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Résumé

Les matériaux polyanioniques a base d’oxydes solides constituent une classe de
solides inorganiques largement explorée comme électrolytes solides, notamment dans des
applications telles que les batteries tout-solide et les piles a combustible & oxyde solide
(SOFC), en raison de leur facilité de synthése ainsi que de leur stabilité thermique et
chimique élevée a haute température. Ces matériaux jouent un rdle clé dans le
développement de dispositifs électrochimiques de nouvelle génération, ou la conductivité
ionique, la stabilité chimique, ainsi que la compatibilité avec les autres composants sont
des criteres essentiels. Dans ce contexte, la recherche actuelle s’oriente vers la synthese
des oxydes céramiques a structures ouvertes, riches en lacunes ou en canaux ioniques,
capables de favoriser la mobilité d’ions tels que O*, H*, Na* ou Li*, selon 1’application
visée.

La présente recherche a exploré de nouvelles familles de structures de conducteurs
ioniques et présente leurs mécanismes de conduction. Les objectifs spécifiques du projet
de thése sont la synthése et la validation théorique et/ou expérimentale des oxydes
céramiques polyanioniques, dans le but d’identifier des matériaux aptes a €tre utilisés
comme électrolytes solides pour la conduction d’ions ou de protons.

Un nouveau composé de formulation Na3zAl3(AsO4)4 a été préparé avec succes
pour la premiere fois sous forme de monocristal par une réaction a 1'état solide a partir
d'un flux, et la structure cristalline a ét¢ déterminée par diffraction des rayons X sur
monocristal. Sa structure présente une structure anionique bidimensionnelle et manifeste
les caractéristiques de la conduction ionique. Une simulation des chemins de conduction
des ions Na" dans le réseau anionique, utilisant le modéle BVSE (Bond Valence Site
Energy). Le matériau présente une barriere énergétique relativement faible (0,409 eV),
répondant au critére d'électrolyte solide.

Une ¢étude détaillée sur la syntheése, la détermination structurale et la
caractérisation du composé NaNi2As3010 a €t€¢ menée. La structure cristalline du matériau,
construite sur une structure anionique 3D, a révélé des tunnels bien définis favorisant le
mouvement du Na'. La spectroscopie d'impédance électrochimique (SIE) et I'énergie du

site de valence de liaison (BVSE) ont été utilisées pour étudier les propriétés électriques

v



et la migration du Na*. La conductivité de I'échantillon atteint 4,58 x107> S.cm™!' & 575
°C. Nos calculs BVSE montrent que la structure cristalline permet des voies de migration
1D des ions sodium au sein du réseau NaNi2As3O19 avec une barricére d'énergie de calcul
de 1,11 eV.

La synthése en phase solide de la pérovskite NdInOs a été réalisée pour la premicre
fois par la méthode céramique. Sa structure cristalline a été déterminée par affinement de
Rietveld et confirmée par des calculs basés sur la théorie de la fonctionnelle de la densité
(DFT). Les propriétés électriques du NdInOs ont ét¢ étudiées a 1’aide de la spectroscopie
d’impédance électrochimique dans des conditions atmosphériques séches et humides. A
550 °C, la conductivité totale du matériau synthétisé en air humide (4,987 X 1077 S-cm™)
est d’un ordre de grandeur supérieure a celle mesurée en air sec (4,244 x 10® S-cm™), ce
qui confirme que la conductivité protonique contribue de maniere significative a la
conductivité globale du NdInOs a des températures intermédiaires. L'incorporation de
vapeur d'eau est attribuée a la présence de lacunes d'oxygene dans la structure. Par ailleurs,
une approche de modélisation par DFT a été utilisée afin de fournir une compréhension
approfondie des mécanismes de migration de 1’oxygeéne et d’évaluer les barricres

énergétiques associées aux différentes trajectoires de diffusion dans le composé étudié.

Mots-clés: matériaux polyanioniques, électrolytes solides, structure cristalline,
spectroscopie d'impédance €lectrochimique, conduction ionique, chemins de migration,

calculs DFT.



Abstract

Polyanionic materials based on solid oxides represent a class of inorganic solids
that are widely explored as solid electrolytes, particularly in applications such as all-solid-
state batteries and solid oxide fuel cells (SOFCs), due to their ease of synthesis and high
thermal and chemical stability at elevated temperatures. These materials play a key role
in the development of next-generation electrochemical devices, where ionic conductivity,
chemical stability, and compatibility with other components are essential criteria. In this
context, current research is focused on the synthesis of ceramic oxides with open
frameworks, rich in vacancies or ionic channels, capable of promoting the mobility of ions
such as O*", H*, Na*, or Li", depending on the targeted application.

The present research aims to explore new families of ionic conductor structures
and to study their ionic conduction behavior. The specific objectives of this PhD project
are the theoretical and/or experimental synthesis and validation of polyanionic
compounds, in order to maximize the chances of identifying efficient ionic or protonic
conductors.

The new compound with the formula NasAl:(AsQs)s was successfully synthesized
for the first time as a single crystal via a solid-state reaction using a flux method. Its crystal
structure was determined by single-crystal X-ray diffraction. The compound exhibits a
two-dimensional anionic framework and shows characteristics indicative of ionic
conduction. A simulation of the Na* ion conduction pathways within the anionic network
was carried out using the Bond Valence Site Energy (BVSE) model. The material displays
a relatively low energy barrier (0.409 eV), which meets the typical requirements for a
solid electrolyte.

A detailed study was conducted on the synthesis, structural determination, and
characterization of the compound NaNi:AssO1. The crystal structure of the material,
based on a three-dimensional anionic framework, revealed well-defined tunnels that
facilitate Na* ion transport. Electrochemical impedance spectroscopy (EIS) and Bond
Valence Site Energy (BVSE) analysis were employed to investigate the electrical
properties and sodium ion migration. The conductivity of the sample reaches 4.58 x 10°

S-cm™ at 575°C. Our BVSE calculations show that the crystal structure enables 1D
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migration pathways for sodium ions within the NaNi2As3O10 framework, with a calculated

energy barrier of 1.11 eV.

The solid-state synthesis of the perovskite NdInQOs was carried out for the first
time using the ceramic method. Its crystal structure was determined by Rietveld
refinement and confirmed by calculations based on density functional theory (DFT). The
electrical properties of NdInOs were investigated using electrochemical impedance
spectroscopy under both dry and humid atmospheric conditions. At 550 °C, the total
conductivity of the synthesized material in humid air (4.987 X 1077 S.cm™) is one order of
magnitude higher than that measured in dry air (4.244 x 107® S.cm™), confirming that
proton conductivity makes a significant contribution to the overall conductivity of NdInOs
at intermediate temperatures. The incorporation of water vapor is attributed to the
presence of oxygen vacancies in the structure. Furthermore, a DFT modeling approach
was employed to gain an in-depth understanding of the oxygen migration mechanisms and
to evaluate the associated energy barriers along the various diffusion pathways in the

studied compound.

Keywords: Polyanionic materials, solid electrolytes, crystal structure, Electrochemical

impedance spectroscopy, ionic conduction, migration pathways, DFT calculations.
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Chapitre 1

Introduction et Contexte

1.1. Introduction générale

Dans les pays développés, I’acces a I’énergie est devenu un acquis : éclairage,
communication et transport fonctionnent de mani¢re quasi instantanée grace aux
combustibles fossiles, dont I’exploitation a profondément transformé nos sociétés au
cours des deux derniers si¢cles. Cependant, ces ressources non renouvelables, formées
sur des centaines de millions d’années, s’épuisent progressivement, tandis que leur
usage intensif contribue fortement aux émissions de CO: et au réchauffement
climatique.

C’est dans ce contexte que s’inscrit la transition énergétique, un processus
crucial visant a remplacer progressivement les énergies fossiles par des sources
d’énergie plus durables, propres et renouvelables, comme I"hydroélectricité, le solaire,
I’éolien ou encore la biomasse. Bien que 1’hydroélectricité soit une énergie propre et
stable, elle reste dépendante de conditions géographiques spécifiques. Les €nergies
solaire et €olienne, quant a elles, sont prometteuses mais souffrent encore d’une
production intermittente. L’énergie nucléaire, souvent présentée comme une
alternative bas carbone, pose des défis majeurs en matiére de sécurité et de gestion des
dechets.

Face a cette intermittence et aux nouveaux besoins du réseau €nergétique
moderne, le développement de technologies performantes de stockage et de conversion
de I’énergie s’impose comme un enjeu majeur. Ces technologies jouent un role clé
pour garantir la stabilité, la disponibilité et la flexibilité des systémes €nergétiques
fondés sur les énergies renouvelables.

Le développement de ces technologies repose principalement sur la conception
de matériaux fonctionnels présentant des performances optimales en maticre de

stockage et de conversion de 1’énergie, notamment au sein des dispositifs
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¢lectrochimiques tels que les batteries et les piles & combustible. Au cours des deux
derniéres décennies, les composés polyanioniques a structure ouverte ont fait I’objet
de recherches intensives en raison de leur potentiel dans les technologies de conversion
et de stockage d’énergie, notamment dans les piles a combustible et les batteries. Leur
stabilité thermique, leur conductivité ionique ¢élevée et leur large fenétre
¢lectrochimique en font des candidats prometteurs pour les batteries solides
rechargeables et les piles a combustible a oxyde solide fonctionnant a température
intermédiaire. La majorit¢ de ces composés possedent des structures cristallines
ajustables et polyvalentes, formées d’unités tétraédriques polyanioniques de type
[(XOs)m~; X =S, P, Si, As, Mo, W, V, etc.], liés de maniére covalente a des polyedres
MOy (ou M désigne un métal de transition a faible valence, avec un nombre de
coordination de 3 a 6). L’association de ces unités, connectées par partage de sommets
ou d’arétes, génere une grande diversité de structures cristallines dotées d'une
charpente anionique particuliérement stable.

En outre, I’application commerciale des céramiques polyanioniques nécessite
non seulement une compréhension approfondie de leurs propriétés €électrochimiques,
mais également une connaissance détaillée de leurs caractéristiques structurales. Dans
cette optique, plusieurs travaux ont été consacrés a la synthese et a 1’étude structurale
de ces matériaux a charpente polyanionique, dans le but de développer de nouveaux
composés présentant une conductivité ionique élevée, utilisables notamment dans les
batteries et les piles a combustible a oxyde solide (SOFC).

C’est dans ce contexte que s’inscrit notre démarche, orientée vers la conception
et la caractérisation de nouveaux oxydes céramiques polyanioniques présentant une
diversité de structures, incluant, sans s’y limiter, des composés a base d’arséniates.
L’objectif est d’identifier des architectures susceptibles de favoriser la conduction
ionique, une propriété clé pour les applications dans les dispositifs électrochimiques
tels que les batteries et les SOFC. En explorant une large gamme de compositions et
de structures, nous cherchons a établir des corrélations entre les propriétés structurales,
physico-chimiques et les performances ioniques, dans le but de développer des

matériaux fonctionnels adaptés aux batteries et aux SOFC.
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1.2. Conducteurs ioniques inorganiques pour dispositifs électrochimiques
1.2.1. Les batteries

1.2.1.1. Définition et principe de fonctionnement

Une batterie est un assemblage de cellules électrochimiques, deux électrodes
séparées par un ¢€lectrolyte qui convertit de maniére réversible, ou non, une énergie
chimique stockée en énergie ¢électrique a travers une réaction d’oxydo-réduction.

Les batteries sont classées en deux catégories, selon que les réactions chimiques
impliquées soient réversibles ou non réversibles :

e Une cellule électrochimique primaire est un systéeme dont les réactions

chimiques sont irréversibles. Elle peut donc délivrer de I’énergie une seule fois.

e A Dlinverse, une cellule électrochimique secondaire (ou accumulateur

secondaire) peut étre chargée et déchargée plusieurs fois, le stockage de

I’énergie se faisant grace a des réactions réversibles.

Les batteries au lithium-ion et au sodium-ion sont des exemples d’accumulateurs
secondaires.

Une cellule est constituée de deux électrodes, une positive et une négative,
séparées par un électrolyte et connectées par un circuit électrique externe (Fig. 1.1).
Durant la décharge de la batterie, une réaction d’oxydation se déroule a I’¢lectrode
négative (I’anode), alimentant en électrons le circuit électrique, qui réduit les métaux
de transition du matériau d’électrode positive (la cathode) en consommant ses
¢électrons. Simultanément, 1’€électroneutralité du systéme est assurée par la migration
des espéces ioniques (Li" ou Na") au sein de 1’électrolyte. Au cours de la charge, le
processus est inversé. Ici, les électrons se déplacent alors de I’¢électrode positive vers
I’¢lectrode négative. Ainsi, 1’oxydation se déroule au niveau de la cathode et la
réduction au niveau de I’anode et I’énergie ¢électrique est restaurée a la batterie. La

charge de la batterie est une réaction forcée, elle a besoin d'énergie externe.

Elsciron

R — - —
) - Déiporit] L

N -
arrmaniy

+

Electiofyte
Elecirode pasitive Elactrode négative

Fig. 1.1. Illustration schématique d’une cellule Li-ion.
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1.2.1.2. Composants d’une batterie rechargeable
1.2.1.2.1. Les matériaux d’électrodes
Dans une batterie, le choix des matériaux d’électrodes positive et négative se
révele d’une importance considérable pour optimiser les performances
¢lectrochimiques comme la densité d’énergie-puissance, la durée de vie, la sécurité et
le cotit. Afin de pouvoir étre utilisé dans des batteries, les deux matériaux d’électrodes

doivent satisfaire un certain nombre de critéres :

» une bonne réversibilité électrochimique et structurale (extraction/insertion des
ions).

des capacités massique et volumique élevées.

une bonne conductivité mixte électronique et ionique.

une longue durée de vie.

YV V VYV V

une bonne stabilité chimique vis-a-vis de I’¢électrolyte.

1.2.1.2.2. Electrolyte

L’utilisation d’un ¢électrolyte adapté est une nécessit¢é pour le bon
fonctionnement d’une batterie. Pourtant, ce composant essentiel de la batterie doit

remplir certains criteres :

» une haute conductivité ionique Gj

» une conductivité électrique ce négligeable ; la conductivité électronique de
I’€lectrolyte est la source du phénomene dit d’autodécharge.

» une grande plage de stabilit¢é en potentiel et en température et une non-

réactivité avec les matériaux d’électrode.

Les ¢électrolytes peuvent étre liquides (organiques ou aqueux) ou solides
(polymeéres et céramiques). Dans les batteries commerciales actuelles, les électrolytes
organiques liquides sont largement utilisés pour leur conductivité ionique élevée et
leur bonne mouillabilité, mais la faible stabilit¢ thermique, en particulier la facilité
d'inflammabilité et les fuites, les expose a des problémes de sécurité. Les ¢€lectrolytes
inorganiques solides semblent prometteurs comme alternatives aux systemes a liquides
organiques en raison de leur potentiel d’amélioration de la sécurité et d’atteindre une

puissance et une densité d’énergie €levées [ 1-3].
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a) Structures cristallines des électrolytes a oxyde solide pour batteries
Au cours des derniéres décennies, un grand nombre de matériaux inorganiques
notamment les matériaux de type grenat (garnet), NASICON, pérovskite, LISICON et
les électrolytes de type sulfures, etc. [4-7], ont été étudiés de manicre expérimentale et

théorique en tant que candidats potentiels a 1'électrolyte solide.

¢ Type Grenat (Garnet)

L’¢lectrolyte solide de type grenat LisLasZr:O1. (LLZO) et ses dérivés sont
considérés comme les électrolytes solides oxydes les plus prometteurs [§], en raison
de leur haute conductivité ionique du lithium (1073 a 10 S:cm™) a température
ambiante, de leur large fenétre de stabilité électrochimique, et de leur bonne stabilité
chimique avec le lithium métallique.

Le LLZO existe sous deux phases cristallines distinctes : une phase tétragonale, stable
a basse température (< 650 °C) (Fig. 1.2a) [9] et présentant une conductivité ionique
relativement faible (~10™* mS-cm™ [10]), et une phase cubique (Fig. 1.2b), plus
recherchée, stable a haute température (> 650 °C), qui offre une conductivité ionique
environ cent fois supérieure a celle de la phase tétragonale (de l'ordre de 0,1 a 1

mS-cm™ [11-12]).

Fig. 1.2. Structure cristalline de LizLasZr.012 (a) tétragonal (groupe spatial 141/acd)

et (b) cubique (groupe spatial [a3d) (réutilisée avec permission).

Pour obtenir cette phase cubique, une température de frittage élevée est
nécessaire afin d'assurer la transition de la phase tétragonale vers la phase cubique
[13,14]. Le frittage de LLZO cubique par la méthode traditionnelle de réaction a 1’état

solide nécessite une température comprise entre 1150 et 1230 °C [15].
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Bien que des techniques comme le frittage par étincelles plasmatiques [16], le
frittage par pressage a chaud [17] et d'autres méthodes permettent de réduire
légérement la température, celle-ci reste néanmoins supérieure a 1000 °C.

En général, pour obtenir une structure cubique stable du LLZO, il est
recommandé de recourir & un dopage élémentaire (avec des éléments comme Ta, Al,
Ga, Nb, Mg, etc.) [18]. Le dopage permet également d'améliorer la densité relative de
1’¢lectrolyte.

11 existe toutefois certains inconvénients du LLZO qui ne peuvent étre ignorés,
notamment sa stabilité chimique limitée en présence d’eau. A température ambiante,
le LLZO réagit avec I’eau pour former de 1’hydroxyde de lithium (LiOH), lequel réagit
ensuite avec le dioxyde de carbone (CO:) pour former du carbonate de lithium

(Li2CO»).

¢ Type NASICON

Le NASICON (Na Super Ionic Conductor), dont la formule générale est
AM:(BOa4)s, est un terme introduit pour la premiere fois par J. Goodenough [19] et H.
Hong [20] en 1976 a la suite de leurs travaux sur Nai+xZr2P3-Six012 (0 <x < 0,16) (0
< x < 3), dont la teneur en sodium varie de 0 a 4 afin de satisfaire la neutralité de
charge. Les ¢lectrolytes de type NASICON contenant du lithium peuvent étre obtenus
par substitution de Na* par Li* sur le site A, et leur formule peut s’écrire LiM2(POa4)s,
ou M peut étre Ti, Ge, Zr, ou d'autres ¢léments. La charpente anionique de NASICON
est constituée de tétraedres PO4 et d’octacdres MOs (M = Ti, Ge, Zr), formant une
structure tridimensionnelle (Fig. 1.3) [19]. Cette famille d’¢lectrolytes a suscité un
intérét croissant lorsque le systéme LiiMTi2«(PO4)s a été découvert pour sa

conductivité ionique €levée.
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Fig. 1.3. (a) Structure cristalline de LiM2(PO4)s de type NASICON, et (b) illustration du
goulot d’étranglement triangulaire formé par les atomes d’oxygéne entre les sites T1 et T2

(réutilisée avec permission).

Les composés LiixALTi(Ge):«(PO4)s, préparés par substitution partielle de
Ti** ou Ge* par AI**, présentent une conductivité ionique améliorée, de 1’ordre de 102
21073 S-cm™ a 25 °C, ce qui approche celle des électrolytes liquides [21]. Cependant,
les ¢léments métalliques tétravalents (Ti**, Hf*") présents dans les électrolytes solides
de type NASICON peuvent étre réduits par le lithium métallique, ce qui entraine une
distorsion de la structure cristalline, limitant ainsi leur utilisation dans les batteries au

lithium métal a haute densité énergétique.

¢ Type Perovskite

L’¢électrolyte solide de formule LisxLac/3)x0(1/3)-2xT103 (0 < x < 0,16) possede
une structure de type ABOs, ou les ions Li et La occupent les sites A (au centre de la
maille), tandis que les ions Ti occupent les sites B (aux coins). Les ions oxygéne
forment des goulots d’étranglement qui créent des barriéres potentielles pour la
migration des ions Li* d’un site A vers un site A voisin (Fig. 1.4) [22]. Dans les oxydes
solides a structure pérovskite, le mécanisme de conduction des cations Li* est basé sur
un mouvement par transition ion-lacune, permettant d’atteindre une conductivité
ionique volumique (dans le grain) pouvant aller jusqu’a 102 S-cm™ pour x = 0,1. a

température ambiante [23].
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(b)

Vacancy

Fig. 1.4. Représentation schématique (a) de la structure cristalline et (b) du goulot
d'étranglement pour la migration des ions Li* la structure pérovskite LizxLaw3)x0(1/3)2xT103

(réutilisée avec permission).

Cependant, la résistance aux joints de grains est beaucoup plus ¢élevée que celle
du grain, constitue un obstacle majeur a I’obtention d’une conductivité ionique totale
¢levée. Des études menées sur les conditions de frittage et le dopage élémentaire ont
donné des résultats prometteurs, permettant d’augmenter la conductivité ionique totale
de pérovskite jusqu’a 3,17 x 10 S-cm™ a 25 °C [24].

En outre, en raison de la réduction de Ti*" en Ti** lors d’une réaction avec le lithium
métallique, I’utilisation LisLax/s«TiOs (LLTO) dans les batteries au lithium métal

avancées est fortement limitée.

¢ Type LISICON

Les structures de type LISICON (lithium super ionic conductor) incluent des
composés tels que Li4S104, y-Li:POa4 et Li1aZn(GeOs)a.

Hong a été le premier a rapporter un électrolyte solide de type LISICON, avec la
composition LiiaZn(GeO4)s, qui a montré une conductivité ionique de 1,3 x 107!
S-em™a300°C [25].

Dans le cas de la structure Li1aZn(GeOa)s, le réseau cristallin est formé par
[Li1:Zn(GeO4)]*, tandis que les trois autres ions Li" peuvent diffuser librement entre
des positions interstitielles du réseau (Fig. 1.5) [25]. Les goulots d’étranglement entre
ces positions interstitielles sont suffisamment larges pour permettre le mouvement des
cations Li*, et chaque anion O* est li€¢ a quatre cations du réseau (Li*, Zn**, Ge*"), mais

possede une liaison faible avec les ions Li* mobiles.
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LZ MIXED Li* AND Zn®*

Fig. 1.5. Projection de la structure LISICON dans le plan ab (réutilisée avec permission).

D’autre part, et dans le y-LisPOs pur, il n’y a aucun ion Li" occupant les
positions interstitielles (Fig. 1.6) [26], si bien que les ions Li* ne peuvent diffuser que

par un mécanisme basé sur les lacunes, ce qui entraine une faible conductivité ionique.

v-Li;PO,

Fig. 1.6. Structure cristalline du y-LisPOs, électrolyte solide de type LISICON (réutilisée

avec permission).

Cependant, la conductivité ionique de Li14Zn(GeO4)4 reste trop faible pour une
utilisation pratique, et des études supplémentaires sont nécessaires pour son

application dans les batteries tout solide (4SSB) et autres dispositifs.
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¢ Electrolytes solides de type sulfure (Sulfide Solid Electrolytes)

Les ¢lectrolytes solides de type sulfure présentent une conductivité ionique
plus élevée que les électrolytes solides a base d’oxydes, comparable a celle des
¢lectrolytes liquides, voire supérieure. Cela est dii au plus grand rayon ionique et a la
plus faible ¢€lectronégativité de S?>  par rapport a O*, ce qui entraine une force de
liaison plus faible avec les ions Li* et une plus grande concentration d’ions Li* mobiles
[27]. De plus, ses €lectrolytes solides offrent d'autres avantages, notamment une bonne
flexibilité, une facilité de mise en forme, ainsi qu’un excellent contact interfacial avec
les ¢lectrodes [28].

Il existe trois principaux types d’électrolytes solides céramiques cristallins a
base de sulfures :

Le Thio-LISICON, I'argyrodite, et les électrolytes type LiioGeP2Si2 (LGPS) [7].

Les électrolytes céramiques thio-LISICON de formule LisxGei—PxSs
(pour 0 <x < 1) ont suscité une grande attention ces dernicres années en raison de leurs
excellentes propriétés.

Par ailleurs, en partant de Li«GeS4, de nouveaux électrolytes solides thio-
LISICON de formule Lis-Gei1—P«S4 ont été préparés par dopage partiel du P>+ aux sites
occupés par Ge*" [28]. La conductivité ionique a augmenté avec la teneur en phosphore
(P) et a atteint un maximum de 2,17 x 102 S:cm™ a 25 °C pour x = 0,75.

Les ¢lectrolytes solides de type argyrodite, de formule générale LisPSsX (X =
Cl, Br, 1), sont devenus des matériaux de référence pour les électrolytes solides (SSE)
dans les batteries tout-solide.

Le composé LisPSsCl présente une conductivité ionique pouvant atteindre
2,4 x 102 S:cm™'. Un autre exemple de ces électrolytes, LisPSsl, affiche une
conductivité ionique de 3,6 x 107 S-cm™" a température ambiante, tandis que LisPSsBr
présente une conductivité bien plus élevée, comprise entre 102 et 102 S-cm™ [29].

Comparé¢ a la plupart des électrolytes solides de type sulfure, le LiioGeP2Si2
(LGPS) a été plus largement étudié. Sa conductivité ionique est comparable a celle des
¢lectrolytes liquides, dont la conductivité dépasse 102 S-cm™ a température ambiante
[30]. Sa structure cristalline est constituée de tétracdres (Geo.sPo.s)S4, de tétraédres PSa,
ainsi que de sites de lithium partiellement occupés, comme le montre la Fig. 1.7 [31].
Le LGPS présente des canaux le long de 1’axe c, qui favorisent la migration des ions

lithium.
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LimGePQqu
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Fig. 1.7. La structure cristalline tétragonale de LiioGeP2S:2 contient des tétracdres P>S4 et des
tétracdres (Geo.sP10.5)Sa, avec des sites de lithium partiellement occupés dans les canaux

selon I’axe ¢ (réutilisée avec permission).

Malgré ces conductivités ioniques €levées, qui favorisent des cycles de charge-
décharge rapides dans les batteries tout-solide, ces matériaux présentent plusieurs défis
critiques : complexité de synthése, modifications structurales au cours du traitement,
sensibilité inhérente a I’humidité, fenétre de stabilité électrochimique restreinte, ainsi
que des problémes liés a I’interface électrolyte/électrode.

Néanmoins, et bien que les électrolytes a base de sulfures présentent une tres
bonne conductivité ionique a température ambiante, ils sont fortement hygroscopiques
et tres sensibles a I’humidité et aux composants de 1’air, ce qui représente une limite

importante pour leur manipulation et leur stabilité.

1.2.1.3. Problématique et motivation des travaux sur les électrolytes de batteries

Pour répondre aux besoins en énergie, d'importants efforts de recherche ont été
consacrés au développement des batteries lithium-ion, qui sont finalement devenues la
source d'énergie dominante pour les appareils portables tels que les ordinateurs
portables, les smartphones, les appareils photo, etc. [32-33]. Actuellement,
I'augmentation des cotits, la toxicité ¢levée et le risque de pénurie des réserves de

lithium orientent la recherche vers des solutions alternatives a faible cotit.
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Ainsi, les batteries sodium-ion font actuellement 1’objet de recherches
approfondies en tant qu’alternative aux batteries lithium-ion pour les applications de
stockage d’énergie a grande échelle, en raison du prix plus bas, de leur caractere
¢cologique et de I’abondance naturelle des ressources en sodium [34-35].

Malgré que les accumulateurs au sodium ou sodium-ion aient fait 1’objet de
travaux dans les années 70, ils bénéficient d’un regain d’intérét majeur depuis 2011,
comme en témoigne le nombre de publications croissant qui leur sont consacrées, avec
environ 130 articles pour la seule année 2014 (Fig. 1.8). Cet ¢lan s’est également
manifesté¢ par la tenue en 2013 du premier congrés international consacré aux
accumulateurs Na-ion. Cet intérét est suscité par le besoin d’alternatives viables a

I’utilisation du lithium.

2018

2017 2018 2019 2020 2021 2023 2024
Year of article publication (until 28.

10.
w People's Republic of Ching m®mUSA  m South Korea mJapan  m Australia m India !

-

.

Mumber of publications
- -
g 8

Fig. 1.8: Evolution du nombre de publications dédiées a I’emploi du Na

pour le stockage de I'énergie et les dates clés.

12



Introduction et contexte

1.2.2. Les piles a combustible a oxydes solides

1.2.2.1. Définition et principe de fonctionnement

Les piles a combustible sont des dispositifs électrochimiques capables de
transformer 1'énergie chimique d’un combustible en énergie €lectrique en une seule
¢étape.

Contrairement a une pile métal-ion ou une batterie, une pile a combustible a la capacité
de produire de I'énergie de fagon infinie tant que le combustible et 1'oxydant sont
fournis aux ¢lectrodes. Seule la dégradation ou le mauvais fonctionnement des
composants limite la durée de fonctionnement pratique des piles a combustible.

Les piles a combustible a oxydes solides sont basées sur la capacité de certains oxydes

a permettre le transport d’ions oxyde, comme le montre la Fig. 1.9.

Anode Electrolyte Cathode

Fig. 1.9. Schéma d'une pile a combustible a oxyde solide (SOFC)

avec électrolyte conducteur d'ions O%.

Une pile a combustible a oxydes solides est composée de trois éléments
principaux : deux électrodes (anode et cathode) et un électrolyte solide (Fig. 1.9). A
des températures modérément ¢élevées, le combustible (H2, CO ou méthane) fourni a
I’anode est oxydé, libérant des électrons qui circulent dans un circuit externe, générant
ainsi un courant électrique (Eq. 1.1), et provoquant simultanément la réduction d’un
oxydant pour former des ions oxyde qui traversent I’¢électrolyte jusqu’a 1’anode (Eq.
1.2), ou ils se combinent avec les protons pour former uniquement de 1’eau comme

produit de réaction (Eq. 1.3).
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H>+ 0" —H0+ 2e’ (Eq.1.1)
Anode: 4 CO+ O* —> H,O + 2e’
CHy+ 40> — 4H>0 +CO:+ 2e’
Cathode: O>+4e’ —%0O* (Eq.1.2)
Réaction globale : H> )+ %2 02¢) —PH20 (g (Eq.1.3)
Au sein des piles SOFC, on distingue un autre type de piles a combustible qui
fonctionne avec des électrolytes conducteurs de protons a température intermédiaire.
Dans ce cas, les protons générés par la réaction d’oxydation a I’anode sont transportés
a travers 1’¢électrolyte jusqu’a la cathode, ou ils réagissent avec les ions oxyde pour

former de 1’eau, tandis que les électrons circulent dans le circuit externe de 1’anode

vers la cathode. La Fig. 1.10 présente un schéma du fonctionnement d’une pile a

¢lectrolyte conducteur protonique.

o ¥«
-

Anode Electrolyte Cathode

Fig. 1.10. Schéma d'une pile a combustible a oxyde solide (SOFC)

avec un électrolyte conducteur de protons.

Le principal avantage des piles a conduction protonique, comparées a celles a
conduction par ions oxyde, est leur température de fonctionnement plus basse, autour
de 500 a 600 °C. Cela est dii a la plus grande mobilité des protons, et donc a une énergie
d’activation plus faible. De plus, le fait que la formation de I’eau se produise a
I’interface cathode-électrolyte évite la dilution du combustible a I’anode, augmentant

ainsi le rendement de la pile.
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1.2.2.2. Composants d’une pile a combustible a oxyde solide

1.2.2.2.1. Les matériaux d’électrodes

Les matériaux utilisés pour la cathode et I’anode doivent répondre a des
exigences similaires. La cathode doit notamment présenter une bonne conductivité
mixte (ionique et électronique), une porosité élevée, ainsi qu’une activité catalytique
suffisante pour la réduction de ’oxydant. De son co6té, 1’anode, ou se produit
I’oxydation €lectrochimique du combustible, doit également étre un conducteur mixte
afin d’assurer le transport des ions et des électrons.

La cathode est responsable de fournir les sites de réaction ou se produit la réduction
de I’oxygene pour générer les ions oxyde. Le matériau de cathode le plus utilisé est la
pérovskite (La,Sr)MnOs.

Le matériau d’anode le plus utilisé est le cermet Ni-YSZ, bien que celui-ci
présente des problémes de dépot de carbone lorsqu’il fonctionne directement avec des
hydrocarbures a haute température. C’est pourquoi plusieurs matériaux d’anode sont
a I’étude pour éviter cet inconvénient, comme les pérovskites simples ou doubles :

Lao,75S10,25Cr0,5Mn0,503-0 et StxMgMoQOs [36-37].

1.2.2.2.2. Electrolyte

La fonction principale de 1’¢lectrolyte dans les piles SOFC est de séparer
I’oxydant du combustible et de permettre la diffusion des ions oxyde ou des protons
(H") entre la cathode et I’anode, ou ils participent a 1’oxydation électrochimique du
combustible. Par conséquent, un bon électrolyte doit répondre aux exigences suivantes

pour fonctionner correctement dans une pile a combustible a oxyde solide :

» Stabilité et étanchéité : L’¢lectrolyte doit étre étanche aux gaz afin d’éviter
tout mélange entre les différents gaz. Il doit donc présenter une densité relative
proche de 100 % et étre stable mécaniquement et chimiquement, aussi bien
dans 1’atmosphére réductrice du coété de I’anode que dans I’atmosphere
oxydante du c6té de la cathode.

» Conductivité : Il est essentiel que 1’électrolyte posséde une conductivité
ionique €levée, et ce a la température la plus basse possible, afin de minimiser
les pertes ohmiques. En paralléle, sa conductivité électronique doit rester faible
pour éviter le passage direct des électrons a travers [’électrolyte, ce qui

entrainerait une chute de tension et une perte de puissance produite.
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» Compatibilité : L’¢lectrolyte doit étre chimiquement et physiquement
compatible avec les matériaux des électrodes aux températures de
fonctionnement et de mise en forme des piles, afin d’éviter la formation de
phases intermédiaires a I’interface €lectrode-électrolyte, susceptibles d’altérer
les performances de la pile. Il doit également présenter des coefficients de
dilatation thermique similaires a ceux des autres composants, afin d’éviter la

formation de fissures lors des cycles thermiques.

a) Structures cristallines des électrolytes pour SOFC

La conduction des ions oxyde est une propriété que 1’on retrouve uniquement
dans certains ¢lectrolytes oxydes possédant des structures et caractéristiques
spécifiques. Parmi les électrolytes les plus connus, on peut citer : les structures fluorite
(CeO2, Zr0Oy), les pérovskites a base de LaGaOs, les matériaux a structure pyrochlore
(A2B207), les brownmillerites (Ba:In20s), ainsi que les électrolytes basés sur les
LAMOX (La:Mo020y). Les électrolytes a conduction protonique sont plus rares, les
plus étudiés étant les pérovskites a base de BaCeOs et de BaZrOs.

¢ Structure de de type Fluorite

Les ¢lectrolytes a structure fluorite ont été les plus largement étudiés. Un grand
nombre de travaux portant sur la zircone stabilisée pour des applications dans les piles
a combustible a oxyde solide. Il existe essentiellement deux familles d’électrolytes a
structure fluorite : ceux a base de zircone (ZrO») et ceux a base de céria (CeO») dopée.
Ces deux matériaux possedent une structure cubique a faces centrées (fcc : face-
centred cubic), avec les ions métalliques situés aux sommets et au centre des faces du
cube, et les anions occupant toutes les cavités tétraédriques (Fig. 1.11) [38]. Ces
composés ne présentent pas de lacunes d’oxygene intrinseques ; il est donc nécessaire
d’introduire un dopant ayant un état d’oxydation inférieur a celui du Zr** et du Ce**

afin de créer des lacunes d’oxygene et d’augmenter la conductivité ionique (Fig. 1.11).
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Fig. 1.11. Structure cristalline de la CeO2 non dopée (cube de droite) et la CeO: dopée avec

un lanthanide Ln™ (cube de gauche), comportant une lacune d’oxygéne (petite sphére jaune).

L’oxyde de zirconium existe sous trois polymorphes différents selon la
température : monoclinique, tétragonal et cubique. A température ambiante, la zircone
présente une structure monoclinique, qui devient tétragonale a environ 1170 °C, puis
cubique a 2370 °C comme illustré a la Fig. 1.12 [39].

L’ajout de dopants dans la structure du ZrO: permet de stabiliser la structure
fluorite cubique a température ambiante. Les dopants les plus couramment utilisés
pour stabiliser la zircone sont: CaO, Y203, MgO, Sc20; ainsi que d’autres oxydes de
terres rares, avec des niveaux de substitution compris entre 8 et 12 % [40-41]. Ces
substitutions entrainent la création de lacunes d’oxygene extrinseéques pour compenser

I’exceés de charge, ce qui favorise la mobilité des ions oxyde via ces lacunes.

Zr it _
@ i

2370 oC ¢ ‘lgf ?

Gey X 1170 °C | "
LA S "\ e | q— ? ‘/.
-.'_.o re| %0 -Hl If_ ; b 2355 °C & d" ®
Monoclinique Tétragonal Cubique

Fig. 1.12. Différentes structures cristallines de la zircone en fonction de la température

(réutilisée avec permission).

La conductivité ionique maximale des matériaux a base de ZrO: est atteinte
lorsque la concentration en dopants est proche du minimum nécessaire pour stabiliser
completement la structure fluorite cubique [42]. De plus, la conductivité dans la

zircone stabilisée est d’autant plus élevée que le rayon ionique du substituant est
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proche de celui du Zr* (0,84 A), la substitution par Sc** (0,87 A) donnant ainsi les
valeurs de conductivité les plus élevées.

Les ¢lectrolytes a base de zircone stabilisée a I'oxyde de scandium présentent
des valeurs de conductivité plus élevées. Toutefois, ces matériaux présentent plusieurs
inconvénients, tels que le cout élevé du scandium et un vieillissement prématuré du
matériau a haute température. Par conséquent, la composition la plus couramment
utilisée, en raison de sa plus grande stabilit¢ a la fois mécanique et chimique, est la
zircone dopée a 8 % de Y20s, connue sous le nom de YSZ (Zro.s4Y0.1600.92). Cependant,
sa conductivité n’atteint 0,1 S-cm™ qu’au-dessus de 1000 °C [43], ce qui implique que
ce matériau doit fonctionner a trés haute température pour obtenir un rendement élevé.

Ces températures de fonctionnement élevées posent plusieurs problemes déja

évoques, tels que I’instabilité mécanique, le vieillissement prématuré des matériaux,
des réactions indésirables entre les différents composants de la pile, et limitent
également le choix d’¢lectrodes plus économiques qui pourraient fonctionner a basse
température.
Les ¢lectrolytes a base d’oxyde de cérium font I’objet de nombreuses études, car ils
présentent une conductivité ionique plus élevée que le YSZ a des températures plus
basses, ainsi qu’un colt inférieur comparé a d’autres électrolytes pour basse
température, tels que ceux basés sur la structure pérovskite, comme LaGaO:s.

Dans la céria, le rayon ionique de Ce** est suffisamment grand pour permettre
une large substitution par des dopants. Toutefois, les meilleurs dopants sont ceux dont
le rayon ionique est le plus proche de celui du Ce*, tels que Sm?** et Gd**. Par exemple,
la composition Ceo.9Gdo.101.05s présente une conductivité ionique de 0,01 S-:cm™ a
500 °C [44-46].

Le principal inconvénient de I’utilisation de la céria dopée comme électrolyte
dans les SOFC réside dans la réduction partielle du Ce** en Ce*" dans les conditions
réductrices de 1’anode (Steele 2000). Cela entraine deux effets majeurs : d’une part,
une augmentation significative et indésirable de la conductivité électronique de type-
n, par transfert d’électrons entre atomes de cérium voisins ayant des états d’oxydation
différents ; d’autre part, une expansion de la maille cristalline due au rayon ionique
plus grand du Ce** par rapport au Ce*’, ce qui entraine inévitablement des problémes
mécaniques [47]. Par conséquent, I’utilisation de la céria comme électrolyte est limitée
a un intervalle de basses températures, en dessous de 600 °C, ou ces problemes sont
minimiseés.
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¢ Structure de type Perovskite

Le premier a avoir découvert la conductivité des ions oxyde dans les matériaux
de type pérovskite fut Takahashi et al., a travers des études sur I’aluminate de lanthane
dopé au calcium [48], ouvrant ainsi la voie a des recherches approfondies, parmi
lesquelles celles de Goodenough, qui a caractérisé un grand nombre de pérovskites et
identifi¢ le galate de lanthane dopé (LaGaOs) comme I’un des plus performants [49].

Différents dopants ont été introduits dans la structure du LaGaO; afin
d’augmenter la concentration de lacunes d’oxygene, aussi bien sur les sites La*" que
Ga*" [50-51]. En suivant le principe selon lequel une distorsion minimale du réseau
favorise une plus grande mobilité des ions oxyde, il a ét¢ montré que I’introduction de
Sr?* conduit a une conductivité supérieure a celle obtenue avec du calcium ou du
baryum.

La composition optimale est atteinte par un double dopage sur les sites A et B de la
pérovskite, avec la formule Lao.sSro.1Gao.sMgo.202.8s (LSGM) (Fig. 1.13), dont la
conductivité atteint 0,1 S-cm™ a 800 °C [52].

@ Lasr
@©GaMg

Fig. 1.13. Structures cristalline de LSGM (LaGaOs ———> Lao,9Sr0,1Ga0,sMg0,202,85).

(réutilisée avec permission)

Les inconvénients des matériaux a base de LaGaOs incluent la possible
réduction et volatilisation de 1’oxyde de gallium, ainsi que la formation de phases
indésirables, aussi bien lors de la synthése que sous atmosphére réductrice. A cela
s’ajoutent le colit élevé du gallium et une réactivité importante avec des électrodes de

type pérovskite ou des anodes métalliques, telles que le nickel.
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D’autres pérovskites présentant une conductivité ionique modérée et de
formule générale LnBOs (ou Ln représente un lanthanide, et B = Al, In, Sc) suscitent
un intérét notable depuis de nombreuses années, en particulier les aluminates, en raison
de leur coiit réduit et de leur haute stabilité en conditions réductrices. Toutefois, leur
conductivité ionique reste inférieure a celle des matériaux de référence tels que LSGM

et YSZ [48], et ils présentent également une faible aptitude a la frittabilité.

¢ Structure de de type Pyrochlore

Les composés a structure pyrochlore, de formule générale A-B>0O, dérivent du
minéral Ca:Nb:OsF. Leur structure peut étre considérée comme une structure de type
fluorite (A,B)O-, comportant une vacance d’oxygene par formule unitaire. Les cations
A et B forment deux sous-réseaux tétraédriques indépendants et entrelacés. La Fig.

1. 14 illustre cette structure, notamment la coordination polyédrique BOe.

LSRR
@r
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L

Fig. 1.14. Structure de type pyrochlore (réutilisée avec permission).

Les valeurs de conductivité les plus €levées ont €té obtenues pour les systémes
Gd2Ti207 et Gd2Zr20, proposés par le groupe de H. Tuller du MIT. La conductivité
ionique de Gd-Ti-O7 augmente en présence d’un dopant accepteur, tel que le calcium,
substitué sur les sites Gd. Les valeurs maximales de conductivité, pour x = 0,1 4 0,3,

sont de I’ordre de 3,3 24,9 x 102 S-cm™ a 1000 °C [53-54].
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En parallele, le dopage sur les sites B de la structure pyrochlore constitue
¢galement une stratégie efficace pour améliorer la conduction ionique. Par exemple,
les titanates de formule générale Ln»+M>O+-0 présentent des valeurs ¢élevées de

conductivité ionique [55].

¢ Electrolytes a structure de type Brownmillerite

La structure des é¢lectrolytes de type brownmillerite est caractérisée par des
couches alternées de pérovskites, ou les octacdres BOs partagent leurs sommets avec
des couches de tétracdres BO4 (Fig. 1.15) [56]. Certaines de ces phases subissent une
transition de phase accompagnée d’un désordre significatif dans le sous-réseau
oxygene, comme observé pour le Ba:In.Os. Cette transition rend floue la distinction

entre la structure brownmillerite désordonnée et la pérovskite déficiente en oxygene.
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Fig. 1.15. (a) Structure cristalline de la Brownmillerite Ba,In,Os (b) Représentation

schématique de la couche O3 montrant I'ordre des lacunes O (réutilisée avec permission).

Les premicres études sur la conductivité ionique des brownmillerites ont été
réalisées par Goodenough et al. sur la phase Ba2In2Os [57]. A 800 °C, la conductivité
est proche de 102 S-cm™, puis elle augmente brutalement avec la température,
atteignant environ 0,1 S-cm™ au-dela de ce seuil. Cette hausse est liée a une transition
de phase ordre—désordre dans le sous-réseau d’oxygene, correspondant au passage
d’une structure pérovskite ordonnée a une pseudo-pérovskite désordonnée.

La substitution de In** par des cations tétravalents tels que Zr**, Ce**, Sn**, Hf*/,
ou encore le remplacement partiel de Ba** par La**, permet de stabiliser la pérovskite

cubique désordonnée, ce qui améliore le transport ionique dans une plage de
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températures intermédiaires, avec des conductivités supérieures a celles des matériaux
a base de zircone.

De nombreuses brownmillerites présentent également une haute conductivité
protonique en atmosphere humide, entre 300 et 700 °C [49]. Cependant, I’instabilité
de ces céramiques dans cette atmosphere, combinée a leur forte réactivité avec le CO:

ambiant et leur réduction facile, complique leur utilisation comme électrolytes.

. Electrolytes a base de Laz2Mo0:20s (LAMOX)

Une autre famille d’¢électrolytes solides particuliérement intéressante est celle
des matériaux a base de molybdate de lanthane (La:Mo020v), qui présentent une
structure cristalline distincte de celle des électrolytes traditionnels. Ce composé est
caractérisé par une transition de phase réversible a environ 580 °C, de type ordre—
désordre, résultant d’une réorganisation du sous-réseau d’oxygéne [58-59]|. Lors de
cette transition de phase, la conductivité ionique augmente de pres de deux ordres de
grandeur, atteignant une valeur de 6 x 10 S-cm™ a 800 °C, comparable a celle de la
zircone stabilisée a I’yttrium (YSZ).

Le polymorphe B, de haute conductivité, peut étre décrit comme un réseau
d’antitétracdres [OLasMo] reliés entre eux, formant des canaux dans lesquels se
trouvent les atomes d’oxygeéne O: et Os, responsables de la mobilité des ions oxyde
dans la structure (voir Fig. 1.16).

En revanche, le polymorphe o, stable a basse température, présente une superstructure

2x3x4 dérivée du polymorphe 3, avec une légere distorsion de type monoclinique.

Fig. 1.16. Structure du f-La2Mo020s, formée par des antitétra¢dres rigides [OLasMo].
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Afin de stabiliser le polymorphe B, actif a haute température, et d’améliorer sa

stabilité en atmospheére réductrice, divers dopants ont été partiellement substitués sur
les sites La et Mo de la structure du La2Mo20o, donnant lieu a une nouvelle classe de
conducteurs ioniques connue sous le nom de LAMOX, de formules générales
Lai«AMo020s (A = Sr**, Ba*", Bi*") et La2Mo>-,B,0s (B = Re®*, S*, W, Cr¢", V")
[60-61].
Parmi les dopants étudiés, le tungsténe (W) est I’un des plus prometteurs, car il
améliore significativement la stabilité¢ du matériau dans des conditions réductrices, en
raison de son état de réduction moins prononcé comparé a celui du molybdéne [62-
63].

Le principal inconvénient des matériaux LAMOX réside dans leur faible
stabilité¢ en atmosphére réductrice, en raison de la réduction facile du Mo®" vers des
états d’oxydation inférieurs. Ce phénomeéne entraine, d’une part, une contribution
¢lectronique significative a la conductivité, et d’autre part, un changement structural

pouvant aller jusqu’a I’amorphisation du matériau.

¢ Structure du BaCeOs et BaZrOs

Les premicres études cristallographiques réalisées sur le BaCeOs ont été
menées en 1934 par Hoffman et ces collaborateurs [64 ], bien que la structure n’ait été
résolue qu’en 1972 par Jacobson [65]. La conduction protonique dans ces matériaux
n’a été découverte qu’en 1980, grace aux travaux menés par Iwahara et al. Depuis lors,
de nombreuses études ont été consacrées a leur structure, a leurs propriétés de transport
et a leur stabilité chimique [66-67].

Le cérate de baryum pur présente différentes transitions de phase a haute
température. La structure et les transitions de phase ont été¢ étudiées a 1’aide de
nombreuses techniques : diffraction des rayons X, diffraction de neutrons,
spectroscopie Raman, etc. [68-70]. Les différentes structures adoptées par le BaCeOs

en fonction de la température sont représentées dans la Fig. 1.17.
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290 °C 400 °C 900 °C
Pmen — > Incn ——> R3¢ — > Pm3m
(orto.#64)  (orto.#74) (romb.#167) (cub.#221)

(b)

Fig. 1.17. Les structures cristallines du BaCeOs a températures distinctes : (a) a 200 °C,

(b) 2300 °C, (c) a 500 °C et (d) a 950 °C (réutilisée avec permission).

Pour augmenter la conductivité ionique dans les cérates de baryum, différentes
substitutions ont été réalisées, notamment sur le site occupé par le Ce**, afin de créer
des lacunes en oxygene. Les métaux les plus utilisés comme dopants sont des éléments
lanthanides a ¢état d’oxydation +3, tels que Nd**, Gd*" et Sm** [71-72], bien que le
dopant le plus utilisé soit Y?".

En général, les dopants ayant un plus petit rayon ionique produisent une
moindre distorsion de la maille cristalline dans le BaCeOs, ce qui conduit a des valeurs
de conductivité plus €levées. Les cérates de baryum sont les électrolytes céramiques
qui présentent les valeurs les plus €élevées de conductivité protonique en dessous de
600 °C.

Au-dessus de 800 °C, la contribution des ions oxyde (O*") a la conductivité
totale devient plus importante, et une conductivité électronique de type p significative
est également observée dans cette région de haute température. Ces matériaux
pourraient donc étre utilisés comme conducteurs protoniques dans une pile a
combustible a oxyde solide (SOFC) fonctionnant en dessous de 800 °C, ou la

conductivité ionique est majoritaire.
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Cependant, ces matériaux ne sont pas exempts d’inconvénients. Parmi les plus
importants, on peut citer les températures élevées de synthése et de densification,
pouvant atteindre 1600 °C, lorsque la méthode conventionnelle a 1’état solide est
utilisée. Ces hautes températures de frittage entrainent une perte partielle de BaO par
évaporation ainsi qu’une ségrégation de CeO: [73]. Une facon de réduire la
température de préparation de ces matériaux consiste a utiliser des méthodes de
synthése par précurseurs. Une autre stratégie consiste a introduire de petites quantités
de métaux de transition comme additifs de frittage, ce qui permet de réduire
considérablement la température de frittage, a des valeurs comprises entre 1300 et
1400 °C. Parmi les différents additifs de frittage étudiés, le zinc (Zn) et le cobalt (Co)
semblent étre les plus efficaces [74-75]. Sans aucun doute, le principal inconvénient
des électrolytes a base de BaCeOs, pour des applications pratiques, est leur faible
stabilit¢ face a la carbonatation. Ces matériaux se décomposent complétement en
carbonate de baryum (BaCO:s) et oxyde de cérium (CeO:2) dans une atmosphére riche
en COq, ce qui limite leur utilisation avec des hydrocarbures comme carburant. Par
conséquent, pour que les cérates de baryum soient compétitifs face a d'autres
¢lectrolytes tels que la cérie ou la zircone dopée, il est nécessaire de résoudre les
problémes de densification et de stabilité en atmosphere de COs.

Les zirconates de baryum ont également fait ’objet de nombreuses études au
fil des ans, en raison de leur plus grande stabilité a haute température et en atmosphere
de CO2, comparativement au BaCeOs. Le BaZrOs présente une structure cristalline
cubique, similaire a celle du BaCeOs, avec un groupe spatial Pm-3m. Le principal
inconvénient du BaZrOs réside dans sa température de densification élevée, pouvant
atteindre 1800 °C, ainsi que dans sa forte résistance électrique aux joints de grains [ 76].
Pour surmonter ce probléme, on étudie actuellement les phases du systéme
BaZriCe0s:-0, qui présentent une température de densification plus basse lorsque la
teneur en zirconium diminue, ainsi qu’une résistance moindre aux joints de grains et

une meilleure stabilité¢ en atmosphere de CO: [77-78].

1.2.2.3. Problématique et motivation des travaux sur les électrolytes de SOFC

Une pile a combustible a oxyde solide (SOFC) est un dispositif électrochimique
en céramique qui convertit directement 1’énergie chimique du carburant en énergie
¢lectrique avec un rendement ¢élevé et de faibles émissions de CO: [79-80]. Ces piles

céramiques sont parmi les solutions les plus propres et prometteuses pour atteindre une
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société neutre en carbone. Grace a leur fonctionnement a haute température, ces piles
céramiques offrent en outre une efficacité énergétique nettement supérieure a celle des
piles a membrane échangeuse de protons (PEMFC) ou des piles alcalines, avec des
rendements €lectriques pouvant dépasser 60 % en mode simple et atteindre des valeurs
encore plus élevées en cogénération. Les SOFC se divisent en deux catégories selon
le type de porteur de charge dans 1’¢lectrolyte : les SOFC classiques utilisant des
conducteurs d’ions oxyde (O-SOFC), tels que le matériau le plus couramment utilisé,
le ZrO:2 dopé au Y-0s, apprécié pour sa bonne conductivité ionique (0,1 S/cm) et sa
stabilité a 1000 °C, ainsi que la céria dopée [81-82], et les piles a combustible
céramiques protoniques (PCFC) qui utilisent des céramiques conductrices de protons
comme ¢lectrolytes [83-84]|. Cependant, en raison des températures élevées de
fonctionnement (700-1000°C) des SOFC classiques, des efforts de recherche
importants ont été menés pour développer des électrolytes conducteurs de protons et
ainsi réduire la température de fonctionnement des SOFC a moins de 600 °C. Cette
réduction améliore la compatibilité thermique des matériaux, diminue les colts de

fabrication et de matériaux, et favorise la commercialisation de cette technologie.

1.3. Conductivité ionique des matériaux céramiques

L’¢lectricité peut étre transportée dans les matériaux sous forme de charges
portées par des ions. Cette conduction ionique, couramment observée dans les liquides
ioniques et les solutions électrolytiques, a ¢galement ét¢ mise en évidence dans
certains solides des la fin du XX° siecle. Elle est une caractéristique de certains cristaux
a liaisons ioniques, tels que NaCl, KBr ou AgBr, qui présentent une bonne conductivité
uniquement a 1’état fondu ou dissous, car les ions sont alors libres de se déplacer.

A 1état solide, les ions y sont fortement liés dans le réseau cristallin, et la conductivité
ionique devient notable (souvent > 107¢ S-cm™') que lorsque la température dépasse
environ la moitié¢ de leur température de fusion (exprimée en kelvins) [85]. Ce
comportement est 1ié¢ a ’activation thermique de la mobilité ionique dans le réseau

cristallin.
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1.3.1. Bref historique

La capacité de certains solides a conduire le courant électrique est bien connue,
comme en témoigne l'existence méme des métaux, dont la conductivité = 10° S.cm™.
Cette propriété a longtemps été exclusivement attribuée au mouvement des électrons.
L'apport des ions dans la conductivité de certains solides n'a été mis en évidence qu'au
XIX¢ siecle. C'est notamment Michaél Faraday qui note en 1834 [86] que certains
solides comme Ag>S et PbF; présentent un accroissement de leurs propriétés de
conduction lorsqu'ils sont portés a haute température et ce, avant méme
l'incandescence ou la fusion [87]. Ces résultats sont plutot contre-intuitifs dans le cas
de milieux non liquides ou non fondus, en particulier pour des solides cristallins au
réseau ordonné. Il convient donc de comprendre les mécanismes a l'origine des

mouvements des espéces chargées, des ions en 'occurrence, dans les solides.

La transition 2
«  de Faraday =
5 | i 4s00 §
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;mao- PbFz H /,f "I“”‘%
5 ?! mn_;
> S 00 =
T f " S
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Fig. 1.18: (a) conduction de courant ¢lectrique dans PbF; (b) variation de la

conductivité ionique et la chaleur de PbF2 en fonction de la température.

1.3.2. Mécanisme de conduction ionique dans les solides

La conductivité électrique est une conséquence du mouvement des porteurs de
charge, des ions ou des électrons ou a défaut des trous, entrainée par un champ
¢lectrique.

Dans le cas de la conduction ionique, le mouvement des ions se produit par une
succession de sauts thermiquement activés au-dessus de barriéres de potentiel,

permettant aux ions de se déplacer entre des sites cristallographiques équivalents.
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Ces barriéres énergétiques sont déterminées par la structure locale du matériau
(géométrie du réseau, interactions ioniques, défauts...), et leur hauteur peut étre

modifiée par I’application d’un champ ¢électrique, facilitant ainsi la migration ionique.

Par ailleurs, la conductivité (o) associée aux porteurs de charge peut s’exprimer

comme Ssuit :

o=nqu (Eq 1.1)

Ou n est la densité volumique de porteurs de charge mobiles, g la charge électrique de

I’espéce mobile et 1 sa mobilité.

La densit¢ de porteurs de charge mobiles par unité de volume est

thermiquement activée. Sa dépendance avec la température suit la loi d’Arrhenius :

n = Cexp (— kiCT) (Eq 1.2)

Ou E. est I’énergie de création de porteurs mobiles, C la densité totale de porteurs de

charge par unité de volume, &z la constante de Boltzman et T la température.

D’autre part, I’expression de la mobilité est déduite du coefficient de diffusion

D de I’ion a partir de la loi de Nernst-Einstein :

ukgT = ZeD (Eq 1.3)
Avec D est le coefficient de diffusion de 1'espéce chargée considérée, Z est le nombre
de charges portées par I'espéce et e est la charge élémentaire, soit 1,602x107"° C.

q q

_ 4 n_4d a2
M= kBTD T | 7% (Eq 1.4)

Ou yest la probabilité de saut de 1’ion entre deux sites voisins, A est la distance du saut
de la charge d’un site a ’autre etv la fréquence de saut de I’ion mobile qui est aussi

thermiquement activée :
Em
V= vyexp (— k,TT) (Eq 1.5)

avecw est la fréquence moyenne de vibration de I’ion autour de sa position d’équilibre

et £, est I’énergie de migration des porteurs mobiles.
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Ainsi, en combinant les équations de ¢ (1), n (2) et p (3), la conductivité

¢lectrique peut s’exprimer par la relation :

Ccq? Ec+Em
o= k’%yftz voexp (— f{T) (Eq 1.6)

ou la somme de E. et E,, représente 1’énergie d’activation macroscopique £, mesurée.

Le plus souvent la conductivité (o), réécrite de fagon plus simplifiée, permet

de retrouver une loi phénoménologique de type Arrhenius :

o= %exp —) (Eq 1.7)

-Eg4
kT
Avec o la conductivité en S.cm™!, oo le facteur pré-exponentiel en S.cm' K et E,

I’énergie d’activation en eV.

La lecture de 1'évolution de la conductivité en fonction de la température
permet de déduire la valeur de 1’énergie d’activation et du facteur pré-exponentiel. Ce
dernier, issue des mesures électriques, dépend de la densité totale de porteurs de charge
C, de la distance moyenne du saut A et de la fréquence moyenne d’apparition du saut v

qui sont directement li€s aux caractéristiques structurales du matériau.

1.4. Objectifs et méthodologies

Les matériaux polyanioniques constituent aujourd’hui une classe de composés
d’intérét majeur dans le développement d’électrolytes solides pour les batteries tout
solide et les piles a combustible, en raison de leur potentiel a répondre aux exigences
de performance des dispositifs électrochimiques avancés. Motivé par cette perspective,
le travail de recherche présenté dans cette these vise la synthese et la caractérisation
de nouveaux matériaux céramiques polyanioniques, dans le but d’identifier des
¢lectrolytes solides performants adaptés aux batteries et aux piles a combustible a

oxyde solide fonctionnant a température intermédiaire.
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Les objectifs spécifiques du projet de thése sont :

a Synthése des matériaux d’oxydes solides par différentes méthodes (céramique,
sol-gel, liophilization, auto-combustion, etc...)

A Les efforts de synthése seront complétés par une étude de la structure cristalline
des matériaux a l'aide de méthodes de caractérisation telles que la
diffractométrie des rayons X (DRX), la microscopie électronique, etc....

a Caractérisation microstructurale des matériaux afin d’établir une corrélation
entre la microstructure et les performances électrochimiques.

a FEtude des propriétés électrochimiques des conducteurs protoniques par
spectroscopie d'impédance complexe (SIC).

a Simulation des chemins de migration des ions mobiles dans la structure
cristalline par le modele BVSE et la théorie de la fonctionnelle de la densité
DFT pour recueillir davantage d'informations sur les propriétés de conduction

ionique qui sont hors de portée des études expérimentales.

1.5. Organisation de la theése

A la suite de nos efforts de synthése, six nouveaux composés ont pu étre isolés,
parmi lesquels figurent NasAls(AsO4)s, NaNizAs3Ono, ainsi que NdInOs, un oxyde de
type pérovskite. Ces phases cristallines présentent des topologies variées, reflétant la
diversité structurale recherchée, et constituent une base prometteuse pour 1’é¢tude de

leurs propriétés conductrices et de leur potentiel pour les applications visées.
Ce manuscrit s’articule en cinq parties :

Le premier chapitre introduit les principes fondamentaux du fonctionnement
des dispositifs électrochimiques, ainsi que les critéres de performance associés a
chacun de leurs composants. Il présente également des exemples de matériaux de
référence en matiere de conducteurs ioniques, notamment pour les batteries et les
SOFC. Par ailleurs, le mécanisme de conduction ionique dans les solides est également

abordé dans ce chapitre.

Le deuxiéme chapitre est, dans un premier temps, consacr¢ a la description
des méthodes de synthése utilisées pour la préparation des oxydes céramiques, ainsi

qu’aux différentes techniques de caractérisation structurale et microstructurale mises
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en ceuvre au cours de ce travail de recherche. Dans un second temps, la technique
¢lectrochimique utilisée pour la caractérisation des matériaux, la spectroscopie
d’impédance complexe, est présentée de manicre plus détaillée, en précisant les
différentes approximations et équations employées pour 1’analyse et 1’interprétation

des résultats expérimentaux dans chaque cas.

Le troisiéme chapitre est essentiellement consacré a 1’étude structurale de la
phase NasAls(AsOa)s. Les méthodes de somme de valence de liaison (BVS), de
distribution de charge (CD), ainsi que les calculs basés sur la théorie de la fonctionnelle
de la densité (DFT) ont été utilisés afin de valider le modele structural proposé. De
plus, des calculs de somme de valence de liaison par le logiciel softBV ont été réalisés
pour visualiser les chemins de conduction des ions Na* et évaluer 1’espace libre
disponible pour leur migration au sein de la maille unitaire.

Le quatriéme chapitre de ce travail porte sur la préparation de la poudre
d’arséniate NaNi2As3Oo et la vérification de sa pureté. Le modele structural affiné a
ét¢ validé a l’aide des méthodes BVS (somme de valence de liaison) et CD
(distribution de charge), puis confirmé par une relaxation structurale complete dans le
cadre de la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT). Le composé NaNi2As3O1o
a été caractérisé par plusieurs techniques, notamment la spectroscopie d’impédance
¢électrochimique (SIE). Par ailleurs, des chemins de migration ionique favorables ont
été visualisés grace au modele BVSE (Bond Valence Site Energy), permettant d'établir
une corrélation entre le mouvement des ions sodium et la structure cristalline du
matériau.

Dans le cinquieme chapitre, le composé NdInOs, présentant une structure
pérovskite et prometteur pour sa conductivité protonique a température intermédiaire,
a été synthétisé par la méthode de réaction a I’état solide. Sa structure cristalline ainsi
que ses propriétés €lectriques ont €té caractérisées expérimentalement. En complément
des mesures d’impédance, des calculs DFT ont été réalisés afin d’identifier les chemins
de migration de l’oxygeéne les plus favorables et de déterminer les barricres
énergétiques associées. Cette approche combinée fournit des informations précieuses
sur les mécanismes de transport ionique qui gouvernent les performances de NdInOs.

Une conclusion générale cloturera ce travail et des perspectives envisagées

seront propos€es.
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Chapitre 2

Méthodes Expérimentales

Ce chapitre est consacré, dans un premier temps, a la description des méthodes
de synthése employées pour la préparation des matériaux céramiques, ainsi qu’aux
différentes techniques de caractérisation structurale et microstructurale mises en ceuvre
au cours de ce travail de recherche.

Dans un second temps 1’approche BVSE (Bond-Valence-Sum Energy), un
mode¢le permettant d’établir une corrélation entre les propriétés structurales et les
propriétés électriques des matériaux étudiés.

Par ailleurs, ce travail fait appel a la spectroscopie d’impédance complexe, utilisée
pour la caractérisation €lectrique des matériaux céramiques obtenus, est présentée en
détail. Les différentes approximations et équations utilisées pour I’analyse et
I’interprétation des résultats expérimentaux sont également exposées de manicre

approfondie.

2.1. Synthése de monocristaux et de poudres polycristallines
Il existe diverses méthodes d’¢élaboration de matériaux céramiques a partir de
poudres polycristallines, telles que la voie seche, la lyophilisation, la méthode sol-gel,
la coprécipitation, la méthode hydrothermale assistée par micro-ondes, etc. Dans le
cadre de nos tentatives de synthese, deux voies ont été utilisées : la voie solide avec

broyage a billes, et la méthode de combustion.

2.1.1. La méthode céramique

La méthode de synthése par voie seche est la plus couramment utilisée en
chimie du solide et dans l'industrie, en raison de sa simplicité. Elle repose sur une
réaction par traitement thermique entre deux ou plusieurs substances solides, qui sont
intimement mélangées.

L'avantage de cette technique réside dans sa facilité et sa rapidité de mise en

ceuvre, car elle ne nécessite aucune préparation préalable des précurseurs.
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La synthése par la méthode céramique se fait simplement en deux étapes :

(1) Le traitement préliminaire : les réactifs, des oxydes et/ou des carbonates sous

forme de poudres, sont pesé€s en quantités voulues et mélangées soigneusement
par broyage dans un mortier en agate. La poudre obtenue est placée dans un
récipient fait d’un matériau réfractaire dont la température de fusion est trés
¢levée. Ces récipients sont généralement des creusets ou nacelles en porcelaine,
en alumine, en silice, en platine, etc... Le mélange est préchauffé a différentes
températures pour la décomposition des carbonates et des nitrates.

(i1) Synthése de monocristaux : La germination et la croissance cristalline : dans

une seconde étape, on broie a nouveau le mélange obtenu a la sortie du four et
on le porte a la température correspondante a un état dit « pateux » du mélange
(mélange partiellement fondu). Cet état sera maintenu, dans notre cas, pendant
plusieurs jours pour favoriser la germination et la croissance des cristaux.
Finalement, le mélange subit un refroidissement lent de 5°C /h jusqu’a
I’ambiante et lavé a 1’eau bouillante afin de séparer les cristaux.

(ii1) Synthése de poudres polycristallines : Apres le traitement préliminaire, la

poudre subit plusieurs cycles de chauffage a différentes températures, avec des

broyages intermédiaires, jusqu’a I’obtention d’un matériau monophasé.

2..1.2. La méthode de combustion

La synthese par combustion représente une alternative efficace en comparaison
avec les autres méthodes de synthese classique pour 1’obtention d’une large gamme de
matériaux (céramiques, matériaux a I'échelle nanométrique, etc...) pour une variété
d'applications avancées. Son intérét se manifeste notamment dans la rapidité extréme,
la facilité de mise en ceuvre et les économies d’énergie et de temps. Les réactifs de
départ sont généralement des nitrates et une molécule organique (comme l'urée, la
glycine ou l'acide citrique) utilisée comme combustible. Pour obtenir des matériaux
par la méthode de combustion, une solution est préparée a partir des réactifs de départ
dans un solvant approprié, généralement de I’eau, puis mélangé avec une solution
aqueuse de NH3 pour amener le pH~7. Au moyen d’une déshydratation sur une plaque
chauffante a 120°C, on obtient la transformation du sol initial en un gel homogene,

sans précipitation des cations en solution. Le gel est placé dans un four préchauffé pour
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initier la réaction de combustion. Une fois le gel déshydraté et gonflé, la réaction de
combustion, prend part, due a la présence de nitrate d’ammonium, en libérant une
grande quantité de chaleur.

Ce procédé permet de produire directement le produit final souhaité, bien que
dans certains cas un traitement thermique ultérieur de la poudre synthétisée soit
nécessaire pour favoriser la formation de la phase désirée et calciner la matiere
organique. L’énergie libérée par 1’auto-propagation de cette réaction exothermique

permet au systeme d’atteindre des hautes températures [ 1.

Molécule organique

100°C
400°C Calcmatlon
—_— —_— é
Dissolution Gélification Ignition Précurseur Produit final
de cations

Fig. 2.1. Schéma de la méthode de combustion.

2.2. Caracteérisation par diffraction des rayons X

Selon Hoffman [2], I’'une des étapes les plus essentielles en cristallographie est
la détermination de la structure cristalline d’un composé, car elle permet d’expliquer
I’ensemble de ses propriétés (chimiques, physiques, biologiques, etc.). C’est dans ce
contexte que la diffraction des rayons X, technique non destructive indispensable a
I’étude des matériaux, joue un réle majeur pour la caractérisation structurale des
solides cristallins. Depuis la découverte de Max Von Laue en 1912, que les rayons X
¢étaient diffractés par des cristaux, la détermination d’une structure cristalline a traversé
plusieurs stades marqués par la réécriture de 1’équation de Laue en une forme intuitive
appelée «loi de Braggy, le développement des méthodes de phasage couplé a celui de

I’outil informatique et le perfectionnement des diffractometres.
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2.2.1. Principe
Lors de lirradiation d'un réseau cristallin, caractérisé par des distances
réticulaires dnk, avec un faisceau monochromatique de rayons X de longueur d'onde
A, il n’y a diffraction par ce réseau que si la loi, dite de Bragg, est vérifiée : (Fig. 2.2)
2dpy; Sin@ = ni (Eq2.1)
ou n est un entier faisant référence a 1'ordre de diffraction, A est la longueur d'onde du
faisceau incident, dnx est la distance entre les plans réticulaires et 6 est l'angle

d'incidence du rayonnement.

Fig. 2.2. Loi de Bragg sur la diffraction.

2.2.2. Diffraction des rayons X sur monocristal
La collecte des données de diffraction des rayons X sur monocristal a été faite
sur un diffractometre automatique qui possede quatre degrés de liberté de type Rigaku

Oxford Diffraction SuperNOVAg.

2.2.3. Diffraction des rayons X sur poudre
Des diffractogrammes de diffraction des rayons X sur poudre sont collectés
pour vérifier la pureté des poudres synthétisées et confirmer chaque phase. Les
diffractogrammes ont ét¢ enregistrés, avec la radiation CuKal,2 (1,54056/1,54433 A),
a la température ambiante et a I’aide de deux diffractometres (Brucker Focus et
PANalytical X Pert). Les acquisitions de « routine » ont été effectuées dans un

domaine angulaire de 5 a 80°.
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L’échantillon, broyé dans un mortier en agate jusqu’a obtenir une poudre assez
fine, est préalablement saupoudré sur le support d’échantillon plat d’une fagon a
obtenir un échantillon sous forme d’un disque et que I’on évite de lisser en surface
pour ne pas créer une orientation préférentielle des grains qui conduirait a favoriser
certains plans de diffraction.

Pour obtenir des diffractogrammes de rayons X, le faisceau incident irradie en
permanence la surface plane de 1’¢échantillon selon 1’angle d’incidence 0. Le
rayonnement diffracté est enregistré en fonction de 1’angle de diffraction 26.

Pour mener a bien 1’identification des phases, les diagrammes expérimentaux obtenus
sont exploités en premier lieu par le logiciel X’Pert HighScore [3] qui communique
rapidement des informations sur la cristallinité et I’ensemble de phases qui peuvent
exister dans la poudre, dans le cas d’une poudre polyphasée. La confirmation de la
pureté des poudres synthétisées n’est possible qu’avec un affinement par la méthode

de Rietveld [4] des diffractogrammes mesurés.

2.2.3.1. La méthode de Rietveld
En 1969, le cristallographe Néerlandais Hugo Rietveld a développé une
méthode permettant ’analyse tres fine en diffraction des rayons X sur poudre. Cette
méthode consiste a ajuster le profil du diagramme de diffraction expérimental a un

profil calculé a partir d’une hypothese structurale correcte.

Les programmes d’affinement de structure, et non la détermination de la
structure, reposent sur la méthode des moindres carrés de la différence entre les
intensités observées et calculées, affectées de leur poids statique. L’expression de la

fonction minimisée est la suivante :
X* =X 0;(yi — yei)? (Eq2.2)

ou wi= (1/ci)? représente le poids attribué a I’intensité expérimentale de chaque point
de mesure, c; la variance assignée a I’observation yobs €t yeale SONt respectivement

I’intensité observée et calculée.
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La sommation porte sur tous les points de diffractogramme. Les intensités
calculées en chaque point i sont déterminés en sommant des contributions des

réflexions de Bragg pour toutes les phases présentes ainsi que le fond continu :

Yei = Ypi T+ Zﬁ,”:afe So Y=k, Jok- Lpok- Ook - M|Fox|? . Qox (Eq2.3)
avec ypi intensité du bruit de fond au pas i (position 261),
S, facteur d’échelle de la phase ¢ entre les valeurs calculées et observées
jok facteur de multiplicité de la k™ réflexion,
Lpok facteur de Lorentz-polarisation,
Ok facteur correctif prenant en compte 1’effet d’orientation préférentielle,
M facteur correctif de 1’absorption,

| Fok| facteur de structure et Qipk fonction de profil des raies

La fonction Qiek rendant compte du profil des pics est décrite par une fonction de type
Pseudo-Voigt (PV) normalisée qui résulte de la somme d’une fonction Lorentzienne

L(20) et d’une Gaussienne G(20), n étant le paramétre de mélange.

Ou
L(ze)—i[1+i(249—29)2]_1 (Eq 2.5
T oaH HZ2 0 q2.5)
et
2 |Ln2 1/2 —4In2 2
G(260) =;[7 exp[ 2 (20— 26,) ] (Eq 2.6)
H? = FWHM? = Utan?0+ Vtan6+ W (Eq 2.7)

H= FWHM est la largeur a mi-hauteur qui dépend de I’angle 20 et de la taille des
cristallites. U, V et W sont des paramétres liés a I’instrument et ils sont ajustables.

La validation d’un affinement est plus délicate que celle d’un affinement de
structure de monocristaux basé sur I’utilisation d’intensités intégrées. Afin d’évaluer
I’affinement, plusieurs facteurs, dites facteurs de reliabilité, ont été introduits qui

permettent de quantifier I’accord entre les diffractogrammes expérimental et simulé.
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Les facteurs de confiance fréquemment utilisés sont :

Facteur de profil, R-pattern, R, = Z0i-Yel) (Eq 2.8)

Xyi
Résidu pondéré de profil, R-weighted pattern, R,,, = [M/ Y, Wiyiz]l/ 2 (Eq 2.9)

Il est également habituel de calculer le facteur R de Bragg, basé sur les intensités
intégrées, pour permettre la comparaison avec les résultats de la méthode traditionnelle

d’affinement de structure.

_ Tt

R
B Yrlk

(Eq 2.10)
Le facteur de Bragg constitue probablement le meilleur critere pour s’assurer de

I’accord entre les données expérimentales et le modele structural utilisé.

Le résidu aux fluctuations statistiques en 1’absence d’erreurs systématiques :

, N—P+C
Rexp = 100 Yiwi(Vobsi)? (Eq2.11)

Un autre facteur peut étre calculé, le ©’Goodness-Of-Fit’’:

GOF = (}’%’))2 =x2/(N =P + () (Eq2.12)
ou N et P sont respectivement le nombre d’informations utilisées et le nombre de
parameétres affinés et C est le nombre de contraintes entres ces parametres. Le
parametre statistique GOOF devrait tendre vers 1 pour un affinement réussi, mais dans
la pratique sa valeur est plus élevée.

Dans la majorité des programmes d’affinement, 1’ajustement entre le modele
calculé¢ et le diffractogramme expérimental est représenté sur 1’écran par la
superposition des deux diffractogrammes, et de la courbe de différence ainsi que les
positions de Bragg qui apparaissent en dessous Fig. 2.3, qui est le cas pour le logiciel

TOPAS [5].
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Fig. 2.3. Exemple d’un écran d’affinement par le logiciel TOPAS.

2.3. La validation de la structure: BVS et CHARDI

2.3.1. Le modéle de valences de liaisons (the bond valence sum model BV'S)

Le concept de valences de liaisons a été introduit par Pauling en 1929 (principe
de valence électrostatique de Pauling) pour expliquer 1’organisation des molécules
organiques relativement simples. Ce concept de la valence électrostatique ne prend pas
en compte 1’effet de la longueur de la liaison : les forces de liaison sont égales pour
toutes les liaisons d’un polyedre. Ce résultat est correct seulement pour des polyedres
réguliers, ou toutes les liaisons ont la méme longueur. Lorsque le polyedre de
coordination n’est plus régulier, la force de liaison calculée d’apres Pauling devient
seulement une approximation, d’autant imprécise que le polyedre est déformé, c’est le
cas par exemple des cations alcalins. Ce principe a été¢ développé par Bystrom &
Wilhelmi [6]. Zachariasen [ 7] et Brown [&] en introduisant des corrélations empiriques
entre les longueurs des liaisons et leurs valences pour obtenir des estimations de
valences des différentes liaisons, par exemple, dans les polyédres de coordination

asymétriques des métaux de transition.
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La somme de valences de liaisons individuelles vij, entre I’atome i et les atomes
environnants j, doit étre égale a la valence Vi de I’atome i considéré théoriquement
¢égale a son degré d’oxydation [9], et vij dépend de la distance djj entre les deux atomes

considérés :
Vi =2 vij = 2 exp[(Rij-dij)/bij] (Eq 2.13)

Rjj et bjj étant des parametres empiriques ou la valeur de Rjj est la longueur de liaison
correspondant a une valence unité. Les parametres empiriques Rjj et byj utilisés dans
nos calculs sont ceux proposés par Swenson et coll. [ 10]. Ils ont I’avantage par rapport
aux parametres conventionnels, de prendre en compte I’effet de la polarisabilité de
I’ion considéré, par le biais d’une valeur b;j adaptée a chacune des liaisons X-O. Ce
calcul peut se faire, moyennant le programme SoftBV [11] (fenétre d’exécution dans
la Fig. 2.4).

Actuellement, le calcul de valences de liaisons constitue un outil précieux dans
les déterminations structurales ; il permet la vérification rapide de la plausibilité d'une
solution de structure [12-14], la localisation d'atomes 1égers tel que 1’hydrogene, la
distinction d'ions isoélectroniques (tel que AI** de Si*"), la détermination des taux

d’occupation des sites partiellement occupés, etc.

softBV 0.96

ITRODUCTIOMN . ' . ‘
Tha barsd walencs approach L - - - - - - -
e ] ' L '
] A softBW L
- - - - vaik. - - -
Feh. Il
' ' '
L ' A L

W W
Fra laveg hatiens van slondd sevivh b e T

Fig. 2.4. Fenétre d’exécution du programme softBV.
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2.3.2. La méthode de distribution de charge (CHARDI)

La méthode CHARDI ou CD, introduite par Hoppe et al. [15] et améliorée
ensuite par Nespolo et al. [16], est le développement le plus récent de la théorie
classique de la force de liaison et difféere de 1'approche BVS par l'exploitation des
distances interatomiques seulement, au lieu d'employer des courbes empiriques. Cette
méthode s’appuie sur le calcul du Nombre de Coordination Effectif (en anglais :
Effective Coordination Number ECoN) autour d'un atome central M (q > 0) qui est
coordonné a des atomes X (q < 0), q étant le nombre d'oxydation formel. Les données
nécessaires pour réaliser une étude par la méthode CHARDI sont les positions
atomiques (distances interatomiques) et les nombres d’oxydation formels q des cations
et des anions. L'ECoN est un nombre réel qui tient compte non seulement du nombre
d'atomes autour d’un atome M central donné, mais aussi de leurs poids en termes de
distances correspondantes, c’est donc la généralisation du nombre de coordination a
valeurs non entiéres. Pour un polyedre régulier ou quasi-régulier (toutes les distances
M-X identiques) I'ECoN correspond au nombre de coordination classique. La
contribution partielle de chaque ligand X dans I’ECoN de I’atome central M est
pondérée par son nombre d’oxydation et on obtient ce que nous appelons « charge »
notée Q. Pour une structure correctement résolue, les charges Q des cations doivent
correspondre aux nombres d’oxydation q et le facteur de dispersion ¢ [17], mesurant
la déviation des charges calculées par rapport aux nombres d’oxydation, doit étre
minimal (généralement 6<0,08 pour les cations).

La méthode CD a servi pour élucider la non-steechiométrie de YbFeMnOyq [ 18],
le déficit anionique de Na7As11031[19] et pour examiner les changements structuraux,

par exemple, en fonction de la température et de la pression [ 18].

2.4. La simulation des chemins de migration : The Bond Valence Site

Energy (BVSE)

L’approche BVSE est une méthode de simulation efficace, adaptée a 1’étude de
la conductivité ionique dans les solides. Elle permet d’identifier les voies de transport
possibles pour les ions mobiles dans le réseau cristallin, ainsi que d’estimer les valeurs
des barrieres énergétiques, comme [’illustre ’exemple de la Fig. 2.5. Ce mod¢le,
récemment développé par Adams et ses collaborateurs, fournit des caractéristiques de

transport ionique réalistes, comparables a celles calculées par la théorie de la
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fonctionnelle de la densité (DFT) ou par les simulations de dynamique moléculaire
(MD) [20].

Dans La théorie de la valence de liaison est basée sur le principe de
I’¢lectroneutralité locale, selon lequel 1’état d’oxydation d’un ion doit étre proche de
la somme des valences de liaison S,_y des liaisons reliant le cation A a I’anion X.
Cette relation peut étre exprimée par I’équation empirique proposée par Brown et

Altermatt [21]:

Sa—x = exp| (RO,A—X — Ry_x)/ba—x] (Eq 2.14)

ou :
R4-x est la longueur de liaison expérimentale entre A et X,
Ros-xest une valeur tabulée correspondant a la longueur de liaison idéale pour
le couple A—X,

b est une constante empirique, généralement égale 2 0,37 A [21].

La somme des valences de liaison, souvent exprimée en « unités de valence »
arbitraires, peut étre ramenée a une échelle d’énergie absolue en exprimant la valence
de liaison comme un potentiel interatomique de type Morse entre le cation mobile A*
et I’anion X" :

2

_ 2.54—
EBVSE(Na) = ZxDO [Z{V=1 (( B ) — SoAX )] + Erepulsion (Eq 2-15)

Smin,A—X Smin,A-X

ou Do est 1’énergie de dissociation de la liaison, et Erspuision Teprésente les répulsions

coulombiennes entre deux cations (ou anions) différents.

Les calculs BVSE sont réalisés a 1’aide du logiciel softBV [22], en se basant
sur le fichier d’informations cristallographiques (CIF) comme donnée d’entrée. Les
trajectoires de migration des ions mobiles sont calculées pour la maille unitaire du
modéle structural, laquelle est divisée en une grille avec une résolution de 0,1 A.
Davantage de détails sur I’approche softBV, les équations mathématiques, ainsi que le
type de champ de force utilis¢ dans le modele de calcul, sont disponibles dans la
référence [22]. La connectivité des isosurfaces (chemins de migration) est visualisée a

I’aide du logiciel VESTA [23].
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Fig. 2.5. a) Cartes d’énergie BVSE 3D de NasLa(AsO4). montrant les voies possibles de
diffusion des ions Na* (isosurfaces jaunes). (b) Profils énergétiques le long des coordonnées
réactionnelles : canaux 2D (ligne bleue pointillée) et canaux 3D (ligne verte pointillée). Leur

intersection forme une voie de conduction 3D continue pour les ions Na* [24].

2.5. Préparation de matériaux denses
Pour une caractérisation électrique correcte des matériaux céramiques et afin
que les mesures soient reproductibles, il est important que leur densité relative soit
supérieure a 90% par rapport a la valeur théorique obtenue a partir des données
cristallographiques.
2.5.1. Mise en forme de la poudre
Pour la préparation d'échantillons denses, destinés aux études des propriétés
¢lectriques et les analyses microstructurales d'échantillons, les poudres pures sont
compactées uni axialement sous une force de 0,5-1 tonnes pendant 1-5 min. Les
matrices utilisées sont cylindriques avec un contre poingon et un poingon en acier
inoxydable, et ont des diamétres de 10 et 13 mm.
2.5.2. Processus de frittage
Le frittage peut étre décrit comme étant la production d’un matériau dense a
partir d’un agglomérat de poudre, par 1’action de la chaleur, sans la fusion d’au moins
un de ses constituants. L’étape de frittage consiste a chauffer, a une température stable

et pendant une durée déterminée, les poudres compactes afin d’en éliminer la porosité.
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Cette opération se caractérise par un retrait volumique et la coalescence des grains
comme le montre la Fig. 2.6.

Apres broyage et mise en forme, les pastilles obtenues ont été frittées dans un
four électrique, a haute température, pour obtenir une densité relative élevée. Cette
densité est calculée par la méthode géométrique en fonction de ses dimensions et de
sa masse. La durée de frittage est estimée a dix heures avec une vitesse de chauffage

et de refroidissement égale a 5 °C/min.

(©

Fig. 2.6. Evolution d’un échantillon soumis & une technique de frittage

a) Echantillon non fritté b) Début du frittage c) Echantillon fortement fritté.

2.5.3. Mesure de la densité relative des pastilles
La densité relative, appelée aussi taux de densification, des pastilles frittées est
calculée par la méthode géométrique en fonction de ses dimensions et de sa masse. La
masse (m) de 1’échantillon est déterminée par pesée. Son volume (v) est calculé a partir
des mesures géométriques des pastilles considérées cylindriques, avec une précision

de 0, 01 mm (pied a coulisse). La masse volumique pgeo déterminée selon la relation :

'Dgeo m_m_ m (Eq 216)

Le rapport entre la masse volumique calculée géométriquement (pgeo) €t la
masse volumique déterminée a partir de 1’affinement par diffraction des rayons X

(pprx) sur monocristal, permet de calculer la densité relative t de la pastille :

% T = 292 % 100.
PDRX
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2.5.4. La microscopie électronique a balayage

La Microscopie Electronique a Balayage (MEB) est une technique d’analyse
qui permet d’observer les détails de surface (la topographie) des échantillons a 1’état
de poudre ou a I’état massif. L’opération est assez simple et consiste en un faisceau
d’¢électrons tres fin de 2 a 50 nm de diametre focalisé sur I’échantillon et un détecteur
qui collecte le signal de la surface de 1’échantillon, ce qui donne une image. L’¢étude
des matériaux dans le présent travail a été réalisée a 1’aide d’un microscope
¢lectronique a balayage (ZEISS EVO 15). Avant de prendre des photos, les
échantillons frittés subissent un polissage trés poussé de leurs surfaces (poli miroir).
Puis, ces dernic¢res sont soumises a un choc thermique a 80% de la température de
frittage en Kelvin pendant 30 min afin de révéler leurs microstructures. Pour I’analyse,
les pastilles frittées sont placées sur un support cylindrique en aluminium avec une
bande de graphite. Celles-ci sont recouvertes d'une fine couche de carbone de 1 a 5 nm
d'épaisseur par pulvérisation cathodique, fournissant aux échantillons la conductivité
¢lectronique nécessaire pour empécher leur chargement lors de 'acquisition d'images

Fig. 2.7.

(a) (b)

Fig. 2.7. (a) Microscope ¢€lectronique a balayage et systéme d’acquisition des

données (b) Image des pastilles recouvertes d'une couche de carbone.
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2.6. La spectroscopie d'impédance complexe

La spectroscopie d'impédance est une technique assez courante qui donne acces
a un grand nombre d’informations sur les mécanismes de conduction dans les
matériaux céramiques. Il consiste a l'application d'une perturbation d'un champ

alternatif de fréquence variable et de tres faible amplitude sur 1'échantillon.

Le potentiel appliqué a 1'échantillon est de la forme :

U(t) = Uy(cosmt) (Eq 2.17)

ou U est l'amplitude du signal, o la fréquence angulaire variable de 1’oscillation et t
le temps.

La variation continue du potentiel appliqué sur I'échantillon fait que le champ

¢électrique change constamment de direction, évitant ainsi I'accumulation de charge sur

les électrodes et réduisant la polarisation.

Le courant traversant l'échantillon est également fonction de la fréquence :

1(t) = Iy(cosmt + @) (Eq 2.18)
ou Ip est I'amplitude du courant et 0 la différence de phase entre le potentiel appliqué
et le courant. Cette derni¢re valeur est égale a zéro dans le cas ou il n'y a qu'un
composant résistif et non capacitif, comme dans le cas d'un métal.

Par conséquent, la notation complexe appliquée aux deux dip6les de base permet

de calculer leur impédance complexe comme quotient entre le potentiel et le courant :

Z(0) =Y =20 = |z]et (Eq 2.19)

Par conséquent, I'impédance est une quantité¢ complexe qui peut étre séparée en

parties réelles et imaginaires dans le plan complexe d'impédance, telles que :
Z(w) = |Z|cosp—i|Z|sinp=Z"—iZ" (Eq 2.20)

Les valeurs d'impédance obtenues expérimentalement sont présentées dans un
diagramme de Nyquist dans lequel la partie imaginaire Z’’(w)=Im[Z(®w)] de
I'impédance est tracée en fonction de la partie réelle Z’(w)=Re[Z(w)] dont la seule
variable de la fonction impédance complexe est la pulsation . Le diagramme de
Nyquist le plus simple se trouve dans les matériaux monocristallins avec un

mécanisme de conduction unique et la représentation dans le plan d’impédance
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complexe est un demi-cercle de rayon Ry, et de centre sur I’axe réel (Ry/2, 0). Les points
situés a droite du diagramme correspondent a la basse fréquence et Ry correspond a la
résistance ohmique du matériau en courant continu Fig. 2.8.

1000

R,~ 1kQ

750

25b0

0 200 400 60D 80O 1000
Z'(ke)

Fig. 2.8. Diagramme de Nyquist d'un matériau idéal avec une unique contribution.

Dans les matériaux polycristallins, les espéces conductrices doivent traverser
l'intérieur des grains et les interfaces entre elles. La résistance trouvée par les ions dans
le joint de grain est différente de celle de l'intérieur du grain et ils ont également une
capacité différente associée. Cela entraine l'apparition de deux arcs dans les spectres
d'impédance, 1'un associé a l'intérieur du grain (bulk) et l'autre a la limite du grain
(grain boundary). D'autres processus se produisent également a treés basse fréquence,
en raison de la diffusion des ions d'oxyde et des processus de transfert de charge qui
se produisent a l'interface électrode / électrolyte. Pour le cas idéal illustré a la Fig. 2.9,
ou les processus apparaissent sépar¢€s, la résistance de chacune de ces contributions
peut étre facilement obtenue a partir de l'intersection de chaque demi-cercle avec l'axe
réel. La valeur de la résistance R représente le diamétre de cercle, la valeur de la
capacité détermine la distribution des fréquences le long du cercle.

L’aspect du plan de Nyquist est donc non représentatif de la capacité du
circuit dans le domaine des capacités ou le demi-cercle est entierement visible. La
capacité peut également €tre déterminée a partir de la fréquence au maximum de la
partie imaginaire du spectre d'impédance (fréquence de relaxation) en fonction de la

relation suivante :

fmax = ﬁ (en fréquence) (Eq2.21)
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Dans le cas idéal de la Fig. 2.9, les fréquences de relaxation des trois processus
sont trés différentes les unes des autres (f, >> fg, >> fei) et pour cette raison, les trois
demi-cercles apparaissent séparés. Alors que dans les cas réels, ces demi-cercles
apparaissent souvent en chevauchement, il est nécessaire de recourir a un ajustement

a 1’aide des circuits électriques équivalents, comme nous le verrons dans la section

suivante.
1500
1000 -
g grain
e joint de grain
"1 500 R électrode
'\|I W \
\'-.__
L]
o i i i i
0 500 1000 1500 2000
Z' (k)

Fig. 2.9. Diagramme de Nyquist dans le cas idéal (f, >> fy, >> fa).

2.6.1. Modélisation avec des circuits équivalents
Pour un processus unique, il est possible d'étudier le systeme en utilisant un

circuit équivalent formé par une résistance et un condensateur en parallele.

Pour un circuit RC en paralléle, I’impédance totale est donnée par :

1
L jRaC
=t

Z(w) = (Eq 2.22)

ou R est la résistance, C la capacité et o la fréquence angulaire.

La composante réelle et imaginaire de 1'impédance peut étre écrite comme suit :

1

! — R
Z'(w) = —(%)2+(ch)2 (Eq2.23)
et
" _ wRC
Z () = P rr0? (Eq 2.24)

En regroupant Z’ et Z", on obtient une équation (Z2°,Z2”’) :

1_52 IIZ_R_2
(Z' =)+ (2")? = (Eq 2.25)

57



Méthodes Expérimentales

Cette équation cartésienne représente une circonférence et on montre qu'un circuit RC

en paralléle est un demi-cercle dans le plan complexe de I'impédance de rayon R/2 et

de centre (R /2, 0).

La modélisation par un circuit RC correspond a un échantillon massif comme

un monocristal ou une poudre parfaitement homogene. Dans les matériaux

polycristallins, ou différents procédés existent, deux ou trois arcs de cercle au moins

peuvent €tre observés. A partir des valeurs de capacités, vous pouvez affecter chaque

demi-cercle des spectres a un certain processus :

Le premier demi-cercle, a hautes fréquences, est représentatif d’une relaxation
due au mouvement des ions a l’intérieur des grains. Cette relaxation est
caractérisée par une résistance du matériau au mouvement ionique et a une
capacité liée a la polarisation diélectrique des grains. La résistance, ou
résistance intra-granulaire R, associée au facteur de forme de 1’échantillon,
permet de calculer la conductivité. Pour un oxyde, la capacité est généralement
de I’ordre 10''-1012 F.

Le deuxiéme arc de cercle, a fréquences intermédiaires, représente la
relaxation due au mouvement des ions dans les joints de grains. Cette
relaxation est caractérisée par une résistance due au blocage des porteurs de
charge par les joints de grain et une capacité liée a la polarisation diélectrique
dans les joints de grains. La résistance des joints de grains ou résistance
intergranulaire est Rj;. Dans ce cas, la polarisation des joints de grains donne
naissance a une capacité beaucoup plus élevée de ’ordre de 10°-10® F du fait
de la faible épaisseur des joints de grains comparée a celle des grains.

Le troisieme arc de cercle, a plus basses fréquences, est représentatif des
phénomenes d’électrodes. Ce phénomene est soit une polarisation de la double
couche si I’électrode est totalement bloquante aux ions, soit une réaction de
transfert de charge si I’¢lectrode n’est pas bloquante et si une réaction
¢électrochimique a lieu, soit une diffusion s’opposant a la migration si les ions
diffusent au sein de I’¢électrode. Les capacités mises en jeu dans ces derniers

cas sont plutdt de ’ordre de 10° F.
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Dans le Tableau 2.1 les valeurs typiques de capacités pour les différents

processus qui se déroulent dans un matériau céramique [25].

Tableau 2.1. Valeurs typiques de la capacité pour les différents

processus d’un matériau céramique [25].

Processus Capacité (F.cm™)
Intérieur de grain 1012
Phases secondaires 10"
Limite de grain 10%-10°
Interface matériau / électrode 10-107
Réactions électrochimiques 10

Pour rendre compte des données expérimentales, et notamment du fait que les
différents processus ne sont pas centrés sur I’axe réel du plan complexe, mais
apparaissent souvent décalés sous 1’axe réel, d’autres dipdles ont été introduits.
L’¢élément de phase constante (Constant Phase Element) CPE, est un dipdle a deux
paramétres : une pseudo-capacité Q (exprimé en F.s!™) et un exposant n. Elle produit
une impédance ayant un angle de phase B (appel¢ aussi angle de dépression). Cet angle
de dépression B, déplacement du centre de l'arc par rapport a I'axe réel, est 1i¢ aux
inhomogénéités du matériau et rend la fréquence de relaxation non unique, mais une
distribution discréte autour d'une certaine valeur. L’¢lément CPE s’averera
indispensable pour la modélisation des données expérimentales.

L’impédance de la CPE aurait pour expression :

1
Qo™

Zepp(@) = (Eq 2.26)

ou n prend des valeurs dans I'intervalle 0<n<1, et il est li¢ a I'angle de dépression 8.

Pour le cas particulier (n = 1), nous avons la méme valeur d'impédance que celle d'un
condensateur pur.
Vous pouvez trouver une relation entre la capacité réelle, C, et la pseudo-

capacitance, Q, en comparant leurs fréquences de relaxation:
- -1/
o = (RiC)™ = (RiQ) /™ (Eq 2.27)
d'ou il suit que
1 (a-nj,
Ci=0Q; '™ (Ry) ™ (Eq2.28)
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2.6.2. Montage expérimental pour les mesures d'impédance

Les mesures d'impédance complexe sont réalisées sur des pastilles plus ou
moins compactes dans le montage expérimental présenté sur la Fig. 2.10. Les faces de
chaque pastille sont préalablement enduites d'une laque d'argent ou de platine, qui doit
étre calcinée pour éliminer la résine organique et obtenir une bonne adhésion et
conductivité des €lectrodes. La température de calcination des électrodes est toujours
inférieure a celle du frittage des pastilles, afin d'éviter toute modification de la
microstructure. Le choix (Ag, Au ou Pt) dépend de la température de frittage de la
pastille. Pour des températures inférieures a 700 °C on doit utiliser une électrode en
Ag. Apres le dépot de la laque d’argent, la pastille doit étre calcinée a 500 °C pour
¢liminer la résine organique et assurer un bon contact électrique entre 1'échantillon et
les jonctions ¢€lectriques en platine du porte-échantillon. Dans ce cas, la température
maximale pour les mesures électriques est 600 °C pour ne pas faire fondre I’argent qui
peut diffuser dans la pastille. Pour des températures de frittage supérieures a 900 °C,
on utilise souvent une laque de platine et on chauffe la pastille avec I’électrode de Pt a
900 °C pendant 2h pour éliminer les additifs organiques de la peinture de Pt. Pour des
températures intermédiaires, on peut utiliser la laque d’Or.

Pour effectuer les mesures d'impédance, un analyseur de fréquence, le modele
Solartron 1260, offre une plage de fréquences utiles comprise entre 1 mHz et 1 MHz.
La perturbation ac utilisée est de 0,5 V. Le programme ZPlot [26] est disponible pour
I’acquisition informatique de données et un logiciel (CDT v.3.0) [27] a été également
congu pour le régulateur de température (Eurotherm 808, 2408 et 2604), exécuté a
partir du programme ZPlot. Cela permet d'effectuer des mesures de maniere
entierement automatisée.

Controleur de
température

Fig. 2.10. Schéma de montage expérimental pour effectuer les mesures d’impédance.
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2.6.3. Cellule d’impédance

Les mesures d'impédance a haute température ont été effectuées avec une cellule
constituée principalement d'un tube d'alumine avec quatre trous longitudinaux qui
forme le corps de la cellule (Fig. 2.10). La pastille est placée a une extrémité du tube,
comprimée avec les électrodes de platine a I'aide de deux ressorts et d'un fil métallique
en nichrome (alliage Cr-Ni) résistant aux températures élevées. Les connexions
¢lectriques se trouvent a I’autre extrémité de la cellule : 1’électrode de travail, la contre-
¢lectrode, les références et les connexions du thermocouple. Pour trois tubes minces
avec double perforation longitudinale chacun, les fils de platine correspondants sont
introduits pour assurer les connexions électriques entre la pastille et l'analyseur de
fréquence et un thermocouple situé a quelques millimétres de la pastille pour obtenir
une valeur correcte de la température de 1'échantillon a tout moment.

Le thermocouple de type S est constitué¢ de deux fils de Pt et de Pt-10% Rh. L'électrode
de travail et sa référence sont court-circuitées sur 1'échantillon méme, de méme que la
contre-électrode et sa référence. Avec cette cellule de 4 contacts, la résistance mesurée
par D’analyseur d’impédance est due uniquement a 1’échantillon, sans aucune
contribution ohmique associée aux fils de platine qui connectent 1’analyseur
d’impédance a la pastille, ce qui permet de mesurer des valeurs de résistance aussi

basses que 0,01 Q.

(A

——— Echappement de Gaz

Fig. 2.10. Schéma du montage expérimental pour les mesures d’impédance

avec la cellule a gaz, indiquant les détails des connexions.

61



Méthodes Expérimentales

2.6.4. Simulation et affinement des spectres d’impédance complexe

Tous les diagrammes de Nyquist ont été analysés par la technique des moindres
carrés non linéaires a l'aide du logiciel Z-View [28] au moyen d'un circuit €lectrique
équivalent Z-View fournit toutes les fonctionnalités nécessaires a I'analyse détaillée
des données d'impédance utiliser une routine trés puissante et facile : un montage d’un
circuit équivalent permet I’ interprétation des données d’impédance brute et extraire les
différents parametres électriques. Lorsqu’on observe un excellent accord entre les
courbes d'impédance théorique et expérimentale, cela signifie que le circuit équivalent

proposé décrit bien les propriétés électriques de 1’échantillon étudié (Fig. 2.11).

Fig. 2.11. Ecran d’affinement par Z-view.
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Chapitre 3

Article 1 publié : Synthese, étude structurale et

simulation des voies de migration du Na* de la

nouvelle phase NazAl3(As0y)4

3.1. Contenu de ’article 1 publié

Le contenu présenté dans ce chapitre correspond au texte intégral de l'article
publié dans le journal "Journal of Solid State Chemistry": Bdey, S., Boussadoune, N.,
Allard, F., Huot, J., Antonius, G., Bourguiba, N.F. and Nuifiez, P., Synthesis, structural
study, and Na" migration pathways simulation of the new phase NaszAl3(AsOa4)a.
Journal of Solid State Chemistry, 330, (2024), p.124459.
https://doi.org/10.1016/j.iss¢.2023.124459.

3.2. Résumé de l’article 1 publié dans "Journal of Solid State Chemistry'"

Le nouveau composé de formulation NazAl3(AsOs)4 a été préparé avec succes
pour la premiére fois sous forme de monocristal par une réaction a I'état solide a partir
d'un flux, et la structure cristalline a été¢ déterminée par diffraction des rayons X sur
monocristal. Sa charpente anionique ouverte et la localisation des ions Na nous ont
encouragés a étudier le mouvement du sodium dans la structure cristalline au moyen
de la méthode de 1'énergie du site de valence de liaison (BVSE). Une simulation des
chemins de conduction des cations mobiles Na* dans le réseau anionique réveéle que le
matériau présente une barriere énergétique relativement faible, répondant aux critéres
d'un électrolyte solide. Cette étude confirme aussi que la structure cristalline et la
prédiction des voies de migration ionique préférées sont les clés pour accélérer la mise

en ceuvre technologique de nouveaux matériaux.
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ARTICLE INFO ABSTRACT

Keywords:

X-ray diffraction
Crystal structure
BVSE calculation
Migration paths

Single crystals of the novel arsenate, NazAl3(AsO4)4 have been isolated and their structure has been determined
by X-ray diffraction experiment. NazAl3(AsO4)4 crystallizes in the monoclinic space group C2/c with a = 19.837
(1) A; b = 6.448(3) A; ¢ = 10.437(6) A, p = 91.986 (3)° and Z = 2. The structural model was confirmed by both
bond valence sum (BVS), charge distribution (CHARDI) validation tools and density functional theory (DFT)
method. The empirical activation energy for sodium migration channels within the crystal structure was esti-

mated by the bond valence site energy landscape (BVSE) map method. With an energy barrier of 0.409 eV, the
crystal structure features 3D networks of pathways suitable for Na' ion migration.

1. Introduction

In recent times, all-solid-state batteries have fascinated the research
community, replacing the highly flammable aprotic liquid electrolytes
with nonflammable and robust solid-state electrolytes (SSEs) is widely
considered as an effective way to improve the battery’s energy density
and at the same time maintain battery safety at a certain level [1-5]. To
date, three main kinds of solid-state electrolytes (SSE) have been
explored: Solid Polymer Electrolytes (SPE), Inorganic Solid Electrolytes
(ISE), also called ceramic electrolytes (CE), and Solid Composite Elec-
trolytes (SCE) [6-8]. Among them, inorganic oxide solid electrolytes
provide particular advantages in thermal stability, ion conductivity, and
wide electrochemical window [9-11].

Furthermore, the identification of rechargeable battery materials is
still relying on experimental serendipity and traditional trial-and-error
methods which are inefficient and time consuming for the technolog-
ical implementation. Increasingly, computational chemistry methods
including ab initio molecular dynamics (MD) simulations or barrier
height nudge elastic band (NEB) calculations and especially density
functional theory (DFT) method have been proven useful to accelerate

materials discovery by data mining process and high throughput
calculation [12-14]. However, such calculations, alkali migration
pathway simulation and activation energy estimation, can be very
expensive and much more time-consuming. Recently, Adams and
co-workers [15-17] developed a new rapid and dependable bond
valence site energy-based screening method with very low computa-
tional cost to identify fast ion-conducting solid materials and the
migration pathways.

In this work, we have prepared and determined the crystal structure
of NasAl3(AsO4)4 from the single-crystal data by XRD. The proposed
structural model is validated by the bond valence sum (BVS) [18,19],
the charge distribution (CD) [20,21] methods and basic density func-
tional theory (DFT) calculations. In addition, we have performed the
soft-bond valence sum calculations to visualize the Na-ion conduction
channels and free space available for Na-ion conduction within the unit
cell [17].

2. Experimental section

Single crystals of the compound Na3Al3(AsO4)4 were grown from the
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melt obtained by thoroughly mixing and heating NaNOs (Sigma-Aldrich,
99,99 %), Al(NO3)3.9H,0 (Sigma-Aldrich, 99,99 %) and of NH4H,AsO4
(prepared separately as described elsewhere [22], JCPDS 01-775).
Typically, NH4H>AsO4 was prepared by starting heating AspOs in
concentrated nitric acid HNOs in a reflux for 3 days. The obtained so-
lution was further heated to 100 °C and kept at this temperature until
most of the water and excess of HNO3 has been removed. The resulting
HsAs3010 was calcined at 300 °C for 12 h to obtain arsenic pentoxide.
This AsyOs was dissolved in hot water (70 °C) and then mixed with
aqueous NHg solution to bring its pH to 4.2. The solid NH4H2AsO4 was
isolated and used as a precursor for the preparation of NazAl3(AsO4)a, as
mentioned above. The analytical grade reagents were used as purchased
without further purification. The as prepared NH4H»AsO4 and the
commercial reagents were weighted in the molar ratio Na:Al:As = 3:3:4.
After first grinding, the mixture was placed in an alumina crucible and
heated at 400 °C during 12 h in ambient air to expel volatiles species.
The resulting mixture was milled again and heated at 800 °C, kept at this
temperature over a period of 3 days and then slowly cooled down
(cooling rate 5 °C h™!) to 700 °C followed by a natural cooling to room
temperature. The crucible extracted from the furnace with the bulk
product was washed with boiling water to dissolve the flux. The color-
less crystals of parallelepiped shape and optimal size were easily
isolated.

In order to determine and refine its structure, suitable colorless single
crystals of NagAl3(AsO4)4 for XRD were selected from the reaction
products on the basis of the size and sharpness of the diffraction spots.
The data were collected in the range from 4.4° to 74.43° on a Rigaku
Oxford Diffraction SuperNOVAg diffractometer equipped with a
graphite monochromator and using Cu Ko radiation (% = 1.5418 A). For
experimental details for data collection data collection details, see
Table 1.

Structure solution using Patterson function and subsequent weighted
full-matrix least-squares refinements based on F2 were performed with
SHELX-2012 [23] computer program as implemented in the software
package WinGX 2014.1 [24]. At the beginning only the atomic positions
of aluminum, arsenic and some oxygen atoms were determined using the
heavy atom method, and the remaining atoms were found from suc-
cessive Fourier difference refinements performed in agreement with the
conventional geometric parameters in the literature, the final values of

Table 1
Summary of crystallographic data, recording conditions and structure refine-
ment results for NazAl3(AsO4)4.

Crystal data

Empirical formula
Crystal system; space group
Unit cell dimensions

NagAl3(AsO4)s
Monoclinic; C2/¢
a=19.837(1) A; b = 6.448 (3) A; ¢ = 10.437(6)A;

p

Volume; Z

Formula weight; pealc.
Absorption coefficient (1)
Crystal sharp; Color
Crystal size

Data collection
Diffractometer
Wavelength; Temperature
Theta range for data collection
Limiting indices

Scan mode

Absorption correction
Reflections collected
Independent reflections
Observed reflections[I > 26(I)]
Refinement

Refinement method

Final R indices [I > 206(I)]
Reflections; parameters
Apmax; Apmin(eA )
Goodness of fit (S)

91.986 (4)°

1334.03 (2) A% 2

1411.18 g mol '

15.62 mm
Parallelepiped, Transparent
0.12 x 0.067 x 0.045 mm®

Rigaku Oxford DiffractionSuperNOVAg
hcuke = 1.5418 A; 293 K

4.4°< 0 <74.43°

—22<h <23, -5<k <7,-11<1 <12
/20

Gaussian

4170

1186

1160

Full-matrix least-squares on F2
R = 0.023; wR = 0.061

1186; 124
0.76; —0.49
1.18
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the reliability factors R1 and wR2 converged to 0.0226 and 0.0606
respectively. The obtained atomic coordinates and equivalent
displacement parameters are summarized in Table 2. The main inter-
atomic distances of the polyhedral coordination in Na3Al3(AsO4)4 are
listed in Table 3. The full set of data is available via the CIF file and can
be obtained free of charge from The Cambridge Crystallographic Data
Centre via www.ccde.cam.ac.uk/structures on quoting the deposit
number CSD-434180 for NazAl3(AsO4)s. We note that this unit cell
corresponds to the conventional cell, and the lattice vectors of the
conventional cell can be expressed in terms of the primitive vectors with
the scaling matrix ((2,1,0), (1,0,0), (0,0,1)).

The correctness of the refined structural model was fulfilled by both
structure validation tools, Bond Valence Sums (BVS) [18] and Charge
Distribution analysis (CD) [20]. We performed the calculations of BVS
and CD using the SoftBV [19] and CHARDI-IT [21] programs respec-
tively, although having different formulations. The BVS computation
shows that the calculated valences V(i) are in good agreement with the
oxidation states of the different species with the global instability index
[25] GII = 0.02 v.u. (valence units). The Charge Distribution analysis
also confirms the structure with a dispersion factor on the cations of 6 =
0.05 (both GII and ¢ measure the deviation of the computed valences
and charges respectively from the formal oxidation number). The
outcome of both calculations is presented in Table 4.

3. Results and discussion

The new phase NagAl3(AsO4)4 has been prepared by the first time
from melted salts of NaNO3 , Al(NO3)3.9H20 and NH4H3AsO4 in a
stoichiometric ratio of 3:3:4. Single crystals were separated away by
washing the flux with boiling water and were selected for X-ray
diffraction measurements.

3.1. Crystal structure description

The asymmetric unit of Na3Al3(AsO4)4 consists of two irregulars
AlOg octahedra and the As(1)O4 tetrahedron forming a ring by vertex
sharing, the second As(2)Oy4 tetrahedra is linked to the Al(1)Og octa-
hedra by sharing an edge with Al20¢. The charge compensation in the
structure is ensured by two sodium ions Na™ (Fig. 1). The two As sites in
tetrahedral coordination are slightly distorted, as it is indicated by the
Effective Coordination Numbers, ECoN(As1) = 3.98 and ECoN(As2) =
3.93, respectively. The mean distance and the weighted mean distance
of As-O in these AsO4 tetrahedra are quite similar. The mean distances
in NagAl3(AsO4)4 (As1-O = 1.674 A and As2-O = 1.694 A) are in good
accordance with those observed in our previous works NasLa(AsO4)2
(As1-O = 1.680 A and As2-O = 1.682 A) [26] and Na3Bis(AsOq)3
(As1-O = 1.720 A and As2-O = 1.672 A) [27] for arsenic atoms adopts
usual tetrahedral coordination.

Table 2
Fractional atomic coordinates and equivalent displacement parameters (A%) in
Na3Al3(AsOy4)4.

Atom  Wyck. x y z

Uiso™/Ueq (A%

0.34228 (5) 0.52143 (16)  0.7523 (10)  0.00718 (2)
Al2 4d 0.25000 0.25000 0.5000 0.00667 (3)

Asl 8f 0.40873 (18)  0.32411 (6) 0.51124 (4)  0.00569 (14)
As2 8f 0.20309 (19)  0.48225 (6) 0.24402 (4)  0.00576 (14)
Nal 8f 0.41561 (9) 0.36253 (3) 0.5249 (19)  0.02274 (4)
Na2 4e 0.50000 0.37475(12)  0.75000 (3)  0.01575 (5)
o1 8f 0.41082 (13)  0.4576 (4) 0.3732(2) 0.0106 (5)
02 8f 0.33931 (13)  0.1718 (4) 0.5082 (3) 0.0093 (5)
03 8f 0.40212 (13)  0.5071 (4) 0.6258 (2) 0.0090 (5)
04 8f 0.47568 (13)  0.1844 (4) 0.5478 (3) 0.0137 (6)
05 8f 0.26546 (12)  0.4364 (4) 0.3612 (2) 0.0074 (5)
06 8f 0.26368 (12)  0.5344 (4) 0.1336 (2) 0.0077 (5)
o7 8f 0.15727 (13)  0.6854 (4) 0.2836 (3) 0.0109 (5)
08 8f 0.15604 (12)  0.2776 (4) 0.2052 (2) 0.0102 (5)
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Table 3
Selected interatomic distances (A) for NasAl3(AsOy4)4.

Al10g octahedron Al20g octahedron

Al1-05 1.809 (3) Al2-02" 1.840 (3)
Al1-08"1 1.827 (3) Al2-02 1.840 (3)
Al1-03' 1.928 (3) Al2-06 1.916 (2)
Al1-06 1.950 (3) Al2-06' 1.916 (2)
Al1-07% 1.978 (3) Al2-05" 1.981 (3)
Al1-01 1.991 (3) Al2-05 1.981 (3)
As10,4 tetrahedron As20, tetrahedron

As1-04 1.639 (3) As2-07 1.655 (3)
As1-01 1.680 (3) As2-08 1.658 (3)
As1-03 1.688 (3) As2-06 1.727 (2)
As1-02 1.691 (3) As2-05 1.734 (2)
Nal0; polyhedron Na20g¢ octahedron

Na1-03" 2.315 (3) Na2-05™ 2.450 (3)
Nal-05"i 2.406 (3) Na2-05 2.450 (3)
Nal-04" 2,511 (3) Na2-08* 2.472 (3)
Nal-03 2.531 (3) Na2-08' 2.472 3)
Nal-02 2.627 (3) Na2-03 2.475 (3)
Na1-07"! 2.777 (3) Na2-03™ 2.475 (3)
Nal-08"iii 2.926 (3)

Symmetry codes: (i)—x,—y+1,-z+2; (i)—x,~y+2,-z+2; (iii)—x+1,—y+2,—
z+2; (iv)—x+1,—-y+1,-z+2; (V)x+1,y,z; (vi)—x+1,—y+1,—z+1; (vii)x+1,y-1,
z; (vil)x,y—1,z; (ix)—x+2,—y+1,—z+1; (X)x—1,y,z; (xi)x—1,y+1,z+1; (xii)x,
y+1,z; (xiiD)x—1,y+1,z; (xiv)—x+2,—y,—z+1.

Table 4

Results of CD and BVS analysis of cation polyhedra in NazAl3(AsO4)4.
Cation  q(i).sof(i)  Q(i) V(i).sof(i)  CN(i) ECoN(i) dy (i) dimea(i)
All 3 2.94 2.97 6 5.69 1.914 1.914
Al2 3 3.11 2.98 6 5.79 1.912 1.911
Asl 5 490 5.16 4 3.98 1.676 1.674
As2 5 5.14 5.06 4 3.93 1.692 1.694
Nal 1 0.99 0.97 7 6.11 2.584 2.585
Na2 1 0.96 1.02 6 5.66 2.466 2.465

q(i) = formal oxidation number; Q(i) = computed charge; V(i) = computed
valence; sof(i) = site occupation factor; d,(i) = arithmetic average distance;
dmea(i) = weighted average distance; CN = coordination number; ECoN(i) =
effective coordination number.

Na1

GAs

@Al

08 xiii

Na2
04

O5iv
Fig. 1. The asymmetric unit of NazAl3(AsO4); with atom labeling scheme.

Displacement ellipsoids are drawn at the 50 % probability level.

The AI** ions are surrounded by six oxygen atoms forming rather
distorted dodecahedra. The effective coordination numbers (ECoN)
measure the degree of distortion of the octahedra (Table 4). The poly-
hedra distortion is slightly more pronounced in the Al(1)O¢ (ECoN =
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5.69) than Al(2)Og (ECoN = 5.79) with average bond lengths of 1.914
and 1.911 A for All and Al2, respectively. The experimental Al-O dis-
tances are slightly lower than those of the AlO6 octahedra reported in
other arsenates such as Na;yAl3(As207)4 (Al1-O = 1.944 A and Al2-0 =
1.949 A) [28]. But the results of this work show a value slightly larger
than the Al-o distances in NaAlAs;07 (Al-O = 1.904 A) [29].

On the other hand, the Na™ cations occupy two distinct sites (Nal
and Na2) and the coordination number of each sodium atom was
determined on the basis of the maximum gap in the Na-O distances
ranked in increasing order. The Na2 environment is more regular than
that of Nal. In fact, the former shows a larger distance range of Na2-O
distances (2.315-2.926 A) compared to the range of Nal-O distances,
which are rather narrow (2.450-2.475 A).

As shown in Fig. 2, the crystal structure of NasAl3(AsO4)4 can be
described as a robust two-dimensional framework made up of layers.
The layers, parallel to the be plane, consist of a complex arrangement of
distorted AlOg octahedra and AsO4 tetrahedra. The interlayer space
accommodates the Na* ions which ensure the cohesion of the crystalline
structure and obeying the principle of electroneutrality. On a broader
scale, in these layers the aluminum octahedra are linked together via the
common bridging oxygen atom, and connected to adjacent AsO4 groups
by edge and corners sharing. Each layer is located in a mean plane
perpendicular to the axis along x = 1/4 and x = % (Fig. 2). The
displacement of the layers regards to each other is such that the hex-
agonal windows observed in Fig. 3 are not aligned to form tunnels in a
direction. Fig. 4 shows clearly the connection mode of the polyhedra in
the layers, the As(1)O4 tetrahedra share only vertices with the AlOg
octahedra (Fig. 4a), whereas the As(2)O4 tetrahedra share both vertices
and edge. The common edge shared between the As(2)O4 tetrahedra and
Al(1)O¢ octahedra (Fig. 4b) induces a more pronounced distorted
environment for Al(1) and As(2) than for Al(2) and As(1) atoms: the Al
(1)-O bonds lengths range from 1.809 to 1.991 A (Table 3) with a
distortion coefficient IDgAl(1) = 8.17 10~3; (ID4Al(2) = 5.44 10~>) and
the As(2)-O distance varies between 1.655 and 1.734 A with ID4As(2) =
1.89 1073, (IDgAs(1) = 6.34 10~*). The distortion coefficients of the
AlOg and AsO4 polyhedra were calculated using the following equation
[30]:

nl
|di—d,|
D=y =—=
¢ med,.,

i=1
where d is the Al/As-O distance, the index i indicates the individual
values, the index m corresponds to the average value in each poly-
hedron, n1 = 4 for a tetrahedron and n1 = 6 for an octahedron.

As shown in Fig. 5, the layers are not compact but present deformed
hexagonal windows along the [110] (Fig. 5a) and [110] directions
(Fig. 5b), which provides an additional pathway for Na™ ion migration.
One can thus expect three-dimensional migration pathway of Na * ions
in the structure of Na3zAl3(AsO4)4.

The structural study of the compound Na3Al3(AsO4)4 shows that it is
an isotype of NagFe3(POy4)4 [31] and NagV3(POy4)4 [32] materials. These
compounds crystallize in the same space group C2/c and have similar
cell parameters. On the other hand, the comparison with compounds
with an analogous formulation A5M™(X04)4 (A! = monovalent cation,
M"™ = Sr, Cr, Fe, Al, X = P, As) reveals that they do not all crystallize in
the same crystal system. K3Cr3(X04)4, X = P, As [33,34] and NasKA-
13(AsO4)4 [35] crystallizes in a orthorhombic space group Cmca but
Kj 8Sro.6Al3(AsO4)4 [36] adopt different space group Cmce. However,
the overall crystal framework of these different compounds looks quite
similar to that of the NazAl3(AsO4)4 described in this work. The structure
of these minerals features a two-dimensional network made up of par-
allel layers. These polyhedral layers consist of an assembly of MOg (M =
Fe, Cr) octahedra and XO4 (X = P, As) tetrahedra. Alkali cations are
located in the interlayer space ensure the structural framework cohesion
and charge balance.
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Fig. 2. Projection of Na3Al3(AsQO4)4 crystal structure viewed along [001] direction.

Fig. 3. Projection of polyhedral layers in NazAl3(AsO4)4 on the (bc) plane.

(a) (b)

Fig. 4. Environment of the AsO4 tetrahedra (a) As104 tetrahedron (b) As204 tetrahedron.
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Fig. 5. Projection of the framework of Na3Al3(AsO,4), along the (a) [110] and (b) [110] directions showing the hexagonal tunnels.

3.2. Ab initio calculations

We perform DFT calculations with the Abinit software [37] to vali-
date the structural parameters and obtain the electronic structure of
NasAl3(AsO4)4. We use the PBE exchange-correlation functional [38]
with norm-conserving pseudopotentials from the Pseudo-Dojo database
[39]. We find that a plane wave kinetic energy cutoff of 50 Ha, and two
k-points sampling the irreducible Brillouin zone are sufficient to
converge the total energy within 0.01 eV. We conduct a full geometry
optimization of the unit cell parameters and atomic positions until the
residual forces on the atoms are less than 0.002 eV/A.

Table 5 compares the structural parameters obtained from DFT ge-
ometry optimization against the ones measured from XRD. The
computed lattice parameters are in good agreement with the experi-
mental ones and are slightly larger by 1.5 %.

The electronic band structure and the density of state of NasA-
13(AsO4)4 are presented in Fig. 6. This material is an insulator, and the
band gap obtained from DFT is 3.89 eV. Of course, the predicted band
gap depends on the exchange-correlation functional, and the PBE
functional is expected to significantly underestimate the actual band
gap. The last occupied valence bands are composed of oxygen p states
and are flat across the whole Brillouin zone, while the first conduction
bands are mostly composed of arsenic s states and are highly dispersive.

3.3. Pathways transport simulation proposed from bond valence
calculation

To achieve a deeper insight on the alkali motion in the crystal
structure, we performed Na' migration pathways simulations using the
bond valence site energy (BVSE) method developed by Adams et al.
[15-17]. The BVSE is an effective and cost-effective computational
method to identify possible transport pathways for mobile ions and
energy barrier values in various oxide ion and sodium or lithium ionic
conductors [40-44]. The model provides reasonable ionic transport
characteristics, comparable to those calculated by density functional
theory (DFT) or molecular dynamics (MD) simulations [40] which are
particularly challenging and computationally expensive and high
consuming time.

The bond valence theory is based on the principle of the local elec-
troneutrality, according to which the ion oxidation state should be close
to the bond valence sum Sj.x of the bond connecting the cation A and

Table 5
Lattice parameters, p angles, and volumes of the NazAl3(AsO4)4 from experi-
mental data and structural optimization from DFT calculations.

Lattice a(A) b (&) c(A) BC) Volume (A%
Experimental 19.8327  6.4488  10.4368  91.986 1334.0348
DFT calculation ~ 20.1342  6.5273  10.5616 921356  1387.0814
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Fig. 6. Electronic band structure and density of states (DOS) of NazAl3(AsO4)4
computed from DFT.

anion X, which is may naturally be expressed as the equation proposed
by Brown and Altermatt [45]:

Sax =exp[(Roa—x — Ra_x) / bax]

Where Ry is the experimental bond length of A-X; Ro a.x is a tabulated
parameter for the A-X bond; and b is an empirical value, typically 0.37
[45].

The bond valence sum often expressed in arbitrary “valence units’’,
can be scaled down to an absolute energy by expressing the bond
valence as a Morse-type interatomic potential between cation Na* and

anion X :
2
SNa—X -SNa—X 5
E ( ) ————— | | + Ereputsion
Smin.Na—X SminNa—X

Where Dy is the bond breaking energy and Erepusion is the Coulomb re-
pulsions between two different cations (or anions). For more details
about the calculation model and mathematic.

equations, the following reference can be read [17].

The required bond valence parameters were gathered from the

Epysi(Na)

ZD"
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softBV database [17]. The single crystal structure determined previously
by single crystal experiment was used as a model for the calculations.
Migration pathways for Na® were investigated in regions of low bond
valence site energy Epysg (Na) in grids spanning the structure model
with a resolution of ca. 0.1 A. The graphical representations of ion
transport pathways (isosurfaces) were performed using VESTA 3.0
software [46].

The framework of NagAl3(AsO4)4 includes wide tunnels running
along [001] direction that are likely to provide low barrier Na-ion
migration pathways. The calculation results indicate that the preferen-
tial migration paths of Na in the title compound are effectively 3D as
superimposed projection of the crystal structure along ac plane as shown
in Fig. 7a. The BVSE calculations reveal 4 interstitial sites and 9 saddle
points, but some of them are not in the tunnels, so they do not participate
in the conduction pathways. In this sense only interstitial sites i1 and i2
and some saddles (S1, S2, S4, S6 and S7) contribute appreciably to the
energy maximum for Na' ions for the title compound. The crystallo-
graphic sites, relative site energies and the local pathways among all the
energy sites are given in Table 6 and Table 7. As mentioned above, a 3D
Na-ion conductivity in the compound is achievable due to the large
interstitial voids being occupied by sodium cations. This long-range al-
kali ion transport is split into three kinds of migration channels (1D, 2D
and 3D). The double 1D channel is shown in Fig. 7b, by the red arrow;
one 1D channel going down and another one going up with the sequence

Journal of Solid State Chemistry 330 (2024) 124459

Table 6
Bond-valence sites energies and positions of (Nal and Na2) sites, interstitial sites
(i1 to i4) and saddle points (s1 to s9).

Site X y b4 Energy (eV)
Nal 0.097 0.667 0.492 0.074
Na2 0.500 0.375 0.750 0.138
i1 0.708 0.250 0.500 0.000
i2 0.500 0.347 0.250 0.268
i3 0.000 0.000 0.000 0.980
i4 0.495 0.486 0.017 0.980
sl 0.250 0.750 0.500 0.078
52 0.148 0.722 0.492 0.212
s3 0.000 0.944 0.250 0.296
s4 0.023 0.736 0.300 0.313
s5 0.042 0.556 0.267 0.376
s6 0.000 0.500 0.250 0.408
s7 0.074 0.556 0.600 0.409
s8 0.005 0.986 0.492 0.983
s9 0.991 0.917 0.067 1.023

but inverted (i2-S4-Nal-S2-i1-S1-i1-S2-Na1-S4-i2). They are also shown
in the landscape of Fig. 7c by the red dotted line, where the double 1D
channel is observed in the reaction coordinate from 0 to 14 A and from
14 to 28 A. The 2D channels, i2- S4-S5-Na2 shown in the landscape of
Fig. 7¢ by the blue dotted line (reaction coordinate/A 28-35). The 3D
channels, Na2-S7-Nal shown in the landscape of Fig. 7c by the green

(c)
1D = 0.313eV 2D = 0.376eV 3D = 0.409eV
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Fig. 7. (a) 3D bond-valence sum energy maps of NazAl3(AsO4)4 with all possible sodium migration pathways. The yellow isosurfaces correspond to constant
Epyse(Na') (b) The 1D conduction pathways are delineated by the red (red arrows are dotted) arrows in the crystal structure. The interstitial positions i1 and i2 are
shown as blue spheres and the saddles s1, s2 and s4 as violet spheres. (c)Variation of the energy as a function of reaction coordinate. The dotted red line (on the left of
the plot) represents the profile of the 1D channels, while the dotted blue line (on the middle right) shows the profile of the 2D channels and the dotted green line (on
the right) the profile of the 3D channels.. (For interpretation of the references to colour in this figure legend, the reader is referred to the Web version of this article.)
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Table 7
Local transport pathways in the anionic framework of NazAl3(AsO4)s, energy
barrier (eV) and hop distance (A).

Local path Site 1 Saddle Site 2 Barrier (eV) Hop distance (;\)

1 i1 sl i1 0.078 1.653
2 Nal s2 i1 0.212 2.267
3 i2 s3 Nal 0.157 1.791
4 i2 s4 Nal 0.239 3.331
5 i2 s5 Na2 0.238 4.657
6 Nal s7 Na2 0.334 3.624
7 i4 s8 i3 0.003 0.219
8 i4 s9 i2 0.755 2.593

dotted line (reaction coordinate/A 35-42). Sodium-ion diffuses in 1D
double segment along the a axis. This path consists of the consecutive
hops i2-Nal, Nal-il, i1-i1, i1-Nal and Nal-i2 with a lower migration
barriers E, of 0.238, 0.211, 0.078, 0.211 and 0.238 eV respectively. The
energy migration required to cross the unit cell along a direction is Ep;jg
=0.313 eV, on top of Fig. 7c. Then, a 2D ion transport occurs when Nal
site are connected to Na2 site through the interstitial site i2 and two
additional saddle points S4 and S5 with hopping energy barrier of 0.376
eV. On the other hand, the 2D pathways are intersected by the 3D
channels Na2-S7-Nal leading to three-dimensional conduction path-
ways. Overall, the long-range migration pathways of Na' in NasA-
13(As04)4 is effectively 3D with an energy barrier of 0.409. The empirical
activation energy is deduced from the jump events of Na ' ions. The
BVSE calculations by means of the SoftBV has been used with success to
predict the energy barriers of Na-ion migration in polyanion compounds
such as NagLa(AsOq)z (3D migration paths with Ey;g = 1.061 eV) [26],
NayCoP1 5A80.507 (3D migration paths with Epig = 1.28 eV) [47] and
Nag 24Ti1.44(M0O4)3 (1D migration paths with Emig = 0.866 eV) [48]
which adopt lyonsite type structure. The empirical activation energy of
NazAl3(AsO4)4 (3D migration paths with Epz = 0.409 eV) is lower
compared to the sodium conductor materials mentioned above. The
Na-ion diffusivity in our compound would be higher due to the wide
tunnels running along [001] direction. It is well known that the Na
mobility is limited by the tunnel architecture and size.

Consequently, our calculation results for the activation energy by the
softBV method shows that NazAl3(AsO4)4 ceramic material exhibit a
relatively low energy barrier, meeting the criterion of solid electrolyte.
This confirms that the crystal structure study and the prediction of
preferred ionic migration pathways are the keys to speed up the tech-
nological implementation of new materials.

4. Conclusion

The new arsenate Na3Al3(AsO4)4 was successfully prepared for the
first time as single crystal from melted salts, and the crystal structure
was determined by single crystal X-ray diffraction. Its structure features
a two-dimensional anionic framework built up from AlOg and AsO4
polyhedra sharing edges and corners. This architecture gives rise to large
interstitial voids where Na™ ions are distributed. The open framework of
NasAl3(AsO4)4 and the location of the Na ions encouraged us to study
the sodium motion in the crystal structure by means of the bond valence
site energy (BVSE) method. According to our calculations, 3D migration
pathways were identified in the crystal structure with the empirical
activation energy of 0.409 eV for the long-range migration of Na* ions.
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Article 2 publié : Préparation, propriétés électriques et
mouvement du sodium dans la structure cristalline de

NaNizAS3010

4.1. Contenu de ’article 2 publié

Le présent chapitre contient la version compléte de I’article intitulé «
Preparation, electrical properties, ab initio calculations and sodium motion in
NaNi2As3010 crystal structure » publi¢ dans le journal "Journal of Alloys and
Compounds": Bdey, S., Klein-Sanchez, H., Radescu, S., Mujica, A., Allard, F., Huot,
J., and Nufez, P., Journal of Alloys and Compounds, 1008, (2024), p. 176804.
https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2024.176804.

4.2. Résumé de ’article 2 publié dans "Journal of Alloys and Compounds "

Une étude détaillée sur la synthése, la détermination structurale et la
caractérisation du compos¢ NaNi»As3010 a €t¢ menée. L'oxyde céramique a été
synthétisé sous forme de poudre polycristalline par la méthode de combustion et la
structure cristalline a été déterminée a 1'aide des analyses Rietveld et confirmée au
moyen de calculs ab initio. La structure cristalline du matériau étudié ressemble a celle
de son isotype NaCo2As3010, avec un réseau ouvert en 3D renfermant deux types de
tunnels ou résident les cations Na*. La spectroscopie d'impédance complexe (SIC) a
été associée a I'approche de I'énergie de site de valence de liaison (BVSE) pour étudier
les propriétés électriques et prédire les chemins de migration des ions Na* dans
l'architecture structurale. La conductivité de I'échantillon atteint 4,58 x107> S.cm™' a
575 °C. Nos calculs BVSE montrent que la structure cristalline permet des voies de

migration 1D des ions sodium au sein du réseau NaNi2As3O10 avec une barriere

d'énergie de calcul de 1,11 eV.
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Benefiting from their structural diversity, high structural and thermal stability, and significant ionic conductivity,
polyanionic framework materials are suitable for energy storage applications. This study details the synthesis and
characterization of the arsenate compound NaNi>As3O1o. The material was synthesized as polycrystalline powder
by the citrate-nitrate combustion method and the crystal structure was determined using Rietveld analysis and
Density Functional Theory cgnﬁrmed by means c:f ab initio calculatjons. This phase cryftallizes in the triclinic system with space group
Ab initio calculations PT [a=6.69172 (5) A; b=7.74930 (6) A; ¢ = 8.71357 (7) A; « =108.6343 (6)°, p = 108.5190 (6)° and y=
99.2169 (6)°]. Its crystal structure, which is isotypic to NaCoAs301¢, presents an open 3D framework that
provides wide tunnels for Na*™ hopping. Electrochemical Impedance Spectroscopy (EIS) and the bond valence site
energy (BVSE) were used to investigate the electrical properties and the Na™ migration respectively. The overall
conductivity of the sample reaches 4.58 x107° S.cm™! at 575 °C. The crystal structure enables 1D migration
pathways of sodium ions within the NaNi»As301¢ network with a computed energy barrier of 1.11 eV. Compared
to Na-ion conducting arsenates and other extensively studied polyanionic materials, NaNiAs301¢ presents an
intermediate ionic conductivity.

1. Introduction

Polyanionic compounds with open framework structure offer a
playground for designing functional materials for everyday applications
such as optical materials [1], carbon dioxide gas sensors [2], fuel cells
[3], and especially battery storage technologies [4,5]. Polyanionic
compounds have become, in the last two decades, the subject of very
intensive research as cathode materials for rechargeable batteries, and
several promising candidates have been reported [6-8]. In recent years,
the so-called polyanion compounds started to gain significant attention
as the core component of solid-state rechargeable batteries [9-12] due
to their facile thermal stability, high ionic conductivity, and broad
electrochemical window [13,14]. Most of those compounds possess
adjustable and versatile crystal structures, built up from polyanionic
groups [(XO4)m : X = S, P, Si, As, Mo, W, or V, etc....] combined and
covalently bonded to MOy polyhedra (M = transition metal with low
valence, and coordination number= 3-6). The combination between the

* Corresponding authors.

polyhedral MOy units and XO4 tetrahedra, which are linked through
edge and vertices sharing, generates an immense variety of crystal
structures with very stable frameworks [15-19]. A good structural
integrity is crucial for high-performance of ionic conductor materials.
The atomic arrangements result in an original structure, with large
interstitial space and open tunnels, to tolerate the framework stress and
to be available for alkali cations mobility with low activation energies.
Furthermore, the ion motion in electrode materials and solid ionic
conductors is closely associated to the crystal structure network, tunnel
sizes and shapes. These settings ensure that the electrical properties of
polyanionic structures directly arise from their crystal structure.
Consequently, the combination of the structural study of polyanionic
materials and computational studies of migration pathways is the key to
reduce the development time for potential ion conductors. Density
functional theory (DFT), molecular dynamics (MD), Monte Carlo (MC)
method and Bond-Valence Site Energy (BVSE) crystallochemical ap-
proaches have been proven useful regarding the chemistry of battery
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Fig. 1. Rietveld refinement of NaNi»As30;¢ from X-ray powder diffraction,
showing observed, calculated and difference patterns. Vertical tics correspond
to the reflections allowed by the space group.

energy storage materials [20-22]. Recently, Adams and co-workers [23]
showed that the bond valence method is an effective and economical
computational tool suitable to study ionic conductivity in solids.

In this article, we report the synthesis by the self-combustion method
and the structural determination of NaNi»As30;¢ by Rietveld analysis of
powder diffraction data. The refined structural model is validated by the
bond valence sum (BVS) [24,25] and the charge distribution (CD) [26,
27] methods. The refined crystal structure was further confirmed by
means of full structural relaxation within the ab initio framework of the
density functional theory (DFT) [28,29]. NaNi2As3019 was character-
ized by several techniques, especially by impedance spectroscopy (EIS).
In addition, favorable migration paths were visualized by the bond
valence site energy (BVSE) model to correlate the sodium motion with
the crystal structure.

2. Materials and experimental methods

Polycrystalline powders of NaNipAs3O;9 were prepared by the
combustion sol-gel method [30] using nitrate salts as oxidizers, citric
acid as fuel and NH4H2AsO4 as source of arsenic. Stoichiometric pro-
portions of NaNOs; (Sigma-Aldrich, > 99.99 %) and Ni(NO3)2-6 H2O
(Sigma-Aldrich, > 99.99 %) were mixed and completely dissolved in
distilled water, then an appropriate amount of citric acid (CA) (C¢HgO7,
Sigma-Aldrich, > 99 %) was added. NH4H>AsO4 was prepared as
described elsewhere [31] and the purity was checked by XRD
(JCPDS-775). Finally, the required amount of NH4H>AsO4 was added. In
a typical preparation 2 g of Ni(NO3),-6 H2O were used, in a Ni:Na:As:CA
molar ratio of 1:2:3:6. The resulting solution was dehydrated at 120°C
under continuous stirring. Throughout this evaporation stage, the ob-
tained viscous liquid foam was directly placed in a crucible in the
furnace and heated at 400 °C to initiate the exothermic combustion
reaction. The fine particles, as a product of a very fast auto-ignition,
were mildly ground in an agate mortar and annealed at 700°C over-
night to obtain a pure phase of the target material.

Powder X Ray Diffraction (PXRD) data were collected at ambient
temperature on a Panalytical X'Pert PRO automatic diffractometer using
monochromatic copper radiation (Cu Ky, A = 1.54053 A), Patterns were
recorded in 20 over the range extended from 5° to 80° with a step size of
0.02°. The crystal structure of NaNizAs3zO1o was obtained by Rietveld
refinement performed using the TOPAS software V6 [32]. The crystal-
lographic data of NaCozAs30;¢ (ICSD-193202) [33] was used as a
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Fig. 2. Projection of the infinite polyhedral chains in NaNiyAs30;¢ structure.
The Niy0;¢ dimers are shown in navy (Nil) and light (Ni2) blue.

starting model for the Rietveld analysis. The pseudo-Voigt profile
function was used to fit the PXRD recorded data. For the crystal structure
visualization, the Diamond 3 program [34] was used.

Pellets for impedance spectroscopy measurements were made by
uniaxially pressing the obtained powders. The pellets were sintered at
their optimal synthesis temperature (700°C) to achieve a relative density
of 91 %. Silver ink was applied in opposite faces of the pellets to ensure
good electrical contact between the sample and the platinum electrical
junctions of the sample holder. Impedance data were recorded in air
using a Frequency Response Analyzer (Solartron, mod. 1260) from
0.1 Hz to 1 MHz with 0.5 V rms ac signal amplitude between 400 and
575C.

3. Results and discussion

NaNipAs301¢ was characterized by X-ray diffraction patterns, con-
firming it crystallizes in the triclinic system with the space group P1 and
the cell parameters a=6.69172 (5) A; b=7.74930 (6) A; c = 8.71357 (7)
A; @ =108.6343 (6)°, p = 108.5190 (6)°, and y= 99.2169 (6)°.

3.1. Structure refinement

As depicted in Fig. 1, no unassigned Bragg peaks were detected
during the diffraction analysis, confirming the high purity of the syn-
thesized powder sample and the formation of the target material. The
crystallographic data, structure refinement, and the final agreement
factors are listed in Table S1. Atomic coordinates and isotropic

Table 1

Results of CD and BVS analysis of cation polyhedra in NaNi;As30;.
Cation  q(i).sof Q@)  V().sof CN ECoN dgr) dmed(d)

(6} @ (6} @ &) A

Nil 2 1.95 2.04 6 5.92 2.055 2119
Ni2 2 197 191 6 5.89 2.080 2.087
Asl 5 496  5.02 4 3.80 1.688 1.688
As2 5 517 497 4 3.86 1.681 1.690
As3 5 493 5.07 4 3.65 1.696 1.689
Nal 1 1.02  1.03 8 5.80 2.612 2.577

q(i) = formal oxidation number; Q(i) = computed charge; V(i) =computed
valence; sof(i) = site occupation factor; CN= coordination number; ECoN(i) =
effective coordination number; d,,(i) = arithmetic average distance; dpea(i) =
weighted average distance.
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Fig. 3. Connection mode between As30;, groups and adjacent NiOg octahedra.

displacement parameters and selected interatomic distances in poly-
hedral coordination are compiled in Tables S2 and S3.

3.2. Crystal structure description and validation

The crystal structure of the title compound resembles its isotype
NaCo2As3010 [33] with a 3D open network enclosing two types of
tunnels where Na™ cations reside. The anionic framework is made up of
oxygen vertices and edge-sharing between NiOg octahedra and AsO4
tetrahedra. On a broader scale, the overall crystal framework can be also
treated as formed by a succession of infinite chains of NiyOj dimers
linked by AsO4 groups. These dimers are built by two centrosymmetric
NiOg units sharing an edge (Fig. 2). As can be seen from Table 1, the two
Ni atoms have a slightly distorted octahedral coordination, as indicated
by the effective coordination numbers of 5.92 and 5.82 for Nil and Ni2
atoms, respectively.

The corrugated chains link together by means of AszO;o groups
through As-O-Ni bridges (Fig. 3). The AsO4 tetrahedral groups of As3019
units share all their corners with adjacent chains, and consequently,
AsOy4 tetrahedra become distorted with effective coordination number
ECoN(As1) =3.80, ECoN(As2) =3.86, and ECoN(As3) =3.65 (Table 1).

Table 1 shows a good agreement between the formal oxidation states
and the calculated charges, with an error of less than 1.4 %, except for
As2, which reaches an error of 3.4 %, still considered very low. Addi-
tionally, there is also a very good agreement between the expected co-
ordination number and the effective coordination number (Table 1),
except for Nal, since it is hosted in tunnels, where the migration occurs.

The combination of these units results in an open 3D network
structure with crossed tunnels running along [100] and [010] directions
that host Na' cations (Figs. 4a and 4b). This observation encouraged us
to investigate the ionic conductivity of NaNizAs3zO1p as a function of
temperature by means of electrochemical impedance spectroscopy (EIS)
and simulate the probable migrations pathways of Na' ions in the
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Fig. 4. Projection of the framework of NaNizAs30,0 showing tunnels running
along the (A) [100] and (B) [010] directions.

framework using the BVSE calculation method, but before that we
address the ab initio calculations.

3.3. Ab initio calculations

Theoretical calculations were carried out to support the structural
data obtained experimentally. All the ab initio spin-polarized total-en-
ergy calculations including magnetic interactions were done within the
framework of the density functional theory (DFT) using the Vienna Ab
Initio Simulation Package (VASP) in a projector-augmented wave (PAW)
scheme [35]. The so-called PBEsol generalized gradient approximation
(GGA) [36] was adopted for the exchange-correlation (XC) energy
functional and the outermost 3s’ electrons of Na; the 3d®4s? electrons of
Ni; the 4524p3 electrons of As; and the 2522p" electrons of O were
explicitly dealt with in the calculation and relaxed to get a convergence
in the total energy of 10 eV. The cutoff in the plane wave expansion
was 600 eV and the grid used for the Brillouin-zone integrations was 6
x6x6. The structure was fully relaxed under hydrostatic conditions in
both its internal degrees of freedom and lattice parameters through the
calculation of the forces on the atoms and the components of the stress
tensor. This structural optimization was considered converged when the
residual forces on the atoms were less than 0.005 eV/A and the de-
viations of the components of the stress tensor from the hydrostatic di-
agonal form was below 0.1 GPa.

A range of volumes around the value of experimental equilibrium
(see Fig. S1 in Supplementary Materials) was considered in the total-
energy calculations for the purpose of determining, along with the
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Table 2
Comparison between XRD and DFT lattice parameters a, b, and c; and cell angles
a, B, and y of the triclinic structural phase of NaNi»As301.

Lattice  a(A) b (&) cd) a () pC) v ()

XRD 6.6917 7.7493 8.7136 108.6343 108.5190 99.2169
DFT 6.6854 7.7409 8.7386 109.3274 108.8810 98.2282

vV X T TITY U rzur T

Fig. 5. Calculated phonon frequencies of the normal modes of NaNi>As301¢
along selected segments within the Brillouin zone and (right) phonon density of
states (phDOS).

theoretical zero-pressure state and volume V), the zero-pressure bulk
modulus By and its pressure derivative By'. Fitting of the calculated
energy-volume E(V) data with a Birch-Murnaghan equation of state
yields the following values for these magnitudes: Vy=387.6 A® (cf. the
experimental value of 388.4 ;\3), Bp =68 GPa, and By'=4. In Table 2 we
present a comparison between the experimental and theoretical values
of the structural parameters of the phase (lattice parameters and cell
angles) which shows their excellent agreement at the chosen level of
theoretical description. Such good agreement, which extends also to the
other structural features of the experimental and simulated material,
strongly supports the existence of the structure reported experimentally
as that of the stable phase of NaNipAs30;¢. A plot of a unit cell of this
relaxed structure along with the calculated electronic localization
function (ELF) showing large-ELF regions around the locations of the
oxygen atoms is provided in Fig. S2. The ELF arrangement around the
oxygen atoms is compatible with an ionic character of the oxygen bonds.

So as to further investigate theoretically the local stability of the new
material, a study of its vibrational properties at equilibrium was carried
out by means of the small-displacement method on a 2 x2x2 supercell.
The frequencies of the normal modes along with the phonon density of
states (phDOS) that come out from this study are shown in Fig. 5 and Fig.
S3 depicts the contribution of each especies to the phDOS. As can be seen
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in Fig.S3, in the high-frequency phonon modes predominate the vibra-
tions of O and As atoms whereas the low-frequency modes have a more
mixed character. The absence of any imaginary frequency supports the
existence of the structure of the material here reported as a dynamically
stable equilibrium phase at zero pressure. Finally, in Fig. 6 we show a
plot of its electronic Kohn-Sham (KS) band structure that results directly
from the selfconsistent calculation of the KS equations of the DFT. (See
also Fig. 54 for the projected density of states PDOS per species and
orbital in the vicinity of the band gap). This calculated KS band structure
indicates that the material is an indirect semiconductor with a KS band
gap of around 0.94 eV. This value is almost certainly an underestimation
of the actual electronic band gap, however given the complexity of the
structure and the demanding calculations required to upgrade the level
of description beyond standard DFT, so as to obtain an accurate band
gap (which on the other hand is beyond the scope of the experimental
part of the study), we have not proceeded this study further. The top
occupied KS valence bands are composed mainly of Ni d states and O p
states whereas the bottom unoccupied KS conduction bands have mostly
a Ni d-state character.

3.4. Impedance analysis and equivalent circuit

The electrochemical impedance spectroscopy (EIS) is one of the most
useful experimental techniques for the electrical characterization of
electroceramic materials exhibiting ionic or mixed conductivity. A
representative impedance spectra presented in Fig. 7 shows similar
shape with an almost regular semicircle at the high frequency range
ascribed to the bulk response, and the electrode process with an inclined
line observed in the low frequency range. This indicates that the grain
boundary contribution is negligible compared to the bulk conduction
which is dominating the electrical response of the material. The single
semicircle arcs were fitted with an equivalent circuit composed of a
resistive component (R) associated to the bulk resistance (Ryp,) in parallel
with a constant phase element (CPE), in series with an extra resistance
accounting for electrode contacts and external wires. The constant phase
element (CPE), is given by [37]:

1
Zepg = ———— 1
CPE Q(]m)n ( )

where Q is the pseudo-capacitance of the CPE element, and n is the
degree of its deviation from an ideal capacitor response, which corre-
sponds to n=1.

The bulk capacitance of each CPE element C; can be calculated from
the extracted values of R;, Q; and n; parameters through the following
equation:

Ci= Ql_llﬂiRi(lf"i)/"i 2)

3 —1
Plal)%g

2 = =
N o —
31 /_QS\
g I |
2
=0

-1

A" r r Z U R I DOS

Fig. 6. Calculated KS electronic band structure near the band gap of NaNi»As301¢

along selected segments within the Brillouin zone and (right) density of states

(DOS) separated for spin up (blue) and down (red). The zero of the energy is set at the top of the valence bands.
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Fig. 7. Experimental (full circles) and calculated (continuous line) impedance spectra of NaNi»As30;( recorded at several temperatures with the equivalent circuit in

the inset.

Table 3
Extracted electrical parameters of NaNi»As30;( from the equivalent circuit at
different temperatures.

T(C) Ry (Q) Q(10°"F) n Cp(10"F.em™)  o(S.em™)
400  1.9875E6  5.426 0.906  2.525 5.233x107
425 916410 4.589 0.927  2.488 1.135x10°°®
450 447760 4.443 0.929 2332 2.323x10°°
475 233470 4.685 0.928 2318 4.455x10 °
500 126130 4.272 0.936  2.236 8.245x10°°
525 70355 4.353 0.935  2.161 1.479x10°°
550 39402 4.841 0.928  2.093 2.639x10°°
575 22693 5.252 0.923  2.021 4.582x10°°
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Fig. 8. Arrhenius plot of bulk conductivity of NaNi»As3010, including the

activation

energy.
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The excellent agreement between the fitted Nyquist plots (contin-
uous line) and experimental impedance data (dots) indicates that the
proposed equivalent circuit is in line with the electrical properties of
NaNisAs301¢ (Fig. 7). On the other hand, it should be mentioned that
with increasing temperature the semicircle radius gets smaller, sug-
gesting the ionic conductor behavior of the studied material.

Values of fitted equivalent circuit parameters Ry, Q and n and
calculated values of C and the bulk conductivity o}, at all measured
temperatures are summarized in Table 3.

The thermal dependence of the electrical conductivity of
NaNiyAs301 is given in Fig. 8. The linear behavior of Ln(cT) vs. 1000/T
indicates, firstly, that no phase transition takes place over the entire
studied temperature range [38] and secondly o, T agrees well with the
Arrhenius law given by:

6T = 0,exp ( — kE,T‘ZI‘> 3)

where o, is the pre-exponential factor, T is the absolute temperature, E,
is the activation energy and kg is the Boltzmann constant. The apparent
activation energy of the bulk conductivity was found to be 1.21 eV
(Fig. 8).

Compared to earlier sodium arsenate conductors, the investigated
phase NaNiyAs301¢ exhibits a total conductivity of 4.58 x10 5g.em !
at 575 °C which is comparable to that of our previously synthetized
materials NasBi(AsO4)2 (6500-c = 1.30x107° S.em ™) [31], Nas 2Cuy oAl
(AsO4)4 (0575:c = 1.49 x 10 °S.cm 1) [39] and NazLa(AsO4), (0575:c =
4161 x 107 S.em™) [40], and slightly better than those of
NaCaj 5(NbO)202(As04)2 (6690°c = 9.73 x 10_6 S.cm'l) [41] and
NaFeAs,07 (6580:c = 7.91 x 1077 S.em™ 1) [42]. However, our results are
lower compared to other Na-ion conductor oxides such as NagCos g3A-
lo.01(AsO4)s (0300c = 2.51x107° S.em™!) [43], and its isotype
NaCoyAs3010 (6310:c = 1.21 x 107° S.em™1) [33], NasCos(AsO4)e
(6360°c = 2.51x107° S.cm ™ 1) [44] which show overall conductivities of
the same order of magnitude (1075 S.cm™!) at relatively lower tem-
peratures. Furthermore, the conductivity of NaNisAs3O1¢ reported in
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Table 4
Local transport pathways in the anionic framework of NaNi»As30,¢, energy
barrier (eV) and hop distance (.7\).

Local path Site 1 Saddle Site 2 Barrier (eV) Hop distance (A)

1 il sl Nal 0.370 2.077
2 Nal s2 Nal 0.499 5.172
3 Nal s4 Nal 0.841 3.629
4 i2 s6 Nal 1.075 3.227
5 i2 s7 i1 0.841 2.809
6 i2 s8 Nal 1.127 2.488
7 i4 s9 i3 0.006 0.463
8 i3 s10 i10 1.160 1.818
9 i2 s11 i1 1.261 2.835
10 il s12 i1 1.469 3.680

this work is also lower when we compare to NagBiz(AsO4)3 (6500°:c =
2.45x 1074 S.cm“l) [45] and Nag g7Cag.74Mn2.590(As04)3 (6520°c = 2.07
x 1075 8.cm™1) [46], both of which adopt an alluaudite-type structure
[47]. As well as to the polyanion-based compound NayCoP207 (6300'c =
2.00 x 107° S.em™1) [48], and NASICON-type such as Naj 4Alg4.
Ti1.6(PO4)3 (6300°c = 4.81 x 10~*S.cm 1) [49], NagCra(PO4)3 (G520 =
7.00 x 1072 S.cm™") and NasFey(PO4)3(0520:c = 9.00 x 1072 S.em™)
[50]. Notably, the total conductivity of the studied material
NaNi2AssO10, is much lower compared to the benchmark materials
NasPSs (625:c ~ 107# S.em™!) [51] and the Na Super-Ionic Conductor
NatuxZr2SixPa-xO12, (NZSP, 0 < x < 3) (6300:c ~ 107! S.em™) [52].

3.5. Bond valence site energy

The bond valence site energy (BVSE) approach, an extension of the
bond valence sum method, was used to gain insight the structure-ion
transport property relationships in our material. The BVSE approach,
which is a powerful tool for the high-throughput screening of migration
pathways and the prediction of energy barrier heights.

In the bond valence (BV) method, the BV sum mismatch |V| of bond
valence Sy x = exp[(RoNa-x — Rna-x)/bna-x], can be scaled down to an
absolute energy by taking into account a Morse-type potential term
between cation Na* and anion X and Coulomb repulsions between
mobile ions and ions with the same charge sign:

i ((“"‘"‘7”‘)2 - M)

+ Erepukiun (4)
=1 \ SminNa-X Smin Na-X

Epyse(Na) = ZDO

BVSE calculations were performed using the softBV software [23],
based on the Crystallographic Information File (CIF) as input. Na'
migration paths were calculated for the unit cell of the structure model

(a)
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which had been split into a grid with a resolution of 0.1 A. More details
about the softBV approach, the mathematical equations and the type of
force field employed for the calculation model can be found elsewhere
[23]. The connectivity of isosurfaces (the migration pathways) was
visualized using the VESTA software [53].

The structural characterization of NaNisAs3Op¢ revealed well-
defined tunnels favorizing the Na* motion inside the crystal. These
characteristics provide abundant Na™ cations hopping sites and
continuous migration pathways as shown in Fig. 9a. The BVSE calcu-
lations reveals that Na* migrated mainly along the 1D direction. How-
ever, to reach 2D Na™ diffusion channel maps a slightly higher energy
barrier of 1.11 eV is needed. Compared with the experimental activation
energy determined from EIS measurements (1.21 eV), the activation
energy obtained from the semiempirical BVS software (1.11 eV) is still
in good agreement, since in this case the discrepancy is not significant.
On a broader scale, the 1D continuous migration pathways of Na* ions
along the Nal-Nal trajectory occur parallel to the a-axis and require
overcoming an energy barrier of 0.84 eV. Moreover, this long-range
transport channel is built by interconnected equivalent sodium posi-
tions with interstitial sites S2 and S4. The isotropic Nal-Nal path has
been identified as two consecutive Na™ ion hopping, Nal-S2-Nal and
Nal-S4-Nal (Fig. 9b). The Nal-S2-Nal pathway represents an ion
hopping mechanism where the Na* ion jump from the Nal equilibrium
site to the S2 interstitial site and then returns to another Nal stable
position. This hop involves a migration barrier of 0.499 eV with a hop
distance of 5.172 A (Table 4), indicating a relatively moderate energy
requirement for ion movement. Similarly, the Na1-S4-Nal pathway also
involves a consecutive hopping mechanism, but with the Na* ion moving
between Nal and the S4 interstitial site before returning to another Nal
position. This pathway has a higher migration barrier of 0.841 eV and a
shorter hop distance (3.629 ;\) (Table 4), suggesting a more significant
energy hurdle compared to the Nal-S2-Nal hop, as shown in the land-
scape of Fig. 9c by the red dotted line (reaction coordinate/A 0-10). This
increase in migration barrier arises from the high values of the energy
site S4 (0.82 eV) compared to the S2 (0.51 eV). Therefore, the presence
of interconnected conduction pathways allows for enhanced Na*
mobility, which is crucial for achieving effective long-range ionic
conduction.

Our simulation of the migration pathways in NaNiAs301¢ indicates
that its transport characteristics are associated with the movement of
mobile Na* ions through ionic hopping. It is well known that the
mobility of alkali ions is predominantly confined by the dimensions of
the channels within the anionic framework. As previously mentioned,
the structural analysis reveals the presence of hexagonal tunnels parallel
to the a axis (Fig. 10a) and other tunnels, also in coordination number 8,

(b)

Fig. 10. View of the shape and dimensions of the tunnel sections in NaNiyAs30;.
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parallel to the b axis (Fig. 10b). A qualitative assessment, considering
the sums of sodium and oxygen Shannon ionic radii [54] (2[r(Na®) +r
(0%)] = 5.18 A), suggests that the tunnels along the [100] direction
(Fig. 10a), with diameters ranging from 3.78 A to 5.34 A may block the
mobility of sodium cations. However, the tunnels along the [010] di-
rection (Fig. 10b) with a diameter ranging from 3.36 A to 8.56 A are
larger than the combined diameters of Na* and 0%, indicating that these
channels are wide enough for Na™ cations motion.

4. Conclusion

In summary, the new material NaNipAs3Oq¢ was successfully syn-
thesized as a polycrystalline powder and its structure was refined based
on XRD powder diffraction data, using the Rietveld method. The
experimental crystal structure was confirmed by means of full structural
relaxation within the ab initio framework of the density functional the-
ory (DFT). There is an excellent agreement between the structural
properties of NaNiyAs30;¢ obtained experimentally and those resulting
from the theoretical study. Our theoretical DFT calculations also support
the stability of the reported structural phase and its semiconducting
character. The material structure, built of 3D anionic framework, shows
tunnels quite suitable for sodium mobility. AC impedance measurements
are joined to the BVSE approach to study the conductivity characteristic
of the ceramic oxide and predict the Na' ion transport path within the
structural architecture. Although it exhibits moderate ionic conductivity
compared to other sodium arsenates and promising Na-ion conductors,
NaNi2As:010 may serve as a basis for designing solid ionic conductors for
SIB applications due to its excellent thermal and structural stability. The
present work could be further extended to enhance the ionic conduc-
tivity, which may potentially improve its performance as an ionic
conductor.
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Table S1
Summary of crystallographic data, recording conditions and structure
refinement results for NaNi2As3O1o.

Crystal data

Empirical formula NaNiAs:010

Crystal system; space group Triclinic; P -1

Unit cell dimensions a=6.69172 (5) A: b=7.74930 (6) A: ¢ = 8.71357
a, By (7) A 108.6343 (6) °, 108.5190 (6)°, 99.2169 (6)°
volume; 2 388.40 (1) A%; 2

Formula weight; paic. 525.13 g mol', 4.490 g.cm®

Conditions of collection

Diffractometer Panalytical X'Pert PRO

Wavelength; Temperature Acuka=1.54056 A: 298 K

Angle range for data collection 5°. 80°

Step scan increment (20) ° 0.02°

Refinement

Profile function Pseudo-Voigt

Background 12

Ro 1.85

Rup 2.43

Rexp 1.14

Goodness of fit ( x? ) 173
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Table S2

Fractional atomic coordinates and equivalent displacement parameters (A?) in

NaNi2As3010.
Atom Wka. X y Zz Biso*/Beq
(A?)

As1 2i 0.0142 (4) 0.3757 (4) 0.7909 (3)  0.43(9)
As2 2i 0.4519 (4) 0.2583 (4) 0.1670 (3)  0.29 (10)
As3 2i 0.7605 (5) 0.0722 (4) 0.3773(3)  0.20 (9)
Ni1 2i 0.1043 (6) 0.8278 (5) 0.9328 (5)  0.30 (12)
Ni2 2i 0.4481 (6) 0.6527 (5) 0.1387 (4)  0.69 (12)
Na1 2i 0.7440 (14) 0.6928 (12) 0.5458 (10) 1.1 (2)
01 2i 0.847 (2) 0.2813 (19) 0.8634 (15)  0.55 (12)
02 2i 0.5706 (19) 0.1957 (17) 0.0246 (14)  0.55 (12)
03 2i 0.271 (2) 0.4052 (16) 0.9129 (15)  0.55 (12)
04 2i 0.6253 (18) 0.8810 (17) 0.3806 (12)  0.55 (12)
05 2i 0.5874 (19) 0.2335 (18) 0.3668 (13)  0.55 (12)
06 2i 0.4886 (19) 0.4916 (16) 0.2782 (14)  0.55 (12)
o7 2i 0.981 (2) 0.5599 (17) 0.7330 (14 0.55 (12)
08 2i 0.9183 (18) 0.0810 (15) 0.2702 (13)  0.55 (12)
09 2i 0.212 (2) 0.1139 (17) 1.1130 (13)  0.55 (12)

010 2i 0.9564 (18) 0.1947 (16) 0.5799 (16)  0.55 (12)
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Table S3
Selected interatomic distances (A) for NaNi2As3O1o.

Ni10¢ octahedron Ni20s octahedron
I Ni1—O7 2.061 I Ni2—O6 1.994
Ni1—O8 2.077 Ni2—O3 2.081
Ni1—09 2.108 Ni2—0O4 2.082
Ni1—02 2.135 Ni2—02 2.103
Ni1—O1 2.157 Ni2—O1 2.114
Ni1—QO9 2174 Ni2—O3 2.115

As10, tetrahedron I As20, tetrahedron

' As1—O1 1633  As2—09 1.631

As1—03 1.641 As2—02 1.664
As1—07 1.683 As2—06 1.689
As1—010 1.795 As2—05 1.777

I As30, tetrahedron I Na10;z polyhedron
I As3—04 1.621 I Na1—O06 2.254
As3—08 1.623 Na1—O8 2.320
As3—010 1.672 Na1—0O4 2412
As3—05 1.839 Na1—O7 2.488
Na1—O05 2.650
Na1—O09 2.762
Na1—O10 2.725
Na1—O6 3.004
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Figure S1

Calculated total energy of NaNi2As3O10 as a function of volume (per cell).
The zero of the energy is set at the minimum of the E(V) curve (zero
pressure). The circles correspond to the set of actual calculated data.
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FigureS2

A representation of the triclinic structure of NaNi2As3010 showing also the
calculated electronic localization function (ELF) isosurfaces (set at 0.65) and
contour plots at one zone boundary.
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Figure S3
Contribution to the calculated phonon density of states of NaNi2As3O10 per
species (phPDOS).
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Figure S4

Projected electronic density of states (PDOS) around the band gap,
represented separately in panels for the different elements. Spin up and
down correspond respectively to blue and red lines. Straight, dashed and

dotted lines correspond respectively to s, p, and d orbitals. Note the different

scales used for each panel / element (s and p Ni contributions are negligible
in the range shown).
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Syntheése, conductivité ionique double et
calculs DFT des voies de migration de
I'oxygene dans la pérovskite NdInOs



Chapitre 5

Article 3 soumis : Synthése, conductivité ionique double et
calculs DFT des voies de migration de l’oxygene dans la

pérovskite NdInOs

5.1. Contenu de I’article 3 soumis

Ce chapitre est consacré a la résolution structurale, a 1’é¢tude de la double
conductivité ionique par spectroscopie d’impédance en atmosphéres séche et humide,
ainsi qu’a la simulation des chemins de conduction des ions oxygeéne dans le NdInOs
de type pérovskite. Les résultats ont été publi¢ dans le journal Ceramics International:
« Synthesis, dual ionic conductivity and DFT calculations of oxygen migration
pathways in NdInOs perovskite » Bdey, S., Tran Van, H., Casanova-Baez, J., Arenas-
Esteban, D., Allard, F., Antonius G., Huot, J., and Nuiez, P, 52, (2026), p. 3545.
https://doi.org/10.1016/ 10.1016/j.ceramint.2025.12.145.

5.2. Résumé de D’article 3 soumis dans "Journal of Ceramics International "'

La réduction des températures de fonctionnement des piles a combustible a
oxyde solide (SOFC) constitue un axe central de la recherche. Cet effort vise a
améliorer les performances, la compatibilité des matériaux et la viabilité économique.
Les conducteurs ioniques doubles jouent un role crucial dans ce développement, car
ils influencent directement I’efficacité et la fonctionnalit¢ des électrolytes a des
températures intermédiaires.
Dans ce contexte, L’oxyde de type pérovskite NdInOs a été synthétisé avec succes par
la méthode de réaction a I’état solide afin d’évaluer son potentiel en tant qu’oxyde
conducteur de protons fonctionnant a des températures intermédiaires. Un affinement
de Rietveld a été réalis€ pour déterminer la structure cristalline, laquelle a été
confirmée par des calculs de la théorie de la fonctionnelle de la densité¢ (DFT). Les
propriétés électriques de NdInOs ont été étudiées par spectroscopie d’impédance
électrochimique, en conditions atmosphériques séches et humides. A 550°C, la

conductivité totale du pérovskite synthétisé en air humide (4,987 x 1077 Scm™) est



Article 3

d’un ordre de grandeur supérieure a celle mesurée en air sec (4,244 x 10 Scm™), ce
qui confirme que la conductivité protonique contribue de maniére significative a la
conductivité globale de NdInO; a température intermédiaire. Par ailleurs, afin de
mieux comprendre le mécanisme de migration de 1’oxygeéne dans le pérovskite
NdInOs, des simulations NEB-DFT ont été effectuées pour identifier les trajectoires
de migration et calculer les barriéres énergétiques associées a chaque saut ionique.
Cette approche combinée fournit des informations précieuses sur les mécanismes de

transport ionique qui gouvernent les performances du NdInOs.
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Lowering the operating temperatures of solid oxide fuel cells (SOFCs) has been a central focus of research. This
shift aims to enhance performance, material compatibility and economic viability. Dual ionic conductors play a
crucial role in this development, as they directly impact the efficiency and functionality of electrolytes at in-
termediate temperatures. In this context, we synthesized the rare-earth perovskite NdInO3 to explore it as a
promising proton-conducting oxide for application as an electrolyte in intermediate-temperature solid oxide fuel
cells (IT-SOFCs). Rietveld refinement was performed to determine the crystal structure, which was further
confirmed by density functional theory (DFT) calculations. The electrical properties of NdInO3 were investigated
using electrochemical impedance spectroscopy under both dry and wet atmospheric conditions. At 550 °C, the
total conductivity of the synthesized perovskite in wet air (4.99 x 10”7 S cm ™) is an order of magnitude higher
than in dry air (4.24 x 10® § cm ™), confirming that proton conductivity makes a significant contribution to the
overall conductivity of NdInOj at intermediate temperatures. To further interpret these experimental findings, a
DFT modeling approach was employed to provide a comprehensive understanding of the oxygen migration
processes and to evaluate the migration energy barriers along each pathway in the studied compound. The
computed migration energy barriers are in fair agreement with experiments. We find that the HSE06 hybrid
functional lowers the migration energy barriers by 5-13% compared to the PBE exchange-correlation functional.

1. Introduction thermally activated ion transport mechanism based on the hopping of
oxygen ions is strongly temperature dependent. The high ionic con-

A solid oxide fuel cell (SOFC) is a ceramic-based electrochemical ductivity and chemical stability of oxygen-ion conductors at elevated

energy conversion device that converts fuel energy directly into elec-
trical power with high efficiency and low CO3 emissions [1-4]. These
ceramic fuel cells have become one of the cleanest and most promising
candidates for achieving a carbon-neutral society. SOFCs can be classi-
fied into two classes based on the type of charged species in the elec-
trolyte: Typical SOFCs which use oxide-ion conductors (O-SOFCs), such
as the well-known SOFC electrolyte Yttria Stabilized Zirconia (YSZ) [5,
6] and doped CeO, [7,8], and protonic ceramic fuel cells which use
proton-conductors ceramics (PCFCs) [9-11] as electrolytes.

In O-SOFCs, the oxidant (O, or air) is reduced at the cathode to form
oxygen ions, which migrate through the solid electrolyte and reach the
anode, where they react with the fuel to generate electricity. This

* Corresponding author.
** Corresponding author.

temperatures have enabled the reliable and efficient operation of SOFCs
and laid the groundwork for their early-stage commercialization. The
robust performance of oxide-ion conductors like YSZ has made them the
industry standard and facilitated the deployment of several commercial
SOFC systems worldwide.

However, due to the elevated operating temperatures (700-1000 °C)
of conventional oxide fuel cells, significant research has been initiated to
develop proton-conducting electrolytes and reduce the operating tem-
perature of SOFCs to below 600 °C. Lowering the operating temperature
improves the thermal compatibility of the component materials, reduces
fabrication and material costs, and consequently the commercialization
of SOFC technology. Several ceramic oxides have been identified as
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promising candidates for electrolyte materials in protonic ceramic fuel
cells (PCFCs). Among these materials, oxides with a perovskite crystal
structure, commonly represented by the chemical formula ABOs3, have
attracted particular attention. In this structure, the A-site is occupied by
large cations with a coordination number of 12, while the B-site ac-
commodates smaller cations forming BOg octahedra. Examples include
doped LaYOs, LaScOs3, LaErOs [12], and the most popular protonic
electrolytes, doped BaCeO3 and BaZrOs [13], have shown significant
proton conductivity at low and intermediate temperatures. The exten-
sive investigation of these compounds makes them an excellent class of
materials for developing perovskite-type proton conductors.

Structurally, perovskite oxides have the general formula ABOs,
where the larger A-site cation (typically a rare-earth or alkaline-earth
ion) is twelvefold coordinated with oxygen, while the smaller B-site
cation (usually a transition metal) resides in the center of a corner-
sharing BOg octahedron. The ideal cubic perovskite structure (space
group Pm3m) often undergoes distortions arising from differences in
ionic radii and bonding characteristics, which can be quantified by the
Goldschmidt tolerance factor [14-16]. Deviations of t from unity result
in tilting and distortion of the BOg octahedra, giving rise to
lower-symmetry structures such as orthorhombic or rhombohedral
variants. These structural variations have a pronounced effect on ion
transport, defect chemistry, and oxygen and proton mobility in
perovskite-based materials [17].

Proton conductivity was not discovered until the early 1980s by
Iwahara et al. in SrCeO3; and BaCeOgs perovskites [18,19]. Since then,
many studies have been carried out on cerate- and zirconate-based pe-
rovskites for their numerous applications in fuel cells, hydrogen pumps,
separation membranes, electrolyzers, etc [20-22]. The proton transport
mechanism has been extensively studied by numerous research groups
[23-27]. The proton is a unique ion due to its small size (8 x 107° /?\)
compared to the other ion species, such as oxygen ion (~1 A), and be-
sides that it is a ‘bare’ ion without an outer electronic shell. Conse-
quently, the proton has low activation energy (E, < 0.1 eV) and usually
resides inside the electronic shell of some anions, with which it is
associated.

More recently, research has focused on enhancing the chemical and
structural stability of perovskite-type oxides for electrochemical devices
[28,29]. Advances in understanding defect chemistry, cation substitu-
tion, and lattice distortions have led to improved ionic and protonic
conductivities under moderate conditions [30,31].

A better understanding of the mechanisms governing ionic migration
in inorganic solid-state materials requires a combination of experi-
mental measurements and theoretical approaches. The most popular
theoretical methods for discovering and designing new Li, Na, and O ion
conductors are the geometric-topological (GT) approach [32], bond
valence site energy (BVSE) analysis [33], and nudged elastic band
methods implemented in density functional theory (NEB-DFT) [34]. The
NEB-DFT approach is the most employed method for performing
computational screening of oxygen ion diffusion pathways in the
structures of materials for solid oxide fuel cells (SOFCs). Over the past
few years, the recently developed BVSE method [33] has also been used
to study oxygen-ion conductivity [35-37].

This study addresses the need to understand ion transport mecha-
nisms in perovskite oxides by investigating NdInOs, a material of in-
terest for its potential as a proton conductor at intermediate operating
temperatures. We synthesized phase pure NdInO3 and combined struc-
tural characterization with impedance spectroscopy to clarify the role of
protonic contributions to its conductivity. To connect the experimental
findings with atomistic processes, DFT calculations were carried out to
identify favorable oxygen migration pathways and determine their en-
ergy barriers, thereby linking the conductivity behavior revealed by
impedance analysis to the underlying transport mechanisms.
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2. Experimental methods
2.1. Materials synthesis

NdInO3 perovskite compounds were synthesized using the conven-
tional solid-state reaction method from high purity starting materials
NdyO3 (99 %, Sigma-Aldrich) and InyO3 (99 %, Sigma-Aldrich).
Following the required stoichiometry, the raw materials were mixed
in an agate mortar and calcined at 800 °C for 12 h to outgas volatile
species. The mixture was thoroughly homogenized through ball milling,
using eight cycles of 25 min with 5 min pause, each cycle. The resulting
powder was dried and then pressed into pellets, and sintered at 1300 °C
in air for 48 h with a heating/cooling rate of 5 °C/min.

2.2. Materials characterization

Several analytical techniques were employed to characterize the
synthesized powders. X-ray diffraction (XRD) measurements were per-
formed using a Panalytical X'Pert PRO automatic diffractometer with
monochromatic copper radiation (Cu K1, A = 1.54053 A). To determine
the crystal structure, Rietveld refinement was carried out using TOPAS
software V6 [38], with the crystallographic data of the isostructural
LaInO3 (ICSD-38736) [39] as the starting point.

The microstructure of the polished surfaces of the dense pellets was
observed by scanning electron microscopy (SEM) with a ZEISS EVO 15
microscope. Prior to recording the SEM images, one face of the dense
disk was carefully polished to obtain a mirror-flat surface and then
thermally etched at 1000 °C for 30 min. This procedure was essential to
improve the visualization of grain boundaries in microstructural
analysis.

The electrochemical properties of the dense ceramics were investi-
gated using two-probe AC impedance spectroscopy in both dry and
humidified (3 % H0) atmospheres. Pt-ink (Metalor) electrodes were
painted as current collectors on opposite sides of the pellet and then
fired at 800 °C for 1 h to dry the platinum electrodes and ensure good
conductivity and adhesion to the sample surface.

2.3. Computational details

Density functional theory (DFT) calculations were used to determine
the crystal structure of NdInOs and the oxygen ion migration barriers.
We performed DFT calculations with the ABINIT software [40] and used
the Perdew-Burke-Ernzerhof (PBE) exchange-correlation functional
[41], as well as the Heyd-Scuseria-Ernzerhof (HSE06) hybrid functional
[42]. The HSE06 functional is expected to better describe oxide systems
containing d and f metals [43]. The unit cell consists of 20 atoms, which
include 4 Nd atoms, 4 In atoms, and 12 O atoms. Norm-conserving
pseudopotentials from the PseudoDojo libraries (NC SR and NC SR
3+) [44] were used to describe the atoms. Because NdInO3 does not
exhibit evidence of spin polarization [43], our calculations are per-
formed in the spin-unpolarized case. We use a plane-wave cutoff energy
of 45 Ha, a total energy tolerance criterion of 107° Ha, and an atomic
force threshold of 5 x 10> Ha/Bohr. A Monkhorst-Pack k-grid of 4 x 2
x 4 was used for the unit cell.

To investigate the migration paths and energy barriers for the oxygen
ion diffusion, we employ the climbing images nudged elastic band (CI-
NEB) method [45], using an energy convergence criterion of 10~ Ha.
The initial and final vacancy configurations were generated by removing
one O atom from the structure and relaxing the positions of the
remaining atoms. In addition, calculations with the HSE06 hybrid
functional [42] are performed to find more accurate lattice parameters
and energy barrier corrections using oxygen vacancy and saddle point
configurations from NEB calculations with single-point hybrid
calculations.
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3. Results and discussions

The phase purity and crystal structure of fresh-synthesized NdInO3
were first investigated using XRD. As shown in Fig. 1, all the main peaks
in the XRD pattern were indexed to an orthorhombic symmetry (space
group Pnma, #62), without the appearance of spurious or additional
peaks, indicating the formation of a single-phase orthorhombic perov-
skite structure. The final structural parameters, structure refinement,
and the final agreement factors are summarized in Table S1, while the
corresponding atomic positions, including two distinct oxygen sites (Oa
and Og) are given in Table S2. These results are in good agreement with
the previous report by P. Hartley et al. [43] with deviations in lattice
parameters not exceeding 0.5 %. Table S3 lists the atomic positions
obtained from DFT studies for the relaxed unit cell, using a total of 20
atoms.

The measured and computed lattice parameters are summarized in
Table 1. The PBE functional overestimates the lattice parameters by as
much as 2 %, while the HSE06 functional gives a better agreement with
experiment, with discrepancies below 0.5 %.

To assess the microstructural features and elemental distribution of
the sintered NdInO3 pellets, SEM along with EDS analyses were per-
formed. The SEM micrographs, illustrated in Fig. 2a, show that the
NdInOjs sintered pellets are dense with a minimal porosity, which aligns
with the high relative density of 91 %, calculated by the geometrical
method. EDS analysis clearly indicates the presence of both neodymium
and indium within the sample, demonstrating a uniform distribution as
illustrated in Fig. 2b, where Neodymium is mapped in green, and Indium
is mapped in red. The EDS spectrum in Fig. 2c confirms the presence of
these elements, marked by the characteristic L, energy peaks for both
Neodymium and Indium, and the K, energy peak of oxygen, with atomic
percentages of the elements in agreement with the theoretical values
(Table S4). Gold is additionally detected because of the gold sputtering
conducted during the preprocessing phase, which significantly enhances
the quality of the SEM images by increasing the surface electrical
conductivity.

The electrical conductivity of perovskite-type NdInO3 material was
measured by EIS in both dry and wet air. The recorded spectra, obtained
under these conditions, were fitted to an equivalent circuit using Z-View
software [46]. The equivalent circuit consists of (Rp//CPE1)(Rgbh//CPE3)
(upper inset in Fig. 3), where Ry, and Ry, represent the bulk and grain
boundary resistivities, respectively. The impedance of the constant
phase element (Z¢cpg) can be expressed as:
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Fig. 1. Rietveld refinement of NdInO3, showing observed pattern, calculated
Bragg peaks and difference X-ray powder diffraction patterns.
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Table 1

The lattice parameters and unit cell volumes of orthorhombic NdInOj are ob-

Ceramics International 52 (2026) 3545-3553

tained from both experimental and theoretical analyses.

Crystal data  Experimental ~ DFT-PBE DFT-HSE06

a(A) 5.900 5.974 (+1.25) 5.928 (+0.47)
b (A) 8.133 8.295 (+1.99) 8.174 (+0.50)
c(A) 5.632 5.672 (+0.71) 5.627 (—0.09)
b/a 1.378 1.389 (+0.80) 1.379 (+0.07)
b/c 1.444 1.462 (+1.25) 1.453 (+0.62)
V(A% 270.223 280.777 (+3.91)  272.717 (+0.923)

The percentage errors of DFT results compared with corresponding experimental data
are given in parentheses

Zepe = ﬁ Eq. 1
where Q is the pseudo-capacitance of the CPE, and n is the degree of its
deviation from an ideal capacitor response, which corresponds ton = 1.

The total conductivity of the NdInO3 samples can be calculated by
the addition of bulk and grain boundary resistance and the geometrical
parameters of the pellet through the following equation:

L
T =R, + Rg) x S

Eq. 2
Where L is the thickness in cm of the pellet, Ry, and Rgy, are the bulk and
grain boundary resistances, respectively, and S is the cross-sectional
area of the pellet in cm?.

Tables 2 and 3 list the extracted values of resistance, calculated
capacitance values of C, and the total conductivity ¢ values in dry and
wet air, respectively.

At low and intermediate temperatures (<550 °C), the ceramic ex-
hibits a mixture of charge carriers, including proton and oxygen ions
moving through the crystal structure. In wet condition, as expected the
protons act as a charge carrier leading to an overall increase in the total
conductivity of the material, indicated by the reduced semicircle in the
Nyquist plots (Fig. 3a). At 550 °C, NdInO3 shows a total conductivity of
4.24 x10°8Scmtin dry air, while in wet air presents a value of 4.99 x
1077 S ecm™! (See Tables 2 and 3). We must emphasize this difference,
since it is one order of magnitude higher in wet air than in dry air,
confirming the large proton conductivity to the total conductivity at
intermediate temperatures (650 - 350 °C) for NdInOs.

However, as the temperature increases (>550 °C), the proton con-
ductivity contribution to the total conductivity decreases slowly until
they disappear, when the oxide ion conductivity becomes the dominant
contribution. There is no significant difference in the resistance of the
material in wet and dry atmospheres at high temperatures (i.e.
>800 °C), as can be seen in Fig. 4a. It is obvious that the conductivity is
closely related to the concentration of charge carriers [47], and the
phenomenon of high-temperature dehydration [48] can explain the loss
of proton conductivity from the crystal structure.

The perovskite NdInO3 exhibits at intermediate temperature a con-
ductivity of one order of magnitude higher in wet air than in dry air,
which can be explained by the higher mobility of protons compared to
oxygen ions. This can be elucidated in terms of the Grotthuss mechanism
[19], which describes the high mobility of hydrogen ion and its diffusion
through an intermediate state:

O-H---0-0--H--0>0---H-0

Inorganic perovskite oxides have been widely studied, and numerous
compositions with promising performance metrics have been reported
in the literature, making them strong candidates for solid electrolytes in
solid oxide fuel cells (SOFCs). The total conductivity of NdInOs
measured under dry air at 800 °C (6gpoc = 1.778 x 1075 S/cm) is lower
compared to that of undoped perovskites such as LaGaO3 (6gpoc = 1.6 x
1073 S/cm) [49], and LaAlOj3 (6ggoc = 2 x 10~* S/cm) [49]. Moreover,
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Fig. 2. (a) SEM analysis of the NdInO3 sample surface, (b) including EDS mapping for Nd (green) and In (red). (c¢) EDS spectra showing a clear presence of both
elements, along with oxygen and gold from surface sputtering to enhance SEM visualization. (For interpretation of the references to color in this figure legend, the

reader is referred to the Web version of this article.)
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Fig. 3. Experimental and calculated impedance spectra of NdInO; recorded in dry and wet air at (a) intermediate temperature (550 °C) and (b) high tempera-

ture (800 °C).

the overall conductivity of doped and co-doped perovskites LaScO3 and
LaGaO3 such as Lag ¢Srp,1Ga03 [501, Lao,gsro.lGao,gMg(),lOg_s [51],
Lag.9Sr0.18c03 [50], LaSco.9Mgo.103 [52], and Lag ¢Sro.18¢o.9Mg0.103.5
[51] measured in air, is typically on the order of 10~2 S/cm, which is two
orders of magnitude higher than that of NdInO3. Furthermore, the ox-
ygen ion conductivity of NdInO3 ceramic at 700 °C is 1.449 x 107°
S/cm, which is significantly lower than that of other widely used solid
electrolytes such as Yttrium Stabilized Zirconia, YSZ (8.4 x 103 S/cm),
Scandium Stabilized Zircona, ScSZ (5.5 x 10 2 S/cm), and Gadolinium
Dopped Ceria, GDC (7.3 x 102 S/cm) [53], all of which demonstrate
considerably higher ionic conductivities. However, it is not straight-
forward to draw a direct comparison based only on oxygen ion
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conductivity values without considering several variable factors to
which the conductivity of solid electrolytes for SOFCs is highly sensitive,
such as microstructure, density, and sintering conditions. In terms of
proton conductivity, NdInOs; exhibits significantly lower values
compared to that of doped barium cerate-zirconates (BaCeOs, BaZrO3),
which exhibit a proton conductivity of approximately 0.001 S/cm at
600 °C [54]. In addition, the protonic conductivity of our perovskite
NdInO3 is much lower compared to that of Y and Sm doped and
co-doped BaCeOs3; such as BaCepgY203 5 BaCepgSmg203 5 and
BaCeg gSmy,1Y0.103-_5 [55] which are state of art and exhibit a proton
conductivity of approximately 0.002 S/cm at 600 °C.

Despite its moderate ionic and low protonic conductivities, NdInO3
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Table 2
Bulk and grain boundary resistances and capacitances, and total conductivity of
NdInOj; in dry air extracted from the equivalent circuit at several temperatures.

T R, (@) Cp(10™1'F. Rgp () Ce(107'°F. orS.
“C) em Y em ) em Y
500  5.3664 x  4.945 25355 x  5.081 1.645 x
107 10° 108
550 23048 x  4.367 7.5831 x  9.140 4.244 x
107 10° 1078
600  6.2627 x  4.583 4.0619 x 2972 1.259 x
10° 10° 107
650 23994 x  4.355 868810 7.424 3.978 x
10° 107
700 514590 4.89 382720 2.233 1.449 x
10°°
750 194720 4.047 58064 7.703 5.143 x
10°°
800 57154 3.962 15967 7.736 1.778 x
10°
850 17809 3.926 5307 7.492 5.624 x
10°°
900 7443 3.463 - - 1.747 x
10°*
Table 3

Bulk and grain boundary resistances and capacitances, and total conductivity of
NdInOs; in wet air extracted from the equivalent circuit at several temperatures.

T Ry (Q) Cp(10 1F. Rgp () Cgb(1071°F. o(S.
Q) cm") cm’l) cm")
350 26223 x  4.643 1.0358 x 3.302 3.554 x
107 107 108
400  1.3783 x  4.352 3.9632 x 7.236 7.326 x
107 10° 10°®
450  7.2721 x 4.197 1.4854 x 1.374 1.484 x
10° 10° 107
500  4.1839 x 4.039 480870 18.312 2.787 x
10° 107
550  2.2942 x 3.916 312450 15.345 4.987 x
10° 107
600  1.2691 x  4.167 197420 17.105 8.864 x
10° 1077
650 673930 3.898 116190 19.002 1.645 x
107
700 304540 3.015 66862 10.3 3.500 x
10°°
750 126900 3.889 27939 11.1 8.395 x
10°¢
800 45054 3.908 12807 2.48 2.246 x
10°°
850 15483 3.992 5339 4.93 6.243 x
10°°
900 7866 2.635 - - 1.653 x
10°*

remains of interest due to its chemical stability and potential for opti-
mization. These limitations present a significant opportunity for
improvement through targeted strategies, such as modifying the sin-
tering process and engineering the microstructure to produce dense
ceramics with minimal grain boundary resistance. Additionally, ionic
and protonic conductivity can be promoted by doping or co-doping the
perovskite structure to adjust oxygen vacancy concentration and intro-
duce protonic defects. However, realizing these improvements requires
a detailed understanding of the ion transport mechanisms.

The activation energies for ionic diffusion are extracted from the
conductivity measurements by fitting either a two-channel or a three-
channel model electrical conductivity, as shown in Fig. 4. This means
that in dry air, the conductivity of the sample is expressed as:

E, E.
0 T=(01+02)T=A; exp[—ﬁ] +A2exP[_IT2T] Eq. 3

98

Ceramics International 52 (2026) 3545-3553

‘\ ® Dry air measurement
=21 \ E; =2.63 eV === 2-channel fit
H
\
A
A
-4 l\
\
\
= | @ "
Y -6 1 \
; .
b4
) N
5 -8 W
£ e
w
\\
-10 9
\
*m E2=1.02eV
N
-12 \\‘
08 10 12 14 16 18
1000/T (K1)
™ ® Wet air measurement
-21 \\ E1=236eV === 3-channel fit
L]
\
A
-4 N\,
\
(b) LY
= ‘.
T -6 N
§ -
b4 N, -
s .. E>; = 0.77 eV
5 -8 RN
< LS
e
~104 ‘.\\Eg =0.34 eV
\.\
Siie
~121
0j8 110 1j2 1t4 l.’6 1.8
1000/T (K~*)

Fig. 4. Arrhenius plots of the total conductivity of NdInO; with numerical
fitting (dashed lines) of a two-channel model for dry air (red) and a three-
channel model for wet air (blue). (For interpretation of the references to
color in this figure legend, the reader is referred to the Web version of
this article.)

where oj is the conductivity of channel i with activation energy E; and
pre-exponential factor A; and the channels are ordered in decreasing
activation energy. As we further discuss in the next section, the first
channel corresponds to the migration of oxygen vacancies, and we
interpret the second channel as the migration of oxygen di-vacancies,
that is, the coordinated movement of adjacent vacancies. The high-
temperature regime is thus dominated by the oxygen vacancies with
E; =2.63 + 0.06 eV, while at low temperature, the second conductivity
channel dominates, with E5 = 1.02 + 0.05 eV. The uncertainty on the
parameters relates to the fitting of the model, and do not account for the
experimental uncertainties. We note, however, that the tail of the
impedance spectrum at low temperature (550-600 °C) features notable
disruption as seen in Fig. 3a, which introduces larger uncertainties for
the smaller activation energies.

In wet air, the presence of hydrogen atoms adds a third conductivity
channel, and the total conductivity is:

E E
6T = (01402 +03)T=4A, exp[—ﬁ] +A2exp[~1é] +A3axp[
_E
KsT

Eq. 4
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with the fitted activation energy values E; = 2.36 + 0.02 eV, E; = 0.77
+0.03 eV and E3 = 0.34 + 0.06 eV. We point out that the other channels
(the oxygen vacancies and di-vacancies) are affect by the presence of
dissociated water molecules, which lowers their activation energy.

The uncertainties on the fitted activation energies correspond to
parameter variations that increase the error of the fit by one standard
variation. They do not, however, account for experimental
uncertainties.

4. Migration of oxygen ions

The oxygen ion diffusion in perovskite oxides takes place via the
vacancy mechanism [56], where oxygen ions hop to neighboring va-
cancies. There are two non-equivalent types of oxygen sites in the unit
cell, which we call Oy and Op, and we identify 11 non-equivalent
migration paths between neighboring oxygen sites that are less than 5
A apart in the unit cell, which are enumerated in Table 4 and depicted in
Fig. 5. The paths are named according to the initial and final oxygen
positions and the metal atoms in-between. Given the two no-equivalent
oxygen sites in the in NdInO3 unit cell, the migration paths can be
classified in four types, as detailed in Fig. S1. The three most favorable
paths with migration energy barriers lower than 2 eV are shown in
Fig. 5. They correspond to paths (5), (8) and (9) in Table 5. The other
paths are shown in supplementary information.

The migration energy barrier is obtained from NEB calculations with
at least 11 images. In order to avoid interactions between the oxygen
vacancies, we check the convergence of the energy barrier with the
supercell sizes, using 1 x 1 x 1,2 x 1 x 2, and 2 x 2 x 2 supercells,
corresponding to oxygen vacancy concentrations of 5 %, 1.25 %, and
0.625 %, respectively. We use k-point sampling equivalenttoa2 x 1 x 2
grid in the unit cell. The most converged energy barriers are reported in
Table 5, and the potential energy along the migration paths is provided
in Fig. S3 of the supplementary information. The convergence of the
energy barriers with supercell size is detailed in Table S5, where we
verify the supercell size convergence for migration paths with energy
barriers below 2.5 eV. Most migration paths are already converged with
the 1x1x1 unit cell, except for two paths (8 and 9), whose potential
energy profile along the migration path are shown in Fig. 6. These two
paths have very small migration energy barriers when computed in the
primitive cell (below 1 eV), but their migration energy barriers increase
significantly when computed in the 2 x 1 x 2 supercell, indicating that a
strong interaction may exist between neighboring vacancies. The non-
uniform change of migration barriers with increasing supercell size
has also been reported for the diffusion of oxygen vacancies in rutile
TiO3 [57]. Paths (8) and (9) are the ones with the lowest energy barriers
in the large supercells, indicating that the oxygen ion diffusion may
occur preferentially in the c- or a-direction channel in NdInOs.

Table 4

The migration energy barrier (Ep) and length (d) for the migration paths of the
oxygen ions in orthorhombic NdInO3, with the largest computed supercell. The
migration paths are named as I-F (M) according to the initial (I) and final (F)
oxygen positions and the metal atom(s) (M) that bind to both sites. For the paths
involving O-Og type vacancies, the forward/reverse energy barriers are given.

No. Type Paths d(A) Ep (eV)

1 0x-0p 02-03 (Nd) 3.289 2.125

2 0,03 01-05 (Nd/In) 3.017 1.850/2.139
3 04-08 (Nd) 3.634 2.927/3.216
4 01-06 (In) 3.197 2.597/2.942
5 04-09 (In) 3.047 1.704/1.993
6 01-08 (In) 3.204 2.038/2.327
7 01-08 (Nd) 4.666 3.449/3.794
8 03-O 011-09 (In) 3.121 1.777

9 05-08 (Nd/In) 3.058 1.961

10 011-08 (Nd/Nd) 3.025 2.684

11 05-011 (Nd) 4.301 3.072
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Fig. 5. The three preferred diffusion paths of oxygen ions in NdInO3 unit cell.
The images of oxygen ions in different paths are represented by corresponding
colors. (For interpretation of the references to color in this figure legend, the
reader is referred to the Web version of this article.)

Since NdInOs is a wide band gap oxide, the energy profile along the
migration path may be more accurately described by the HSE06 func-
tional than the PBE functional [43,58-60]. To obtain HSE06 corrections
to the migration energy barriers, we use the configurations obtained
from NEB with the PBE functional, and perform HSEO6 calculations at
the saddle point and the end points of the migration path. We perform
these calculations for the three most favorable paths in the 2 x 1 x 2
supercells. The resulting migration energy barriers are presented in
Table 5, and convergence of the HSE06 results with supercell size is
provided in supplementary information (Table S5). We find that HSE06
tends to lower the energy barriers, compared to PBE, by as much as 13
%. With HSE06 corrections, paths (8) and (9) remain the most favorable
migration paths, with migration energy barriers between 1.7 and ~1.8
ev.

We analyze the two types of oxygen vacancies by computing their
formation energy and their effect on the Hirshfeld charges of sur-
rounding atoms, which is presented in Table S6. The Op and Og type
oxygen vacancies have formation energies of 4.867 eV and 4.521 eV,
respectively, and 5.193 eV and 4.815 eV, respectively, when computed
with HSE06. Since the formation energy of the Op-type oxygen vacancy
is lower than that of the Oa-type vacancy by more than 0.345 eV, and
since the migration path with the lowest energy barriers involve the Og-
type vacancies, we expect the Op-type vacancies to provide the domi-
nant contribution to the ionic conductivity. The analysis of Hirshfeld
charges presented in Table S6 suggests that the oxygen atoms form a
stronger bond with In atoms than with Nd atoms, since the electronic
charge moves towards In upon the creation of oxygen vacancies.
Accordingly, the migration path alongside the In bond tend to have
lower energy barriers.

Due to the high formation energy of the oxygen vacancies, it is ex-
pected that the number of thermally generated oxygen vacancies be
negligible, such that the activation energy measured experimentally
should correspond to the migration energy barriers [61]. The computed
migration energy barriers ranging from 1.7 to 3 eV for oxygen vacancies
are consisted with the measured high-temperature conductivity channel
that has an effective activation energy around 2.6 eV.

The hypothesis that the low-temperature regime is dominated by di-
vacancies diffusion is supported by the strong interaction we observe
between nearby vacancies, with energy barriers as low as 0.7 eV for
vacancy diffusion in adjacent unit cells. However, a precise description
of oxygen di-vacancies diffusion is beyond the scope of the present
computational study.
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Fig. 6. Convergence of energy profiles along paths (8) and (9) with oxygen vacancy concentrations of 5 %, 1.25 %, and 0.625 %, which correspond to the unit cell, 2

x 1 x 2,and 2 x 2 x 2 supercells.

Table 5

Comparison of PBE and HSE06 for the migration energy barrier E,, (in eV) of the
three most favorable diffusion paths in NdInO3. The change from PBE to HSE06
is denoted by AE,.

PBE HSE06 AE,
Path 5 1.704/1.993 1.534/1.844 —0.170/-0.149
Path 8 1.850 1.752 —-0.098
Path 9 1.982 1.722 -0.26

5. Conclusion

The perovskite-type oxide NdInO3 was successfully synthesized via
the solid-state reaction method to investigate its potential as a proton-
conducting oxide operating at intermediate temperatures. The crystal
structure, determined by Rietveld refinement of XRD data, was subse-
quently supported by computational calculations based on DFT method.
Dual ion conductivity was investigated using impedance spectroscopy
under dry and wet atmospheric conditions. Furthermore, to elucidate
the mechanism and provide valuable insights into oxygen migration in
NdInO3 perovskite, NEB-DFT simulations were performed to identify
migration pathways and calculate the energy barriers for individual
hopping events. We found that using the HSE06 hybrid functional im-
proves the accuracy of the structural parameters and lowers the
migration energy barriers by 5-13 % compared to the PBE functional.
Compared to other perovskites reported in the literature, NdInO3 ex-
hibits moderate ionic conductivity and relatively low protonic conduc-
tivity when benchmarked against well-known doped and co-doped
BaCeO3 compounds. However, the understanding gained of its ion
transport pathways provides a solid foundation for the rational design
and optimization of NdInO; as a viable electrolyte for SOFC
applications.
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Supplementary material

Table S1. Summary of crystallographic data, recording conditions and structure
refinement results for NdInOs.

Crystal data

Empirical formula

Crystal system; space group
Unit cell dimensions

o, B,y

Volume; Z

Formula weight; pcatc.
Conditions of collection

Diffractometer

Wavelength; Temperature
Angle range for data collection
Step scan increment (20) °©
Refinement

Profile function

Background

Ry

pr
Rexp

Goodness of fit (%)

NdInOs3
Orthorhombic; Pnma

a=5.8999 (4) A; b=8.1329(6) A; c =5.6315(4) A

90.00 °, 90.00 °, 90.00 °
270.223 (3) A%; 4
307.06 g mol™!, 7.531 g.cm™

Panalytical X'Pert PRO
Acuko=1.54056 A; 298 K
5°-80°

0.02°

Pseudo-Voigt
6

10.87

14.22

12.97

1.10

Table S2. The atomic positions in unit cell of NdInOs; determined from XRD
measurements, with Oa and Og being two symmetrically different oxygen species.

No | Atom Site Site Reduced coordinates
symmetry occupancy X y Z
multiplicity
1 Nd 4 1 0.94490 0.25000 0.01690
2 In 4 1 0.00000 0.00000 0.50000
3 Oa 4 1 0.02900 0.25000 0.61500
4 OB 8 1 0.20900 0.06230 0.19200
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Table S3. The atomic positions in relaxed unit cell of NdInO3 (without HSE06).

No. Atom Reduced coordinates
X y z
1 Ndl 0.93843 0.25000 0.02084
2 Nd2 0.06157 0.75000 0.97916
3 Nd3 0.56157 0.75000 0.52084
4 Nd4 0.43843 0.25000 0.47916
5 Inl 0.00000 0.00000 0.50000
6 In2 0.50000 0.00000 0.00000
7 In3 0.00000 0.50000 0.50000
8 In4 0.50000 0.50000 0.00000
9 01 0.05610 0.25000 0.62882
10 02 0.94390 0.75000 0.37118
11 O3 0.44390 0.75000 0.12882
12 04 0.55610 0.25000 0.87118
13 05 0.19502 0.06768 0.19250
14 06 0.80498 0.93232 0.80750
15 07 0.30498 0.93232 0.69250
16 08 0.69502 0.06768 0.30750
17 09 0.80498 0.56768 0.80750
18 010 0.19502 0.43232 0.19250
19 Ol11 0.69502 0.43232 0.30750
20 012 0.30498 0.56768 0.69250

Table S4. Nominal and EDS-measured chemical composition NdInO3

Element Line Type wt% wt% Sigma  Atomic %  Theo. atomic %
O K series 19.37 0.12 66.14 60
In L series 34.16 0.09 16.26 20
Nd L series 46.47 0.11 17.60 20
Total 100.00 100.00 100
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Table S5. The migration barrier (Enm) and length (d) for the considered migration paths
of the oxygen ions in orthorhombic NdInO3. The migration paths are denoted by Initial
- Final O site (M), where M is a metal or a pair of metals bonded to the oxygen atoms
at these sites. d represents the distance between the oxygen atoms in the relaxed unit

cell (1x1x1). The forward/reverse barrier in the paths Oa-Og are considered.

No. Type Paths d(A) Em (eV)
I1x1x1 2x1x2 2x2x2
1 Oa-0a 02-03 (Nd) 3.289 2.110 2.125 -
2  0a-Os O1-O5(Nd/In)  3.017 2.296/1.951 2.139/1.850 -
3 04-08 (Nd) 3.634 1.854/1.508 3.216/2.927 -
4 01-06 (In) 3.197 2.942/2.597 - -
5 04-09 (In) 3.047 2.003/1.658 1.993/1.704 -
6 01-08 (In) 3.204 2.375/2.030 2.327/2.038 -
7 0O1-08 (Nd) 4.666 3.794/3.449 - -
8 Op-Op 011-09 (In) 3.121 0.657 1.850 1.777
9 05-08 (Nd/In) 3.058 0.818 1.982 1.961
10 011-08 3.025 2.684 - -
(Nd/Nd)
11 05-011 (Nd) 4.301 3.072 - -
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Table S6. The formation energy of oxygen vacancy which defined by total energies

Efvac) = (Eo vac T Y2 Eo2) - Endin03, where Eo vac 1s the total energy of the unit cell with

an oxygen vacancy, Eo> is the total energy of an isolated O> molecule in a box with

size of 20 A and using spin polarization, and Enamos is the total energy of the unit cell,

and Hirshfeld charge (QOn) for each atom in NdInOs structures (The formation energy

values in parentheses are HSEOQ6-corrected values based on the obtained PBE

structures).
Properties Initial structure | Oa-type vacancy Og-type vacancy
Efvac) (€V) - 4.867 (5.193) 4.521 (4.815)
Onu(e) Nd1 +0.595 +0.527 +0.561 (a)
Nd2 +0.595 +0.599 +0.579
Nd3 +0.595 +0.595 +0.551 (a)
Nd4 +0.595 +0.529 (a) +0.560
Inl +0.515 +0.420 (a) +0.478 (a)
In2 +0.515 +0.498 +0.365 (a)
In3 +0.515 +0.420 (a) +0.514
In4 +0.515 +0.498 +0.507
Oa | Ol -0.379 - -0.378 (a)
02 -0.379 -0.399 -0.376 (a)
03 -0.379 -0.379 -0.381 (a)
04 -0.379 -0.384 (a) -0.388 (a)
Os | O5 -0.366 -0.370 (a) -0.361 (a)
06 -0.366 -0.363 (a) -0.363 (a)
o7 -0.366 -0.362 (a) -0.384 (a)
08 -0.366 -0.367 (a) -
09 -0.366 -0.363 (a) -0.370
010 -0.366 -0.369 (a) -0.371 (a)
011 -0.366 -0.367 (a) -0.373 (a)
012 -0.366 -0.362 (a) -0.371

(a) Annotation of ions located in the vicinity of the vacancy site

107



Table S7. Comparison of PBE and HSEO06 for the migration energy barrier Er, (in eV)

of the three most favorable diffusion paths in different NdInOs3 supercells (The change

from PBE is denoted by AEn.
PBE HSE06 AEm
Ix1x1 (20 atoms)
Path 5 1.658 /2.003 1.983/2.362 +0.325/+0.359
Path 8 0.657 0.597 -0.060
Path 9 0.818 0.719 -0.099
2x1x2 (80 atoms)
Path 5 1.704/1.993 1.534/1.844 -0.170/-0.149
Path 8 1.850 1.752 -0.098
Path 9 1.982 1.722 -0.26
d 5; ©
" O5-08 (Nd'lin) 011-03 (In}
7,
-0 (Wd) Of-0E (M)

Fig. S1. The unit cell of orthorhombic NdInO3 and the illustration of oxygen ion

migration paths with images connecting the initial and final sites. The paths are named

by their initial and final oxygen sites, with the symbols in parentheses representing the

metals or pairs of metals that are bonded to these oxygen atoms.
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Fig. S2. The migration paths of oxygen ion in orthorhombic NdInOs: (a) unit cell and
(b) unit cell translated with vector the [0.5, 0.5, 0] showing paths (4) and (6). The

images of oxygen ions in different paths are represented by corresponding colors.
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Fig. S3. Converged energy profiles for 11 non-equivalent migration paths of oxygen
vacancy diffusion in NdInOs.
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Chapitre 6

Conclusions et perspectives

L’objectif principal de ce travail de recherche était de synthétiser de nouveaux
matériaux céramiques et d’évaluer leurs propriétés structurales et/ou électriques, en
vue de leur éventuelle utilisation comme électrolytes solides dans les batteries et les

piles a combustible fonctionnant a des températures intermédiaires (IT-SOFC).
Dans cette optique, trois nouveaux composés ont été synthétisé et étudié :

& Na3Al3(As04)4
Le nouvel arséniate de sodium et d'aluminium Na3Al3(AsO4)s a été préparé sous forme
de monocristal par une réaction a I'état solide a partir d'un flux, et la structure cristalline
a été déterminée par diffraction des rayons X sur monocristal. NasAls(AsOa)4 cristallise
dans le systeme monoclinique, groupe d’espace C2/c, avec les parametres de maille
suivants : a = 19,837(1) A ; b = 6,448(3) A ; ¢ = 10,437(6) A ; B = 91,986(3)°
et Z=2. Le modele structural a été validé a I’aide des outils de validation par la somme
des valences de liaison (BVS) et la distribution des charges (CHARDI), ainsi que par
la méthode de la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) qui ont permis aussi
de mieux connaitre l'environnement cationique. Sa structure présente une structure
anionique bidimensionnelle avec des larges tunnels s’étendant le long de la direction
[001], susceptibles d’offrir des voies de migration des ions Na® a faible barriére
énergétique Une simulation des chemins de conduction des cations Na* dans le réseau
anionique au moyen de modele BVSE (Bond Valence Site Energy Avec une barricre
énergétique relativement faible de 0,409 eV, la structure cristalline présente un réseau

tridimensionnel de canaux favorables a la migration des ions mobiles Na*.
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& NaNi2As3010
Des poudres polycristallines de NaNi2As3O1o ont été préparées par la méthode d’auto-
combustion, en utilisant des nitrates comme agents oxydants, de 1’acide citrique
comme combustible, et NHsH2AsOs+ comme source d’arsenic. La détermination
structurale a été réalisée par analyse de Rietveld a partir de données de diffraction des
rayons X sur poudre. Le mod¢le structural affiné a été¢ validé a 1’aide des méthodes de
la somme des valences de liaison (BVS) et de la distribution de charge (CD). La
structure cristalline a ensuite été confirmée par une relaxation structurale complete
dans le cadre ab initio de la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT). Il existe
une excellente concordance entre les propriétés structurales de NaNi2AssO10 obtenues
expérimentalement et celles issues de 1’étude théorique. Nos calculs DFT soutiennent
également la stabilité de la phase structurale rapportée ainsi que son caracteére semi-
conducteur. La structure du matériau, constituée d’un réseau anionique
tridimensionnel, présente des tunnels particuliérement favorables a la mobilit¢ du
sodium. La spectroscopie d’impédance électrochimique (EIS) et la méthode de
'énergie du site de valence de liaison (BVSE) ont été utilisées respectivement pour
étudier les propriétés é€lectriques et la migration des ions Na*. Le composé étudié
présente une conductivité ionique modérée, de 4,58 x 1075 S-ecm™" a 575 °C, comparée
a celle d’autres arséniates de sodium et de conducteurs prometteurs pour les ions Na*.
De plus, Les calculs BVSE révelent que les ions Na* migrent principalement le long
d’une direction unidimensionnelle et nécessitent de surmonter une barriére énergétique
de 0,84 eV. Cependant, pour atteindre des canaux de diffusion bidimensionnels des

ions Na*, une barriere énergétique légérement plus élevée de 1,11 eV est nécessaire.

& NdInOs type Perovskite
Cette ¢étude répond au besoin de mieux comprendre les mécanismes de transport
1onique dans les oxydes a structure pérovskite, en s’intéressant au NdInOs, un matériau
prometteur pour sa conductivité protonique a des températures de fonctionnement
intermédiaires. L’oxyde céramique a été synthétisé sous forme pulvérulente par la
méthode de réaction a 1’état solide. La pureté de phase et la structure cristalline du
NdInO:; fraichement synthétisé ont été ¢tudiées dans un premier temps par diffraction
des rayons X (XRD) et ont ensuite été confirmées par des calculs théoriques basés sur
la méthode DFT. La conductivité électrique du matériau NdInOs de type pérovskite a

été mesurée par spectroscopie d’impédance électrochimique (EIS) a la fois en air sec
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et en air humide. La conductivité totale de I'échantillon, a température
intermédiaire, a été améliorée en atmosphére humide par rapport a celles mesurées en
atmosphere séche. L'incorporation de vapeur d'eau a diminué la résistance du matériau,
ce qui suggere une conduction protonique dans le systéme. Il est bien connu qu’une
meilleure compréhension des mécanismes régissant la migration ionique dans les
matériaux inorganiques a [’état solide nécessite une combinaison de mesures
expérimentales et d’approches théoriques. Pour mieux interpréter les résultats
expérimentaux, une modélisation par DFT a été utilisée afin de fournir une
compréhension approfondie des processus de migration de 1’oxygene et d’évaluer les
barriéres énergétiques de migration le long de chaque trajectoire dans le composé

étudié.

A la suite de ces travaux, plusieurs perspectives se dégagent en vue de compléter
les résultats obtenus, avec I’intention de synthétiser et d’étudier les propriétés

¢lectriques de nouvelles céramiques fonctionnelles :

a 1l est bien connu que le dopage et le co-dopage sont des stratégies efficaces
pour améliorer la conductivité ionique et protonique des céramiques. En
introduisant des ions étrangers dans le réseau cristallin, ces méthodes générent
des défauts, notamment des lacunes d’oxygene, qui facilitent le transport des
ions. Le co-dopage permet en outre de mieux controler la structure et la stabilité
du matériau, offrant ainsi une meilleure optimisation des propriétés de
conduction. Dans cette optique, la poursuite de I’étude du pérovskite
Ndi—Ca,ni-,Zn,0s, par I’introduction contrdlée de Ca?*" et Zn** pour les
compositions (x = 0,05 ; 0,1), (x = 0,00 ; y = 0,05) et (x = 0,05 ; y = 0,05),
constitue une perspective prometteuse pour le développement de matériaux a
haute performance. Une exploration plus large des taux de dopage,
accompagnée d’analyses structurales et électrochimiques approfondies,
pourrait permettre de mieux comprendre les mécanismes de conduction et
d’identifier des compositions optimales pour le développement d’électrolytes

solides efficaces a température intermédiaire.
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a Dans la continuité de ce travail, la poursuite des recherches pourrait s’orienter
vers une exploration approfondie d’une autre famille d’oxydes céramiques,
notamment les composés BaNdIn:—ZnO4 (x = 0,05 ; 0,1 ; 0,15 ; 0,2), de type
Ruddlesden-Popper, afin d’identifier de nouveaux matériaux conducteurs a
conductivité ionique mixte H* et O*", capables de fonctionner a température
intermédiaire, tout en conservant une bonne stabilité chimique et structurale.

a Ces derni¢res années, le concept d'oxydes a haute entropie a ouvert de
nouvelles perspectives dans la conception de matériaux pour les dispositifs
¢lectrochimiques. Dans cette continuité, une piste de recherche prometteuse
consisterait a explorer les oxydes céramiques
(Lao,2sNdo,25Smo,25Eu0,25)IniZn,O3 (x = 0,00 ; 0,05 ; 0,1), appartenant a la
classe des oxydes a entropie moyenne (medium entropy oxides). L’étude de
ces matériaux pourrait ainsi conduire a [I’identification de nouveaux
conducteurs ioniques mixtes H/O*, stables et efficaces a température
intermédiaire. Une telle approche s’inscrit dans une stratégie plus large de
développement d’électrolytes solides innovants pour les piles a combustible a
oxyde solide (SOFC) fonctionnant a basse température.

a L’¢étude de I'influence de la méthode de synthéese utilisée dans la préparation
de la poudre polycristalline sur la microstructure, et par conséquent sur les
propriétés de conduction ionique des matériaux céramiques, revét une
importance particuliere. En effet, en contr6lant la méthode de synthese, il est
possible d’agir sur la taille des grains, la porosité, la densité de défauts, ainsi
que sur la morphologie des particules. Ces parametres microstructuraux
influencent directement la conductivité ionique de 1’électrolyte

a Pour tenir compte de 1’état de la structure cristalline a haute température, nous
allons continuer la simulation des chemins de migrations avec la méthode de
la théorie de densité fonctionnelle DFT. Ce concept permettra de simuler les
courbes d’Arrhenius des structures cristallines et la prédiction des valeurs de

la conductivité et d’énergie d’activation.
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Au-dela des perspectives directement liées aux matériaux étudi€s, ces travaux
ouvrent également des perspectives intéressantes pour le développement des batteries
sodium-ion tout solide. En effet, la recherche actuelle s’oriente vers la conception
d’¢lectrolytes solides capables d’assurer une forte conductivité ionique, une bonne
stabilité chimique et une sécurité accrue par rapport aux ¢lectrolytes liquides
conventionnels. Les résultats obtenus dans cette thése montrent que les structures
étudiées possedent des réseaux favorables a la migration des ions Na*, ce qui constitue
un atout important pour leur intégration potenticlle dans les batteries Na-ion
fonctionnant a température intermédiaire. L.’optimisation de ces matériaux par dopage,
contrdle microstructural et modélisation théorique pourrait ainsi contribuer au
développement de nouvelles générations de batteries solides plus performantes, plus

stires et économiquement attractives.
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