2=0,2) qui correspond à la stoechiométrie en oxygène dans LSFG lorsque l'ensemble 

des ions fer est à l'état trivalent. L'équation de Wagner (éq. IV.7) est alors utilisée pour décrire 

les flux. 

Pour kso=2,3×10-5cm.s-1, le flux de perméation est inférieur à 0,7ml.cm-2.min-1 dans la 

gamme de température 700-900°C. Par contre, dans la mesure où le coefficient cible 

kso=2,3×10-4cm.s-1 à 850°C peut être atteint (en choisissant avec soin la nature et la 

microstructure de la couche support par exemple) et dans les conditions de validité de 

l’équation de Wagner, les flux prévisionnels de nos systèmes membranaires (Figure IV.22) 
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seraient compris entre 1 et 10ml.cm-2.min-1 en fonction de l'épaisseur de la couche dense et de 

la température. Par exemple, à 850°C et pour L<120µm, le flux est supérieur à 4ml.cm-2.min-1 

(=6,7m3.m-2.h-1) conformément à la cible industrielle. 

(a) 

 
 

Paramètre 
du modèle 

Valeur de 
référence 

Energie 
d'activation

Dv 2×10-5cm-2.s-1 

(850°C) 
52kJ.mol-1 

[80] 
Cv' (air) 3,2×10-3mol.cm-3  

Cv'' (CH4) 5,6×10-3mol.cm-3  
pO2' (air) 6,3×10-1bar  

pO2'' (CH4) 3×10-19bar  
 

(b) 

 Figure IV.22 : Flux prévisionnels calculés à partir de l'équation IV.7 : (a) Flux de 

perméation de l'oxygène en fonction de l'épaisseur de la couche dense et de la température, 

(b) paramètres du modèle 

 

VII. Conclusion 

Ce chapitre a présenté les méthodes mises en œuvre pour juger les performances des 

membranes élaborées par les procédés décrits aux chapitres II et III. Les flux de perméation 

de l'oxygène mesurés sont dépendants de la microstructure et de l'architecture des membranes 

conformément aux hypothèses de départ. Toutefois, les études réalisées ont fait apparaître des 

comportements singuliers pour ce type de matériaux conducteur mixte. Les flux de 

perméation sont en effet largement contrôlés par les échanges de surface côté air. Ils peuvent 

alors être augmentés significativement, soit en diminuant la taille des grains pour les 

membranes LSFG/xM auto-supportées, soit en déposant une couche spécifique (LSCF ; 

LSFN) catalysant la réaction d'échange. 
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Pour ces membranes présentant des propriétés de perméabilité à l'oxygène améliorées, les 

cinétiques d'échange de surface restent cependant lentes et l'équation de Wagner ne permet 

pas de décrire le flux de perméation. Le modèle de transport proposé par Bouwmeester et coll. 

[42,65,134], prenant en compte la résistance au flux induite par les échanges de surface ainsi 

que celle induite par la diffusion en volume, est plus adapté pour décrire le flux de perméation 

global dans nos membranes. Après avoir déterminé expérimentalement les paramètres de ce 

modèle, il a été possible de calculer les flux prévisionnels dans les conditions industrielles. 

Pour parvenir au seuil de rentabilité du procédé, la membrane devra permettre d'atteindre un 

coefficient d'échange de surface kso supérieur à 2×10-4cm.s-1. Si le procédé d'élaboration des 

membranes multicouches permet d'atteindre des épaisseurs adaptées, de l'ordre de la centaine 

de microns, il sera nécessaire de travailler davantage sur la couche de catalyseur ou le support 

poreux en contact avec l'air (microstructure, nature) pour atteindre la valeur de kso requise. 
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Chapitre V - Stabilité dimensionnelle 
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I. Introduction 

Les conditions opératoires sévères auxquelles sont soumises les membranes sont à prendre 

en compte dans le choix de l'oxyde conducteur mixte. La stabilité du matériau est tout aussi 

importante que l'amplitude des flux de perméation pour satisfaire les exigences du procédé 

industriel. Les risques pour la membrane, exposée à un fort gradient de pression partielle 

d'oxygène et à des températures élevées, sont multiples : (i) décomposition chimique 

(réduction), (ii) empoisonnement par des gaz réactifs (SO2, H2S, CO2, H2O), (iii) 

volatilisation d'espèces (Ga2O, Ga), (iv) transitions de phase, (v) ordonnancement des lacunes 

d'oxygène, (vi) diffusion des cations entraînant une démixtion, (vii) déformation et (viii) 

fissuration. Les conséquences, à plus ou moins long terme, sont des baisses de performances 

ou la ruine du matériau. Une fuite importante d'air au niveau de la membrane peut être 

catastrophique pour l'installation compte tenu de la forte exothermicité de la réaction de 

combustion du méthane. Pour éviter ce risque, les actions menées sont de deux ordres : mettre 

en place des systèmes de sécurité dans le réacteur et assurer la fiabilité de la membrane. 

Les problématiques liées aux risques (i) à (iii) sont en partie limitées par l'emploi d'un  

catalyseur déposé à la surface de la membrane qui fait office de couche tampon entre les gaz 

réactifs et la membrane dense. Les données et les mesures effectuées sur le matériau LSFG ne 

mettent pas en évidence de changement de phase ou d'ordonnancement de lacunes sous 

atmosphère réductrice. Par contre, la dilatation de la maille cristalline induite par la réduction 

du matériau lorsque pO2 diminue, est de nature à engendrer des contraintes dans la membrane. 

Ce chapitre sera consacré à cette dernière problématique qui est capitale pour assurer la 

fiabilité du système. 

II. Variations dimensionnelles en conditions opératoires 

1. Effets de T et pO2 

La maille cristalline d'un oxyde conducteur mixte est sujette à une augmentation de son 

volume lorsque la stœchiométrie en oxygène du composé diminue, ce qui peut survenir avec 

l'augmentation de la température ou la diminution de la pression partielle d'oxygène [62]. 

Nous avons précédemment mis en évidence la variation de la concentration en lacunes 

d'oxygène avec la température et avec la pression partielle d'oxygène par ATG. Les analyses 
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DRX effectuées, révélaient également une variation du paramètre de maille du composé 

LSFG de l'ordre de 1%, selon l'atmosphère de traitement thermique : air ou argon hydrogéné 

(cf. Tableau II.6). Il est admis dans la littérature que la cause de la variation dimensionnelle de 

la maille, en l'absence de changement de phase, est directement liée à la sous-stœchiométrie 

en oxygène de l'oxyde conducteur mixte [148,149]. Pour un conducteur mixte de formule 

ABO3-δ, l'équilibre réactionnel avec l'atmosphère environnante s'écrit : 

→
← (g)OABOABO 22

x
x3

2

1
3 +−δ−δ−  Equation V.1 

Le départ d'oxygène de la maille et la variation dimensionnelle induite sont progressifs 

lors d'un changement d'équilibre dans le sens 1 (cf. Figure II.11). Par contre, la reprise 

d'oxygène (sens 2) d'un matériau préalablement réduit est extrêmement rapide et débute à 

basse température (Figure V.1). 

 
 Figure V.1 : Evolution de la stœchiométrie en oxygène d'une poudre LSFG réduite sous 

Ar/3%H2 en fonction de la température (rampe : 2°C/min, balayage gazeux : air) 

 

Une simple mesure géométrique permet de constater que la variation dimensionnelle au 

niveau de la maille cristalline se répercute à une échelle macroscopique sur les dimensions 

d'un échantillon fritté. La conséquence de cette brutale reprise en oxygène est l'apparition de 

contraintes internes élevées qui peuvent être catastrophique pour la membrane [62]. Les 
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membranes frittées sous azote puis portées à 1000°C sous air, présentent un gonflement 

anormal qui est le résultat macroscopique, de l'apparition d'un réseau de micro-fissures aux 

joints de grains (Figure V.2). 

 
(a) 

 
(b) 

 Figure V.2 : Illustration de la ruine du matériau liée aux contraintes induites 

par la contraction de la maille cristalline : (a) membrane LSFG frittée sous N2, 

(b) membrane LSFG frittée sous N2 puis portée à 1000°C sous balayage d'air 

 

Cette observation laisse présager d'un certain nombre de difficultés dans les conditions 

industrielles, à cause de l'atmosphère très réductrice et des variations de la pression partielle 

ou de la température du système lors de la mise en fonctionnement ou de la coupure de 

l'alimentation gazeuse, par exemple. 

Pour diminuer le risque de rupture, deux pistes sont a priori envisageables : améliorer les 

propriétés mécaniques de la membrane ou, limiter la variation dimensionnelle induite par le 

changement d'atmosphère et l'élévation de température. La résistance à la rupture mesurée par 

flexion trois points (25°C-air) sur des barrettes LSFG et LSFG/5M est de l'ordre de 160MPa 

et la ténacité (SENB) de 1,5MPa.m-1/2. Ces mesures sont en accord avec les données de la 

littérature [150-152], qui mettent par ailleurs en évidence une faible dépendance des 

propriétés mécaniques avec la nature chimique de la pérovskite et une baisse de la résistance à 

la rupture lorsque T augmente et pO2 diminue. Il semble donc préférable de privilégier la 
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deuxième solution qui consiste à limiter la variation dimensionnelle liée au changement de la 

stœchiométrie en oxygène dans le matériau lorsque le couple (T,pO2) varie. 

2. Effets d'un gradient de potentiel 

Dans les conditions opératoires, la membrane est soumise à des contraintes externes 

(fixation au support) et internes. Ces dernières résultent principalement d'une dilatation 

thermique différentielle (gradient de température dans l'enceinte thermique), ou d'une 

dilatation chimique différentielle sur l'épaisseur de la membrane induite par le gradient 

d'activité d'oxygène (cf. Figure IV.2). Généralement, la membrane n'est pas libre de se 

déformer en fonction du profil de l'activité d'oxygène, c'est le cas pour des membranes 

tubulaires, mais également pour des membranes planaires maintenues par une structure rigide. 

L'effet de la différence de dilatation entre les deux faces de la membrane est ainsi la cause 

principale de la rupture des membranes [153]. Le risque de rupture sera augmenté pour les 

membranes présentant une couche dense de faible épaisseur, ou pour les membranes 

asymétriques si les propriétés du matériau support sont différentes de celles du matériau 

constituant la membrane dense [154]. 

Dans des conditions isothermes, la variation dimensionnelle liée à la réduction du 

matériau peut être caractérisée par l'allongement linéaire mesuré par rapport à un état de 

référence [62] : 

O

O

L

LL −
=ε  Equation V.2 

où L est une dimension unidirectionnelle caractéristique du matériau (paramètre de maille, 

longueur macroscopique d'une membrane) pour une sous-stœchiométrie δ donnée, et Lo 

correspond à un état de référence tel que δ=δo. 

La valeur de ε doit donc être diminuée pour préserver le matériau, typiquement en dessous 

de 10-3 pour ne pas dépasser une des contraintes maximales de 30MPa [155]. Atkinson et 

Ramos [62], ont mis en évidence une variation importante de ε/δ en fonction de la nature du 

conducteur mixte, ce qui suggère que la variation dimensionnelle dépend fortement de la 

nature des dopants et leur concentration. 
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3. Conclusion 

L'évolution des dimensions de la maille cristalline sous l'effet d'une variation de la 

pression partielle d'oxygène ou du gradient permanent de pO2 de part et d'autre de la 

membrane, doit être prise en compte pour diminuer les risques de rupture de la membrane et 

garantir la finalité industrielle de la technologie CMR. D'après les données de la littérature, il 

semble possible de parvenir à réduire la déformation des membranes et, conséquemment, les 

risques de rupture, en jouant sur la formulation du conducteur mixte. 

III. Dilatation thermique et dilatation chimique induite 

1. Introduction 

En plus de la dilatation classique purement thermique liée aux vibrations de réseau, la 

dimension caractéristique du matériau L évolue avec sa stœchiométrie en oxygène, qui est 

elle-même fonction du couple (T,pO2). La Figure V.3 illustre schématiquement l'évolution de 

L et les coefficients de dilatation associés. 

 
 Figure V.3 :  Illustration schématique de la variation dimensionnelle du matériau 

en fonction de T et pO2 ainsi que les coefficients de dilatation associés 

 

La dilatation apparente αapp (αapp=ε/∆T), induite par la mise en équilibre du matériau, est 

encore appelée "dilatation chimique induite" [64]. Elle est la somme des dilatations résultant 

de la variation de la taille de la maille liée à l'élévation de température αT et de celle liée à la 

diminution de la pression partielle d'oxygène αpO2. Ce paragraphe présentera les essais menés 
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dans le but de diminuer le coefficient αapp et αpO2 qui illustrent respectivement l'aptitude du 

matériau à résister aux variations de T et pO2 et à résister à un gradient de µO2 sur l'épaisseur 

de la membrane. 

2. Comportement dilatométrique de LSFG 

2.1. Protocole opératoire 

Les coefficients de dilatation du matériau LSFG ont été estimés à partir de la mesure de la 

variation de longueur d'une barrette frittée (dilatomètre Netzsch 402D). Le frittage de la 

barrette a été effectué sous une atmosphère contenant 10% d'oxygène pour limiter la présence 

de phases secondaires. Après frittage, le matériau a été porté à 1000°C sous balayage d'air 

puis refroidi lentement pour qu'il soit en équilibre avec cette atmosphère. Les barrettes testées 

ont des densités relatives supérieures à 95% et ne présentent pas de fissures. La variation 

linéaire des barrettes a été mesurée entre la température ambiante et 1000°C, lors de la montée 

et de la descente en température avec des rampes de 3°C/min, sous balayage d'air puis 

balayage d'argon. 

2.2. Résultats 

La dilatation linéaire de LSFG est présentée sur la Figure V.4. Les courbes montrent des 

profils singuliers avec un changement de pente à T=T*, la rupture de pente étant plus 

importante sous argon que sous air. Pour T<T*, la dilatation de l'échantillon est purement 

thermique (vibrations de réseau), par contre, pour T>T*, la dilatation totale est la somme de la 

dilatation thermique et de la dilatation chimique induite (réduction du matériau).  
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(a) 

 
(b) 

 Figure V.4 : Dilatation linéaire de LSFG en fonction de la température et de l'atmosphère : 

(a) mesure sous balayage d'air, (b) mesure sous balayage d'argon 

 

Le comportement dilatométrique est parfaitement réversible sous balayage d'air, ce qui 

n'est pas le cas sous argon, puisque l'oxygène gazeux est évacué et ne peut pas être repris. La 

température de changement de pente T* varie selon l'atmosphère, selon la rampe de montée 

en température, mais également selon les caractéristiques physiques de l'échantillon (volume, 

microstructure, état de surface…). 

Ces courbes de dilatation expérimentales, mesurées sous air et argon, permettent d'accéder 

aux coefficients de dilatation spécifiques définis dans le paragraphe précédent (Figure V.5). 
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(a) 

 
 
 
 
 

Coefficient Valeur (10-6 K-1) 
         α       11,9 ± 0,5 
         αapp       24,3 ± 1,0 
         αpO2       14,0 ± 1,0 
         αT       10,3 ± 1,0 

 
(b)  

Figure V.5 : Représentation schématique de la contribution des différents coefficients de 

dilatation à la dilatation linéaire gobale (a) et valeur de ces coefficients pour le matériau 

LSFG estimés à partir des pentes des courbes dilatométriques sous air et sous argon (b) 

 
Le coefficient αapp mesuré pour LSFG est relativement élevé, ce qui est probablement la 

cause de la rupture des membranes observée lors d'un changement d'atmosphère argon→air. 

La valeur élevée du coefficient αpO2, estimée ici pour un gradient air/argon, devrait encore 

augmenter dans un gradient air/méthane et accroître considérablement les risques de rupture 

de la membrane. 

3. Conclusion 

Les coefficients αapp et αpO2, définis et mesurés de la façon décrite dans ce paragraphe, 

peuvent être retenus comme critères de la qualité du matériau en terme de stabilité 

dimensionnelle. Nous supposerons néanmoins que les tendances observées pour 

10-7 MPa< pO2 <2,1×10-2 MPa (gradient argon/air) sont extrapolables au comportement du 

matériau dans les conditions opératoires (gradient air/méthane). Cette hypothèse est a priori 

justifiée puisque la stœchiométrie en oxygène des ferrites de lanthane dopés montre une plus 

grande sensibilité  aux changements d'atmosphère lorsque pO2 est élevé (pO2>10-9MPa) 

[156], c'est-à-dire lorsque la variation du rapport Fe3+/Fe4+ est importante. Le paragraphe 
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suivant mettra en évidence la relation entre la formulation du matériau et ces coefficients et 

proposera des voies d'amélioration. 

IV. Comportement dilatométrique des oxydes (La,Sr)(Fe,Ga)O3-δ 

1. Introduction 

Des études antérieures ont mentionné une amélioration de la stabilité structurale des 

matériaux du système (La,Sr)FeO3-δ par une incorporation de gallium en substitution du fer, 

tandis qu'une conductivité ionique importante était conservée [125,157]. Récemment, Kharton 

et coll. ont montré que les coefficients de dilatation à haute température du matériau 

La0,3Sr0,7Fe1-yGayO3-δ diminuaient significativement pour des valeurs croissantes de y variant 

de 0 à 0,4 [52,64]. 

Le but de cette étude consiste à évaluer l'influence des taux de substitution du lanthane par 

le strontium et du fer par le gallium sur les coefficients αapp et αpO2. Nous nous sommes 

limités à un nombre restreint de compositions du système La1-xSrxFe1-yGayO3-δ, référencées 

LSFG(1-x)(x)(1-y)(y), telles que x≤0,5 et y≤0,4 (Figure V.6). Dans ce domaine de composition, la 

solubilité des cations dans la maille pérovskite est totale et les lacunes d'oxygène sont 

réparties aléatoirement dans le réseau cristallin [45,66]. La composition LSFG6491 correspond 

à la composition de référence précédemment référencée LSFG. 

 
 Figure V.6 : Liste et référence des compositions du système 

La1-xSrxFe1-yGayO3-δ ayant été synthétisées 
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2. Protocole opératoire et caractérisations structurales 

Les matériaux dont les compositions sont décrites sur la Figure V.6 ont été synthétisés par 

réaction à l'état solide conformément au protocole mis en place précédemment (cf. Chapitre II 

-IV). L'analyse structurale par DRX des composés synthétisés montre une phase majoritaire 

de structure pérovskite et quelques sous-produits de réactions. Les matériaux ont été frittés à 

1300°C sous pO2=10-2MPa, ce qui a conduit à faire disparaître la quasi-totalité des phases 

secondaires. 

Les changements structuraux induits par la variation des taux de substitution x et y ont été 

évalués à partir de la composition de référence LSFG6491 et des compositions LSFG6464 et 

LSFG9191 (Tableau V.1). La substitution partielle des cations des sites A et B agit sur la 

structure de la maille pérovskite (volume et symétrie). L'augmentation du volume de la maille 

cristalline avec la diminution de x ne peut pas être expliquée par la variation de la taille des 

cations (Sr2+ est plus gros que La3+ en coordinence 12 [36]). La détermination des causes de 

cette variation structurale est complexe et n'entre pas dans le cadre de cette étude. 

composé symétrie a (Å) V (Å3) α (°) 
LSFG6491   rhomboédrique 3,897 59,18 89,8 
LSFG6464 cubique 3,894 59,05 90,0 
LSFG9191 cubique 3,918 60,14 90,0 

 Tableau V.1 : Paramètres structuraux de quelques composés du système (La,Sr)(Fe,Ga)O3-δ 

(analyses sur membranes frittées à 1300°C et pO2=10-2MPa) 

  

3. Comportement dilatométrique des composés La1-xSrxFe1-yGayO3-δ 

Les courbes dilatométriques obtenues pour les différents composés ont été traitées de 

façon à déterminer les coefficients de dilatation à basse température (25°C < T < T*) et à 

haute température (T* < T < 1100°C). Le coefficient de dilatation thermique (αT<T*) n'évolue 

pas en fonction de l'atmosphère et sa variation n'est pas significative dans la gamme de 

composition testée (Tableau V.2). Au contraire, le coefficient de dilatation à haute 

température (αT>T*) montre une variation considérable selon la composition du matériau : de 

13,4×10-6K-1 à 22,1×10-6K-1 sous air et de 13,9×10-6K-1 à 36,2×10-6K-1 sous argon. 
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Air Argon composé 
α T<T*  α T>T* α T<T*  α T>T* 

LSFG9191 10,2 13,4 10,1 13,9 
LSFG8291 10,7 16,4 11,2 21,1 
LSFG7391 11,0 16,5 10,8 26,5 
LSFG6491 11,8 22,1 11,9 36,2 
LSFG6473 10,1 20,1 11,1 26,2 
LSFG6464 11,1 21,7 11,0 24,2 
LSFG7373 10,9 18,5 10,8 22,0 

Note : les données sont exprimées en 10-6.K-1 avec une précision de 
5×10-7.K-1 
 

 Tableau V.2 : Evolution des coefficients de dilatation en fonction de la température et de 

l'atmosphère pour quelques composés du système La1-xSrxFe1-yGayO3-δ 

 

Les évolutions des coefficients de dilatation αapp et αpO2 ont été suivies pour une valeur 

fixe de y (y=0,1) et des valeurs variables de x, puis pour une valeur fixe de x (x=0,4) et des 

valeurs variables de y (Figure V.7). 

 
(a) 

 
(b) 

 Figure V.7 : Influences des taux de substitutions x et y sur les coefficients de dilatation αapp 

et αpO2 dans les solutions solides (a) La1-xSrxFe0,9Ga0,1O3-δ et (b) La0,6Sr0,4Fe1-yGayO3-δ 

 
 Il apparaît clairement que le taux de dopage des sites A et B de la pérovskite ont une 

influence directe sur les coefficients αapp et αpO2 définis précédemment. Ces deux coefficients 
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peuvent être réduits considérablement, soit en diminuant le taux de strontium, soit en 

augmentant le taux de gallium. L'écart entre les deux coefficients est quasiment constant 

lorsque y varie tandis qu'il est croissant lorsque x augmente ; αT (=αapp-αpO2) semble donc 

principalement fonction du taux de strontium x dans la gamme de composition testée. 

 L'influence du taux de substitution x sur les coefficients αapp et αpO2 est facilement 

justifiable par le mécanisme de dopage du ferrite de lanthane. Lorsque le taux de substitution 

de La3+ par Sr2+ augmente, la quantité de lacune d'oxygène présente dans le composé est 

susceptible d'augmenter de moitié si le rapport Fe4+/Fe3+ reste inchangé (cf. éq II.8). A haute 

température, la variation de la stœchiométrie en oxygène et donc la dilatation associée, sera 

donc d'autant plus grande que le taux de substitution x sera élevé. 

 L'augmentation du taux de gallium entraîne une baisse significative des variations 

dimensionnelles à haute température. Or, si l'on considère seulement les équations de dopage 

et de transfert de charge, la stœchiométrie en oxygène du matériau ne devrait pas être affectée 

par la présence du cation Ga3+ dont le nombre d'oxydation est fixe. Ce résultat indique que la 

présence de Ga3+ en substitution du fer entraîne des modifications structurales ou physico-

chimiques dans le composé. Des résultats similaires ont été observés pour le composé 

La0,3Sr0,7Fe1-yGayO3-δ [49,52,64,156]. Patrakeev et coll. [156] ont mis en évidence que les 

variations de la sous-stœchiométrie δ avec T et pO2 étaient fortement réduites lorsque y variait 

entre 0 et 0,4. Ces mêmes auteurs ont également montré que la concentration en fer tétravalent 

[Fe4+] et le rapport [Fe4+]/[Fe3++Fe4+] diminuent lorsque y augmente. Le résultat de la 

substitution du fer par le gallium est double : d'une part, étant donné l'état d'oxydation moins 

élevé du fer, la sous-stœchiométrie en oxygène est déjà plus importante à l'ambiante sous air, 

si bien que son évolution sera plus limitée lorsque pO2 et T augmentent ; d'autre part, la 

réduction de Fe4+ en Fe3+, de rayon ionique plus important, sera également limitée et aura 

moins de conséquences sur le volume de la maille. De façon générale, la présence de gallium 

sur le site B entraîne des modifications dans le réseau qui ont pour conséquence de rendre 

l'incorporation d'oxygène énergétiquement moins favorable [156]. 

 Si les effets de la substitution du fer par le gallium ont été identifiés, les mécanismes 

entrant en jeu dans cet équilibre restent incertains. Kharton et coll. [64] estiment que la 

présence de gallium sur les sites du fer entraîne localement des déformations de réseau qui 
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limiterait la formation de micro-domaines dans lesquels Fe3+ est en coordinence 4. Ce type de 

micro-domaine est présent dans les ferrites de strontium [158] et entraîne une contraction du 

réseau cristallin. Le désordre introduit par la présence de gallium dans le sous-réseau du fer 

aurait pour conséquence de défavoriser la formation de ces domaines ordonnés, ce qui 

expliquerait l'augmentation du volume de la maille. Le deuxième effet probable de l'insertion 

de gallium est lié à la nature de la liaison Ga-O plus courte et dont le caractère ionique est 

plus prononcé que celui de la liaison Fe-O. Le renforcement de la liaison Ga-O, affaiblit la 

liaison Fe-O et rend plus difficile la stabilisation de Fe4+ qui suppose des distances Fe-O plus 

courtes. 

4. Discussion 

 L'ensemble des compositions testées dans le système La1-xSrxFe1-yGayO3-δ montre que la 

stabilité dimensionnelle peut être améliorée par rapport au matériau de référence LSFG6491. Le 

choix d'un conducteur mixte de remplacement doit tenir compte des valeurs de αapp et αpO2 

ainsi que des flux de perméation. Il n'est pas souhaitable de diminuer trop fortement la 

concentration en strontium pour conserver un taux de lacune d'oxygène et une conductivité 

ionique élevés, tandis qu'une quantité de gallium trop importante aurait pour conséquence de 

diminuer fortement la conductivité électronique et d'augmenter le coût du matériau. La 

composition La0,7Sr0,3Fe0,7Ga0,3O3-δ (LSFG7373), qui présente des caractéristiques 

dimensionnelles intéressantes (αapp=11,2×10-6K-1 et αpO2=3,5×10-6K-1), est susceptible 

d'apporter une réponse satisfaisante aux problèmes qui viennent d'être évoqués. Il sera 

néanmoins nécessaire d'évaluer l'influence du dopage sur le flux de perméation de l'oxygène 

(avec un catalyseur) et la stabilité chimique en atmosphère réductrice. 

V. Conclusion 

Les matériaux conducteurs mixtes présentent une instabilité dimensionnelle importante 

sous l'effet d'un changement ou d'un gradient de pression partielle d'oxygène et d'une 

variation de température. La modification du volume de la maille cristalline est de nature à 

entraîner la ruine des membranes si son amplitude est trop importante. Après avoir défini des 

grandeurs physiques caractéristiques du comportement dilatométrique du matériau conducteur 

mixte (αapp et αpO2), nous avons mis en évidence une évolution significative de ces grandeurs 

avec la composition du conducteur mixte et notamment avec les taux de substitution x et y 
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dans la solution solide La1-xSrxFe1-yGayO3-δ. La stabilité dimensionnelle de cette phase 

augmente de façon significative lorsque x diminue ou y augmente. Les raisons et les effets de 

cette modification de comportement ont été discutés, le dopage du site B par le gallium est 

supposé agir sur le degré d'oxydation du fer tandis que la variation de la stœchiométrie en 

oxygène du composé est amoindrie. Finalement, le composé de formule 

La0,7Sr0,3Fe0,7Ga0,3O3-δ présente une stabilité dimensionnelle fortement accrue par rapport au 

matériau de référence. Des essais supplémentaires doivent être entrepris pour valider ce 

matériau en terme de performances (flux de perméation) et de stabilité chimique (réduction 

sous méthane). 
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Conclusion générale 

Ce travail de recherche a eu pour objectif principal de développer une membrane 

céramique conductrice mixte des anions oxydes et des électrons permettant de séparer 

l'oxygène de l'air et d'effectuer la conversion du méthane en gaz de synthèse. De façon 

générale, ce travail a consisté à trouver des solutions adaptées aux exigences du procédé 

industriel décrites dans le chapitre I. Une attention particulière a notamment été portée sur les 

caractéristiques intrinsèques des oxydes conducteurs mixtes, notamment du composé 

La0,6Sr0,4Fe0,9Ga0,1O3-δ, et de leurs conséquences sur les propriétés finales de la membrane. 

Ceci a conduit à étudier un certain nombre de problématiques qui ont fait l'objet des chapitres 

de cette thèse : synthèse de la poudre, définition d'une architecture/microstructure et mise en 

forme, influence de l'architecture/microstructure sur les flux de perméation et finalement, 

définition d'un nouveau composé présentant une stabilité dimensionnelle améliorée. 

La synthèse de l'oxyde conducteur mixte a été réalisée par un protocole de réaction à 

l'état solide de précurseurs pulvérulents à une température de 1100°C. Ce protocole a 

l'avantage d'être facilement transférable à la production de grands volumes de poudres, dès 

lors qu'il est maîtrisé à l'échelle du laboratoire. Les étapes antérieures à la réaction à haute 

température (pré-traitement thermique et mélange des précurseurs), conditionnent en grande 

partie la qualité finale du matériau et ont donc été optimisées. La poudre obtenue présentait 

les caractéristiques requises en termes de composition chimique, phase cristalline et 

morphologie. Des analyses supplémentaires ont été conduites afin d'appréhender les 

caractéristiques particulières de ce type d'oxyde, telles que la stœchiométrie en oxygène, l'état 

de valence du fer ou la structure cristalline, évoluant tous les trois avec la température et la 

pression partielle d'oxygène dans le gaz environnant. 

Un des principaux objectifs de cette étude était de concevoir et de réaliser une membrane 

multicouche comportant divers matériaux et une microstructure variant d'une couche à 

l'autre. Il a été fait mention dans le chapitre III, de la réflexion engagée sur l'architecture de 

cette structure multicouche, qui peut être définie comme un matériau à gradient de 

propriété. La réponse jugée la plus pertinente face au cahier des charges de la membrane est 

une structure multicouche comportant trois couches : une couche poreuse perméable aux gaz 

d'épaisseur millimétrique, une couche dense de faible épaisseur (voisine de 100µm), une 
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couche poreuse de faible épaisseur déposée sur la couche dense et présentant une surface 

accessible au gaz élevée. Pour faciliter le co-frittage de cette structure, les matériaux 

constituant des différentes couches étaient des oxydes de structure pérovskite présentant des 

compositions chimiques voisines. 

Des membranes de petites dimensions (diamètre 25mm), présentant des architectures et 

des microstructures variables, ont pu être élaborées par un procédé utilisant la technologie de 

coulage en bande. Une porosité de taille et de volume contrôlés peut être introduite dans 

certaines couches en incorporant un agent porogène qui est dégradé au cours du traitement 

thermique. La réalisation de ces membranes a néanmoins présenté quelques difficultés, telles 

que la présence fortuite de phases secondaires dans la couche dense à l'issue du frittage sous 

air. Un frittage sous faible pression partielle d'oxygène (pO2≤10-1bar) permet de dissoudre ces 

sous-produits de réaction dans la phase pérovskite, mais a également pour conséquences de 

détériorer la microstructure de la couche dense, qui présente alors des grains de taille accrue 

et une densité moindre. Une solution a consisté à fritter les membranes sous atmosphère 

contrôlée telle que pO2=10-1bar et d'introduire une seconde phase (MgO) en inclusion dans la 

couche dense. L'emploi de cette phase dispersée dans la matrice a permis de contrôler la 

taille des grains en accord avec la loi de Zener. L'ajout de 5%volumique de poudre de 

magnésie conduit notamment à une microstructure fine, dense et permet de conserver une 

certaine souplesse dans le cycle de frittage. 

 La suite de ce chapitre met en évidence que le co-frittage des multicouches nécessite un 

retrait simultané et de même ampleur pour chacune des couches. Des membranes 

asymétriques parfaitement planes ont pu être élaborées à partir du matériau de référence 

(La0,6Sr0,4Fe0,9Ga0,1O3-δ). Par contre, le matériau initialement choisi en tant que couche 

support (La0,5Sr0,5Fe0,9Ti0,1O3-δ) montre une résorption partielle ou totale de la porosité 

introduite par l'agent porogène, provoquée par la présence d'une phase liquide aux joints de 

grains. 

 Le chapitre IV est consacré à la validation des performances des membranes élaborées 

par les protocoles décrits dans les chapitres précédents. Le critère de performance ayant été 

retenu est l'amplitude du flux de perméation de l'oxygène à travers la membrane dans un 

gradient air/argon. Ce chapitre présente plusieurs aspects de la problématique visant à 
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déterminer les performances des membranes : la modélisation du flux de perméation, 

l'acquisition de données à l'aide d'un appareillage spécifique, la détermination de l'influence 

de la microstructure et de l'architecture sur le flux et enfin, l'accès aux paramètres du modèle 

pour évaluer le flux dans les conditions industrielles. Cette étude a notamment montré que les 

flux de perméation, de l'ordre de  5×10-3ml.cm-2.min-1 à 900°C, sont principalement contrôlés 

par les échanges de surface entre l'oxygène gazeux et l'oxygène du réseau cristallin. Il a été 

démontré que la microstructure de surface, contrôlée par l'ajout de magnésie, a une influence 

significative sur les échanges de surface et donc sur le flux global. Celui-ci peut être 

augmenté d'un facteur 10 à 900°C lorsque la taille des grains passe de 3,6µm (sans magnésie) 

à 1,1µm (5%volumique de magnésie). Une autre solution pour augmenter les flux de 

perméation est de déposer sur la surface de la membrane dense, un matériau catalysant les 

échanges de surface. Les valeurs de flux de perméation atteignent alors 0,2ml.cm-2.min-1 à 

900°C pour une membrane dense (La0,6Sr0,4Fe0,9Ga0,1O3-δ) d'épaisseur 0,9mm, recouverte 

d'une couche catalytique poreuse (La0,6Sr0,4Co0,8Fe0,2O3-δ) sur une épaisseur de 15µm. 

Néanmoins, les performances des membranes restent limitées par les échanges de surface ; 

pour augmenter les flux, il convient alors d'améliorer les cinétiques d'échange en modifiant la 

microstructure de la couche catalytique par exemple. En supposant que les échanges de 

surface ne soient plus limitant, le flux de perméation de l'oxygène devrait augmenter 

considérablement lorsque l'épaisseur de la membrane dense diminue, pour atteindre la valeur 

de 3,5ml.cm-2.min-1 à 800°C dans un gradient air/méthane lorsque l'épaisseur de la couche 

dense est réduite à 100µm. 

Le dernier chapitre met en évidence l'instabilité dimensionnelle du matériau 

La0,6Sr0,4Fe0,9Ga0,1O3-δ avec la température ou la pression partielle d'oxygène. Ce 

comportement est jugé inapte à garantir la fiabilité des membranes dans les conditions 

opératoires industrielles. C'est pourquoi la formulation de l'oxyde conducteur mixte, et 

notamment les concentrations en strontium et gallium dans la solution solide, ont été 

reconsidérées pour améliorer la stabilité dimensionnelle et réduire les risques de rupture. 

 Il a donc été démontré que l'oxyde conducteur mixte La0,6Sr0,4Fe0,9Ga0,1O3-δ pouvait 

être synthétisé par réaction à l'état solide puis mis en forme et fritté pour réaliser des 

membranes présentant une architecture complexe et une microstructure contrôlée. Ces 

membranes sont semi-perméables à l'oxygène dans un gradient air/argon et présentent 
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des flux de perméation de l'oxygène en adéquation avec les valeurs de la littérature. A 

l'issue de cette étude, il apparaît qu'un effort doit être mené pour améliorer les 

cinétiques d'échange de surface et pour réduire les variations dimensionnelles des 

membranes dans les conditions opératoires. Un certain nombre de propositions visant à 

reconsidérer le choix et la composition des matériaux ont été exposées dans ce 

manuscrit, ce qui conduira vraisemblablement à une amélioration de la fiabilité et de la 

rentabilité du système membranaire. 
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