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Introduction générale

La production d’énergie est un enjeu majeur pour nos pays industrialisés depuis
plusieurs décennies en raison de la tres forte hausse de la consommation. Ces pays cherchent
a s’affranchir au maximum des sources d’énergie basées sur I’emploi de pétrole et de gaz,
sources d’énergie polluantes et dont les ressources sont amenées a disparaitre dans un avenir
proche. De plus, le colt de ces matieres premiéres est soumis a d’importantes fluctuations en
fonction du contexte géo-politique. Il est donc necessaire de trouver des solutions afin
d’assurer la transition énergétique vers les énergies renouvelables. Dans ce contexte,
I’oxycombustion correspond a une solution de transition. Il s’agit d’utiliser une maticre
premiere abondante et peu chere, le charbon, dans une chaudiére industrielle dont le
comburant est I’oxygene pur. Ainsi, le rendement de la chaudiére est accru par I’emploi de
I’oxygene pur en tant que comburant et les fumées de combustion obtenues sont fortement
concentrées en CO,. Il est alors possible de récupérer le CO, des fumées de combustion afin
de I’injecter en sous-sol géologique.

Toutefois, pour que cette technologie puisse se déployer, il est nécessaire de diminuer
le co(t de production du dioxygene pur par rapport a celui de la distillation cryogénique
traditionnellement employée. Une technologie en rupture avec les technologies existantes peut
étre envisagée avec l’emploi de membranes céramiques. Les membranes céramiques
séparatrices d’oxygeéne permettraient une diminution du coit énergétique de séparation de
I’oxygene nécessaire au développement du procédé d’oxycombustion.

Les membranes céramiques denses permettent la séparation de 1’oxygene de 1’azote de
I’air a haute température, typiquement 900°C, sans nécessité 1’emploi de circuit électrique
extérieur. Les matériaux retenus pour réaliser ces membranes céramiques denses sont
généralement des oxydes de structure pérovskite présentant une conductivité mixte (ionique et
électronique).

Ces travaux de thése s’inscrivent dans le cadre des activités de recherche du
laboratoire commun Air Liquide-SPCTS. L’objectif de cette thése est de développer des
membranes céramiques pour la production d’oxygene pur, répondant aux exigences du
procédé d’oxycombustion. Le développement de cette technologie passe notamment par la
réalisation d’architectures de membranes innovantes. Pour cela, il est nécessaire de dissocier
et de comprendre les mécanismes de transport de I’oxygene a travers la membrane, ce qui est

trés rarement proposé dans la littérature. Dans ce but, un dispositif expérimental original et
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unique en son genre nous permet de dissocier les cinétiques de transport de 1’oxygéne liées au
volume et aux échanges de surfaces a travers la membrane.

Le chapitre | présente le contexte de cette étude ainsi que les objectifs a atteindre pour
le développement de cette technologie. Un état de ’art sur la technologie membranaire pour la
production d’oxygene pur est dress¢, présentant les points clés et les verrous technologiques.
Un cahier des charges concernant les membranes céramiques pour 1’oxycombustion est
également proposé.

Le chapitre Il présente brievement les protocoles de synthéses des matériaux et de
mise en forme par coulage en bande des membranes. Le dispositif expérimental permettant la
mesure du flux de semi-perméabilité a 1’oxygéne a travers les membranes est présentée en
détail. Le formalisme de calcul associé a I’interprétation des résultats de mesures permettant
la détermination des coefficients de diffusion en volume et d’échanges de surfaces de
I’oxygene est également détaillé.

Le chapitre III a pour but d’étudier I’influence de la nature du cation en sites A et B
dans la structure pérovskite sur les propriétés de semi-perméabilité a 1’oxygeéne. Ainsi, dans
un premier temps, la substitution du La en site A par Ba, Ca et Sr est étudiée au sein des
matériaux LagsAosFeo7Gap30ss et LagsAosFer7C003035. Dans un second temps, la
substitution du Fe en site B par Al, Co, Cu, Mg, Mn, Ni, Sn, Ti et Zn est étudiée au sein du
matériau Lag sBag sFep 7B 303-5.

Le chapitre IV est consacré a 1’étude de I’'influence de la microstructure sur les
performances de semi-perméabilité a 1’oxygéne. Aprés un bref rappel des données de la
littérature concernant les conducteurs ioniques purs, deux matériaux conducteurs mixtes
« modeéles » sont étudiés. L’interprétation des différents résultats nous permet de proposer un
modele général expliquant ’évolution du flux de semi-perméabilité en fonction de la
microstructure de membrane.

Le chapitre V présente les différents types d’architectures de membranes envisagés
pour la production d’oxygeéne pur. Une nouvelle architecture de membrane, appelée
membrane « court-circuit », potentiellement trés intéressante a été réalisée. Les premiers

résultats obtenus avec ce type de membrane sont présentés.
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I.  Enjeux économiques

La production d’énergie est une problématique récurrente dans les pays industrialisés,
puisque son coit conditionne fortement la compétitivité de 1’activité industrielle. On observe
que la production mondiale d’énergie provient a plus de 80% des énergies fossiles (Figure 1).
La repartition géographique des ressources en énergies fossiles (pétrole, gaz naturel et
charbon) est tres inégale a la surface de la terre, ce qui est d’ailleurs a 1’origine de nombreux
conflits géopolitiques qui posent parfois des problémes d’acces et de disponibilité pour ces
ressources energétiques. Au rythme actuel de la consommation mondiale des énergies
fossiles, les réserves accessibles seront épuisées dans environ une cinquantaine d’années pour
le pétrole et quatre-vingt ans pour le gaz naturel [1]. Il est donc nécessaire de trouver des

solutions palliatives a ces deux sources d’énergies a court et moyen termes.

biocarburants autre
. et déchets
hydrolique 10% 1%
2%

nucléaire
6%

12 717 Mtoe

Figure 1 : Source d’énergie mondiale en 2010 [1]

Le développement des énergies renouvelables représente une alternative a 1’utilisation
d’énergies fossiles et a une diminution des émissions de CO; dans I’atmosphere. Toutefois, le
niveau de développement des énergies renouvelables ne leurs permet pas encore d’étre
suffisamment compétitives face aux énergies fossiles et d’atteindre une production d’énergie
suffisamment importante pour répondre a la consommation mondiale croissante. L’énergie
nucléaire pourrait étre une alternative pour répondre a cette transition énergétique, comme en
France, ou elle est a I’origine d’environ 75% de ’énergie électrique produite en 2012 [1].
Toutefois, cette technologie est réservée aux pays ayant un fort taux de développement et

politiquement stable. De plus, suite aux récents événements survenus a Fukushima en 2011, la



Chapitre | : Etat de I’art

production d’énergie nucléaire a été une fois de plus remise en cause. L’Allemagne a ainsi
décidé d’arréter sa production d’¢lectricité provenant de I’énergie nucléaire d’ici 2022.

Dans ce contexte, le charbon est une source d’énergie de plus en plus utilisée dans de
nombreux pays, industrialisés ou émergents. La Chine a par exemple adopté la construction
de centrales thermiques a charbon en vue d’assurer la production énergétique nécessaire a son
développement. En 2007, une centrale a charbon était mise en service tous les trois jours en
Chine, chacune de ces centrales ayant une durée de vie de 50 ans [2]. En effet, la répartition
géographique et les réserves abondantes en charbon (environ 130 années de réserve) en font
une alternative peu chére avec un approvisionnement facile. Les chaudiéres a charbon
correspondent donc a une technologie fiable et avec un colt bien inférieur a celui de la
technologie nucléaire.

L’utilisation du charbon comme source d’énergie apparait donc comme une solution
attractive a court et moyen termes pour produire de I’énergie a un coiit raisonnable. Toutefois,
cette technologie n’est pas compatible avec une baisse des émissions de gaz a effet de serre en
accord avec le traité de Kyoto (1997). La combustion de charbon entraine en effet le rejet
d’une importante quantit¢ de CO; dans I’atmosphére. C’est pourquoi de nombreuses
recherches sont en cours sur le captage du CO; et son stockage géologique en sous-sol. A ce
titre, I’oxycombustion du charbon représente une technologie intéressante puisqu’elle permet
d’obtenir des fumées de combustion trés concentrées en CO,, ce qui facilite la récupération du
CO; en vue de le stocker, et ainsi de diminuer les émissions. De plus, I’oxycombustion permet

également d’améliorer I’efficacité énergétique des chaudiéres industrielles actuelles.

Il. L’oxycombustion

11.1.  Intéréts pour I’environnement du CCS
Le captage et le stockage géologique du CO, (CCS, Carbon Capture and Storage) en sous-
sol permettent une production d’énergie quasi sans rejet de CO, dans 1I’atmosphére. Ainsi, les
émissions de CO; pourraient étre réduites de 20%. Dans une combustion classique du charbon
a I’air, il est nécessaire de capter le CO, des fumées a I’aide d’un solvant. En effet, les fumées
de combustion sont trop peu concentrees en CO,, 10-15% [3, 4], ce qui engendre un co(t
élevé de séparation et de compression du CO; en vue de son stockage géologique en sous-sol.
L’oxycombustion repose sur une combustion avec de 1’oxygeéne pur et non pas de ’air.

Ainsi, les fumées issues de 1’oxycombustion sont concentrées a 90-95% en CO, [3]. Cette
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concentration élevée en CO, permet un captage et une compression plus facile en vue du
stockage.

Outre la capture et le stockage géologique du CO, en sous-sol, le procéde
d’oxycombustion permet d’éviter le rejet des NOy dans I’atmosphere, du fait de 1’absence
d’azote durant la combustion. De plus, I’efficacité énergétique de la centrale a charbon serait

augmentée de 5-15% grace a ce procéde [5].

11.2. Intérét de ’emploi de ITM/OTM en MIEC

Bien que le procédé d’oxycombustion soit trés prometteur, la production de dioxygene pur
a échelle industrielle et a faible colt représente aujourd’hui I’un des verrous technologiques a
I’émergence de cette technologie. En effet, I’emploi de la distillation cryogénique pour
produire de 1’oxygene pur, bien que procédé robuste et bien connu, a un impact important sur
le cout de captage et stockage géologique du CO,. Plusieurs technologies de substitution sont
actuellement envisagées, parmi lesquelles 1’emploi de membranes céramiques pour la
séparation de I’oxygéne.

Fréguemment appelées OTM ou ITM dans la littérature (pour Oxygen Transport
Membranes ou lonic Transport membranes), ces membranes sont généralement constituées de
matériaux conducteur mixte ionique et électronique (MIEC). L’utilisation de membranes
semi-perméables a I’oxygeéne permettrait de diminuer le colt de production de 1’oxygéne de
30% par rapport a la distillation cryogénique classique [6]. De plus, la sélectivité infinie de la
membrane vis-a-vis de 1’oxygéne permet d’obtenir de I’oxygeéne pur a 100%. Enfin, la
modularité de la taille de 1'unité de production membranaire lui confére un avantage
supplémentaire sur la distillation cryogénique.

Toutefois, le développement du matériau de membrane reste un verrou technologique
majeur au développement de cette technologie. C’est pourquoi, de trés nombreuses
recherches ont été menées dans ce domaine depuis la fin des années 1980 suite aux premiers
travaux de Teraoka [7-9]. L’activité scientifique dans le domaine des membranes pour la
séparation de I’oxygene représente plus de 300 publications par an, avec plusieurs dizaines de
laboratoires travaillant dans ce domaine a travers le monde. Le secteur industriel est
¢galement moteur de nombreux travaux de recherche avec d’importants investissements

réalisés [10-14], en particulier aux Etats-Unis.
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I11. Matériaux conducteurs mixtes : pré-requis et proprietés

I11.1. Principe de fonctionnement d’une OTM

La membrane est constituée d’un matériau céramique dont la densité relative doit étre
supérieure a 94%. La densité élevée du matériau de membrane assure une imperméabilité
physique a tout autre gaz que 1’oxygéne. Nous parlerons ici de semi-perméabilité a I’oxygene
a travers la membrane par opposition a la permeabilité. Cette notion de semi-perméabilité fait
référence a une perméabilité sélective de la membrane en fonction de 1’espéce chimique, dans
notre cas 1’oxygene.

Une membrane a pour fonction de se laisser traverser par 1’oxygene et de séparer deux

atmospheres :
e Une atmosphere riche en dioxygene, typiquement de I"air ( P, =0,21 atm)
e Une atmosphére pauvre en dioxygéne, de I’argon dans le cadre du laboratoire (P, ~
10°® atm), éventuellement du vide ou du dioxyde de carbone en milieu industriel (
Py, = 107 atm).

Le gradient de pression partielle d’oxygeéne de part et d’autre de la membrane constitue la

force motrice de la semi-perméabilité de I’oxygéne a travers la membrane.

Gaz ou % co2 Gaz de combustion
Pyrolyse du coke @ COo
‘ @® Carbone ®

2C0+0,=2C0,
C+0,>C0,

(G
Air é’ﬁ 8 @ Owgene g g: & Airappauvr
% & Azote

Figure 2 : Schéma de principe d’une OTM en conducteur mixte
La Figure 2 montre le principe de fonctionnement d’'une membrane conductrice mixte sous
un gradient Air/CO,. Le dioxygene présent dans 1’air vient s’adsorber a la surface de la
membrane ou il se dissocie. L’anion oxygene ou l’atome d’oxygene a la surface de la

membrane peut rentrer dans la structure du matériau de membrane grace a la présence de
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lacunes d’oxygene et de défauts €lectroniques dans le matériau de membrane. L’anion 0% va
migrer au sein de la structure par diffusion de site en site jusqu’a la surface en contact avec
I’atmosphére pauvre en dioxygene. Les électrons vont circuler dans le sens opposé au
déplacement des anions oxygéne afin d’assurer 1’électroneutralité dans le matériau. A la
surface de la membrane en contact avec le gaz pauvre en oxygene, les anions oxygene vont se
recombiner et se désorber ou réagir avec le gaz.

La conduction mixte du matériau de membrane permet de s’affranchir d’un circuit

électrique externe comme dans le cas des piles & combustible de type SOFC.

I11.2.  Critéres de sélection du matériau
Les membranes céramiques pour la séparation de 1’oxygéne doivent répondre & un cahier
des charges trés strict. Les différents points de ce cahier des charges relatifs au(x) matériau(x)

de membrane sont mentionnés ci-dessous.

11.2.1. Flux de semi-perméabilité

Les performances de semi-perméabilité a I’oxygene a travers la membrane doivent étre les
plus élevées possibles. La valeur du flux de semi-perméabilité doit étre au minimum de 1
ml.cm?.min™ pour que le procédé industriel soit économiquement viable [15, 16]. La société
Air Liquide fixe la valeur cible plutdt autour de 5-10 ml.cm?.min™. Le Tableau 1 donne la
conversion entre différentes unités couramment employées dans la littérature. Pour atteindre
de telles performances, la conductivité ionique (en considérant que la conduction électronique
est prédominante dans le matériau de membrane) et les échanges de surface doivent étre les
plus élevés possibles, au moins de 0,1 S.cm™ et de 10 cm2.s™ & 900°C.

Tableau 1 : Conversion des différentes unités utilisées

Unité littérature Unité SI Unité Industrielle

1 ml.em®min™ 7 x10° mol.m?.s™ 19 kg.m™?.jour™

111.2.2. Stabilité chimique
Les conditions d’utilisation de la membrane, imposent au matériau de membrane d’étre
stable sous une atmosphére tres pauvre en oxygene a 900°C. Comme le montre la Figure 3
([17] + mesures expérimentales du laboratoire), il existe un panel assez large de matériaux
pouvant répondre au critére de stabilité chimique défini pour le procédé d’oxycombustion.
Toutefois, trées peu d’entre eux présentent un flux de semi-perméabilité élevé. L’un des

objectifs de cette thése est ainsi de mieux comprendre les performances de semi-perméabilité
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a I’oxygene en fonction de la nature du matériau de membrane, en vue d’une utilisation

potentielle pour le procédé d’oxycombustion.

Semi-perméation a I’oxygéne a 900°C (mol.cm2.s?) ;
N Oxycombustion <:| CMR .
10— =
T 9 E
5 3 ]
i 2 =
2+ : 2 3 8
(La,Sr)(Zo,Fe)Z 0% %]
(Ba,Sr)(Co,Fe)O
106 B01F€0.65G80 Al 503
1 ml.cm=2mint=pr - NS 557 5F €052 ,03
5| .
2T La, ¢Sy 4C00gMNy
Lag ;51 Aly,C (La,Sr)(Fe,Ga)O,
iy N SR B < 21 '8 § N 7 —— . 4 P~ W 32\ V4 WL b S Lo
10 7T phase
51  La(GaNi)d, .LaO.SS roFe0sAl sCr1 05
(La,Sr)(Fe, Ti)O,4
Pl Pr)Ba,Co,05
C*a(GC P20,
0 Ca,\,qs®=0q
7T
5 —_
Lay(N
27T 5
Sr(Ce,Y)Oq
0 T T T T T T T T T Lepe)asuee
-5 -10 -15 -20

Figure 3 : Flux de semi-permeéabilité en fonction de la P, limite de stabilité de la

phase pérovskite a 900°C

11.2.3. Stabilité thermo-chemo-mécanique
La tenue mécanique des membranes est également 1’un des points clés pour le
développement de cette technologie au niveau industriel. La résistance mécanique du
matériau de membrane doit étre suffisamment élevée a 900°C pour assurer 1’intégrité de la
membrane. La membrane ne doit également pas trop fluer sous la différence de pression entre
les deux atmosphéres. Malheureusement, les données dans ce domaine sont encore rares et ne
permettent pas d’établir un critére quantitatif sur la résistance mécanique du matériau de

membrane.

-10 -
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Outre I’aspect purement mécanique, la stabilité¢ dimensionnelle du matériau doit tre prise

en compte sous une large plage dePR, . En effet, le matériau subit une variation

dimensionnelle en fonction de sa steechiométrie en oxygene, en équilibre avec 1’atmosphere
environnant une température donnée. Les deux faces de la membrane étant soumises a deux
pressions partielles d’oxygene treés différentes, le coefficient d’expansion « chimique » du

matériau doit étre faible [18-20].

11.2.4. Codt
La technologie membranaire devient économiguement viable pour des colts inférieurs a
1000€/m? de membrane installée [21]. De plus, la performance de ces membranes doit étre
constante dans le temps. Une perte de performance de ’ordre de quelques pourcents sur une

durée de 10 ans peut étre tolérée.

1.3. Choix de la structure pérovskite : compromis stabilité-performance

Les matériaux de structures fluorine (AO;), brownmillerite (A;B,0s), pyrochlore
(A2B205s), pérovskite (ABO3) ou nickelate (K2NiO,4) sont potentiellement intéressants et ont
été largement étudiés dans la littérature. Comme décrit par Vivet [22] et Geffroy [17], la
structure pérovskite est ’une des structures potentiellement les plus intéressantes. Cette
structure présente un bon compromis entre semi-perméabilité a 1’oxygene élevée et stabilité
chimique sur une large gamme de pression partielle d’oxygene.

Toutefois, la famille de matériaux de structure nickelate peut également se montrer

intéressante dans le cas de faibles gradients de pressions partielles [23].

1.4. La structure pérovskite
La Figure 4 présente une structure pérovskite de formule ABO3. Le site A situé au centre
de la maille cubique, de coordinence 12, permet d’accueillir des cations de grande taille alors
que le site B, de coordinence 6, accueille de plus petits cations. Afin de conserver
I’¢lectroneutralité de la maille, la somme des charges des cations placés en sites A et B est

égale a 6 (m+n=6).

-11 -
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® B™

Figure 4 : Structure de la maille élémentaire d’une pérovskite ABO3

Afin d’améliorer les performances du matériau, en particulier ses performances de semi-
perméabilité a ’oxygene, il est possible de substituer les cations en sites A et B de la structure
par des cations présentant un degré d’oxydation différent. Ainsi, les matériaux de cette étude
ont pour formule genérique A;xA’xB1.yB’yO3z5. Le cation trivalent A est substitué par un
cation bivalent A’, ce qui conduit a la création de lacunes d’oxygéne (3) afin de conserver
I’électroneutralité du cristal ((1-x)*m+x*m’£3). Par ailleurs, on observe souvent que la
valence du cation en site B varie en fonction de la pression partielle d’oxygéne environnante.

Dans le cadre de cette these, nous avons choisi comme structure de référence une ferrite de
lanthane LaFeOs, dans laquelle le lanthane et le fer sont substitués par des cations de la

famille des alcalino-terreux et des métaux de transitions, respectivement.

V. Objectifs de 1a thése et matériaux de I’étude
Depuis les premiers travaux de Teraoka, une large gamme de compositions de matériaux a
été étudiée [16, 17, 24]. Toutefois, cette technologie n’est pas encore industrialisée en raison
de la difficulté a réaliser des architectures de membranes et a identifier des matériaux de
membrane a la fois stables chimiquement et présentant une semi-perméabilité a 1’oxygéne
¢levée dans les conditions d’utilisation (Figure 5). L’un des verrous porte, a notre sens, sur la
compréhension des phénoménes de transport de 1’oxygéne a travers la membrane, point

primordial qui n’est pas encore bien cerné dans la littérature.

-12 -
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Figure 5: Critéres de sélection d’un matériau de membrane

Ces critéres de choix du matériau de membrane doivent également tenir compte de
certaines contraintes liées a 1’industrialisation du procédé, telles que le colt des matériaux
employés, leur disponibilité, leur toxicité. La question du changement d’échelle est également
a prendre en compte. De plus, ces critéres sont fonction du mode d’intégration de la
technologie dans le procédé industriel, de I’architecture des membranes, des conditions de
fonctionnement, etc.

En vue de simplifier I’étude concernant le choix du matériau de membrane, seuls les
critéres directement liés aux propriétés intrinséques aux matériaux seront étudiés dans le cadre
de cette thése. Dans ce contexte, cette étude s’attache donc a évaluer les propriétés de semi-
perméabilité a I’oxygene et les mécanismes limitant le flux a travers la membrane. Pour cela,
les coefficients de diffusion en volume et d’échanges de surface sont mesurés dans des
conditions proches des conditions opératoires visées, c¢’est-a-dire sous gradient air/argon de
650 a 950°C. L’influence de la taille des grains du matériau sur les mécanismes de transport
de I’oxygene a travers la membrane est également évaluée.

Le chapitre 2 de cette thése décrit sommairement les procédés de synthése des poudres et
d’élaboration des membranes. La majeure partie de ce chapitre a pour objectif de présenter le
dispositif expérimental utilisé pour mesurer la semi-perméabilité a 1’oxygéne, les coefficients
de diffusion en volume et d’échange de surface.

Le chapitre 3 présente les travaux effectués sur des familles ciblées de matériaux. L’étude

porte principalement sur I’impact de la nature du cation de substitution en sites A et B de la

-13 -
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structure pérovskite sur les performances de semi-perméabilité et sur la nature des étapes
limitant le flux d’oxygene a travers la membrane.

Le chapitre 4 vise a mieux cerner ’impact de la microstructure du matériau sur les
cinétiques de 1’étape limitante et donc sur le flux de semi-perméabilité a 1’oxygeéne de la
membrane. Deux matériaux ont été choisis comme matériaux de référence, 1)
Lag 5SrosFep7Gag303s dont le flux de semi-perméabilité a 1’oxygéne est limité
majoritairement par les mécanismes d’échanges de 1’oxygene a la surface de la membrane et
2) Bag 5SrpsFep2C00803.5 dont le flux d’oxygeéne est limité majoritairement par les
mécanismes de diffusion de I’oxygene a travers la membrane.

Enfin, le chapitre 5 présente les architectures de membrane envisagées en vue d’améliorer
les performances de semi-perméabilité a 1’oxygene. Le choix des architectures découlent a la
fois des données de la littérature et de I’ensemble de nos résultats expérimentaux. Enfin, nous
proposons a la fin de ce chapitre un bilan des points soulevés au cours de cette thése pour le
développement des dispositifs membranaires pour la séparation de 1’oxygene, destinés au

procédé d’oxycombustion.
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Chapitre 11 : Synthese, mise en forme des

membranes, et moyens de caractérisation
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Les protocoles expérimentaux présentés dans cette partie ont été présentés en détail lors de
travaux antérieurs [1-4]. Ainsi, les éléments uniquement nécessaires a une bonne

compréehension du manuscrit sont repris dans ce chapitre.

I. Synthese et mise en forme des membranes

1.1. Synthése

Toutes les poudres de cette étude ont été synthétisées soit par voie citrate-nitrate soit par
réaction solide-solide.

1.1.1. Voie citrate-nitrate

Cette voie de synthése permet d’obtenir des poudres de grande pureté et ayant une phase
bien définie aprés calcination. Toutefois, cette méthode ne permet pas d’obtenir de grandes
quantités de poudre, i.e. entre 10 et 15 gramme par synthese. Elle a donc été privilégiée pour
réaliser des tests préliminaires (formation de la phase pérovskite, tests de stabilité chimique)
avant de synthétiser une quantité de poudre plus importante par réaction solide-solide.

La synthése par voie citrate-nitrate repose sur I’emploi de précurseurs nitrates de haute
pureté, dissous dans de 1’eau a laquelle est ajouté¢ de I’acide citrique (99+%, Alfa Aesar).
Aprés agitation avec un barreau aimanté pendant 30 min, le pH de la solution de nitrate est
ajusté grace a de ’ammoniaque (AnalaR NORMAPUR 28%, VWR) pour atteindre un pH
d’environ 9,4. La solution est chauffée sous agitation a 150°C pendant 3h jusqu’a obtenir une
pate visqueuse. Le barreau aimanté est ensuite retiré, et la pate est chauffée jusqu’a auto-
combustion (350-380°C).

Apreés refroidissement de la poudre obtenue, celle-ci est calcinée a 1000°C pendant 10h. La
pureté de la phase obtenue est contrdlée par diffraction des rayons X, (DRX) (Siemens
D5000, géométrie Bragg-Brentano 6/26).

1.1.2. Voie par réaction solide-solide

La synthese par réaction solide-solide est un mode de synthése particuliérement simple a
mettre en ceuvre et permettant d’obtenir des quantités de poudre importantes a 1’échelle du
laboratoire (une centaine de gramme, par exemple). Cette méthode est donc privilégiée a la
synthese par voie citrate-nitrate pour la synthése de poudre en quantité suffisante a la
réalisation des membranes. Cette voie de synthése repose sur le mélange d’oxydes et de

carbonates d’une grande purete, supérieure a 99,5%, par attrition (Netzch).
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Les précurseurs oxydes subissent tout d’abord un cycle thermique afin d’éliminer I’eau (en
particulier pour 1I’oxyde de lanthane qui est fortement hygroscopique). Les oxydes sont donc
calcinés a 600°C pendant 1h, avant d’effectuer la pesée a chaud (100°C). Les précurseurs
ainsi pesés sont ensuite mélangés par attrition pendant 3h & 600 tr.min™. Aprés évaporation du
solvant, la poudre est calcinée sous air, a 1000°C pendant 10h. La présence de la phase
pérovskite dans la poudre synthétisée est contr6lée par DRX. Une calcination a plus haute
température peut s’avérer nécessaire, car des phases secondaires peuvent persister aprés la
premiere calcination a 1000°C.

Certains auteurs proposent apres la premiére calcination une étape de broyage manuel puis
une nouvelle calcination afin d’améliorer la cristallinité de la poudre [5-7]. Cette méthode a
été testée mais sans obtenir de résultats probants.

La poudre calcinée est ensuite broyée par attrition (1000 tr.min™) afin d’obtenir une
distribution étroite entaille de grains, submicronique en vue de la mise en forme des
membranes.

1.2. Mise en forme des membranes par coulage en bande
1.2.1. Préparation de la suspension

La préparation de la suspension se décompose en deux étapes a 1’aide d’un broyeur
planétaire (type Fritsch pulvérisette). Tout d’abord, la poudre de pérovskite est mise en
suspension dans un solvant, le MEK-ethanol (mélange azéotrope 2-butanone (60% vol) et
éthanol absolu (40%vol)) avec un dispersant (Beycostat CP213) pour un taux de charge
volumique de poudre de 20%. La poudre est désagglomérée a vitesse élevée (240 tr/min)
pendant 1h. Ensuite, un liant (Degalan 51/07) et un plastifiant (Dibuthyl phtalate, Sigma
Aldrich) sont ajoutés a la suspension pour conférer respectivement cohésion et plasticité a la
bande crue aprés coulage. Aprés ces ajouts, la suspension est homogénéisée & 120 tr.min™
pendant 12h. La suspension est finalement désaérée par rotation lente sur un tourne jarre pour
une désaération pendant 24h [8]. Il est important de limiter la présence de bulles dans la
suspension, car elles peuvent étre a 1’origine d’une fissuration de la bande au cours du
séchage ainsi que la présence de pores de grande taille. Le ratio volumique organiques/poudre
est proche de 2/3 pour permettre un réarrangement satisfaisant et compact des grains dans la

bande lors de 1’évaporation du solvant [9].
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1.2.2. Coulage en bande

L’atmosphére du banc de coulage est saturée en solvant en vue de limiter la vitesse
d’évaporation du solvant pendant 1’étape de séchage de la bande. La suspension est versee
dans le réservoir du sabot de coulage qui est entrainé par une vis sans fin (Figure 1). Deux
couteaux permettent d’assurer 1’¢talement de la suspension sur un film Mylar siliconé. La
suspension ayant un caractere rhéologique de type rhéo-fluidifiant, le cisaillement imposé a la
suspension par les couteaux réduit sa viscosité et facilite son écoulement. Ce comportement
rhéologique est favorable a la réalisation de bandes fines d’épaisseur homogene. La bande
séche sur le film Mylar siliconé pendant 2h a 4h. Les bandes obtenues ont une épaisseur

typiquement comprise entre 90 et 200 pum.

couteaux
Sabot de
Bande coulée suspension coulagc
en cru Ev yaporation
du solvant
Déplacemem
du sabot

support

Figure 1 : Dispositif opératoire de coulage en bande

1.2.3. Découpe et thermocompression

Apres seéchage de la bande, celle-ci est décollée du film Mylar. Un emporte-piéece, de
diametre interne 30 mm, est utilisé pour découper la bande en crue. Les disques ainsi obtenus
sont placés dans une matrice métallique, préalablement chauffée, afin d’étre assemblés a
I’aide d’une thermopresse (Polystat 200 T, Servitec). La température de thermocompression
est fixée a 60°C. La contrainte appliquée est d’abord de 10 MPa pendant 15 min puis ensuite
de 50 MPa pendant 5 min.

Cette méthode a 1’avantage de présenter une tres grande flexibilité sur 1’épaisseur visée de
la membrane. Elle permet également d’envisager la réalisation de membranes a gradient de
composition [10]. La densité relative en crue de la membrane obtenue (=50-55%) est

généralement supérieure a celle d’'une membrane obtenue par pressage uniaxial.
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1.2.4. Déliantage et frittage des membranes

Les membranes obtenues par thermocompression subissent un cycle de déliantage
accompagné d’un pré-frittage pour éliminer la phase organique présente dans les membranes
crues, et leur conférer une cohésion mécanique suffisante pour étre manipulées. Le cycle de
déliantage correspond & une montée en température trés lente, 0,3°C.min™, jusqu’a 600°C,
suivie d’un cycle de pré-frittage avec un palier a 1150°C pendant 4h.

Le frittage des membranes est ensuite effectué entre 1150°C et 1500°C, selon la nature du
matériau afin d’obtenir une densité relative supérieure a 94%. Une densité élevée est
nécessaire afin d’assurer la sélectivité (théoriquement infinie) des membranes vis-a-vis de

I’oxygéene.

Il. Caractérisations électrochimiques des membranes

11.1.  Transport de ’oxygéne

La compréhension des mécanismes de transport de 1’oxygeéne a travers la membrane est
I’un des objectifs de cette these. En effet, la principale caractéristique d’un matériau de
membrane est sa capacité a se laisser traverser par 1’oxygene. Ainsi, le principal critére de
sélection d’un matériau de membrane est son flux de semi-perméabilité a 1’oxygéne. Celui-Ci
doit évidemment étre le plus élevé possible. Les travaux de la littérature montrent clairement
que le transport de I’oxygeéne a travers une membrane fait intervenir plusieurs étapes, elles-
mémes mettant en jeu plusieurs mécanismes. L’oxygeéne est présent sous différentes
« formes » chimiques selon les différentes étapes du transport de 1’oxygéne a travers la
membrane. L’ensemble de ces étapes de transport fonctionne en série, il est donc nécessaire
de déterminer I’impact de chaque étape sur le flux d’oxygéne en vue d’identifier I’étape
limitante.

Comme décrit dans le Chapitre 1, la force motrice a 1’origine du transport de I’oxygene a
travers la membrane est un gradient de pression partielle d’oxygene de part et d’autre de la
membrane (ou une différence de potentiel chimique). Les travaux de these de Camille Gazeau
proposent les différents mécanismes suivants pour décrire le transport de I’oxygene a travers
la membrane (Figure 2) :

o Diffusion gazeuse de Oy

e Adsorption dissociative de O, a la surface et création des radicaux O*

-22 -



Chapitre Il : Synthése, mise en forme des membranes et moyens de caractérisations

e Transfert de charge permettant aux radicaux O* de quitter la surface de la
membrane et de pénétrer dans le volume sous forme d’anion 0%
e Diffusion volumique des anions O% grace aux lacunes (migration électronique dans
le sens opposé afin d’assurer 1’¢lectroneutralité)
5-6-7- Reactions inverses de 3-2-1- avec la désorption et recombinaison en Oy (cas d’un

gaz neutre) ou réaction avec le gaz environnant (exemple : CO, CHy)

‘. Oy Atmosphére riche

\ en oxygene
1

2
00—0
Oyads) o* . 0%

Membrane dense l 4

®
00—0":

/ Atmosphére pauvre

.’ en oxygene

Figure 2 : Mécanismes de transport de ’oxygéne a travers la membrane
Nous supposons ici que les étapes de diffusion gazeuse sont non limitantes. Ainsi, 1’une
des 3 autres étapes citées ci-dessous, peut étre 1’étape limitant le transport de I’oxygéne a
travers la membrane.

e Les échanges de surface du coté de R, €levée (riche en oxygene)

e La diffusion en volume de I’oxygene

e Les échanges de surface du cote de faible P, (pauvre en oxygene)

Un des objectifs de cette thése est de déterminer la nature de 1’étape limitant le transport de
I’oxygeéne a travers la membrane pour une gamme de matériaux ciblée (Chapitre III). Il
s’agira ensuite de comprendre 1’influence de la microstructure des matériaux de membrane
sur les étapes limitantes (Chapitre 1V). Ces informations permettront de proposer des

architectures de membranes optimisées pour I’application industrielle visée (Chapitre V).
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11.2.  Présentation du dispositif expérimental de mesure de semi-perméabilité

1.2.1. Dispositif expérimental

Les performances de semi-perméabilité a 1’oxygeéne d’une membrane dépendent de 1’étape
de transport de I’oxygene la plus lente. Hors, il n’existe pas dans la littérature de dispositif
expérimental permettant une identification directe du mécanisme limitant.

L’approche généralement présentée consiste a modifier 1’architecture de la membrane
(membranes de différentes épaisseurs, dépot d’une couche poreuse en surface) ou a mesurer
I’évolution du flux sous différents gradients de pression partielle d’oxygéne [11-14]. Dans un
premier temps, ces méthodes semblent satisfaisantes, mais elles ne permettent pas de
déterminer I’impact exact des cinétiques de chaque étape sur le flux d’oxygeéne. De plus, cette
approche implique la réalisation d’un trés grand nombre de mesures avant d’identifier la
nature du mécanisme limitant.

L’intérét du dispositif expérimental (Figure 3) développé au laboratoire est de permettre
une identification directe de la nature du mécanisme limitant. Ce dispositif, mis au point lors
des travaux de thése d’Aurélien Vivet en collaboration avec le LEPMI de Grenoble, a la
caractéristique d’étre doté d’un systéme d’électrodes métalliques et de pointes venant en
contact avec la surface de la membrane, ce qui permet la mesure de 1’activité chimique de

I’oxygéne a la surface de la membrane.

Figure 3 : Dispositif expérimental de semi-perméabilité a I’oxygéne permettant la

mesure de P’activité de I’oxygéne aux surfaces de la membrane
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Ce dispositif permet, tout en effectuant une mesure du flux de semi-perméabilité a
I’oxygene, de déterminer l'activité de I'oxygéne aux surfaces de la membrane. Ainsi, il est
possible de dissocier les mécanismes d’échanges de surface et de volume.

Initialement équipé d’une pointe en zircone yttriée (conducteur ionique pur a 900°C) et
d’une électrode de platine sur chaque face de la membrane, le dispositif a évolué au cours de
la thése. Du coté riche en oxygene, une seconde pointe en cérine a été ajoutée afin de doubler
la mesure obtenue avec la pointe zircone. Du coté pauvre en oxygene, une pointe avec
référence interne, ainsi qu’une micro-jauge, ont été ajoutées (Figure 4). La nouvelle pointe
permet de doubler la mesure de la pointe zircone tout en connaissant la pression partielle a
proximité de la surface de la membrane (distance d’environ 5 mm). La micro-jauge permet
de connaitre la pression partielle d’oxygéne a la distance voulue de la membrane (de quelques
mm a plusieurs cm). En effet, Vivet et al [4] ont démontré qu’il existe un gradient de pression

partielle au voisinage de la surface de la membrane.

Sortie de gaz
Electrode d’or

Pointe avec
référence interne

Pointe zircone

Micro-jauge

Figure 4 : Nouveau systéme de pointes, jauge et électrode

Ce montage permet également de déterminer le coefficient d’échange de surface et le
coefficient de diffusion en volume (ou la conductivité ionique), dans les conditions proches
des conditions opératoires visées. Les prochaines améliorations devraient permettre de réaliser
ces mesures, non plus uniquement a 1’état stationnaire, mais également en régime transitoire.

La Figure 5 montre une coupe schématique du réacteur. La membrane est scellée entre
deux tubes en alumine grace a des joints d’or. En effet, Vivet et al. ont démontré la
contamination de la surface de la membrane dans le cas de I’utilisation d’un scellement verre
[15]. L’étanchéité du dispositif est réalisée a 970°C afin de ramollir le joint en or. La
troisiéme chambre, dite chambre de garde, permet de vérifier I’absence ou de limiter les fuites
de gaz a travers les joints en or. Une fois I’étanchéité obtenue, les pointes et électrodes sont
mises en contact avec la surface de la membrane. La surface utile de membrane est d’un peu

plus de 3 cm2 En raison de la petite taille des électrodes ainsi que de la forme conique des
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pointes, le flux de semi-perméabilité a la surface de la membrane n’est pas perturbé par ces

éléments de mesure.

: P, P
Argon flux in 2in Zout Argon flux outlet
— * ————

Sensor

T Eq,

Alumina dense tube —]

Zirconia cone shape

microelectrode \

Chamber N°2
(argon flow)

\".
Gold ring sealing ——— 1 | —— Metal electrode (Au)
/"
Perovskite membrane Chamber N*3
(argon)
Chamber N°1
(air)
Air flux in SE Alr flux outlet
~— —Otygen sensor —

Plin Plout

Figure 5 : Schéma du réacteur de mesure de I’activité de ’oxygene aux surfaces de la
membrane [21]

Le flux de semi-perméabilité est calculé grace a la relation (1) :

Jo, = fAf(Pi;“tS_ Pain) relation 1

Ou f,, estle débit d’argon (200 ml.min™), V_ le volume molaire d’argon (L.mol™), S la
surface utile de membrane (m?), P, la pression partielle d’oxygeéne dans I’argon en sortie et

P,;, la pression partielle d’oxygéne dans 1’argon en entrée.

Les différentes forces électromotrices (f.e.m) mesurées comme indiqué sur la Figure 5 sont
présentées dans la Figure 6 et reliées au saut de potentiel électrochimique a travers la

membrane.
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Ho, (ki.mol 1)
1 2 3
gas(ox)
- N N
surf(ox) L
T A, /Eg,
foy)y fF - —=——=="q~-~=——=="==gK~—=—=—---
uguzr s = Bulk
~ u
. Alo, 1 E,
S Esensor
surf (lean)
Ho,
ksurf D k surf A surf (lean) /E
Qo I H
ox O 2 8 ean 0, s2
g o R
gas(lean)
Ho.
Air: Membrane: Argon:
Echanges de Diffusion en Echanges de
surface du coté volume (théorie surface du coté
riche en oxygéne de Wagner) pauvre en oxygéene

Figure 6 : Saut de potentiel chimique de I’oxygene a travers la membrane et f.e.m.
associées

La force électromotrice Eensor €St fournie par la pompe électrochimique a oxygene. Elle est

utilisée pour mesurer P, ., la pression partielle d’oxygeéne contenue dans le flux d’argon

sortant de la chambre de faible P, , a partir de la loi de Nernst :

RT, P

_ |n 2out

nsor — relation 2
senso 4F P

02 (i)

ou R, T and F sont la constante des gaz parfaits, la température en Kelvin et la constante de
Faraday, respectivement. R, ., (avec Ry iy = 0,21 = P1= Piout =P1in) €t P2 (avec P2 = Paou)
correspondent a la pression partielle d’oxygéne dans ’air et dans 1’argon, respectivement.

Eq et Es; correspondent aux f.e.m. développées par la variation de 1’activité du dioxygéne

entre le gaz d’entrée et les surfaces du coté riche et pauvre en oxygene, respectivement. Les

activités de I’oxygene sur chaque face de la membrane sont déterminées a partir de la loi de

Nernst :
RT a A surf(ox) ]
E, =Eln—?=“2—2|: relation 3
a'l
RT a' A surf(lean) )
E,=—In—%= oz relation 4

T 4F a, 4F

avec a; l’activité du dioxygene dans 1’air, égale a la pression partielle P;. Ici, P1, Py, et
Piout SONt prises egale a 0,21. a;” est ’activité chimique du dioxygene a la surface de la

membrane du coté riche en oxygéne. a, est I’activité chimique du dioxygéne dans 1’argon,
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proche de la surface et égale a Py a2’ est ’activité du dioxygéne a la surface de la

membrane du coté pauvre en oxygene.

A surf (rich) t A surf (lean
oy et Allo, sont les gradients ou sauts d’activité du dioxygéne a la surface

riche et pauvre en oxygéne respectivement.

1. Jauge a oxygene

Le gaz est injecté dans chaque chambre, de I’argon (200 mL.min™") dans la chambre pauvre
en oxygéne et de ’air reconstitué (100 mL.min™) dans la chambre riche en oxygéne. La
concentration d’oxygene présent dans le gaz est mesurée a 1’aide d’une jauge €lectrochimique

a oxygene (Figure 7).

Sortie
du gaz E
>
Air
1
Gaz \:
I
f !
Entrée Tube en zircone
du gaz

Figure 7 : Schéma d’une jauge a oxygeéne
La jauge se compose d’un tube dense de zircone recouvert de part et d’autre d’une couche
de platine poreuse. La zircone joue le role d’¢lectrolyte solide (conducteur des anions Oz'),
permettant la séparation de 1’oxygeéne des autres gaz. Ainsi, il est possible de mesurer la

pression partielle d'oxygéne de I’atmosphére voulue (P, ) en partant d’une pression partielle

de reference (P, ), ici l'air.

La différence de potentiel E mesurée entre les deux couches de platine obéit a la relation de

Nernst. La pression partielle d'oxygéne peut donc étre déduite a partir de cette relation.

4FE
P_eRT relation 5

I::'o2 = Fref

ou E est la différence de tension entre les deux conducteurs (mV).

Grace a I'utilisation de deux jauges a oxygene et a un systéme de vannes, il est possible de
mesurer la pression partielle d’oxygene en entrée et en sortie de chaque chambre du réacteur
(excepté la chambre de garde). Ainsi, I’enrichissement en oxygene de 1’argon et

I’appauvrissement en oxygeéne de 1’air a la sortie de chaque chambre sont mesurés.

-28 -



Chapitre Il : Synthése, mise en forme des membranes et moyens de caractérisations

11.2.3. Systéme d’électrodes

Le systeme de pointes et électrodes présente un intérét majeur dans ce dispositif. Il permet
d’évaluer D’activité chimique de 1’oxygeéne a la surface et proche de la surface de la
membrane. Cette mesure d’activité est possible en évaluant la différence de potentiel
¢lectrique entre 1’¢lectrode et la pointe (Figure 8).

L’électrode métallique est en équilibre avec la pression partielle de I’oxygéne a la surface
de la membrane (sz‘”fa"e). La partie supérieure de la pointe est en équilibre avec la pression
partielle d’oxygéne du gaz au voisinage de la surface. La loi de Nernst permet des lors de

relier la différence d’activité chimique de I’oxygéne a la surface et dans le gaz a partir de la

mesure de la f.e.m entre les deux électrodes (Egazsurface)-

E

gaz/surface

p . gaz
oz Electrode d’or

Pointe zircone ~ 43ozsurface

Surface de la membrane

Figure 8 : Systéme d’électrodes pour la mesure d’activité de 1’oxygene a la surface des

membranes

I11. Caracteéristiques intrinseques des membranes

11.1. Diffusion en volume

Le phénoméne de semi-perméabilité & 1’oxygéne est régi par la diffusion des anions O% &
travers la membrane lorsqu’elle est soumise a un gradient de pression partielle d’oxygene. Ce
phénoméne a été décrit par Wagner dés 1930 pour initialement traiter de la cinétique
d’oxydation a haute température dans les solides et, plus particuliérement, en décrivant le

transport de 1’oxygéne dans les oxydes conducteurs mixtes [16, 17].
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1.1.1. Théorie de Wagner

Les lois établies par Wagner pour déecrire les phénoménes de transports dans les solides
s’appuient sur la thermodynamique des processus irréversibles. Dans le cas de la structure
pérovskite, les anions oxygéne (O%) et les trous électroniques (h’) sont considérés comme
étant les seules especes mobiles dans le matériau. Du fait de la sous steechiométrie en oxygene
de nos matériaux, le mouvement des anions oxygene s’effectue par un mécanisme de sauts de
lacunes, d’un site occupé a un site voisin libre dans le réseau de la pérovskite.
L’électroneutralité est supposée étre respectée «localement », c'est-a-dire qu’il y a
compensation des flux de charges entre électrons et ions dans le matériau.

A partir de ces hypothéses, en supposant que les écarts a 1’équilibre sont faibles dans le
volume du matériau et que les grandeurs varient suffisamment lentement dans I’espace et dans
le temps, il est possible d’exprimer le flux d’un porteur de charge k a travers un milieu

conducteur homogene, a température et pression constantes :
Jk =—Lyorad(,) relation 6

ou k=e ou i désigne respectivement 1’¢lectron ou 1’ion oxygene, Ly le coefficient général
de transport défini par Onsager et ji; le potentiel électrochimique de I’espéce k.

Le coefficient d’Onsager Ly peut étre relié par la relation de Nernst-Einstein a la
conductivité électrique de I’espece k (ok) et a sa charge (zy) :

Oy

22 relation 7
z, F

ka =

La conductivité électronique étant bien supérieure a la conductivité ionique dans le cas de
nos matériaux, les termes croisés L et Lie peuvent étre négligés, ces termes s’annulent donc
dans I’équation générale.

La relation 6 prend alors la forme suivante :

Ok

jk=— grad(fiyx) relation 8

2p2
zi F

Le potentiel ¢lectrochimique de I’espece k est défini par :

fix = Uk + zFd relation 9

ou L est le potentiel chimique de ’espéce k et @ le potentiel électrique.

D’aprés Wagner, 1’équilibre thermodynamique dans le matériau n’est localement pas
perturbé en I’absence d’un champ électrique. Le principe d’électroneutralité est respecté :

2}, +2,],=0 relation 10
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Les relations 8 et 9 sont introduites dans la relation 10 et donne I’expression du flux sous la
forme (en accord avec la loi d’Ohm) :
1 oigrad(y)+o.grad(y,)

Z,Z, O; + O,

relation 11

Fgrad(®) = -

La relation 11 définit la diffusion du champ ¢€lectrique dans le matériau. L’établissement du
champ électrique vient modifier la diffusion des especes chargées [18]. En combinant cette
équation avec la relation 8, le flux de lacunes est obtenu :
o, o grad(y)+o.grad(p,)

. O
=——1 _grad(i) + ——
) 2°F? grad (i) 272, F? o, + 0o,

relation 12

Dans le phénomeéne de semi-perméabilité, le dioxygene se dissocie et se recombine a la
surface de la membrane en anions O%. 1l y a donc échange d’électrons (consommation ou
production) a la surface de la membrane. Ceci peut se traduire par :

%02 - 0% —2e” réaction 1

Les potentiels chimiques des lacunes d’oxygene et des trous électroniques ne peuvent pas
directement étre mesurés. Cependant ils peuvent étre reliés au potentiel chimique du
dioxygene. En faisant I’hypothése que nous sommes bien dans le cas d’un équilibre local
(hypothese de base de la théorie de Wagner), la relation 1 peut alors étre exprimée sous la
forme de I’équilibre de potentiels chimiques, sachant que I’espéce 1 qui diffuse sous forme

anionique dans le matériau est O%.
%uoz =M —2H, relation 13

Dans le cas de notre matériau, zj=+2, ce qui correspond a la charge effective d’une lacune
d’oxygene completement ionisée et ze=+1, ce qui correspond a la charge effective d’un trou
électronique. La relation 12 du flux de lacunes prend alors la forme :

1 o0,
" 8F o

)i = grad(uO ) relation 14

De plus, nous avons :

2j;=2j, =J,, relation 15

o*
Nous pouvons finalement définir la forme locale de la loi de Wagner :

=— 1 g, grad(uo) relation 16

J
% 16F% &
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La membrane est soumise a un gradient de pression partielle d’oxygene et le flux la
traversant peut étre considéré comme étant unidirectionnel. La relation 16 peut alors étre
intégrée uniquement sur 1’épaisseur de la membrane :

oIn(R,.) .
grad(H,,) =RT TZ relation 17

L’équation globale de Wagner pour la diffusion de 1’oxygeéne dans le matériau prend

finalement la forme suivante :

lean

___RT PT o0,
% 16F2L 4. 0, +0,

Rl

d In(R, ) relation 18

ou L est I'épaisseur de la membrane, Py"'=P; et Pg*"=P, les pressions partielles

d’oxygene dans le gaz proche des faces soumises aux hautes et faibles pO5, respectivement.

Dans le cas ou la conductivité électrique est bien supérieure a la conductivité ionique,
o, >>0;, ce qui est frequent pour les conducteurs mixtes (cette hypothése sera Vérifiee

expérimentalement par la suite), la relation 19 est obtenue :
pan

fGTFJZ'OLn jd In(P,,) relation 19

Po,

JOz =

La semi-perméabilité a I’oxygeéne dépend donc de paramétres propres au matériau et a la
géométrie de la membrane :
e Matériau : conductivité ionique et conductivité électronique,
e Membrane : épaisseur et gradient de pression partielle d’oxygene a travers la

membrane.

11.1.2. Détermination du coefficient de diffusion de I’oxygéne

La diffusion en volume a travers la membrane de 1’oxygene est trés souvent considérée
dans la littérature comme 1’étape limitante le phénoméne de semi-perméabilité, comme le
décrit la théorie de Wagner. Cependant, grace aux mesures réalisées avec le dispositif
expérimental mis en place au SPCTS, il a été montré qu’il existe un gradient d’activité de
I’oxygene entre la surface de la membrane et le gaz proche de la surface [4]. La théorie de
Wagner doit alors étre modifiée en tenant compte de I’activité de 1’oxygene a la surface de la
membrane (P;’ et P,’) et non de celle du gaz proche de la membrane (P; et P,) (Figure 5).

La relation de Nernst-Einstein permet d’exprimer la conductivité ionique en fonction de

parameétres liés aux porteurs de charges. Le coefficient de diffusion chimique moyen de
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'oxygene a travers la membrane sous gradient de P, (Do) et la concentration molaire

moyenne de lacunes d’oxygene dans la phase pérovskite sous gradient de R, (Co) sont

utilisés :
4F*C,D :
o :@ relation 20
RT
En tenant compte de ces données, nous pouvons établir une expression de la loi de Wagner
modifiée :
D )
Jo =—2 ICOd In(P,.) relation 21
2 4|_ % 2
d’ou
413, _
Dp=—"—""— relation 22

fcodnme%)

)
Le coefficient de diffusion chimique moyen de I’oxygeéne est considéré constant sur
I’épaisseur de la membrane en régime stationnaire et une répartition aléatoire des lacunes
d’oxygéne dans le réseau cristallin de la pérovskite doit aussi étre vérifiee.

En posant :

% oln P,
AP = RTj ( ) relation 23

on obtient Do grace 4 la relation 24 (en considérant que Co varie peu entre P,et P):

4RTLJ, :
Do =——uir relation 24
CoAu

11.2. Echanges de surface

Les échanges de surface entre I’atmosphére et la membrane jouent un role majeur dans le
phénoméne de semi-perméabilité a 1’oxygeéne. Pourtant, ils sont souvent négligés ou peu

étudiés dans la littérature.

11.3.1. Modeéle des échanges de surface

Comme vu précédemment, différents mécanismes prennent place a la surface de la
membrane durant le phénomene de semi-perméabilité, comme le décrivent Ishihara [19] et
Dou [20].
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02(9) + Saa) < O2(aq) réaction 2
02(aa) + €' © O3aa) réaction 3
0320aa) + € + Saa) © 20(4q réaction 4
O(aay + € © O(yq réaction 5
O(aay + Vo © 0p réaction 6

ou S correspond a la surface du matériau et (ad) a un elément adsorbé.

La relation 2 représente I’adsorption de I’oxygene a la surface de la membrane, les
relations 3 et 5 correspondent au transfert de charges, la relation 4 est relative a 1’étape de
dissociation de 1’oxygéne, et enfin la relation 6 correspond a 1’incorporation des anions 0%
dans le réseau de la pérovskite. Ces réactions de surface sont associées au transport de charges
a la surface de I’oxyde. Comme décrit dans le paragraphe précédent, la théorie de Wagner
généralement employée pour décrire le flux de semi-perméabilité a travers la membrane n’est
plus applicable directement dans le cas ou le flux d’oxygeéne est partiellement ou totalement
contrdlé par les cinétiques d’échanges de surface. Il est dés lors nécessaire d’introduire la
contribution des surfaces afin de pouvoir utiliser la loi de Wagner dans le volume de la
membrane. Le systetme de pointes et d’électrodes de notre dispositif expérimental offre
I’avantage de dissocier cette contribution liée aux échanges de surface. Le gradient d’activité
chimique de 1’oxygene dans le volume de la membrane est évalué a partir des sauts d’activité

de I’oxygéne sur les deux faces de la membrane.

111.3.2. Détermination du coefficient d’échanges de surface

Dans la littérature, deux cas sont généralement envisagés pour exprimer les coefficients
d’échanges de surface : un saut de potentiel chimique de I’oxygene important a la surface de

la membrane et un faible saut de potentiel chimique.

111.3.2.1.  Cas d’un saut de potentiel chimique important

Dans le cas d’un saut de potentiel chimique important a la surface, nous nous plagons dans

le cas des hypothéses données par les relations 25 ou 26 :

AP = RT In(il.) >>RT relation 25
2 F)l
surf (lean) I:)2 i

A, =RT In(F) >>RT relation 26

2
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Le formalisme présenté par Kim est alors utilisé pour calculer les coefficients d’échanges
de surface [13, 14]. Une relation exponentielle décrit un saut de potentiel chimique de
I’oxygene a la surface du coté de forte (relation 29) et de faible pression partielle d’oxygéne
(relation 30). Toutefois, il est important de dissocier deux types de coefficients d’échange de
surface, un coefficient d’échange de surface de la membrane noté k et un coefficient

d’échange intrinséque au matériau et indépendant de la R, , noté K [21].

out n
K _ 21, o P relation 27
Cich exp n“%a:(OX) —exp nuzuzrf @ PSZ”
© RT RT
out n
klean _ 2J02 % Pzair relation 28
Clean exp nl’tf)uzrf (eam —exp nu%a:(lean) Poz
° RT RT
K rich _ 21, relation 29
_ nug)aS(OX) nuzurf(ox)
Cnch e 2 —e 2
© ( Xp{ RT Pl RT
K len 2o, relation 30

n surf (lean) n gas(lean)
ol o)

Dés lors, il est possible d’établir la relation suivante entre les deux types de coefficients :

Pout n
k=K x( : J relation 31

CE' and C&"sont les concentrations molaires en oxygene aux surfaces riche et pauvre en

oxygene, respectivement. Co est estimé grace a la relation C, = (3;;5) ou & est la sous-

m

steechiométrie en oxygene et Vp, le volume élémentaire de la maille. &est mesuré

expérimentalement par analyse thermogravimeétrique et Vi est évalué par DRX. ug*® and
uee sont les potentiels chimiques de 1’oxygéne du coté riche et pauvre en oxygene,

respectivement. n est un coefficient pris généralement égal a 0,5 pour les conducteurs mixtes

ionique et électronique [22-24].

On peut noter que dans le cas ol P°=~P3"=0,21, la relation suivante entre les deux
1 0,

coefficients est vérifiée k™" =K"™"
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111.3.2.2. Cas d’un saut de potentiel chimique faible

Dans le cas d’un faible saut de potentiel chimique a la surface, nous nous placons dans le

cas des hypothéses données par les équations 32 ou 33 :

Au(sjurf(rich) =RT |n(ﬂ) <<RT relation 32
2 P
AT = RT In(%) <<RT relation 33

2
Le coefficient d’échanges de surface K défini par les équations 29/30 peut alors étre
exprimé, a partir de la relation 34, par une relation linéaire en fonction du saut de potentiel

chimique a travers la surface oxydante sous gradient de R, (relation 35).

AR = g — e relation 34
4],

K=——— relation 35
RTCoAwL"
111.3.  Modele de Bouwmeester
Bouwmeester a ét¢ ['un des premiers a souligner I’impact des échanges de surface sur le
flux de semi-perméabilité [25]. Le modéle proposé est soumis aux hypothéses suivantes
(Figure 9) :

. Bulk _ surf(rich) surf(lean)
(1) 1 Auo, = Au, + Au,

. surf(rich) surf(lean)
()0 A" = A

(3) : Le gradient de P, a travers la membrane est faible

interfacial buik interfacial
Zone zone
PA \ : ! oA
o, W : o,

\',__ i
] T '
; Th— !
: TS :
I
MOE : \\\ F
: ~
\
i

1 l‘
| "

! A
| i
1 !

Figure 9 : Saut de potentiel chimique a travers la membrane d’aprés les hypothéses

de Bouwmeester [25]
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Ces hypothéses lui ont permis d’introduire un coefficient, Lc, appelé épaisseur

caractéristique et défini par :

L =—2 relation 36

Avec Do coefficient d’auto-diffusion de I’oxygéne (cm?.s™) et key coefficient d’échange de
surface (cm.s™).

Cette épaisseur caractéristique est assimilable une épaisseur de membrane. Ainsi, il permet
de déterminer quelle est 1’étape cinétiquement limitante en fonction de 1’épaisseur de la
membrane (L). Dans le cas ou L > 10L., le flux d’oxygeéne est limité par la diffusion de
I’oxygeéne a travers la membrane. Lorsque L < 0,1 L, le flux d’oxygene est limité par les
¢échanges de surface. Un troisiéme cas, L = L, correspond & un régime mixte.

Malheureusement, ces hypotheses sont tres rarement vérifiées expérimentalement.
L’hypothése (1) est parfois rencontrée (voir chapitre suivant), en revanche, I’hypothése (2)
n’est quasiment jamais vérifiée expérimentalement.

Dans notre cas, comme dans la plupart des cas rencontrés dans la littérature, la troisieme
hypothese n’est pas vérifiée puisque le gradient de pression partielle d’oxygene a travers la
membrane est élevé (gradient Air/Ar, 0,21/10° atm). Le modéle proposé par Bouwmeester
n’est donc pas applicable a notre étude, car les hypothéses de départ ne sont pas respectées.

Nous nous sommes donc proposés d’introduire un nouveau coefficient, B¢, permettant de
déterminer 1’étape cinétiquement limitante [26]. B¢ est une grandeur adimensionnée définie

par :

surface
A o,

BC = Tgilk relation 37

B, peut donc étre défini du coté riche et pauvre en oxygeéne, et trois cas sont envisageables :

- Bc> 1,5, le flux d’oxygene est gouverne par les échanges de surface.

- Bc<0,5, le flux d’oxygene est gouverné par la diffusion en volume.

- Bc = 1, correspond a un régime mixte ou échanges de surface et diffusion en volume ont
des influences proches.

I1 est des lors possible de déterminer I’étape limitant le transport de I’oxygene a travers la

membrane, a partir de la valeur du coefficient Be.
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I\V. Conclusion

Les differents matériaux de cette étude ont été synthétisés par deux voies de synthese
différentes : par voie nitrate-citrate et par réaction solide-solide a partir de précurseurs oxydes
et carbonates. La seconde voie a été privilégiée car elle permet d’obtenir des quantités plus
importantes de poudre.

Les membranes sont mises en forme par coulage en bande et thermo-compression. Ce
procédé permet une grande souplesse vis-a-vis de 1’architecture des membranes : épaisseurs
variables, gradients de compositions. Les membranes obtenues subissent un cycle de
déliantage afin d’éliminer les organiques présents dans la suspension de coulage et un cycle
de frittage pour densifier les membranes. Une densité supérieure a 94% est atteinte, assurant
ainsi a la membrane une imperméabilité vis-a-vis des autres gaz que 1’oxygene.

Les performances de semi-perméabilité a 1’oxygeéne des membranes sont étudiées
grace a un dispositif expérimental unique mis en place au sein du SPCTS, en collaboration
avec le LEPMI de Grenoble. Ce dispositif permet, en plus de mesurer le flux d’oxygéne
traversant la membrane, de dissocier les mécanismes de transport de 1’oxygene liés aux
échanges de surface de ceux de volume. Il permet également de déterminer le coefficient de
diffusion en volume de I’oxygeéne ainsi que les coefficients d’échange de surface de part et
d’autre de la membrane.

L’¢évaluation de ces coefficients a partir de notre dispositif nous permet donc d’entrevoir
une étude comparative des matériaux de membrane en vue de déterminer leurs performances

intrinséques.
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Chapitre 111 : Influence de la composition chimique du
matériau de membrane sur les propriétés de transport en
volume et sur les cinétiques d’échanges de surfaces de

I’oxygéne
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Ce chapitre a pour but d’étudier les propriétés de semi-perméabilité a 1’oxygéne d’une
large gamme de matériaux. Lors de précédents travaux réalisés au SPCTS, I’influence de la
steechiométrie des cations (x, y) sur les propriétés de semi-permeéabilité a été observée au sein
de la famille de materiaux de structure pérovskite La;.,SrxFe;.,GayOs5, appelée LSFG. I
s’agit ici d’étudier I’influence de la nature du cation de substitution en site A puis en site B
dans la structure perovskite LaFeOs.s. Les matériaux étudiés dans le cadre de cette étude ont

donc pour formule générale Lag sAosFeo 7Bo303-5 et sont désignés par I’acronyme LAFB.

I. Influence de la steechiométrie du matériau
La famille de matériaux perovskite La;,SrxFei;yGa,Os5 a éte largement étudiée au
laboratoire [1-4]. Cette famille de matériau a I’avantage de présenter des flux de semi-
perméabilité a ’oxygene élevés et une bonne stabilité chimique sous atmosphere réductrice
(jusque P, =107 atm).

Les bonnes performances obtenues par cette famille de matériaux nous ont amenés a
étudier une large plage de compositions de matériau (Figure 1). Dans un premier temps [1-4],
I’é¢tude de cette famille de matériaux s’est cantonnée a des compositions présentant un faible
taux de substitution du La par Sr et du Fe par Ga, en vue de respecter la limite de stabilité de
la phase pérovskite définie par Kharton [5]. Cette zone d’étude est schématisée par la ligne
pointillée sur la cartographie (Figure 2). Au-dela de cette limite (x et y élevés), il est difficile
d’obtenir une phase pérovskite pure et I’on observe alors la présence de phases secondaires,
comme LaSrGasz0O;. Toutefois, nous avons étudiés les performances de semi-perméabilité a
I’oxygene de compositions de matériaux au-dela de cette limite [6, 7].

Cette ¢étude a permis d’étudier I’influence de la substitution du La par le Sr en site A et du
Fe par le Ga en site B sur le flux de semi-perméabilité et les mécanismes limitant le transport

de ’oxygene.

=47 -



Chapitre 111 : Influence de la composition chimique du matériau
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Figure 1 : Cartographie des

matériaux étudiés au sein de la famille
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Figure 2 : Limite de stabilité de la
phase pérovskite au sein de la famille
La;«SrxFeiyGayOs.; définie par Kharton
et al., P : pérovskite, P+I1 : pérovskite +

phase secondaire [5]
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1.1. Flux de semi-perméabilité a ’oxygéne

La Figure 3 présente les flux de semi-perméabilité a 1’oxygéne des différents matériaux
étudiés au sein de la famille de matériaux LSFG. Le taux de Sr et Ga pour cette famille de
matériaux a une influence importante sur les performances de semi-perméabilité a 1’oxygéne.
En effet, le flux de semi-perméabilité a 1’oxygéne augmente quasiment de deux ordres de
grandeurs entre les membranes LSFG 9173 et LSFG 6464, avec respectivement 0,2 x10™
mol.m?s™ et 16 x10* mol.m?s™. La substitution de La par Sr conduit & la création de
lacunes d’oxygene dans la structure pérovskite, ce qui est favorable a la diffusion de
I’oxygeéne et a I’obtention d’un flux de semi-perméabilité élevé. La substitution du Fe par Ga
conduit & une diminution de la conductivité électronique [4]. Au-dela d’un taux de
substitution allant de 0,5 a 0,7, nous supposons que le matériau devient un conducteur
majoritairement ionique. Ainsi, on observe une plage de compositions (autour de x~0,4 et
y=0,4) ou le flux de semi-perméabilité est maximal. Il est aussi intéressant de noter que la
présence de phases secondaires n’a pas ou peu d’influence sur les propriétés de semi-
perméabilité des matériaux dans la famille LSFG.

Nous remarquons que les matériaux LSFG 6482 et LSFG 5573 ont des flux de semi-
perméabilité anormalement bas par rapport aux matériaux voisins. Ce point sera abordé dans

le paragraphe suivant.

1.2. Etape limitant la semi-perméabilité de I’oxygéne a travers la membrane

lean

La Figure 4 représente la cartographie du coefficient B.~ a 900°C pour les matériaux de

lean

la famille LSFG. Pour rappel, le coefficient B, présenté au chapitre Il, définit la nature du

mécanisme limitant la semi-perméabilité des matériaux : flux limité par la diffusion en

*a<0,5 et flux limité par les échanges de surface pour B.®">1,5. Le taux de

volume pour Be
Sr et Ga ont une influence significative sur la nature de 1’étape limitant le flux de semi-
perméabilité a I’oxygene. Le flux d’oxygene a travers les membranes LSFG 6482 et 5573 est
trés majoritairement limité par les échanges de surface. Nous supposons que ’origine de cette
faible cinétique d’échanges de surface du coté pauvre en oxygene est liée a des pollutions a la
surface de la membrane. Ceci pourrait expliquer que le flux de semi-perméabilité est

étonnement plus faible pour ces deux matériaux.

1.3. Conclusion
La famille de matériaux LSFG présente des flux de semi-perméabilité élevés et une bonne

stabilit¢ chimique. La steechiométrie a une influence trés significative sur les flux de semi-
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perméabilité ainsi que sur la nature du mécanisme limitant le flux d’oxygene. On note que les
matériaux présentant les flux d’oxygeéne les plus élevés ont des steechiométries proches de
6464.

Toutefois, le principal inconvénient de cette famille de matériaux est le colt élevé du
matériau en raison de I’emploi du gallium. L’intérét majeur du Ga en site B est d’améliorer la
stabilité chimique de la structure pérovskite sous atmosphére réductrice tout en conservant des
performances de semi-perméabilité a 1’oxygéne élevées. L’emploi du gallium était donc
justifié dans le cadre d’une utilisation industrielle pour le reformage du méthane mais ne I’est
plus dans le cas du procédé d’oxycombustion car les conditions opératoires sont moins
drastiques. Ainsi, I’intérét de cette étude est de proposer d’autres compositions de matériaux
de membrane sans Ga ayant des performances au moins équivalentes. La stoechiométrie 5573

a été choisie pour cette étude.

1. Influence de la substitution du cation en site A sur les propriétés

de semi-perméabilité
La littérature présente un trés grand nombre de travaux sur la semi-perméabilité a
I’oxygeéne de membranes céramiques constituées de matériaux conducteurs mixte de structure
pérovskite. Toutefois, il est tres difficile de comparer les performances de semi-perméabilité a
I’oxygene obtenues dans la littérature en raison des différentes conditions expérimentales et
du manque d’information concernant les caractéristiques des matériaux.
Nous pouvons lister les principaux parametres qui affectent la mesure de semi-perméabilité
a ’oxygene [8] :
e Nature du scellement (verre/or)
e Gradient de pressions partielles appliqué
e Densité des membranes
e Architecture de membrane (épaisseur, polissage des surfaces)

e Microstructure de la membrane

Il est donc difficile de comparer les résultats provenant de plusieurs études et d’en extraire
des tendances. De plus, I’étape limitant le flux de semi-perméabilité est trés rarement
identifiée et la contribution des principales étapes du transport de I’oxygeéne dans le processus
de semi-perméabilité n’est jamais évaluée précisément. Nous nous proposons donc ici de faire

une étude comparative des flux de semi-perméabilité sur une trés large gamme de matériaux.
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Nous nous attacherons également a déterminer I’impact de la nature des cations de
substitutions au sein de la structure pérovskite sur la nature de 1’étape limitant le flux
d’oxygene.

Dans un premier temps, 1’influence de la substitution du La en site A par Ba, Ca et Sr est
étudiée au sein des matériaux LagsAosFeo7Gag 3035 et LagsAosFeq 7C00303-5 [9]. Le but est
d’observer l’influence de la substitution en site A sur les mécanismes de transport de

I’oxygene a travers la membrane.

I1.1.  Elaboration des membranes

Les poudres ont été synthétisées et les membranes mises en forme selon les protocoles
décrits dans le chapitre II. Les conditions de frittage des différentes membranes de 1’étude
sont récapitulées dans le Tableau 1. Toutes les membranes frittées ont une densité relative
supérieure a 94% a 1’exception de LagsBagsFeo7Gap 3035 (LBFG). Les membranes LBFG
n’ont jamais atteint la densité visée ou ont cass¢ pendant le frittage, malgré une étude
approfondie de 1’optimisation du cycle de frittage. Il a donc été décidé de ne pas poursuivre

I’étude sur ce matériau.

Tableau 1: Conditions de frittage et caractéristiques des membranes

Masse
Taille volumique des | Densité
Matériaux de Conditions | moyenne poudres de | relative des
Acronyme . . )
membrane de frittage | des grains départ membranes
(um) (pycnometre, frittées
g.cm™)
1350°C, 4 h,
La0,5Sro,5Feonyao,303-5 LSFG 5573 . 2-4 5,70 > 95%
air
1350°C, 4 h,
La0,5Sro,5Feo,7C00,303-5 LSFCo 5573 . 4-10 6,10 > 95%
air
1250°C, 4 h, Faible
Lao,5Cao,5Feo,7Gao,303_5 LCFG 5573 . . o 5,70 95%
air critallinité
1250°C, 4 h,
Lao,5cao,5F60,7C00,303.5 LCFCo 5573 . 1-2 5,54 94%
air
1150°C, 4 h,
Lag sBag sFeg 7C00 3035 | LBFCo 5573 _ 1-4 6,06 > 95%
air
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La Figure 5 montre les micrographies MEB réalisées sur des fractures de membranes
frittées (Cambridge Instruments). La taille moyenne des grains des membranes frittées est
similaire (entre 2 et 4 um environ), excepté pour LSFCo dont la taille de grains est Iégerement
supérieure (4-10 pm). Nous supposons ici que cette 1égere différence de taille de grains n’a
pas d’influence notable sur les performances de semi-perméabilité a I’oxygeéne. La membrane
LCFG présente, quant a elle, une microstructure singuliere avec un faible degré de cristallinité
et I’absence de joints de grains visibles. Ce faible degré de cristallinité est surement

défavorable a la diffusion en volume é¢levée de I'oxygene et donc a un flux de semi-

perméabilité élevé.
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Figure 5 : Micrographies des membranes a) LSFG, b) LSFCo, c) LCFG, d) LCFCo et
e) LBFCo

* * Structure pérovskite

Intensité (u.a.)
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Figure 6 : Diffractogrammes des membranes a) LSFG, b) LSFCo, c) LCFG, d) LCFCo
ete) LBFCo

Toutes les membranes présentent une structure pérovskite bien définie apres frittage, avec
parfois la présence de phases secondaires (Figure 6). Concernant la membrane LCFG, la
phase pérovskite n’est pas bien définie et le matériau n’est pas bien cristallisé, en accord avec
la micrographie MEB.

En effet, pour atteindre une densité relative supérieure a 94%, nécessaire a la réalisation
des mesures du flux de semi-perméabilité a 1I’oxygene, le frittage de la membrane LCFG doit
étre effectué a 1250°C pendant 4h. Or, la Figure 7 montre clairement que la structure
pérovskite n’est pas stable au-dela de 1150°C. On observe la formation d’une phase

pérovskite jusqu’a 1150°C, puis elle se décompose au-dela de cette température.
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* Phase perovskite ¢ CaGa,0, = Ca,Fe, Ga0O;
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Figure 7 : Evolution de la structure pérovskite du matériau LCFG 5573 en fonction des

traitements thermiques

11.2.  Mesure des flux de semi-perméabilité a ’oxygéne

Le flux d’oxygéne a travers les différentes membranes entre 600 et 970°C est présenté sur
la Figure 8. Les flux d’oxygéne obtenus pour I’ensemble des membranes sont du méme ordre
de grandeur (6-23x10™ mol.m?.s™, & 900°C), excepté pour la membrane LCFG. Le flux
d’oxygene a travers la membrane LCFG est un ordre de grandeur plus faible qu’a travers les
autres membranes (6x10° mol.m?.s?, & 900°C). Le faible flux de semi-perméabilité de la
membrane LCFG est surement d( au faible taux de cristallisation de la membrane apres
frittage comme mentionné précédemment (Figure 5). De facon surprenante, la nature du
cation de substitution semble avoir peu d’influence sur le flux de semi-perméabilité a

I’oxygeéne de la membrane.
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Figure 8 : Flux de semi-perméabilité a ’oxygeéne a travers les membranes pérovskite
LaosA05Fe07Gap 3035 et LagsAgsFep 7C00303.5 (avec A= Ba, Ca et Sr)

En effet, les flux de semi-perméabilité a travers les membranes LSFG, LSFCo et LCFCo
sont tres similaires et sont un peu plus élevés dans le cas des membranes LBFCo. Le flux de
semi-perméabilité a travers la famille de matériaux LagsA’gsFen7C00303.5 augmente
légérement dans 1’ordre suivant Ba > Ca > Sr. Cette tendance a également été observée par

Teraoka et al. [10] pour la famille de matériaux Lag gA’o4F€02C00803.s.
11.3.  Identification de I’étape cinétiquement limitante

11.3.1. Energie d’activation du flux de semi-permeabilité
Le diagramme d’Arrhenius du flux de semi-perméabilité a 1’oxygene est représenté sur la
Figure 9 et les valeurs des énergies d’activation associées sont données dans le Tableau 2a et
b. Le diagramme d’Arrhenius montre un changement de pente, caractéristique de I’existence
d’un changement de mécanisme limitant le flux de semi-perméabilité avec la température. Ce
changement de pente sépare deux domaines de température, I’un a basse température entre

700 et 900°C et I’autre a haute température, au-dela de 900°C.
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Température (°C)

1000 900 800 700
-2 f f f f
B LSFG
Soig 0 LSFCo
A G A LCFG
EoR-~. Csa. A LCFCo
-3 . © O LBFCo
o
2
(@)
°
-4
= 5 T T T T
0,80 0,90 1,00 1,10
1000/T (K1)

Figure 9 : Diagramme d’Arrhenius du flux de semi-perméabilité a I’oxygéne

Tableau 2 : Valeurs des énergies d’activation (Ea) des membranes a) cobaltites et b)

gallates a basses et hautes températures

a)
Nature de | Matériaux de | Ea(kJ.mol™) | Ea (kJ.mol™)
cation membranes 700-900°C 900-1000°C
Sr LSFCo 144 81
Ca LCFCo 107 69
Ba LBFCo %0 08
(700-825°C) | (825-1000°C)
b)
Nature de | Matériaux de | Ea(kJ.mol™) | Ea (kJ.mol™)
cation membranes 700-900°C 900-1000°C
Sr LSFG 154 128
Ca LCFG 118 118
Ba LBFG Non mesuré Non mesuré
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A basse température, 1’énergie d’activation (Ea) du flux d’oxygéne dépend de la nature du
cation de substitution en site A (Ea(Ba) =~ 80 kJ.mol™, Ea(Ca) ~ 115 kJ.mol™, Ea(Sr) = 150
kJ.mol™). Ces valeurs d’énergies d’activation sont en accord avec I’amplitude des flux
observés a travers les membranes a base de cobalt. Tsai et al. [11] ont rapporté des données
similaires dans le cas de la famille de matériaux pérovskite LagsAosFersC00203.5 avec
Ea(Ba) = 72,38 + 0,75 kJ,mol™, Ea(Ca) = 95,33 + 0,94 kJ,mol™ entre 780°C et 980°C, Ea(Sr)
= 105,61 + 3,83 kJ,mol™ entre 825°C et 915°C. Cependant, les énergies d’activation reportées
par Tsai correspondent a des valeurs intermédiaires entre les plages de températures
correspondant aux hautes et basses températures calculées dans nos travaux. Tsai considere
qu'un seul mécanisme limitant est impliqué entre 825 et 915°C. Malheureusement, cet
intervalle de température correspond a un régime mixte pour les matériaux
Lag 4A0 6Fe08C00,203-5 (domaine proche de I’intersection des deux droites sur le diagramme
d’ Arrhenius).

De maniere générale, les énergies d’activation calculées a haute température sont
inférieures a celles calculées a basse température, excepté pour la membrane LCFG. Cette
évolution est liée au changement de nature de 1’étape limitant le transport de 1’oxygene a
travers la membrane. En effet, nous avons récemment montré que le flux d’oxygene a travers
une membrane La;NiOg4.s est gouverné par les échanges de surface a basse température
(<900°C) et par la diffusion en volume a haute température [12]. La Figure 10 représente
I’évolution schématique de I’énergie d’activation en fonction de la température pour des

matériaux ayant deux étapes limitantes fonctionnant en série.
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totale
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............................................ surface
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______________________ volume
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Figure 10 : Evolution schématique de I’Ea et mécanisme limitant associé en fonction
de la température pour des étapes de transport fonctionnant en série
Pour les matériaux a base de cobalt, les énergies d’activation a basse et haute température
correspondent donc aux mécanismes d’échanges de surface et de diffusion en volume de
I’oxygéne, avec respectivement (Ea(échanges surface) ~ 110-150 kJ.mol™ et Ea(diffusion
volume) =~ 70-80 kJ.mol™). Xu et al. [13] ont également observé cette variation de Ea entre
haute et basse température dans le cas d’une membrane LagSry4FegsC0p203.5 avec E,=191
kJ.mol™ & basse température et E,=115 kJ.mol™ & haute température. De plus, la plage de
températures correspondant a la transition entre ces deux étapes limitantes se trouve dans le

méme intervalle de températures que celle définie dans nos travaux (entre 800 et 900°C).

11.3.2. Evolution de I’énergie d’activation en fonction du coefficient B;

La variation des valeurs d’énergies d’activation est reliée a 1’évolution de 1’étape limitante,
que I’on peut facilement identifier a travers le coefficient B, (défini au chapitre Il) en fonction
de 1/T (Figure 11). La valeur du coefficient B correspond au ratio entre le saut de potentiel
chimique de 1’oxygéene a travers le volume de la membrane et le saut de potentiel a la surface.
Il est possible de dissocier I’influence des mécanismes d’échanges liés a chaque face de la
membrane grace & emploi de deux valeurs B, et B¢*". La Figure 11 montre que le flux
d’oxygene est principalement gouverné par la diffusion de 1’oxygeéne en volume a haute
température et par les échanges de surfaces du coté pauvre en oxygene a basse température.

Dans le cas de la membrane LSFG, la variation de la valeur de I’énergie d’activation en
fonction de la température est liée a I’évolution de B.. En effet, la valeur de B*" est
superieure a 1 en dessous de 900°C, ou le flux d’oxygene est principalement limité par les
échanges de surface du coté pauvre en oxygéne. Cependant, la valeur de B.®" décroit
rapidement avec la température et se rapproche de I’unité lorsque la température dépasse
950°C, ce qui signifie que le flux est limité par un régime mixte a haute température. Nous
observons une tendance similaire dans le cas de la membrane LCFCo.

Pour les membranes LCFG et LBFCo, aucune variation d’énergie d’activation n’est
observée entre 600 et 1000°C puisque le flux est contrélé par la diffusion en volume de
I’oxygéne dans cette plage de températures. La valeur d’énergiec d’activation pour la
membrane LCFG est supérieure a celle déterminée pour les matériaux a base de cobalt. Cette
énergie d’activation élevée peut étre reliee au faible degré de cristallinité de la phase
pérovskite qui conduit a une diminution importante du coefficient de diffusion de 1’oxygéne a

travers la membrane LCFG.
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La Figure 11a montre clairement 1’influence de la nature du cation en site A sur la nature
du mécanisme limitant le transport de I’oxygene a travers les membranes LAFCo. A basse
température (<900°C), le flux d’oxygene a travers les membranes LAFCo est gouverné par les
échanges de surface dans le cas ou A=Ca, par un régime mixte avec le Sr et la diffusion en
volume avec A=Ba. Toutefois, le coefficient B®" diminue rapidement quand la température
augmente, et les énergies d’activation du flux d’oxygéne des différentes compositions de

membranes sont trés proches a haute température.
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Figure 11 : Evolution de I’étape limitant la semi-perméabilité en fonction de la

température pour les membranes a) cobaltite et b) gallate

11.4. Cartographie des étapes limitantes
Une cartographie des membranes en fonction de leurs coefficients B.*" et B, est
représentée sur la Figure 12. Le Tableau 3 donne les différents mécanismes limitant le flux de
semi-perméabilité associés aux valeurs des coefficients B.*" et B."".
Tableau 3 : Etape limitant le flux de semi-perméabilité en fonction de la valeur des
coefficients B, ™" et B,®"

Valeurs de B, Domaines correspondant

| Type de rds _
et B, " sur la Figure 12
BN et B, < 1 Diffusion en volume A
B 1eh o g e { Régime mixte : B
e ~
¢ i Volume et surface(s)
B, >> B et B> 1 Surface riche en oxygéne C
B, " << B®" et B®" > 1 Surface pauvre en oxygéne D
_ Surfaces riche et pauvre en
Bcnch ~ Bclean >1 E
oxygene
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Figure 12 : Cartographie de I’étape limitante en fonction de la valeur des coefficients

B."" et B.®" et son évolution en fonction de la température

11.4.1. Valeur de Bc a 900°C

Aucune membrane ne se situe dans les zones C et E a 900°C (Figure 12). On peut
¢galement noter qu’aucune membrane ne se trouve dans la zone située au-dessus de la droite
B.“"=B."". Ceci signifie que les échanges de surface du coté riche en oxygeéne ne constituent
jamais le mécanisme limitant le flux d’oxygene. Les membranes LCFG et LBFCo sont situées
dans le domaine A ou la semi-perméabilité est contrdlée par la diffusion en volume.

La valeur de B, pour la membrane LSFCo est proche de I’unité, ce qui correspond & un
fluxd’oxygene limité par un régime mixte entre diffusion en volume de I’oxygéene et échanges
de surface du coté pauvre en oxygene. Dans le cas des membranes LCFCo et LSFG, les
échanges de surface du coté pauvre en oxygene limitent le flux d’oxygeéne. Ainsi, ces
membranes sont bien situées dans la zone D.

La nature du cation en site A a donc bien, comme présenté précédemment, un effet
important sur la nature du mécanisme limitant. On observe par exemple que les coefficients
B.®" sont trés différents pour les membranes LSFCo et LCFCo, avec respectivement 1,05 et
5, bien que les flux de semi-perméabilité soient proches (1,1 et 1,2 x 10 mol.m?s™

respectivement). Toutefois, il n’est pas possible d’établir clairement une corrélation entre la
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nature du mécanisme limitant et la nature du cation de substitution en site A car le flux
d’oxygene et la nature du mécanisme limitant dépendent également de la nature du cation en

site B (ce point sera abordé dans la section suivante).

11.4.2. Evolution de I’étape cinétiquement limitante avec la température
La Figure 12 montre que les valeurs du coefficient B.®" décroissent avec la température
quelle que soit la membrane considérée ou la nature de 1’étape limitant le transport de
I’oxygene. A basse température, le flux d’oxygéne tend a étre limité de maniére prédominante
par les échanges de surface alors qu’a température élevée, le flux tend a étre limité par la
diffusion en volume.
En effet, les cinétiques des échanges de surface sont particulierement lentes a basse
température et augmentent rapidement avec la température. Par conséquent, la diffusion en
volume de I’oxygéne est souvent le mécanisme limitant a haute température (supérieure a

1000°C dans certains cas).

IL.5.  Profils de saut de potentiel chimique de I’oxygéne a travers la membrane

Les profils du potentiel chimique de I’oxygene (1, ) @ travers les membranes perovskite a

900°C sont présentés sur la Figure 13. Ces profils nous permettent d’identifier facilement
I’étape limitant le transport de 1’oxygene a travers la membrane. Pour les membranes de

structure pérovskite LAFCo, les valeurs de Ay, sont similaires (entre 36 et 43 kJ.mol™?,

Figure 13, d et ). Cependant, nous pouvons distinguer 3 cas de figure :

Le flux d’oxygene est limité par un régime mixte (LSFCo, Figure 13b),

Le flux d’oxygene est limité par les échanges de surfaces du coté pauvre en oxygene
(LCFCo, Figure 13d),

et le flux d’oxygene est limité par la diffusion en volume (LBFCo, Figure 13e).

La nature du cation de substitution en site A de la structure pérovskite a donc un effet
significatif sur la nature du mécanisme limitant le flux de semi-perméabilité a travers la
membrane.

Le saut de potentiel chimique d’oxygéne a travers la membrane LSFG (Figure 13a) est
supérieur & celui observé dans le cas des membranes LAFCo (i.e., 47 ki.mol™ contre environ

40 kJ.mol™, respectivement). Ceci est dii 4 I’important saut de potentiel chimique a la surface

5 . N surf(lean) _ -1
en contact avec l’atmosphére pauvre en oxygeéne (AHOZ (LSFG)= 35 kJ.mol™). Au

contraire, la membrane LCFG presente un large saut de potentiel chimique de 1’oxygéne a
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travers le volume de la membrane (Figure 13c) (Aﬁg'zk= 52 kJ.mol™). Ce saut trés important de

potentiel chimique de 1’oxygene en volume est di, soit a la faible concentration en lacunes

d’oxygeéne dans le matériau, soit a la faible mobilité de ces lacunes due au faible degré de

cristallinité de la membrane car la conductivité ionique peut étre exprimée par la relation 1 :

i=[Vo"] HiCi

lacune.

relation 1

avec [V;"] : concentration en lacunes d’oxygene, p;: mobilité de la lacune, c;: charge de la

Dans les deux cas, un faible coefficient de diffusion et une faible conductivité ionique sont

attendus.
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P/ e, ——,—,—,—,—,——,——————————— b — ey . -
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Figure 13 : Profils de potentiel chimique de I’oxygéne a 900°C a travers les

membranes a) LSFG, b) LSFCo, c) LCFG, d) LCFCo et e) LBFCo

11.6.  Coefficients d’échange de surface et de diffusion en volume
Les coefficients d’échanges de surface, de diffusion en volume de 1’oxygene et les
conductivités ionique et électronique ont été calculés a partir des relations présentées dans le
chapitre précédent et des données expérimentales présentées en annexes. L’ensemble des
valeurs des coefficients est listé dans le Tableau 4 et représenté graphiquement Figure 14.
Tableau 4 : Valeurs du coefficient de diffusion (Do), du coefficient d’échange de

surface du coté de forte P, (k") et faible P, (K'**"etk'*"), de la conductivité ionique

(oi) et électronique (o.) pour les membranes a) cobaltite et b) gallate a 900°C

a)

9000C DO krich — Krich Klean klean Gi Ge
Composition | (cm2s™) | (cm.s™) | (em.s™) | (ems™ | (S.em™) | (S.em™)
LCFC05573| 1,1x10° | 9,9x10° [8,7x10°| 1,0x10° | 33 x 107 141
LSFC05573 | 2,7x107 | 1,0x10* [1,3x10°| 1,4x 10° | 8 x 10* 326
LBFC05573| 4,4x10" | 6,4x10° [50x10°| 7,9x10° | 13x 10° 7

goooc DO kriCh - Krich Klean klean Gi Ge
Composition | (cm2s™) | (ems?) | ems?) | (ems?) | (S.em™) | (S.em™)
LCFG 5573 | 6,0x10° | 35x10° [44x10°| 1,4x107 |0,2x 107 30
LSFG 5573 | 7,3x107 | 46x10° [3,8x10°] 3,2x107 | 22x 107 97

Les coefficients de diffusion Do (directement reliés a la conductivité ionique par la relation
de Nernst-Einstein) sont trés proches pour tous les matériaux de I’étude (2,7-11 x 107 cm2.s™)
a I’exception de la membrane LCFG (5,9 x 10°° sz.s'l). La sous stoechiométrie en oxygene
du matériau LCFG est du méme ordre de grandeur que celle des autres matériaux de 1’étude.
Le faible coefficient de diffusion du matériau LCFG est donc lié a la faible mobilité des
lacunes d’oxygene. Nous supposons ici que ceci est imputable au faible degré de cristallinité
du matériau.

Diethelm et al. [14] ont rapporté des résultats similaires pour la membrane
Lao 4Bag gFeo sC00203.5 avec un coefficient de diffusion Do = 55 107 cm2s™ et une
conductivité ionique o; = 0,15 S.cm™ contre Do = 4,4 107 cm2.s™ et ;= 0,13 S.cm™ pour le

matériau LBFCo 5573 dans notre étude. Dans le cas d’une membrane LaggSrg4FepsC0p20:s.
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s avec un diametre de grains compris entre 3 et 5 um, Zeng et al. [15] mentionne une
conductivité ionique de 0,065 S.cm™, ce qui est en accord avec les résultats présentés dans
nos travaux avec o; = 0,08 S.cm™ pour le matériau LSFCo 5573. Cependant, la valeur du
coefficient d’échange de surface du coté riche en oxygéne (K™ du matériau LSFCo 5573,
semble étre surestimée dans notre étude, elle est sans doute plus proche de 2 10° cm2s™. Dans
notre étude, la conductivité ionique mesurée pour la membrane LSFG 5573 est supérieure a
celle présentée par Kharton et al. [5] pour la membrane Lag4SrogFeosGag4Os-s (i.e., 0.22
S.cm™ contre 0.08 S.cm™, respectivement), mais elle reste toutefois du méme ordre de
grandeur.

Les matériaux a base de cobalt présentent des coefficients d’échanges de surface plus
élevés que les matériaux a base de gallium, notamment du c6té pauvre en oxygene car
’activité catalytique du Co est bien connue en ce qui concerne la dissociation et 1’association
de O, a la surface de la membrane [17]. Les coefficients d’échanges de surface élevés des
matériaux a base de cobalt conduisent a des flux de semi-perméabilité élevés pour les
matériaux de la famille LagsAosFeo7C00303.5. Pour ces matériaux, la valeur du coefficient
d’échanges de surface augmente suivant I’ordre : Ba > Sr > Ca.

Le Ba en site A est donc favorable a des cinétiques d’échanges de surface élevées et a des
flux de semi-perméabilité a I’oxygene élevés. En ce qui concerne le coefficient de diffusion,
la tendance inverse est observée avec Sr < Ba < Ca. Il n’est pas possible de tirer des
conclusions pour les matériaux a base de Ga. Toutefois, on note que le coefficient de diffusion

en volume de I’oxygene dans le matériau LSFG est élevé.

1103
m Do (cm2.s?) a
- KriCh (les-l)
1 10.4 i = Klean (Cms-l)

110° 1

110 1

1107 A

1108 1

110°

LCFCo ' LSFCo
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Figure 14 : Valeurs du coefficient de diffusion (Do), du coefficient d’échange de surface du

LCFG ' LSFG

coté de forte P, (K™)etfaible P, (K'™), pour les membranes a) cobaltite et b) gallate &

900°C

I1.7.  Conclusions

L’influence de la nature du cation en site A dans la structure pérovskite, sur les propriétés
de semi-perméabilité, a été étudiee pour les séries de matériaux LagsAgsFeo7Gap30s.5 et
LagsA0s5F€07C003035. Les différentes étapes limitant le flux d’oxygéne a travers la
membrane ont clairement été identifiées au cours de cette étude a 1’aide d’un dispositif
expérimental spécifique permettant de mesurer I’activité chimique de 1’oxygene a la surface
de la membrane. La mesure de Dl’activit¢é chimique de 1’oxygeéne sur chaque face de la
membrane permet une identification directe du mécanisme limitant a partir de deux nouveaux
critéres : B™" et B*".

La substitution partielle du lanthane en site A par le calcium, le strontium et le baryum
montre que la nature du cation en site A a une influence limitée sur le flux d’oxygeéne. En
revanche, la substitution a un impact significatif sur la diffusion en volume de 1’oxygéne et
sur les cinétiques d’échanges de surface du matériau, donc sur la nature de I’étape limitant le
flux d’oxygene a travers la membrane.

Il semble que selon la nature du cation en site A de la structure pérovskite, on n’observe
pas la méme influence du cation en site B sur les propriétés de semi-perméabilité. C’est
pourquoi, nous nous sommes intéressés a I’influence de la nature du cation de substitution en

site B sur les mécanismes limitants.
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I11. Influence de la substitution du cation en site B sur les propriétes

de semi-perméabilité

Apres avoir €tudié ’influence de la substitution du cation en site A, nous nous intéressons
a I’influence du cation de substitution en site B sur le flux de semi-perméabilité a I’oxygéne et
sur les étapes limitant le transport de I’oxygene a travers la membrane. L’étude précédente a
révelé que le baryum en site A est potentiellement intéressant en tant que cation de
substitution au lanthane en site A. De plus, de récents travaux [18, 19] montrent que la série
de matériaux La;xBaxFeOss correspond a un bon compromis entre semi-perméabilité a
I’oxygene élevée et bonne stabilité chimique. Ainsi, une large sélection de cations de
substitution en site B pour la série de matériaux LagsBagsFeo 7Bo303-5 (B= Al, Co, Cu, Mg,
Mn, Ni, Sn, Ti et Zn) est étudic¢e. L’objectif de cette étude est de mieux cerner de 1’effet de la

nature du cation en site B sur la diffusion de I’oxygene et sur les cinétiques d’échanges a la

surface des membranes Lag sBag sFeg 7Bo 303.5 [20].

I11.1. Elaboration des membranes

Toutes les membranes obtenues apres frittage ont une densité relative supérieure a 94%
(Tableau 5). Nous observons une large gamme de température de frittage, entre 1150°C et
1475°C, en fonction de la nature des cations de substitution en site B.

Tableau 5 : Conditions de frittage et caractéristiques des membranes

Taille Masse ]
_ - _ Densité
Matériaux de Conditions de | moyenne | volumique des )
_ _ relative des
membrane frittage des grains poudres
3 membranes
(Hm) (9.cm™)
La0,5Bao,5Feo,7AIo,303_5 1250°C, 1h, air 0,5-1 5,34 95%
La0,5Bao,5Feoy7C00,303.5 1150°C, 4h, air 1-2 6,06 > 95%
La0,5Bao,5Feoy7Cu0,303.5 1150°C, 1h, air 1-2 5,40 95%
La0,5Bao,5Feo,7MgOV303-5 1475°C, 4h, air 0,5-4 4,99 94%
Lag sBag sFeg 7Mnp 303-5 1325°C, 1h, air 5,61 > 95%
La0,5Bao,5Feo,7Nio,303-3 1350°C, 1h, air 3-7 5,99 > 95%
Lao,5Bao,5Fe0,78no,303-3 1225°C, 1h, air 0,5-1 5,83 95%
Lao,5Ba0,5Fe0,7Tio,303.5 1450°C, 1h, air 1-4 5,36 > 95%
La0,5Bao,5Feo,7Zn0,303-5 1250°C, 1h, air 1-2 5,58 95%
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Les micrographies obtenues au MEB (Figure 15) et réalisées sur une fracture des
membranes frittées, montrent des microstructures de membranes denses (peu ou pas de
pores), en accord avec les mesures de densités obtenues par poussée d’Archimede (Tableau
5). La taille moyenne des grains est proche pour 1’ensemble des membranes élaborées,
globalement entre 1 et 4 um environ. Seules les membranes LBFAI et LBFSn présentent une
taille moyenne de grains légerement inférieure (0,5-1 um) et la membrane LBFNi légérement
supérieure (3-7 um). Comme précédemment, nous supposons a ce stade de notre étude que
cette différence de taille de grains n’a pas une grande influence sur les performances de semi-

perméabilité a I’oxygene.
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Figure 15 : Micrographies des membranes a) LBFAI, b) LBFCo, c) LBFCu, d) LBFMg,
e) LBFMn, f) LBFNi, g) LBFSn, h) LBFTi eti) LBFZn

La Figure 16 montre les diagrammes de diffraction des rayons X réalisés sur les

membranes frittées. Aprés frittage, tous les matériaux présentent une phase pérovskite bien
définie. Cependant, quelques phases secondaires subsistent dans certains matériaux comme le
montrent les diffractogrammes. Nous supposons dans le cadre de notre étude que la présence

des phases secondaires mineures n’a pas ou peu d’impact sur les performances de semi-
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perméabilité a I’oxygéne. Cette hypothese semble raisonnable a la vue des résultats obtenus

précédemment avec la famille de matériaux LSFG.

* Perovskite structure 4 BaFe,O, ® BaAl,0, mBaLaFeO,
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Figure 16 : Diffractogrammes réalisés sur les membranes frittées

I11.2.  Mesure des flux de semi-perméabilité a ’oxygéne

Le flux de semi-perméabilité a travers la membrane LagsBagsFe7Bo30s.s entre 500 et
1000°C est présenté sur la Figure 17. Le flux d’oxygeéne a travers les membranes LBFCo,
LBFCu, LBFMg, LBFTi et LBFZn sont tous du méme ordre de grandeur & 900°C (6-23x10
mol.m?.s™, Figure 17a) et restent relativement élevés. Kida et al. [21] présentent des flux
d’oxygene bien supérieurs pour des matériaux de compositions proches, BaFeg gsNip 15035 et
BaFeg gsCuo 15035, avec respectivement 9x10° mol.m?s? et 1x10? mol.m?s™. Nous
pouvons alors supposer qu’une substitution totale du lanthane par le baryum est favorable a

une augmentation du flux d’oxygene.
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Figure 17 : Flux de semi-perméabilité a I’oxygéne a travers les membranes
LaogsBagsFep7Bo 3035 (avec B= Al, Co, Cu, Mg, Mn, Ni, Sn, Ti et Zn)

Les membranes LBFMn, LBFSn et LBFAI présentent des flux de semi-perméabilité tres
faibles, au moins un ordre de grandeur inférieur a ceux obtenus avec d’autres membranes a
900°C (1-8x10™ mol.m?.s™, Figures 17a et b). La Figure 17b montre bien que les flux
obtenus sont thermoactivés, cependant ces flux sont trop faibles pour une utilisation
industrielle potentielle de ces membranes. Les flux tres faibles de ces trois membranes ne sont
pas uniquement imputables a la présence de phases secondaires au sein des matériaux. Nous
supposons ici que le flux d’oxygene a travers les membranes LBFAL, LBFMn et LBFSn est
limité par des cinétiques d’échanges de surface ou de diffusion en volume de I’oxygene tres

lentes. Cette hypothése sera discutée dans le paragraphe suivant avec la détermination du
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coefficient B, (défini au chapitre I1) et a partir des profils de potentiel chimique a travers les
membranes.

Le flux d’oxygéne a 900°C a travers les membranes LagsBagsFeq7Bo30ss augmente
légérement selon 1’ordre Co>Mg>Cu~Ni>Zn~Ti>Mn>Sn~Al. Dans le cas des membranes
Lag 6Sro4C00 8B 2035, Teraoka et al. [22] ont trouvé une augmentation du flux de semi-
perméabilité dans un ordre Iégerement différent : Cu > Ni > Co > Fe, que celui établi au cours
de notre étude. Cette différence est probablement liée a la nature des cations en site A et B (du
Sr en site A et du Co en site B dans le cas de I’étude reportée par Teraoka). Toutefois, Co, Cu
et Ni en site B semblent étre des cations intéressants en vue d’obtenir des flux d’oxygéne

elevés.
111.3. Détermination de I’énergie d’activation du flux de semi-perméabilité

11.3.1 Cas général
Les diagrammes d’Arrhenius du flux de semi-perméabilité a 1’oxygene a travers les
différentes membranes sont tracés sur la Figure 18, et les valeurs des énergies d’activation
sont regroupées dans le Tableau 6. Le flux d’oxygéne est contrdlé par le méme mécanisme

limitant sur la plage de températures étudiée (700-1000°C).
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Figure 18 : Diagramme d’Arrhenius du flux de semi-perméabilité pour les
membranes LagsBag sFep 7Bo303.5 (avec B= Al, Co, Cu, Mg, Mn, Ni, Sn, Ti et Zn)
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Tableau 6 : Valeurs des énergies d’activation (Ea) des membranes

LagsBagsFep 7Bo 3035 a basses et hautes températures

Matériaux de Ea (kJ.mol™) Ea (kJ.mol™)
membranes 700-900°C 900-1000°C
LBFCo 80 68
LBFMg 104 77
LBFCU 106 (600-750°C) 168 (850-1000°C)
LBFNi 139 119
LBFTi 82 70
LBFZn 94 94
LBFMn 152 152
LBFSn 155 155
LBFAI 167 167

Les énergies d’activation du flux d’oxygéne reportées dans le Tableau 6 sont les mémes a
hautes et basses températures, excepté pour les membranes LBFCo, LBFMg, LBFNi et
LBFTi, pour lesquelles une 1égere diminution de 1’énergie d’activation est observée a haute
température. Cela suggére que pour ces quatre matériaux, les échanges de surface ont une
influence non négligeable sur les performances de semi-perméabilité, influence qui diminue
quand la température augmente. L’évolution du coefficient B avec la température confirme
cette hypothése dans le paragraphe suivant (Figure 20). Les énergies d’activation élevées (Ea
> 150 kJ.mol™) du flux d’oxygéne a travers les membranes LBFMn, LBFSn et LBFAI

conduit a I’obtention de flux de semi-perméabilité trés faibles.

11.3.2. Cas du matériau LBFCu

La membrane LBFCu présente, quant a elle, un comportement singulier avec une
augmentation de I’énergie d’activation a haute température. Cette évolution inattendue de
I’énergie d’activation avec la température peut provenir de I’apparition d’'un mécanisme
différent de diffusion de I’oxygéne en volume a haute température. On note par ailleurs une
variation de masse importante par analyse thermogravimétrique (ATG) sous air a environ
890°C pour le matériau LBFCu (Figure 19). Cette variation de masse est probablement liée a
une perte d’oxygene et a la création de lacunes supplémentaires au sein de la structure
pérovskite. Des lors, une transformation de phase de la structure pérovskite en brownmillerite
peut se produire en raison d’une concentration importante en lacunes d’oxygene. Les lacunes

d’oxygene en nombre trés important ont tendance a s’organiser selon certaines directions
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cristallographiques. Il est bien connu que cette organisation des lacunes d’oxygene est
préjudiciable a leur mobilité. D’aprés le diagramme d’Arrhenius, la transition de phase
semble se produire & environ 800°C. Dans les conditions opératoires de mesure de flux de
semi-perméabilité, la perte d’oxygene peut se produire a plus basse température que lors de
I’analyse ATG sous air puisque I’une des faces de la membrane est en contact avec de 1’argon.
Kim et al. [23] ont observé cette transition de phase pour le matériau pérovskite a base de Cu,
Lap »SrosC0p 6CUp 403-5. Shin et al. [24] ont également observé une augmentation de 1’énergie
d’activation avec la transition de phase de structure pérovskite en brownmillerite dans le cas
du matériau pérovskite SrFeGap 25035 Ceci nous amene a penser que cette augmentation
d’énergie d’activation est imputable a ce changement de structure. Toutefois, une étude DRX

en température du matériau LBFCu serait nécessaire a I’avenir en vue de confirmer cette

hypothese.

Température (°C)
200 400 600 800 1000

Variation de masse (%0)
S
D

-1,0
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Figure 19 : Analyse thermogravimétrique sous air du matériau pérovskite

Lao,sBao,sFeojCUo,gOg.a entre 25 et 1000°C
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I11.4. Etape limitante et parametres structuraux

1.4.1, Etape limitante des matériaux étudiés
0.25 LBENi
+
0,20 { Diffusion en volume Mixte : volume et surface
LBFCu
0,15 d
?ﬂo
0,10
LBFCo
+
0,05 LBFAI LBETi
i LBFZn +
+
LBEMn LBFSn LBFMg
0 t . '
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0 1,2 1.4
Bclean

Figure 20 : Identification de I’étape limitant le flux de semi-perméabilité a travers les
membranes LagsBagsFeo 7Bo303-5 en fonction de la valeur des coefficients Bc a 900°C,
excepté pour la membrane LBFTi : 875°C

La faible variation d’énergie d’activation observée dans le paragraphe précédent peut étre
facilement reliée a la valeur du coefficient B, a 900°C (Figure 20). Le flux d’oxygéne a
travers les membranes LBFAI, LBFCo, LBFCu, LBFMn, LBFNi, LBFSn et LBFZn est
contrdlé par la diffusion en volume (B < 0,5) et par un régime mixte dans le cas de LBFMg et
LBFTi a 900°C. Comme dans le paragraphe précédent [9], il n’y a pas de changement brutal
de la nature de I’étape limitant le flux d’oxygéne en fonction de la température, ce qui conduit
a une légere évolution de 1’énergie d’activation avec la température dans le cas des
membranes LBFCo, LBFMg, LBFNi et LBFTi.

Quatre groupes de matériaux peuvent étre distingués sur la Figure 20 : LBFCu-LBFNI,
LBFAI-LBFMn-LBFSn, LBFCo-LBFZn et LBFMg-LBFTi. La variation du coefficient B.®"
en fonction de la température est représentée sur la Figure 21 pour une membrane de chacun
des groupes définis ci-dessus. La variation du coefficient B."™" n’est pas indiquée ici car sa
valeur est toujours significativement plus faible que celle de B.*®" (Figure 20), a I’exception
des matériaux LBFCu et LBFNi. Cependant, le flux d’oxygene n’est jamais contr6lé par les
échanges de surface du coté riche en oxygene, quelle que soit la membrane. La Figure 21
montre que 1’étape limitant le flux d’oxygene a travers les membranes LagsBag sFeo 7Bo303-5

évolue progressivement dans D’intervalle de température 800-1000°C. Pour toutes les
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membranes, les valeurs du coefficient B.*" diminuent lorsque la température augmente. En
effet, I’étape limitante prédominante a haute température tend a étre la diffusion en volume
(B, > 0,5) alors que le flux d’oxygéne tend a étre limité par les échanges de surface a
basse température (B.®" > 1,5). On comprend alors que Ea ne varie pas dans le cas de la
membrane LBFSn varie l1égérement dans le cas de LBFCo et de maniére plus importante pour
LBFMg.
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Figure 21 : Variation du coefficient B, " avec la température pour les membranes

LagsBagsFep 7Bo30s. 5 (avec B= Co, Mg, Ni et Sn)

111.4.2. Influence des parameétres structuraux
Contrairement a nos observations précédentes concernant la substitution du lanthane par le
calcium et le strontium dans les membranes LagsAgsFeo7Bo30s5 [9], la substitution du
lanthane par le baryum en site A conduit a un flux d’oxygeéne majoritairement contr6lé par la
diffusion en volume. Cette tendance peut étre expliquée par des considérations structurales
avec la variation du volume spécifique libre (Vs) en fonction du facteur de tolérance ou
facteur de Goldschmidt (t) (Figure 22). V¢ représente le volume laissé libre par les ions au
sein d’une maille. Le terme spécifique est employé car c’est une grandeur normalisée par
rapport au volume de la maille. Le facteur de tolérance est calculé grace aux rayons ioniques
donnés par Shannon [25] avec la relation 2 :
ry+ro

\/E(rB + rO)

Et le volume spécifique libre est calculé grace a la relation 3 [26] :

t= relation 2
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-V, .
Vy =—"" relation 3
V

Avec r, le rayon ionique du cation en site A (r.a = 0,136 nm, rca, = 0,134 nm, rs, = 0,144
nm, rga = 0,161 nm), ry le rayon ionique du cation en site B (ree = 0,0645 nm, ra; = 0,0535
nm, reo = 0,061 nm, rey = 0,073 nm, ryg = 0,072 nm, ryn = 0,0645 nm, ry; = 0,060 nm, rs, =

0,069 nm, ri = 0,0605 nm, rz, = 0,074 nm), I, le rayon ionique de 1I’oxygene qui est égal a

0,140 nm, V le volume de la maille et V.__.le volume total des ions constituant la maille.

ons
Fukunaga [27] calcule le volume d’une maille élémentaire dans le cas d’une structure

pérovskite de type oxyde ABO; grace a la relation 4 :
v @leuaed — 2 37r, +2,47-2,00(s 1) relation 4

Ou s=1/t est ’inverse du facteur de tolérance. Nous avons étendu la relation 4 aux

perovskites de type oxyde de formule plus générale A;4A’xB1yB’yOs5. Le volume de la

maille a été calculé grice au données extraites de I’étude DRX (V XRD) en supposant que

V™ =a%ou a est ’arréte de la maille pérovskite cubique. Cette hypothése est pertinente dans

le cas de la série de pérovskite LagsBagsFeq7Bo30s. s dont le facteur de tolérance est proche

de 1 (Figure 22) [28]. De ce fait, la maille peut étre considérée comme parfaitement cubique
(t=1 =>» pas de distorsion angulaire). L’emploi de V XP permet alors de suivre 1I’évolution du

volume spécifique libre en fonction de la température et de la pression partielle en oxygeéne,

calculated
e V

contrairement a 1’emploi d , & partir d’une étude par DRX en température sous

atmosphere.

Le volume spécifique libre augmente linéairement lorsque le facteur de tolérance décroit
(Figure 22). En d’autres termes, le volume spécifique libre augmente lorsque le rayon ionique
décroit (de Ba a Ca). De la méme facon, Hayashi et al. [26] ont observé une relation linéaire
entre évolution du volume spécifique libre et facteur de tolérance dans le cas des pérovskites
Lag 9A01MOs3.5. Un faible volume spécifique libre est néfaste a une conductivité ionique de
I’oxygene élevée. A cet égard, le « faible » volume spécifique libre des matériaux pérovskite
Lag sBag sFeo 7Bo303.5 n’est pas favorable a une conductivité ionique élevée. Cette tendance
pourrait expliquer pourquoi le flux d’oxygene a travers les membranes LagsBagsFe 7Bo 3035
est majoritairement limité par la diffusion en volume de 1’oxygeéne.

Afin de vérifier cette hypothése, la conductivité ionique obtenue grace aux mesures de

pointes est présentée Figure 23 en fonction de Ve pour les matériaux LagsBagsFeo 7Bo303-5.
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Une relation linéaire entre conductivité ionique et volume spécifique libre est obtenue. Un
volume speécifique libre important est nécessaire pour obtenir une conductivité ionique élevée.
Le Ba en site A ne semble donc pas favorable a une bonne conductivité ionique, liée a une

bonne mobilité de I’oxygeéne dans la structure pérovskite.
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Figure 22 : Volume libre spécifique en fonction du facteur de tolérance a température
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Figure 23: Conductivité ionique en fonction du volume libre spécifique pour les

matériaux LagsBagsFeg 7B 3035
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111.4.3. Proposition d’un modéle

Le rayon ionique des cations de substitution en site A varie de fagcon importante par rapport
a celui des cations du site B. La valeur du facteur de tolérance est donc principalement fixée
par la nature des cations présents en site A. C’est pourquoi, le facteur de tolérance des
matériaux perovskite LagsBagsFeo7Bo30s. 5 est toujours proche de ’unité en raison de la
grande taille du cation Ba**. Toutefois, les paramétres structuraux des matériaux pérovskites
ne sont pas suffisants pour prédire les performances de semi-perméabilité a 1’oxygene de la
membrane. En outre, les propriétés catalytiques des cations en site B pour la désorption et la
recombinaison de I’oxygene a la surface de la membrane du c6té pauvre en oxygeéne doivent
étre prises en compte. Si les propriétés catalytiques des cations en site B sont médiocres, le
flux d’oxygéne est limité par les échanges de surface du coté pauvre en oxygene. Ces deux
aspects sont représentés sur la Figure 24.

Nous supposons que les membranes LagsAgsFeo7Bo303.5 ont des tailles de grains
moyennes comparables (= 1-5 pm) et une architecture de membrane similaire (épaisseur
d’environ 1 mm). Comme décrit précédemment, la substitution du lanthane par le baryum en
site. A conduit souvent & un flux de semi-perméabilité limité par 1’étape de diffusion en
volume. Lorsque les cations en site B présentent une faible activité catalytique vis-a-vis de la
désorption et la recombinaison de 1’oxygene, le flux est limité par I’étape d’échange de
surface. Théoriquement, six cas peuvent étre envisagés mais seuls cing ont été observés
expérimentalement. Dans le cas de la substitution du lanthane par le calcium ou le strontium,

I’étape limitante dépend principalement de la nature du cation en site B.

Considérations Propriétés
structurales catalytiques Exemples

,1.5 < B lean LSFG5573 [9]

4y
Surface

t<1 05< Bc'ef’In <15 LSFC05573 [9] @
X
tolérance < 7 o
$7 05<Blen LSFCo 6482 [29] E
/7 —_
t>1 “&-> 05<BM BSFC05573 S

Bonne

Site A Site B

Figure 24 : Impact du cation de substitution sur I’étape limitant le flux pour les

membranes LagsAqsFep 7B 3035 d’épaisseur 1 mm a 900°C.
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I11.5. Profils de potentiel chimique de I’oxygéne

La Figure 25 montre les profils de potentiel chimique de I'oxygeéne (L, ) a travers les

membranes a 900°C pour les matériaux Lag sAgs5Fep 7Bo303.5.

Un saut de potentiel chimique de 1’oxygeéne important a travers le volume des membranes
confirme que le flux d’oxygeéne est limité par la diffusion en volume, excepté pour les
membranes LBFMg et LBFTi, limitées par un régime mixte (diffusion en volume et échange
de surface). La substitution du fer par le cuivre et le nickel permet d’améliorer les échanges

de surface du coté pauvre en oxygéne alors qu’on observe I’inverse du coté riche en oxygene (

As“”("x)zAff(‘:“ed’z 10 kJ.mol™). Par ailleurs, la substitution du fer par le cobalt, le

HOZ

magnésium et le titane donne lieu a 1’obtention du plus faible saut de potentiel chimique de

I’oxygene a travers la membrane (Aﬁgz'kz20 kJ.mol™).

Les membranes LBFMn, LBFSn et LBFAI présentent un saut de potentiel chimique
important de 1’oxygéne, le double de celui mesuré pour les autres membranes. Ce saut de
potentiel chimique important est en accord avec les énergies d’activation élevées reportées
dans le Tableau 6, et il correspond a la contribution du saut de potentiel chimique en volume.
Les énergies d’activation élevées correspondent donc a 1’énergie d’activation nécessaire a la
diffusion en volume. La sous-steechiométrie en oxygeéne (ou la concentration de lacunes
d’oxygeéne) a 900°C dans les matériaux pérovskite LBFMn, LBFSn et LBFAI, rapportée en
annexe, est du méme ordre de grandeur que celle des autres matériaux. Ce saut de potentiel
chimique important en volume n’est donc pas imputable a une faible concentration en lacunes
d’oxygeéne. Nous supposons donc que la mobilité de I’oxygene est trés faible dans ces trois
matériaux. Par ailleurs, la faible taille de grains de ces trois membranes (inférieure & 1 pum,
Tableau 5) est probablement défavorable a une mobilité élevée des lacunes d’oxygeéne de
I’oxygeéne dans le matériau.

La substitution du lanthane en site A par le baryum dans la structure pérovskite conduit a
un flux de semi-perméabilité de 1’oxygeéne limité par la diffusion en volume, et non par les
¢changes de surface du coté pauvre en oxygeéne. En effet, I'impact du baryum en site A

semble étre favorable a une cinétique élevée des échanges de surface.
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Figure 25 : Profils de potentiel chimique de ’oxygeéne a travers les membranes a flux a)

élevés et b) faibles
I11.6. Coefficients de diffusion et d’échange de surface

111.6.1. Résultats obtenus
Les coefficients d’échanges de surface et de diffusion en volume a 900°C (875°C dans le
cas de la membrane LBFTi) sont reportés dans le Tableau 7. Les coefficients de diffusion et
d’échanges sont calculés a partir des mesures de semi-permeabilité et des profils de potentiel
chimique de 1’oxygene comme présenté dans le chapitre II. Le coefficient de diffusion de
I’oxygéne élevé des matériaux LBFCo et LBFMg conduit a un faible gradient de potentiel
chimique de 1’oxygene a travers le volume de la membrane comme rapporté sur la Figure 25.

Au contraire, les membranes LBFAI, LBFMn et LBFSn ont les plus faibles coefficients de
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diffusion (avec des gradients importants de potentiel chimique d’oxygene a travers le volume

de la membrane), deux ordres de grandeur inférieurs aux autres membranes

LagsBagsFeo 7Bo303ss. Le coefficient de diffusion décroit selon 1’ordre suivant
Co>Mg>Cu=Ni~Ti=Zn>Mn>Al=Sn.

Le Tableau 7 montre clairement que k" > k' es échanges de surface du coté riche en
oxygene sont donc cinétiquement plus rapides que du c6té pauvre en oxygene. Nous
supposons qu’un des mécanismes d’échanges du c6té pauvre en oxygeéne a donc une cinétique
beaucoup plus lente que du cété riche en oxygene. Cette hypothése est en accord avec la
relation d’ordre B¢®" > B."", observée Figure 20.

Les membranes LBFCu et LBFNi ont les coefficients d’échange de surface du coté¢ de

faible P, les plus ¢levés de I’étude avec respectivement 6-12 X 10 et 5 x 10° cm.s™. La

valeur des coefficients K" (et k'™") des membranes LagsBaosFeo7Bo3Os.s décroit selon
I’ordre : Cu>Ni=Co>Mg=Zn>Mn>Ti>Sn>Al.

Nous remarquons que certains matériaux de 1’étude présentent des conductivités ioniques
intéressantes (a 900°C) par rapport a celles des matériaux de référence cités dans la
littérature [30-32] :

Lap sSro2Gap sMgo 115C00,08503-5 >Co >Mg> YSZ > Cu~Ni=rTi~Zn> Cey gsGdy 2,0, >Mn>Al~Sn

Table 7 : Valeurs du coefficient de diffusion (Do), du coefficient d’échange de surface

du coté de laforte P, (k™) et faible P, (K" etk""), de la conductivité ionique (c;)

et électronique (o.) pour les membranes LagsBagsFeg 7B 303.5 a 900°C

900°C Do K (=K [ K Kk'ean Gi Ge
Composition (cm2.s™t) (cm.s™) (cm.s™ (cms?) | (S.em™) | (S.em™)
LBFAI5573 | 1#0,2x 107 4x10" [4-30x107|9-40x 107 | 3x 10" 6
LBFCo 5573 7+3 x 10" 6-20x 10° | 3-5x10” | 6-10x 10° | 13x 10~ 7
LBFCu5573 | 1,3+0,2x107 | 1-9x10° |6-12x10”|6-12x10° | 4x 10~ 48
LBFMg 5573 | 3+1x10” 7x10° | 1-3x10° | 1-3x10° | 7x10° /
LBFMn 5573 | 5+1 x 10° / 5-20x10° | 1-7x 107 | 2x107 1
LBFNi 5573 1,4x 107 8x10° 5x 107 5x10° | 4x10° 0,6
LBFSn 5573 | 1+0,1x 10° / 1-3x10° | 2-5x10° | 3x10™ 97
LBFTi 5573 . B . . 5

@75°0) 1x10 4x10 6x10 5x 10 3x10 22
LBFZn 5573 | 1,5¢0,5 x 107 | 1-3x10° | 1-3x10” | 1-3x10° | 3x 107 14
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111.6.2. Cartographie conductivité ionique-échanges de surface

La Figure 26 présente une cartographie des matériaux en fonction de leur conductivité
ionique et de leur coefficient d’échange de surface du coté pauvre en oxygene. La Figure 26
est divisee en trois zones :

e Flux d’oxygeéne limité par la diffusion en volume (zone bleue)
e Flux limité par un régime mixte (zone blanche)
e Flux limité par les échanges de surface (zone rouge)

Pour obtenir un flux élevé de semi-permeabilité a I’oxygene, la conductivité ionique ainsi
que les échanges de surface doivent étre les plus élevés possibles. Malheureusement, ces deux
tendances semblent étre antagonistes (Figure 26). L’amélioration des performances de flux de
semi-perméabilité nécessite le développement de nouvelles architectures de membranes en
vue d’améliorer les cinétiques d’échange de surface et/ou la diffusion en volume.

La substitution du La en site A par le Ca et le Sr tend a améliorer la conductivité ionique
alors que la substitution du La par le Ba est favorable a des échanges de surface élevés lorsque

la nature du cation en site B est Co, Cu ou Ni.
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o ~ -
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E Bl . .
S 0,20 Mixte :
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Figure 26 : Conductivité ionique en fonction du coefficient d’échange de surface
intrinséque des matériaux LagsAqsFe07B0303-5
La Figure 26 montre également qu’il n’y a pas de corrélation simple entre la nature du
cation de substitution en sites A et B dans la structure pérovskite et les performances de semi-
perméabilité des matériaux. En effet, la nature des cations en sites A et B présente une forte

influence sur les propriétés de transport (diffusion de 1’oxygene et échanges de surface). Par
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conséquent, il n’est pas trivial de prédire le mécanisme limitant le flux d’oxygene a travers la

membrane a partir de la nature des cations de substitution en sites A et B.

I11.7.  Conclusions

La substitution du Fe en site B par neuf cations de degrés d’oxydation différents au sein de
la famille de matériaux pérovskite LagsBagsFeo7Bo3035 a été étudiée. L’impact de cette
substitution sur les performances de flux de semi-perméabilité ainsi que sur la nature de
I’étape limitante a été évaluée.

Le Ba en site A implique une limitation de la semi-permeabilité par la diffusion en volume
mais semble étre bénéfique pour les échanges de surface lorsque le cation en site B est Co, Cu
ou Ni.

Cette étude montre également clairement que la prédiction des performances de semi-
perméabilité a I’oxygéne d’une membrane en fonction de la nature de ses cations en site A et
B n’est pas évidente. La diffusion de ’oxygéne et les cinétiques d’échange de surface
dépendent fortement de la nature des cations présents en sites A et B de la structure
pérovskite.

Malheureusement, il n’est pas possible d’établir une regle pertinente concernant 1’effet de

la substitution en sites A et B des cations sur les propriétés de semi-perméabilité.

IVV.  Conclusions

L’influence de la stoechiométrie des cations dans la famille de matériaux LSFG sur les
propriétés de semi-perméabilité a été étudiée. La steechiométrie des cations a un impact
significatif sur les performances de flux d’oxygeéne (facteur 80) et sur la nature de 1’étape
limitante (passage d’une limitation par la diffusion en volume a une limitation par les
échanges de surface).

L effet de la substitution du La par Ba, Ca et Sr en site A de la structure pérovskite sur les
propriétés de semi-perméabilité a I’oxygene a été étudiée au sein des matériaux pérovskite
Lap sA05F€0,7Gap 3035 et LagsAosFe0,7C00303.5. La nature du cation en site A a une influence
limitée sur le flux de semi-perméabilité. En revanche, la nature du cation de substitution a un
impact important sur la diffusion en volume de 1’oxygene ainsi que sur les échanges de
surface du matériau pérovskite et par voie de conséquence sur la nature de I’étape limitant le
flux d’oxygene. Par ailleurs, le mécanisme limitant le flux d’oxygene a travers la membrane

dépend de la température considérée.
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La substitution du Fe en site B par neuf cations de degrés d’oxydation différents au sein de
la famille de matériaux pérovskite LagsBagsFeo7Bo303.5 a €té étudiee. On constate,
contrairement a une substitution du cation en site A, que la substitution du cation en site B a
peu d’impact sur la nature de I’étape limitante mais d’avantage d’impact sur les performances
de flux (plus de deux ordres de grandeur). La taille importante du cation Ba®* en site A
implique un faible volume libre spécifique et limite donc localement la conductivité ionique.
Ainsi, le flux de semi-perméabilité a 1I’oxygene est limité par la diffusion en volume. Associé
au Co, Cu ou Ni en site B, le Ba en site A semble étre favorable a des cinétiques d’échanges
de surface élevées.

Cette étude montre également clairement que la prédiction des performances de semi-
perméabilité a I’oxygéne d’une membrane en fonction de la nature des cations en sites A et B
n’est pas triviale. Il n’est malheureusement pas possible d’établir une tendance générale
concernant 1’effet de la substitution en sites A et B des cations sur les propriétés de semi-

perméabilité a I’oxygene.
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V. Annexes

Annexes 1 : Détermination de 8., Su5on: V. Co" et CS" pour les matériaux
LagsAo5Fe0,7B0303.5 & 900°C.
900°C Sair Sargon Vi (A%) co’ Co”
(mol.cm®) | (mol.cm®)
LCFCo 0,11 0,22 58,13 8,26 x10° | 7,94x 107
LSFCo 0,16 0,32 58,10 8,12x10° | 7,66x 10
LBFCo 0,13 0,25 61,27 7,79x10% | 7,44x107
LCFG 0,09 0,17 60,39 8,02x10° | 7,78x 107
LSFG 0,15 0,30 58,21 8,13x10° | 7,70x 107
Annexes 2 : Détermination de 8., Sugon: V. Co' et CS" pour les matériaux

Lao’5Bao'5F90'7Bo'303.5 (avec B= Al, Co, Cu, Mg, Mn, Ni, Sn, Ti et Zn) a 900°C.

5 Cgch Cgan

900°C Sair Bargon Vi (A%) ; ,

(mol.cm™) (mol.cm™)
LBFAI 0,10 0,20 60,87 7,86 107 7,86 10
LBFCo 0,13 0,25 61,27 7,79 107 7,44 107
LBFCu 0,18 0,35 61,80 7,59 10° 7,12 107
LBFMg 0,17 0,35 60,56 7,86 107 7.86 10
LBFMn 0,12 0,24 60,87 7,86 107 753107
LBFNi 0,24 0,48 60,87 7,53 107 6,87 10°
LBFSn 0,10 0,20 64,65 7,86 107 7.86 10
LBFTi , ,

0,12 0,24 61,60 7,77 10° 7.45 10

(875°C)
LBFZn 0,15 0,31 61,39 7,70 107 7,28 102
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Chapitre 1V : Influence de la microstructure sur les
propriétés de diffusion en volume et d’échanges de

surfaces de ’oxygene
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I. Introduction

Depuis les premiers travaux de Teraoka et al. [1-3], de nombreux matériaux conducteurs
mixtes ioniques-électroniques ont été étudiés pour 1’élaboration de membranes de séparation
d’oxygene. Il existe plusieurs revues qui donnent un éventail des matériaux étudiés et des
travaux effectués dans ce domaine [4,5].

Toutefois, on constate que l’influence de la microstructure de la membrane sur les
performances de semi-perméabilité a I’oxygéne est encore mal cernée. Il n’existe pas a notre
connaissance d’explication précise dans la littérature concernant [’influence de la
microstructure de la membrane sur les performances de semi-perméabilité a I’oxygéne. Ainsi,
Shaula et al., Zhu et al., Kharton et al., Zeng et al., Wang et al. et Klande et al., Martynczuk et
al. décrivent un accroissement des performances de flux de semi-perméabilité a 1’oxygene en
augmentant la taille des grains pour les matériaux CaTipgFeg 2035 [6], BaCeo 15F€0,8503-5 [7],
Lap3Sro7C003s [8], LaoeSrosFepsCop203.5 [9], BaosSrosFep2C00s03s [10, 11], et
Bap 5SrosFeo sZno 2035 [12], respectivement. Au contraire, Diethelm et al., Watanabe et al.,
Klande et al. et Zhang et al., et des travaux précédemment réalisés au laboratoire ont montré
une diminution des performances de flux de semi-perméabilité en augmentant la taille des
grains pour les matériaux de membranes LagsSrosFeOs.s [13] BaggsLagesFeOs—s [14],
SrFeg2C008035 [11, 15] et Laj«SrxFe;1.yGayOs.5 [16-18], respectivement. Deux tendances se
dégagent donc de la littérature : une augmentation du flux d’oxygene avec 1’augmentation de
la taille des grains dans le cas de membranes a base de Ba ou Co d’une part, et la diminution
du flux d’oxygeéne avec 1’augmentation de la taille des grains dans le cas de la famille de
membrane Lay.xSrxFe;.,GayOs.5, d’autre part. Récemment, Vivet et al. [19] ont rapporté une
augmentation importante du flux de semi-perméabilité avec une membrane recouverte d’un
dépbt de particules ultra divisées de 100 nm de diamétre.

L’enjeu de ce chapitre est de comprendre quelle est réellement 1’influence de la
microstructure sur les performances de semi-perméabilité a I’oxygeéne de la membrane. Nous
allons tout d’abord rappeler brievement 1’état de D’art concernant I’influence de la
microstructure sur les propriétés de conduction ionique dans les électrolytes solides (ou
conducteurs ioniques purs). Cet état de 1’art vise a mieux comprendre les résultats attendus
concernant I’influence de la microstructure sur les propriétés de conduction ionique dans les
conducteurs mixtes. Nous considérerons alors deux membranes de référence,
Bap 5SrosFep2C00 8035 (BSFCO) et LagsSrosFeo7Gaps0s.s (LSFG) afin de comprendre

I’influence de la microstructure sur les propriétés de semi-perméabilité a I’oxygeéne. Ces
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matériaux ont été sélectionnés car BSFCo 5528 est considéré comme un matériau de référence
dans la littérature avec un flux d’oxygéne limité par la diffusion en volume de 1’oxygéne.
LSFG 5573 est un de nos matériaux de référence, avec un flux d’oxygeéne limité par les
¢changes de surface contrairement a I’autre membrane de référence BSFCo 5528. Ainsi, nous
avons élaboré des membranes avec des microstructures différentes en vue de comprendre
I’évolution des performances de semi-perméabilit¢é a 1’oxygene en fonction de la taille
moyenne des grains. Enfin, nous proposons un mode¢le, expliquant I’évolution des propriétés

de semi-perméabilité en fonction de la microstructure de la membrane.

1. Cas des conducteurs ioniques purs

Dans un premier temps, nous nous intéressons a l’influence de la microstructure sur la
conductivité ionique des conducteurs ioniques purs. Ces matériaux ont été largement étudiés,
notamment dans le cadre du développement des piles a combustible de type SOFC. La
spectroscopie d’impédance complexe permet de dissocier la résistivité du volume des grains
de celle des joints de grains dans un conducteur ionique. Comme le montre la Figure 1, la
résistance du volume des grains, des joints de grain et de 1’¢électrode, peuvent étre facilement
déterminées a partir du diagramme de Niquist obtenu par spectroscopie d’impédance. La
contribution liée au volume des grains se détermine généralement a haute fréquence, celle des

joints de grain a moyenne fréquence et celle de 1’électrode a basse fréquence.

z mwuﬂwmy
Electrode
oRC=1
Grain [nterior Grain Boundary
3 2 1

Figure 1 : Spectre d’impédance complexe théorique d’un matériau polycristallin
conducteur ionique d’apreés [24]
Dans cette partie, nous rappellerons briévement les parameétres microstructuraux
influencant la conduction ionique des matériaux, en vue d’étendre ces résultats aux

conducteurs mixtes.
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I1.L1.  Principaux parametres microstructuraux influant la conductivité
ionique
1.1.1. Conductivité ionique du volume et des joints de grains

Le diagramme d’Arrhenius de la conductivité ionique du volume et des joints de grains de
ZrO, + 3%mol Y,03, noté Y3-ZrO,, avec deux microstructures différentes est présenté Figure
2. Dans les deux cas, on observe clairement que la conductivité ionique du volume des grains
est supérieure a celle des joints de grains (un & deux ordre(s) de grandeur). Cette tendance est
souvent observée pour les conducteurs ioniques. Si cette tendance reste également vérifiée
dans le cas des conducteurs mixtes, elle expliquerait I’augmentation du flux de semi-

perméabilité observée avec 1’augmentation de la taille des grains [6-12].
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Figure 2 : Diagramme d’Arrhenius de la conductivité ionique des joints de grains et du
volume des grains pour Y3-ZrO, d’apres [21]
11.1.3. Effet de la taille des grains

La Figure 3 présente I’influence de la taille des grains sur la conductivité ionique de Y3-
ZrO; (1250°C : 0,25 pm, 1300°C : 0,44 pum, 1400°C : 0,39 pum, 1500°C : 0,72 pm, 1600°C :
1,40 pm et 1700°C : 4,20 um). La conductivité ionique augmente avec la taille des grains.
Cette tendance est imputable a une diminution de la résistance des joints de grains dans le
matériau (densité(1250°C)= 93%, densité(1300°C)= 96% densité(T >1400°C) = 98% [22]).
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La Figure 4 présente 1’évolution de la conductivité ionique du volume et des joints de
grains en fonction de la taille des grains dans le cas de a) Y8-ZrO; et b) Cal5-ZrO, (15%
Ca0-Zr0,). Une méme tendance se dégage pour les deux matériaux :

e La conductivité ionique du volume des grains reste quasi constante sur 1’intervalle
de taille de grains étudies (0-15 um),

e La conductivité ionique des joints de grains diminue de facon importante avec une
augmentation de la taille des grains.

Les reésultats présentés sur les Figures 3 et 4 semblent contradictoires. En effet, la Figure 3
montre que la résistance globale des joints de grains diminue avec I’augmentation de la taille
des grains. La Figure 4 montre que la résistance intrinséque des joints de grains augmente
avec I’augmentation de la taille des grains et donc avec une diminution de la densité de joints
de grains.

En augmentant la taille des grains, le nombre de joints de grains diminue drastiqguement et
ainsi la « phase » la plus résistante diminue également pour une épaisseur constante du joint
de grains. C’est donc gréce au facteur géométrique que la conductivité ionique augmente avec

la taille des grains.
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Figure 3 : Spectre d’impédance Figure 4 : Conductivité ionique du volume

complexe de Y3-ZrO, en fonction de la et des joints de grains en fonction de la taille
taille des grains d’aprés [22] des grains a) Y8-ZrO; b) Cal5-ZrO; [21]
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11.2.  Effet de la pression partielle d’oxygéne

La Figure 5 présente I’influence de la pression particlle d’oxygéne sur la conductivité
ionique du volume et des joints de grains pour Y0,1-CeO, de 700 a 800°C. Quelle que soit la
température, la pression partielle a peu d’influence sur la conductivité ionique du volume des
grains, mais d’avantage d’influence sur celle des joints de grains. Lorsque la pression partielle
d’oxygene diminue, la conductivité ionique augmente.

Les observations précédentes restent vraies, méme sous faible pression partielle d’oxygeéne
puisque la conductivité ionique des joints de grains est toujours de deux ordres de grandeur
inférieure a celle du volume des grains. Nous supposons que les résultats précédents sont donc
extrapolables aux mesures effectuées avec la technique de mesure de la semi-permeabilité a
I’oxygéne sur des membranes, dont I’un des cOtés est soumis a une pression partielle pauvre

en oxygene.

(a} 0.1 mol% Y,0,
R S - 3
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1T —— .
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Figure 5 : Influence de la pression partielle d’oxygéne sur la conductivité ionique du
volume et des joints de grains pour 0,1% Y,03-CeO, [26]
11.3. Modele « brick layer »

Dans le modele « brick layer », les grains sont considérés comme étant cubiques, d’arréte
dg. La conduction se fait principalement via les contacts grain-grain, supposés circulaires, de
diametres w (Figure 6). La conductivité ionique totale d’un matériau dépend donc du rapport
w/ dg.

De plus, la résistance intrinseque des joints de grains (rjg) peut s’exprimer de la fagon

suivante :
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Fig = I'phase secondaire + I'scL Relation 1

AVEC Tphase secondaire 12 reésistance due a la presence éventuelle d’une phase secondaire
isolante et rsc. la résistance du « Space Charge Layer », définie Figure 7a. Cette zone de
« charges d’espace », dont la largeur est notée A", est une zone présente de part et d’autre du
joint de grains. Sa largeur est environ égale & la moitié de la largeur du joint de grains, 1"~ %
dgb [23]. Il s’agit d’une zone centrée sur le joint de grains, perturbée chimiquement et
¢lectriquement. En effet, on peut noter un gradient de concentration de lacunes d’oxygene
dans cette zone (Figure 7b). La concentration de lacunes est faible aux joints de grains et
augmente jusqu’a atteindre une valeur limite, qui est la concentration de lacunes d’oxygene
dans le volume du grain [23]. Ce gradient de concentration de lacunes d’oxygeéne définit la
largeur 1" de la zone de « charges d’espace ». On observe le phénoméne inverse en ce qui
concerne les électrons, avec une concentration treés importante aux joints de grains afin de
conserver 1’¢électroneutralité dans le matériau.

Cette différence de concentration de lacunes d’oxygéne entre joints et volume des grains
expliquerait 1’écart important de leurs conductivités ioniques respectives. Une concentration

¢levée en lacunes d’oxygene est favorable a une conductivité ionique élevée.
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Figure 6 : Représentation schématique Figure 7 : Représentation schématique
d’un joint de grains et du chemin de d’un « joint de grain électrique » [23]

conduction associé [23]
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La Figure 8 présente 1’évolution de la concentration de lacunes d’oxygéne dans la zone de

« charges d’espace » pour trois tailles de grains différentes dans le cas de a) Y3-ZrO,, b) Y8-

ZrO, et ¢) Cal5-ZrO,. Les neufs cas présentés Figure 8, montrent que la largeur des « joints

de grains électriques » est relativement constante d’un matériau a un autre, et indépendante de

la taille des grains, 5 nm ici (X*Z 2,5 nm).

En revanche, la taille des grains a un impact sur la concentration en lacunes d’oxygeéne aux

joints de grains. Plus les grains sont petits et plus la concentration de lacunes d’oxygéne est

importante aux joints de grains. Les lacunes d’oxygene étant favorables a une conductivité

ionique élevée, ce résultat est en accord avec ceux observés sur la Figure 4. Nous pourrons

extrapoler ce résultat aux conducteurs mixtes étudiés dans le cadre de cette thése en vue de

mieux comprendre les mécanismes d’échanges a la surface des membranes.
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Figure 8 : Concentration normalisée de lacunes d’oxygene dans la couche de charge

d’espace pour a) Y3ZO, b) Y8ZO et ¢) Cal5Z0 [21]

I1.4. Conclusions

En ce qui concerne les conducteurs ioniques purs, nous observons que :

e La conductivité du volume des grains est deux ordres de grandeur plus élevée que

celle des joints de grains

e La conduction se fait préférentiellement dans les zones de contact grain-grain

e Une concentration en lacunes d’oxygeéne élevée est favorable a une conductivité

ionique élevée aux joints de grains

Ainsi, ’augmentation de la taille des grains est favorable a 1’augmentation de la

conductivité ionique dans les conducteurs ioniques purs.
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I1l. Casdes MIEC

Aprés avoir rappelé 'influence de la microstructure sur la conductivité ionique de
conducteurs ioniques purs, nous revenons au cas des conducteurs mixtes ioniques-
électroniques. Pour cela, nous étudions deux matériaux de référence, BSFCo 5528, dont le
flux d’oxygéene est limité par la diffusion en volume et LSFG 5573, dont le flux d’oxygene est
limité par les échanges de surface.

I11.1. Cas d’un matériau de membrane dont le flux est limité par la diffusion
en volume

La discussion menée dans cette section s’appuie sur I’étude de Klande et al. [11] et les
travaux réalisés au cours de cette these, sur le matériau BSFCo 5528. Les conditions de
mesures du flux de semi-perméabilité a I’oxygéne sont présentées dans le Tableau 1. Klande
et al. ont mesuré le flux de semi-perméabilité en modifiant la taille moyenne des grains de 14
a 41 pm sur le matériau de membrane BSFCo 5528. Le gradient de pression partielle
d’oxygene que nous appliquons de part et d’autre de la membrane est plus élevé que celui
imposé par Klande. De plus, 1’épaisseur de la membrane est plus faible dans notre étude. Ces
facteurs sont favorables a I’obtention de flux de semi-perméabilité plus élevés dans le cas de
notre étude.

Tableau 1 : Conditions opératoires des travaux de Klande et al. [11] et dans le cadre de
cette these

Klande et al. Cette étude
Matériaux BSFCo 5528 BSFCo 5528
] Air/He-Ne Air/Ar
Gradient de Po; . 6
(0,21-10"atm ?) (0,21-4,8*10 atm)
Epaisseur de la
1,10 mm 0,85 mm
membrane
Type de mécanisme Volume ? Mixte
limitant (B:*"<0,57?) (B =1,4)
Température de
_ 1100°C 1135°C, 4h
frittage
Taille de grains Entre 14 et 41 um 8-10 um
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Les flux de semi-perméabilité a 1’oxygéne a travers les différentes membranes sont
présentés sur la Figure 9. Le flux de semi-perméabilité augmente avec la taille des grains
entre 8 et 41 um. L’influence de la microstructure dans le cas d’un matériau limité en volume
semble suivre la méme tendance que celle observée pour un matériau conducteur ionique pur.

Dans le cas idéal ou le flux de semi-perméabilité est uniquement limité par la diffusion en
volume, la loi de Wagner peut étre appliquée pour décrire le flux de semi-perméabilité. Ainsi,
le flux d’oxygene est limité par la conductivité ionique du matériau de membrane, dans le cas
ou le matériau est un conducteur majoritairement électronique (ce>>o;). Nous savons que la
conductivité ionique de I’oxygeéne diminue avec la présence de joints de grains. Ainsi, le flux

de semi-perméabilité a I’oxygéne augmente avec la taille des grains du matériau de

membrane.
e . 800°C 900°C
v-2h (13.9um
e 4h (24.1um
e 50 =8h (252um i
° ~e- 16 h (29.1 ym
£ A-32h(41.3 um
£ s ]
>
2
| =
S
S 1.04 : 7
£ |
2 * . Nos résultats
| % (8-10 um)
0.5 * T T T J T I' T T
1000 1050 1100 1150 1200 1250

temperature / K

Figure 9 : Influence de la microstructure sur les performances de flux de semi-
perméabilité de BSFCo 5528 [11]

111.2. Cas d’un matériau de membrane dont le flux est limité par les échanges

de surface

Nous nous intéressons maintenant au cas d’un matériau dont le flux d’oxygene est limité
par les échanges de surface, LSFG 5573. Plusieurs traitements thermiques ont été realisés sur
des membranes afin d’obtenir des microstructures différentes (Figure 10 et Tableau 2). Un sol
de pérovskite a été déposé en surface de I’'une des membranes par dip-coating. Ce dép6t
permet d’obtenir des particules ultra divisées en surface de la membrane. La mention « sol »
apparait pour différencier cette membrane.
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1$400°C, 40 non atfritée 1500°C, 4k, non attritee
@=1pm : G 'Ll

1350°C,,4h et 10h
@ =2pum

Figure 10 : Micrographie MEB des différentes membranes de I’étude
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Tableau 2 : Traitements thermiques et microstructures associées

Traitement thermique

Taille moyenne de

grains en volume (um)

Taille moyenne de

grains en surface (um)

1350°C, 4h 2 2
1350°C, 4h + sol 2 <0,2
1425°C, 15h 8 8
1400°C, 4h, poudre non . .
attritee
1500°C, 4h, poudre non
. 10 10
attritee

La Figure 11 présente I’influence de la microstructure de la membrane sur les

performances de flux de semi-perméabilité de LSFG 5573. Contrairement aux membranes

BSFCo, le flux de semi-perméabilité a I’oxygene a travers les membranes LSFG dont le flux

d’oxygene est limité par les échanges de surface, augmente lorsque la taille de grains diminue.

2,510

2103

1103

5104

Flux d’oxygéne (mol.m2.s1)

15103

#-1350°C_4h

+-1350°C_4h_sol
1400°C_4h_non_attritée

-0-1500°C_4h_non_attritée

-+1425°C_15h

1pm

2 um + sol

2 um
8 um

10 pm

700 800
Température (°C)

1000

Figure 11 : Influence de la microstructure sur les performances de flux de semi-

perméabilité de LSFG 5573
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IV. Influence de la microstructure sur les propriétés de semi-
perméabilité a ’oxygene
IV.1. Interprétations

1vV.1.1 Etude du matériau BSFCo

La Figure 12 présente le profil de saut de potenticl chimique de 1’oxygene a 900°C a
travers la membrane BSFCo 5528 avec une taille de grains de 8-10 um. Nous observons que,
contrairement a ce qui est communément admis dans la littérature, le matériau BSFCo n’est
pas uniquement limité par la diffusion en volume, dans nos conditions expérimentales. Hong
et al. [27] ont également observé une influence non négligeable des cinétiques d’échanges de
surface sur les performances de semi-perméabilité a travers des membranes BSFCo 5582. On
peut supposer que les mécanismes d’échanges de surfaces sont pas ou peu limitants dans les
travaux de Klande et al. (membranes plus épaisses, gradient de pression partielle d’oxygéne
moins important).

Air | \Volume Argon

HO, (kJ.mol?)

Bclean = 1,4

Figure 12 : Profil de saut de potentiel chimique de I’oxygéne a travers la membrane
BSFCo 5528 8-10 um & 900°C

La Figure 13 présente 1’évolution du flux de semi-perméabilité a 900°C a travers la
membrane BSFCo 5528 en fonction de la taille des grains. Le marqueur «x représente une
estimation du flux obtenu avec une membrane de microstructure 8-10 pum dans les conditions
expérimentales utilisées par Klande et al.. Ainsi, au-dela d’une certaine taille de grains, nous
observons une stagnation, voire une diminution, du flux de semi-perméabilité. Lorsque la
taille des grains augmente au-dela de cette taille, le flux d’oxygéne n’est plus uniquement

limité par la diffusion en volume mais egalement par les échanges de surface. Dans le cas des
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membranes BSFCo 5528, cette tendance semble apparaitre pour une taille de grains
supérieure a 30 um environ (Figure 13).

20103

15103

10 10

5103

Flux d’oxygéne (mol.m=2.s1)

0 10 20 30 40 50
Taille des grains (um)

Figure 13 : Evolution du flux de semi-perméabilité a 900°C a travers la membrane
BSFCo 5528 en fonction de la taille des grains (e : cette thése, ¢ : Klande et al., ¢ :
extrapolation de nos résultats)

Il est possible d’envisager trois types d’évolution du flux de semi-perméabilité a I’oxygene
en fonction de la taille des grains.

L’hypothése 1 décrit une croissance linéaire du flux de semi-perméabilité avec la taille des
grains, ce qui correspond au cas ou le flux d’oxygeéne a travers la membrane BSFCo serait
majoritairement limité par la diffusion en volume (Joz a dg).

L’hypothése 2 décrit une augmentation linéaire du flux de semi-perméabilité avec la taille

des grains dans un premier temps, puis une certaine stagnation du flux pour une taille de

grains supérieure & 15-20 um dans un second temps (Jo o ,/d, ).

L’hypothese 3 décrit une augmentation du flux de semi-perméabilité jusqu’a une certaine
taille de grains, puis une décroissance du flux. Cette évolution en cloche du flux de semi-
perméabilité a I’oxygéne, montre 1’influence prédominante que peuvent avoir les échanges de
surface pour des tailles de grains elevées (Joz o 1 dg+ B2 1/dg).

Bien que des mesures complémentaires soient nécessaires pour valider un des trois
modeles, il semble possible de pouvoir écarter I’évolution du flux de semi-perméabilité
décrite par I’hypothése 1, avec une diminution du flux de semi-perméabilité a I’oxygene avec
la taille des grains. En effet, ’influence des échanges de surface sur le flux de semi-

permeabilité du matériau BSFCo 5582 est montrée Figure 12.
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1vV.1.2. Etude du matériau LSFG

La Figure 14 présente 1’évolution du flux de semi-perméabilité a 900°C a travers la
membrane LSFG 5573 en fonction de la taille des grains. Contrairement a ce qui a été observé
précedemment, une augmentation de la taille des grains semble préjudiciable a un flux de
semi-perméabilité élevé. En effet, le flux de semi-perméabilité a I’oxygene diminue lorsque la
taille de grains augmente. Ce resultat semble contradictoire avec ceux obtenus dans le cas des
conducteurs ioniques purs et des conducteurs mixtes majoritairement limités par un
mécanisme de diffusion en volume. De plus, un dép6t de particules ultradivisées (100 nm
environ de diametre) en surface permet d’obtenir un flux bien plus élevé (marqueur carre)
avec la méme microstructure dans le volume de la membrane.

Pour comprendre ce résultat, le coefficient de diffusion en volume de 1’oxygene et le
coefficient d’échange de surface du c6té pauvre en oxygene ont été tracés en fonction de la
taille des grains (Figure 15). Aux incertitudes de mesures pres, le coefficient de diffusion en
volume de ’oxygene est relativement constant sur la plage de taille de grains étudiée. En
revanche, le coefficient d’échange de surface en contact avec 1’atmosphére pauvre en oxygéne
augmente lorsque la taille des grains diminue et de maniére significative pour des tailles de
grains submicroniques.

Une diminution des performances de semi-perméabilité avec I’augmentation de la taille
des grains est donc liée a une diminution des cinétiques d’échanges de surface et non pas a

celle de la diffusion en volume de I’oxygene.

1,4 103
12103  * m

1103

810 .
610

4 10+

Flux d’oxygéne (mol.m2.,s1)
1
1
1
*

210*

0 2 4 6 8 10 12
Taille des grains (um)

Figure 14 : Evolution du flux de semi-perméabilité a 900°C a travers la membrane
LSFG 5573 en fonction de la taille des grains (¢ : membrane classique, m : membrane

avec un dépot ultradivise en surface)
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1,410%

1,210°

Valeurs des coefficients
k'ean (cm.s) et Dy (cm2s?)

IN o o =
= = = =
o o o o
& & & &

0 2 4 6 8 10 12
Taille des grains (um)

Figure 15 : Influence de la taille des grains sur le coefficient de diffusion en volume et le
coefficient d’échanges de surface de ’oxygéne pour la membrane LSFG 5573

Il est possible d’expliquer simplement cette diminution des cinétiques d’échanges de

surface avec I’augmentation de la taille des grains en considérant que les joints de grains sont

des lieux d’échanges privilégiés (zones de charges d’espace). Ainsi, en se mettant dans le

cadre du modele « brick layer », il est alors possible de déterminer la longueur de joints de

grains obtenue (L;) aprés n découpe d’un grain cubique d’arréte dy (Figure 16) grace a :

n i
L; = Z (4; ) Relation 1
i=1

On peut dés lors calculer une densité de joints de grains en fonction de la taille des grains
(Figure 17). La taille du grain de départ est dg=100 pm.
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19
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' d,
I
I
I
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|
\I/

Figure 16 : Grain cubique de référence d’arréte dg, puis apres 1 et 2 découpe(s)
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Figure 17 : Evolution de la densité de joints de grains en fonction de la taille des grains
On constate que 1’évolution du coefficient d’échange de surface du coté pauvre en oxygene
de LSFG 5573 (Figure 15) suit la méme tendance que 1’évolution de la densité de joints de
grains en fonction de la taille des grains (Figure 17).

IV.2. Présentation du modéle

A la vue des résultats présentés dans ce chapitre, on peut imaginer que les joints de grains
sont des lieux d’échanges privilégiés entre 1’oxygeéne adsorbé et les électrons (concentration
plus élevée d’électrons au voisinage du joint de grains, Figure 11). Une augmentation de la
densité de joints de grains (diminution de la taille des grains) est favorable alors a une
augmentation de la densite de « sites actifs » d’échanges par unité de surface.

Ce modeéle explique également la diminution du flux de semi-perméabilité dans le cas de la
membrane BSFCo 5528, lorsque la taille des grains est supérieure a 30 pum environ.
L’accroissement de la taille des grains augmente la cinétique de diffusion en volume de
I’oxygene, mais diminue également la cinétique d’échanges de surface. Il existe donc un
compromis entre les cinétiques de diffusion en volume et les cinétiques d’échanges de
surface. Dés lors, il est possible de définir une taille de grains critique, ¢, correspondant au
flux de semi-permeabilité le plus élevé comme le montre la Figure 18. Pour des tailles de
grains inférieures a ¢, le régime limitant le flux d’oxygene est la diffusion en volume et pour

des tailles de grains supérieures a ¢, le flux d’oxygene est limité par les échanges de surface.
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Figure 18 : Représentation de I’évolution des propriétés de semi-perméabilité en
fonction de la microstructure
Cette taille critique de grain dépend de la chimie du matériau, de la température, de
I’épaisseur de la membrane et du gradient de pression partielle d’oxygene. Nous pouvons
supposer que la plupart des matériaux de membrane présentent une évolution en cloche du
flux de semi-perméabilité en fonction de la taille des grains. Toutefois, 1’intervalle des
microstructures étudié ne permet souvent pas d’étudier I’ensemble de la courbe, comme dans
le cas de LSFG. Il est donc possible de modifier la nature du mécanisme limitant le flux

d’oxygene en jouant sur la microstructure et 1’architecture de la membrane.

V. Conclusions

L’influence de la microstructure sur les propriétés de transport dans les conducteurs
ioniques a €té présentée dans ce chapitre, en vue d’extrapoler les résultats aux conducteurs
mixtes. La présence de joints de grains est défavorable a une conductivité ionique élevée,
ainsi une taille de grains importante est généralement favorable a une conductivité ionique
élevée.

Dans le cas des conducteurs mixtes, notre étude a montré qu’il est nécessaire de dissocier
les mécanismes de diffusion en volume de ceux d’échanges de surface afin de connaitre
I’influence de la microstructure sur le flux de semi-perméabilité a 1’oxygene. Nous retrouvons
les mémes approches pour décrire le transport de ’oxygene dans le volume a travers des

conducteurs ioniques et mixtes. Une taille de grains importante (de 1’ordre de la dizaine de
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microns) dans le volume de la membrane est nécessaire pour obtenir une bonne conductivité
ionique alors qu’une taille de grains nanométrique en surface est favorable a des cinétiques
d’échanges de surface élevées.

Ainsi, un modele d’évolution en cloche du flux de semi-perméabilité en fonction de la
taille des grains a été proposé. Cette courbe en cloche traduit I’existence de deux mécanismes
fonctionnant en série, I’'un correspondant a la diffusion en volume de 1’oxygéne et I’autre aux
échanges de surface. La taille des grains joue alors un role antagoniste sur les cinétiques de
transport en volume et a la surface de la membrane. Pour étudier I’influence de la
microstructure sur les propriétés de semi-perméabilité d’un matériau, il est donc nécessaire de
déterminer le mécanisme limitant, avant de s’attacher a la chimie du matériau. Cette étude
nous a ainsi permis d’orienter 1’architecture de membrane, en vue d’obtenir les flux de semi-

perméabilité les plus élevés possibles.
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Chapitre V : Développement de nouvelles architectures de membrane

I.  Architectures du dispositif membranaire

Nous avons vu précédemment que le matériau de membrane a une influence importante sur
le flux de semi-perméabilité a 1’oxygéne, mais également sur la nature du mécanisme limitant
le transport de 1’oxygene. Il est possible de diminuer I’impact du mécanisme limitant le flux
de semi-perméabilité en augmentant les cinétiques de transport, avec une microstructure
adaptée. Une taille de grains de I’ordre de la dizaine de microns ainsi qu’une faible épaisseur
de membrane vont étre favorable a une bonne conduction ionique en volume. En surface, une
taille de grains tres faible est favorable a une bonne cinétique d’échanges de surface de
I’oxygéene.

Par ailleurs, I’architecture du dispositif membranaire est un paramétre clé en vue
d’améliorer les performances de semi-perméabilité. L’architecture de membrane est un
paramétre majeur en vue d’une industrialisation de la technologie membranaire. Un rapport
surface/volume le plus élevé possible avec une bonne tenue mécanique du dispositif sont
recherchés. Quelques publications offrent des données intéressantes pour comparer les
architectures entre elles [1,2].

1.1. Configuration planaire

Cette géométrie est la plus simple a réaliser mais elle ne permet pas d’atteindre un ratio
surface/volume tres élevé. Par ailleurs, dans le cas d’une diminution importante de 1’épaisseur
de la membrane (quelques dizaine de microns) il est nécessaire de supporter mécaniquement
la membrane dense. Ainsi, des travaux proposent 1’utilisation d’un support poreux de méme
composition afin d’assurer une tenue mecanique suffisante (Figure 1) [1, 3-6, 10]. On parle
alors de membranes asymeétriques. Toutefois, la diffusion gazeuse dans la couche poreuse
peut devenir un facteur limitant dans le processus de semi-perméabilité a I’oxygene a travers
la membrane. Il est donc important d’évaluer 1’influence de la morphologie de la porosité de
la couche sur la diffusion gazeuse [7]. Sur cette voie, Vivet et al. vont plus loin en proposant
I’emploi d’une mousse pérovskite en guise de support mécanique [8]. Cette technique a

I’avantage de diminuer la perte de charge liée a 1I’écoulement gazeux.
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Figure 1 : Membrane Lag¢Sro4Fep9Gap103-5 dense ultra fine supportée par un
support poreux de méme nature [10]

Des membranes multicouches avec des couches de compositions différentes ont méme été
envisagées, que ce soit dans le cas de membranes asymétriques ou membranes denses a
gradient de compositions [8, 9]. La technique de mise en forme utilisée pour obtenir des
membranes planaires est généralement le coulage en bande.

1.2.  Configurations tubulaire et capillaire

L’architecture tubulaire est couramment employée avec des membranes denses d’épaisseur
0,5-1 mm ou avec des membranes asymétriques. Ces membranes sont facilement fabriquées
par extrusion ou pressage isostatique. Les membranes tubulaires présentent un rapport surface
de membrane utile sur encombrement plus intéressant que les membranes planaires. Mais
dans le but d’augmenter ce ratio, le diametre des tubes est souvent réduit, jusqu’a 1’obtention
d’une nouvelle architecture appelée fibre creuse ou capillaire.

L’épaisseur des capillaires varie de quelques dizaines a quelques centaines de microns et
leur diamétre est millimétrique [11-14]. Un grand nombre de capillaires est nécessaire pour
former un module (Figure 2c) et chaque capillaire doit étre scellé individuellement.
L’étanchéité du dispositif est 1’un des verrous technologiques au développement de ce type

d’architecture de membrane.

Figure2 : Exemple de module membranaire obtenu par association de capillaires [12]
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Toutefois, les flux obtenus avec ce type d’architecture sont trés élevés. Zhang et al. [11]
obtiennent un flux trois fois supérieur avec un capillaire de 450 um d’épaisseur (diametre
interne : 1,7 mm, diamétre externe : 2,6 mm) qu’avec une membrane plane d’épaisseur 1,5
mm dans le cas du matériau SrFep>C00g0s.5 (dopé avec 3% massique d’alumine pour
ameliorer les propriétés mécaniques du capillaire). Tan et al. [12] ont réalisé des tests sur
pilotes en laboratoire avec un systeme de 7, 63 et 889 capillaires. Le principal probléme était
d’assurer une étanchéité durable du dispositif. De plus, une sélectivité supérieure a 99% de
I’oxygeéne produit n’est atteinte que pour des températures supérieures a 1000°C en raison de
probléme d’étanchéité.

1.3. Nid d’abeilles

Les membranes en nid d’abeilles semblent également étre intéressantes, toutefois, elles
n’ont pas beaucoup été étudiées jusqu’a présent. En effet, ce type de membrane a 1’avantage
de présenter une bonne tenue mécanique avec des parois relativement fines (100-200 pm)
favorables a I’obtention de flux d’oxygéne élevés. Par ailleurs, le rapport surface/volume de
I’architecture nid d’abeille est le plus ¢élevé. Il est également simple de réaliser ce type
d’architecture par extrusion.

Le point bloquant de ce type d’architecture est la réalisation des connexions d’arrivée et de
sortie des gaz, ainsi que le scellement et 1’étanchéité de chaque canal. Toutefois, des
propositions de connectiques originales ont été faites pour contourner ce probléme (Figure 3)
[16].

8 b Entrées/sorties

( des gaz

==
=3
=4
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6< . v -
P A
5 84 Entrées/sorties
des gaz

Figure 3 : Connectiques d’arrivée-récupération de gaz proposé par la société NGK
Insulators [16]
Bien que ce type d’architecture présente un grand nombre d’avantages, la perte de charge
au sein des canaux est a prendre en compte. Vente et al. [2] montrent que les pertes de charges
importantes ne permettent pas de réaliser des modules de longueur importante. Leurs calculs

montrent que dans le cas de modules dont les canaux ont une taille de 2 mm de cote et les
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parois ont une épaisseur de 0,2 mm (ratio surface/volume =~ 300 m?®m?®), la longueur
maximum du module ne pourra pas dépasser 50 cm pour assurer une vitesse du gaz de 25 m/s
a la surface de la membrane.

1.4. Conclusion
Plusieurs architectures de dispositif membranaire ont été présentées : planaire, tubulaire,

capillaire et en nid d’abeilles. Bien qu’aucune architecture n’apparaisse comme idéale a
I’heure actuelle, certaines offrent des compromis intéressants (Tableau 1). L’architecture
tubulaire offre des performances moyennes mais reste la géométrie la plus accessible
industriellement, alors qu’au contraire, I’architecture en nid d’abeilles présente le plus fort
potentiel mais nécessite encore d’importants développements en termes de mise en ceuvre du
dispositif.

L’ensemble des architectures de dispositifs membranaires peut étre réalisé a partir de
matériaux conducteurs mixtes mais aussi d’électrolytes solides recouverts d’un matériau
conducteur électronique ou mixte (membrane court-circuit). Cette nouvelle architecture de
membrane va donc étre étudiée dans la section suivante.

Tableau 1 : Comparatif de certaines propriétés en fonction de chaque type

d’architectures, * : mode de calcul en annexe de ce chapitre

Volume de
_ Résistance Ratio _ matériau nécessaire
Architecture | Flux o Connectique )
mécanique | surface/volume pour 1 m* de
membrane utile*
Plane - - -- - 1dm®
Tubulaire - + - + 0,5 dm’
Capillaire + -- + -- 0,44 dm®
Nid
+ ++ ++ -- 0,13 dm?®
d’abeille

I1. Membranes a architecture « court-circuit »

I1.1.  Introduction
La Figure 4 présente les principales architectures de membranes envisagées dans la

littérature pour séparer 1’oxygene de ’air. Les architectures A et D présentent des membranes
composées de matériaux conducteurs ioniques purs (ou électrolytes solides) dont la

conductivité électronique est assurée par un circuit électrique extérieur : un générateur dans le
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cas A et des fils créant un court-circuit dans le cas D. Les architectures B, C et E présentent
des membranes fonctionnant sans circuit externe. L’architecture B présente une membrane
composée d’un conducteur mixte, membranes étudiées au cours de cette these. L’architecture
de membrane appelée « dual-phase » est présentée par I’architecture C. Ce type d’architecture
de membrane est composé de deux matériaux, un conducteur ionique et un conducteur
¢lectronique ou mixte. Enfin, I’architecture E représente une membrane composée d’un
électrolyte solide recouvert d’un conducteur électronique ou conducteur mixte qui crée un

court-circuit.

| |
A 2 | B | C )
< Ir 2 [ = : 2 |
: Air I Air
- | |
e | |
= | |
A
l(_)' | ‘ : I O\e
s ' |
| |
e ' |
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o | - 02 N I .
: | |
s e e T| ........................................ 1| .........................................
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i [ : |
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[ [
e - : I W Pure electronic conductor
O, : Z : Dual phase mixed conductor
| | ,
O ol ! e 0O : 2 Porous electronic conducting
: : . I layer
e R : : == Current collector
| |
L L | L L | @ : -
| | «—— Conducting wire
0, | O |

Figure 4 : Présentation des différents types de membranes existant pour la séparation
oxygene/air [17]

L’inconvénient des architectures A et D est I'utilisation d’un circuit électrique externe a
haute température. Un circuit électrique externe impose de nouvelles étapes de mise en ceuvre
de ces membranes et implique I’emploi de métaux nobles trés couteux, comme le platine. Par
ailleurs, les performances obtenues avec ces architectures de membranes restent modestes
[18].
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Les architectures de membranes appelées «dual phase » nécessitent 1’emploi d’une
quantité importante de métaux précieux (au moins 40% volumique), ou de matériau
conducteur mixte, afin d’assurer la percolation des chemins de conductions électronique et
ionique. Par ailleurs, les différents matériaux employés peuvent conduire a des contraintes
thermo-mécaniques importantes dans la membrane. Les architectures de membranes « dual
phase » présentent souvent des performances inférieures de plusieurs ordres de grandeur aux
membranes composées de conducteurs mixtes. Parmi les meilleures performances obtenues
avec les membranes « dual phase », nous pouvons citer les travaux de Mazanec et al. [23].
Dans le cas d’une membrane de 0,8 mm d’épaisseur de composition Y8-ZrO,/Pd (ratio 50/50
volumique) sous un gradient air/H,, un flux de semi-perméabilité & 1’oxygeéne de 1,5 107
mol.m?.s™ a été obtenu a 1100°C. Dans les mémes conditions, un flux d’oxygéne de 1,3 107
mol.m?.s™ a été obtenu & 1100°C avec une membrane Y8-ZrO,/Pt. Toutefois, il n’est pas
envisageable d’utiliser industriellement les membranes « dual phase » en raison de la quantité
importante de métal noble nécessaire.

Ainsi, les architectures B et E apparaissent comme étant les seules architectures de
membranes envisageables a ’échelle industrielle pour 1’application d’oxycombustion. Les
membranes utilisant un court-circuit (architecture E) semblent prometteuses en raison de
leurs flux d’oxygene élevés, bien que les données sur ce type de membrane soient encore
récentes et peu nombreuses. En effet, ’emploi d’un électrolyte solide, tel que la zircone ou la
cérine, est particulierement intéressant en raison de leurs excellentes propriétés mécaniques et
de leur cot de fabrication. Bien que la faisabilité de ce type de membranes ait été démontrée,
nous avons voulu confirmer les performances obtenues par cette nouvelle architecture de
membrane.

I1.2.  Résultats expérimentaux présentés dans la littérature

Les premiers résultats obtenus dans la littérature avec les architectures de membrane court-
circuit sont trés encourageants [17-21]. Le Tableau 2 présente les résultats de semi-
perméabilité a 1’oxygéne obtenus par Zhang et al. [17] dans le cas de membranes en cérine
samariée (CepgSmp2019) recouverte d’une couche poreuse de platine. Ces résultats sont
particulierement prometteurs a la vue des flux de semi-perméabilité a I’oxygeéne élevés
obtenus a relativement basse température et sous faible gradient de pression partielle
d’oxygene. Toutefois, ’emploi du Pt en tant que conducteur électronique demeure un

probléme dans le cadre d’un développement industriel.
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Tableau 2 : Performances obtenues a travers des membranes court-circuit d’aprés
Zhang et al. [17]

Electrolite solide 1 ) Gradient Epaisseur de
| Jo2(mol.m“.s™) | Temperature
et nature du depot (0,21/0,0135 atm) | membrane (mm)
CeogSmp2019+ | 6,3107/4,6 107/ _
3 800°C Air/He 04/1/15
Pt 2,6 10
CepgSmy2010+ | 4,2107°/2,6 107/ _
3 700°C Air/He 04/1/15
Pt 1,410

Wang et al. [19] ont remplacé le Pt par I’Au et ’Ag. De nombreuses architectures de
membranes ont été étudiées avec un électrolyte solide recouvert partiellement ou totalement
de métal noble ou bien d’un électrolyte recouvert d’un matériau conducteur mixte et de métal
noble (Tableau 3). Pour réaliser ces architectures de membranes, deux électrolytes ont été
choisis, LaggSro2GapsMgo 115C00,08503.5 (LSGMC) et CepgSmg,0;9 (SDC), ainsi que deux
conducteurs électroniques, Ag et Au. Trois autres matériaux ont également été étudiés en tant
que couche d’interface entre 1’électrolyte et le conducteur électronique : LaggSrg2C00s3.5
(LSC113), LaSrCo0s3.5 (LSC214) et CepgGdg 20,5 (GDC).

Les performances de semi-perméabilité a 1’oxygéne rapportées dans la littérature sont
extrémement élevées, de I’ordre de 1 10 mol.m?2s?, & seulement 700°C. Les meilleures
performances sont obtenues avec un dépdt d’Ag. Toutefois, les membranes développées au
cours des travaux de Wang et al. ont des architectures relativement complexes, impliquant

plusieurs dépdts de natures différentes, ainsi que 1’emploi systématique de métaux nobles.
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Tableau 3 : Lao,,BSro,zGaoigM90‘115C00‘08503_5 (LSGMC) CEo,gsm0,201,9 (SDC) X
Lag gSro2C003.5 (LSCy13) : LaSrCo0Os35 (LSC;14) @ 700°C sous un gradient air/He
(0,209/0,0135 atm) pour des membranes de 1 mm d’épaisseur Wang [19]

Electrolyte o Joz
Type d’architecture _ Nature du dépot -
solide (mol.m™=.s™)
a' '3“ 2
© Lsemc LSGMC Ag 910
C ™
()
URog LSGMC Au 2,510°

oc | f GDC+ LSCu13 .
" lsoue LSGMC ~2,510
+AU

LSC,y, 0r LSC,yy

o ) g GDC+ LSCau .
" laoue LSGMC ~2510°
+AU

LSGMC Ag ~1,710"

GDC + LSC»y4 1
LSGMC ~210
+Ag

GDC + LSCs14 1
LSGMC ~310
+Ag

GDC + LSCy13 n
LSGMC ~2,110
+Ag

SDC Ag 110"

Ls': il
i sSDC LSCp1s +Ag 410"
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LE:||'|_DI'LE':-:| i _ﬂ?

SDC LSCo14 +Ag 210*

LECy orL5C,y j'.lg

SDC LSC113 +Ag 110"

Wang et al. [20] ont également étudié plusieurs matériaux en tant que couche intermédiaire
composée d’un matériau conducteur mixte (LapNiOg+s et LageSro4FepsC00203.5) afin
d’améliorer les échanges entre [1’électrolyte solide (Y8-ZrO,, BiysErgsOs et
Lap gSro2Gag sMgo 115C00,08503.5) et un conducteur électronique (Ag). Il en résulte que la
couche intermédiaire et I’¢électrolyte réagissent entre eux et forment facilement des phases
secondaires. Toutefois, la présence de phases secondaires ne semble pas étre nécessairement
nuisible aux propriétés de conduction de I’oxygene. En effet, les phases secondaires sont
favorisées par 1’emploi de LayNiOg.spar rapport a LageSrosFeosCo0203.5, mais les
performances de semi-perméabilité a 1’oxygeéne obtenues avec les membranes utilisant
La;NiOg.s sont supérieures.

Cependant, 1’amélioration des performances de semi-perméabilit¢é a 1’oxygeéne des
membranes avec une couche intermédiaire n’est pas significative, excepté dans le cas de
Lap gSro2Gap sMgo 115C00,08503.5 + LaNiOg+s (facteur 2 par rapport & la membrane de
référence). Les membranes avec une couche intermédiaire n’arrivent pas a égaler les
performances obtenues avec des architectures plus simples, électrolyte+Ag.

11 est donc intéressant de poursuivre les travaux sur I’emploi de conducteurs mixtes afin de
s’affranchir totalement de I’emploi des métaux nobles. Ceci nécessite de trouver des couples
électrolyte-conducteur mixte compatibles a I’obtention de flux de semi-perméabilité élevés.

Wang et al. ont également défini quatre mécanismes potentiellement limitants (Figure 5) :

1) Les échanges de surfaces entre I’atmosphére et la membrane (a : coté riche en oxygene

et b : coté pauvre en oxygene),

2) Le transfert des ions oxygenes entre la couche de conducteur mixte et I’électrolyte,

3) Ladiffusion de I’oxygene dans le conducteur mixte,

4) La diffusion de I’oxygéne dans 1’électrolyte.

A partir des résultats obtenus précédemment, il est possible d’éliminer les mécanismes 1a),
3) et 4). En effet, les mesures de pointes nous ont clairement montré que dans le cas de

conducteurs mixtes (pérovskite, nickelate), les échanges de surface du coté pauvre en oxygene
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correspondent souvent au mécanisme limitant le transport de 1’oxygeéne a travers la membrane
(1b). Nous proposons donc de choisir un électrolyte et un conducteur mixte en fonction de
leurs propriétés de conduction en vue d’obtenir un flux de semi-perméabilité le plus élevé
possible dans le volume de la membrane (selon la loi de Wagner, o, et i doivent étre éleves).
La présence éventuelle d’une résistance a l’interface entre électrolyte et conducteur mixte
peut également limiter le transport de I’oxygene a travers la membrane (mécanisme (2)).
L’¢laboration de ce type d’architecture a donc été étudiée dans le cadre de cette thése en

exploitant I’ensemble des résultats obtenus dans les précédents chapitres.

Figure 5 : Mécanismes limitant le flux de semi-perméabilité a I’oxygéne potentiels [20]

11.3.  Mesures de flux de semi-perméabilité a ’oxygéne a travers les
membranes avec une architecture « court-circuit »
11.3.1. Architectures des membranes étudiées
L’objectif de cette étude est de s’affranchir de I’emploi de métaux nobles. Toutefois, deux
membranes de référence ont été réalisées avec un dép6t de Pt en surface, afin de démontrer la
faisabilité du concept. Trois électrolytes solides ont été envisagés, deux en zircone yttriée 8%
(Y8-ZrO,, Tosoh) avec des microstructures différentes et un en cérine gadolinée
(CepsGdo20,, Praxair), en raison de leurs excellentes conductivités ioniques et leur bonne
stabilit¢ chimique en température et sous faible pression partielle d’oxygene. Deux sols de
pérovskite, LBFCo 5573 et LSFG 5573 (Tableau 4), ont également été choisis en raison de
leurs bonnes propriétés de conduction (o. et oj élevées) ainsi que leurs coefficients d’échanges
de surface élevés. Dans le cas des électrolytes en cérine 1,4 um et en zircone 17 um, les
poudres n’ont pas subi de traitement. La taille de grains de 2,5 um est obtenue par attrition de
la zircone pendant 3h & 1000 tr.min™. Les membranes ont été mises en forme par coulage en
bande comme deécrit dans le chapitre 1l. Les conditions de frittage ainsi que les densités
relatives obtenues sont présentées dans le Tableau 5. Les dépdts de sol de pérovskite sur les

membranes ont été réalisés par dip coating, & la vitesse de tirage de 10 mm.s™. Aprés avoir
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effectué plusieurs dépots (espacés d’un séchage a I’air de plusieurs heures), les membranes
sont calcinées a 1000°C pendant 1h avec une rampe de montée en température de 1°C/min.

Tableau 4 : Architectures de membranes réalisées au cours de cette thése

Echantillons Y8-ZrO; Y8-ZrO, CeosGdp 20,

étudiés d50=2,5 um ds5o=17 um dso=1,4 um
BSFCo 5573 v - v
LSFG 5573 - v v
Pt v - v

Tableau 5 : Conditions de frittage et caractéristiques des membranes

. Conditions de | Densité relative des
Materiau ] o
frittage membranes frittées
Y8-Zr0,-2,5 um | 1600°C, 4 h, air 97%
Y8-Zr0,-17 um | 1750°C, 4 h, air 96%
CepsGdo 20, 1550°C, 4 h, air 99%

Quatre membranes ont donc été réalisées en vue d’étudier 1’influence du sol déposé, la
nature de 1’électrolyte solide, ainsi que la microstructure de celui-Ci sur les propriétés de semi-
perméabilité a I’oxygene.

11.3.2. Résultats expérimentaux et discussion

La Figure 6 présente le flux de semi-perméabilité a 1’oxygéne en fonction de la
température a travers les membranes étudiées. Les membranes zircone+Pt et cérine+Pt
démontrent bien la faisabilité du concept de membrane court-circuit, avec un flux de semi-
permeabilité a I’oxygéne thermo-activé a partir de 700°C. Toutefois, contrairement & ce qui

était attendu, les flux de semi-perméabilité obtenus sont trés faibles.
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510%
Cérine + Pt

4104 | = Zircone 2,5 um + Pt
z/z - Cérine + LSFG 3 couches
g Cérine + BSFCo 3 couches
= - -
E 310* & Zircone 2,5 pm + BSFCo 3 couches
% - Zircone 17 pm + LSFG 7 couches
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=
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=
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Figure 6 : Flux de semi-perméabilité a I’oxygéne a travers les différentes membranes
« court-circuit » élaboreées

En effet, les flux de semi-perméabilité a I’oxygene a travers les membranes zircone+Pt et
cérine+Pt & 800°C ne sont que de 4.10” mol.m?.s™ et de 6,1.10° mol.m?s™, respectivement,
ce qui constitue des performances inférieures de 2 a 3 ordres de grandeur inférieures aux
données de la littérature.

Zhang et al. présentent des flux de semi-perméabilité a Ioxygéne & 800°C de 4,6.10°
mol.m?.s™ [17] & travers une membrane de cérine samariée recouverte de platine et de 7,7.10°
mol.m?s™ [21] & travers une membrane de zircone stabilisée au bismuth recouverte de platine
et d’argent, et Wang et al. présentent méme une flux de semi-perméabilité de 10" mol.m?.s™
a 700°C [19] a travers une membrane de cérine samariée recouverte d’argent.

Ces écarts de performances aussi importants avec les mémes architectures de membrane et
des matériaux proches remettent en cause nos résultats ou ceux annoncés dans la littérature.
Nous supposons que :

i) Soit la cinétique des échanges de surfaces est médiocre,
i) Soit la conductivité électrique du dép6t est trop faible,
iii) Soit une barriére de diffusion de I’oxygeéne est présente a l’interface entre

I’¢électrolyte et le dépot.
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La Figure 7 présente les dépots de Pt a la surface des membranes en zircone (Figure 7a) et
en cérine (Figure 7b). Les dépbts sont couvrants et assurent un chemin de conduction
¢lectrique tout en étant poreux, ce qui semble discréditer 1’hypothése i1). Par ailleurs, les
mesures électriques réalisées sur les membranes recouvertes de Pt semblent contradictoires
avec I’hypothése ii) car la résistance électrique mesurée a travers les deux faces des
membranes est inférieure a 0,3 Q.

En ce qui concerne les membranes avec un dép6t de sol en surface, I’allure de la courbe

suggere la présence de fuites, exceptés pour la membrane cérine-BSFCo.

Figure 7 : Dépodt de Pt a la surface de a) Y8-ZrO, et de b) CeysGdy 0,

La Figure 8 présente les micrographies obtenues au MEB des dépots de sol a la surface des
membranes. On observe que tous les dépots réalisés dans le cadre de notre étude ne sont ni
couvrants ni homogeénes. Dans le cas des membranes cérine-LSFG et zircone-2,5 um-BSFCo,
le dép6t est trés peu couvrant a la surface de la membrane, ce qui est défavorable a une bonne
conduction des électrons a la surface des membranes. Dans le cas des membranes cérine-
BSFCo et zircone-17 um-LSFG, les dépdts sont plus couvrants, mais restent encore tres
craquelés, ce qui est défavorable a une bonne conduction des électrons a la surface de la
membrane. Le faible recouvrement des dépdts a la surface des membranes semble lié a la
qualité de I’accroche entre le support et le dépdt, seuls les dépdts cérine-BSFCo et zircone-
LSFG présentent une accroche acceptable du dép6t sur le support membranaire.

Nous supposons ici que la fissuration et les problémes d’accroche du dépot sont a 1’origine
des résultats médiocres de semi-perméabilité obtenus. A 1’avenir, il sera donc nécessaire de
travailler sur 1’optimisation du dépdt afin d’obtenir des dépoOts couvrants et uniformes.
Plusieurs pistes d’amélioration sont envisageables afin de rendre le dépot couvrant :

e Créer une légére rugosité de surface par polissage grossier pour favoriser une accroche
mécanique

e Augmenter la concentration de précurseurs dans le sol
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e Effectuer une calcination aprés chaque dép6t

Figure 8 : Micrographies MEB des difféerents dépdts sur les membranes réalisées a)
Cérine + LSFG 3 couches, b) Cérine + BSFCo 3 couches, ¢) Zircone 2,5 um + BSFCo 3
couches et d) Zircone 17 um + LSFG 7 couches

Le Tableau 6 présente les flux maxima théoriques (en appliquant la loi de Wagner) obtenus
avec plusieurs électrolytes, en considérant que les cinétiques d’échanges de surface ne sont
pas limitantes et que le transport de 1’oxygéne est limité uniquement par la conductivité
ionique de I’électrolyte. On s’apercoit que ces flux sont extrémement élevés et justifient
I’intérét récemment porté aux membranes avec une architecture « court-circuit ». On peut
également noter que bien qu’ils soient extrémement élevés, les flux de semi-perméabilité a
I’oxygene présentés dans la littérature [17, 19, 20] restent inférieurs aux flux maxima
théoriques.

Bien que les résultats obtenus dans cette these soient trés inférieures a ceux escomptés, il
serait intéressant d’identifier D’origine des écarts observés entre les flux obtenus
expérimentalement et ceux attendus théoriquement. Il est également important de s’affranchir

de I'utilisation de métaux précieux en les remplacant par des conducteurs mixtes. Par ailleurs,
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ces membranes avec une architecture court-circuit présentent des propriétés mécaniques bien
supérieures a celles des membranes constituées de matériaux conducteurs mixtes.
Tableau 6 : Flux de semi-perméabilité maxima théoriques de certains électrolytes
comparés au flux mesures expérimentalement, *LSGMC=

LaggSro2GaosMdo,115C00,08503-5

o Flux
Conductivite ) . Flux mesuré
o Temperature ] maximum .
Electrolyte ionique gradient o expérimentalement
L (°C) theorique -
(S.cm™) _— (mol.m™.s™)
(mol.m™.s™)
Y8-ZrO, 0,05 [20] 900 Air/Ar 4 Pt: 1,6 10™ [thése]
0,013 [20] 700 Air/He 0,19 Ag: 4107 [20]
CepsGdy 20, 0,03 [22] 800 Air/Ar 2,2 Pt: 6,110 [thése]
CepgSmp2019 | 0,044 [19] 700 Air/He 0,65 Pt:2,6 107° [17]
Ag:1,610°[17]
Ag:1107[19]
LSGMC* 0,16 [19] 700 Air/He 2,4 Ag:1,7 107 [19]
I, Conclusions

Plusieurs architectures de membranes ont été présentées : planaire, tubulaire, capillaire et
en nid d’abeilles. Ces différentes architectures peuvent étre élaborées a partir de matériaux
conducteurs mixtes mais aussi d’électrolytes solides recouverts d’un matériau conducteur
¢lectronique ou mixte. L’architecture tubulaire offre des performances moyennes mais
présente I’avantage de la simplicité de développement alors qu’au contraire, 1’architecture en
nid d’abeilles présente le plus fort potentiel mais nécessite encore d’importants
développements concernant la réalisation du dispositif.

Les membranes appelées « court-circuit » apparaissent tres prometteuse a la vue des
récents travaux présentés dans la littérature. Il s’agit de membranes constituées d’un
électrolyte solide recouvert d’un matériau conducteur électronique, le plus souvent un métal
précieux. Ces membranes présentent plusieurs avantages par rapport aux membranes
constituées de matériaux conducteurs mixtes, notamment en termes de stabilité chimique et de
résistance mécanique. La littérature présente des flux de semi-perméabilité a 1’oxygene
extrémement élevés obtenus avec ces architectures de membrane a des températures 100 a

200°C inférieures aux membranes constituées de conducteurs mixtes.
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Plusieurs membranes court-circuit ont donc été réalisees au cours de cette these, deux
membranes de référence avec une couche de Pt en tant que conducteur électronique et quatre
membranes avec des sols de pérovskite pour remplacer le Pt. Les premiers résultats obtenus
avec des membranes de référence (électrolyte + Pt) sont de plusieurs ordres de grandeurs
inférieurs a ceux présentés dans la littérature. Nous supposons qu’il existe un probléme
d’interface entre 1’¢lectrolyte et le dépdt. Les premiers résultats obtenus avec un sol de
pérovskite en tant que phase conductrice d’électrons ont montré qu’il est nécessaire d’adapter
la nature du matériau de dépdt en fonction de la nature de I’électrolyte. Il sera également

important d’optimiser 1’élaboration des dépots afin de les rendre plus couvrants et homogenes.

V. Annexe
o Planaire : épaisseur : 1 mm, surface : 1 m?
o Tubulaire : épaisseur : 1 mm, longueur tube : 80 cm, diamétre externe : 2 cm
o Capillaires : épaisseur : 450 um, longueur capillaire : 30 cm, diamétre externe : 2,8
mm
o Nid d’abeille : densité de cellule : 400 cpsi (cell per square inch), surface

géométrique utile : 1,3 m%dm?, volume matériau/volume nid d’abeilles : ~1/6 [15]
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Conclusion générale

Les travaux réalisés au cours de cette thése avaient pour objectif de mieux
comprendre l’influence de la composition du matériau ainsi que l’influence de la
microstructure sur les propriétés de semi-perméabilité a I’oxygéne en vue de développer

des membranes céramiques a architectures optimisées pour I’oxycombustion.

Depuis les premiers travaux de Teraoka, dans les années 80, de trés nombreuses
compositions de matériaux de membranes ont été étudiées. Toutefois, peu de personnes se
sont attachées a étudier et comprendre les mécanismes limitant le transport de 1’oxygene a
travers la membrane. Dans le but d’étudier ces mécanismes de transport, ces travaux se basent
sur une structure pérovskite de base, la ferrite de lanthane LaFeQs, partiellement substituée en
sites A et B.

Notre étude s’est donc orientée autour des points suivants :
e Synthése des matériaux de 1’étude, mise en forme des membranes et description des
moyens de caracterisation
e Compréhension de I’influence de la substitution cationique en sites A et B au sein de
LaFeOgsur les propriétés de semi-perméabilité a I’oxygene
e Compréhension de I’influence de la microstructure de membrane sur les propriétés de
semi-perméabilité a I’oxygeéne

e Présentation et réalisation d’architectures de membranes prometteuses

Les différents matériaux de cette étude ont été synthétisés par réaction solide-solide a
partir de précurseurs oxydes et carbonates. Cette voie de synthése a été privilégiée car elle
permet d’obtenir des quantités de poudre assez importantes tout en limitant la présence de
phases secondaires.

Aprés broyage par attrition et mise en suspension des poudres, les membranes sont
mises en forme par coulage en bande et thermo-compression. Ce procédé permet une grande
souplesse vis-a-vis de I’architecture et de 1’épaisseur des membranes. Aprés déliantage et
frittage, les membranes obtenues ont une epaisseur proche de 1 mm et une densité relative
supérieure a 94%, assurant ainsi a la membrane une imperméabilité vis-a-vis des autres gaz
que ’oxygene. Une attention particuliere a également été observée pour que les membranes

obtenues aient des microstructures relativement proches.
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Les propriétés de semi-perméabilité a I’oxygene des membranes sont étudiées grace a
un dispositif expérimental unique mis en place au sein du SPCTS, en collaboration avec le
LEPMI de Grenoble. Ce dispositif permet, en plus de mesurer le flux de semi-perméabilité
a I’oxygene traversant la membrane, de dissocier les mécanismes de transport de I’oxygene
lies aux échanges de surface de ceux de volume. Ainsi, il est possible de déterminer quel est
le mécanisme limitant la semi-perméabilité a travers la membrane. Il permet également de
déterminer le coefficient de diffusion en volume de ’oxygéne ainsi que les coefficients
d’échange de surface de part et d’autre de la membrane. L’évaluation de ces coefficients a
partir de notre dispositif nous permet une étude comparative des matériaux de membrane en

vue de déterminer leurs performances intrinseques.

L’influence de la substitution cationique en sites A et B au sein de la structure
pérovskite de référence LaFeOs.ssur les propriétés de semi-perméabilité a 1’oxygene a été
étudiée. Dans un premier temps, la substitution du lanthane en site A par le baryum, le
calcium et le strontium est étudiée au sein des matériaux pérovskite LagsAosFeo7Gag 3035 et
Lap sA05F€0,7C00303.5. La nature du cation en site A a une influence limitée sur le flux de
semi-perméabilité pour des matériaux ayant la méme steechiométrie et des membranes de
microstructures similaires. En revanche, la nature du cation de substitution en site A a un
impact important sur la diffusion en volume de 1’oxygéne ainsi que sur les échanges de
surface du matériau de structure pérovskite et par voie de conséquence sur la nature de
I’étape limitant le flux d’oxygene. Par ailleurs, le mécanisme limitant le flux d’oxygene a
travers la membrane dépend de la température.

Ensuite la substitution du Fe en site B par Al, Co, Cu, Mg, Mn, Ni, Sn, Ti et Zn au
sein de la famille de matériaux pérovskite LagsBagsFep7Bo30s.5 a été étudiée. On constate
que la substitution du cation en site B a peu d’impact sur la nature de I’étape limitante
mais d’avantage d’impact sur les performances de flux (plus de deux ordres de grandeur).
La taille importante du cation Ba®* en site A implique un faible volume libre spécifique et
limite donc localement la conductivité ionique. Ainsi, le flux de semi-perméabilité a
I’oxygene est limité majoritairement par la diffusion en volume. Associé au cobalt, cuivre ou
nickel en site B, le baryum en site A semble étre favorable a des cinétiques d’échanges de
surface élevées. C’est pourquoi ces matériaux presentent les flux de semi-perméabilité les
plus élevés de cette seconde partie de 1’étude. Le magnésium en site B apparait également

intéressant.
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Cette étude montre également clairement que la prédiction des performances de semi-
perméabilité a I’oxygéne d’une membrane en fonction de la nature de ses cations en sites A et
B n’est pas triviale. Toutefois, en vue d’obtenir les flux de semi-perméabilité les plus élevés,
il est nécessaire d’utiliser un matériau ayant un coefficient de diffusion en volume le plus
élevé possible, méme si celui-ci présente des cinétiques d’échanges de surfaces médiocres. En
effet, il est possible d’améliorer facilement la cinétique d’échanges de surface en adaptant la

microstructure et I’architecture de la membrane.

Les résultats rapportés dans la littérature présentent deux tendances
contradictoires concernant I’influence de la microstructure sur les performances de semi-
perméabilité. Certains auteurs montrent une augmentation du flux de semi-perméabilité avec
I’augmentation de la taille des grains de la membrane alors que d’autres auteurs présentent le
résultat opposé. Dans le but de mieux comprendre le cas des conducteurs mixtes, 1’influence
de la microstructure sur les propriétés de transport dans les conducteurs ioniques a été
présentée en vue d’extrapoler les résultats. La présence de joints de grains est défavorable a
une conductivité ionique élevée, ainsi une taille de grains importante est généralement
favorable a une conductivité ionique élevée.

Pour mener a bien notre étude sur 1’influence de la microstructure de membrane sur les
propriétés de conduction dans le cas des conducteurs mixtes, nous avons sélectionné deux
matériaux de référence, Bap sSrosFep 2C0003.5 €t Lag sSrosFep7Gag30s3.5. Nous avons montré
qu’il est nécessaire de dissocier les mécanismes de diffusion en volume de ceux d’échange
de surface afin de connaitre I’influence de la microstructure sur le flux de semi-perméabilité
a I’oxygene. En effet, nous retrouvons les mémes approches pour décrire le transport de
I’oxygeéne dans le volume a travers des conducteurs ioniques et mixtes. Au contraire, Une
taille de grains importante est préjudiciable a une bonne cinétique d’échange de surface.
Cette cinétique d’échanges de surface semble étre corrélée a la densité de joints de grains en
surface de la membrane, et donc a la densité de zones de charge d’espace.

Ainsi, un modele d’évolution en cloche du flux de semi-perméabilité en fonction de
la taille des grains a été proposé. Cette courbe en cloche traduit 1’existence de deux
mécanismes fonctionnant en série, I’un correspondant a la diffusion en volume de 1’oxygeéne
et 'autre aux échanges de surface. Pour étudier I'influence de la microstructure sur les
propriétés de semi-perméabilité d’un matériau, il est donc nécessaire de déterminer le

mécanisme limitant, avant de s’attacher a la chimie du matériau.
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Cette ¢tude nous a permis ainsi d’orienter 1’architecture de membrane, en vue
d’obtenir les flux de semi-perméabilité les plus élevés possibles. Une membrane ayant deux
microstructures distinctes est nécessaire pour obtenir les flux de semi-perméabilité les plus
élevés. Une taille de grains importante (de I’ordre de la dizaine de microns) dans le volume
de la membrane est nécessaire pour obtenir une bonne conductivité ionique alors qu’une taille
de grains nanométrique en surface est favorable a des cinétiques d’échanges de surface
élevées. Le dépot d’un sol en surface de la membrane est donc un point crucial pour

I’amélioration des performances.

Les membranes appelées « court-circuit » apparaissent tres prometteuses a la vue
des récents travaux présentés dans la littérature. Il s’agit de membranes constituées d’un
électrolyte solide recouvert d’un matériau conducteur électronique, le plus souvent un
métal précieux. La littérature présente des flux de semi-perméabilité a I’oxygéne extrémement
élevés obtenus avec ces architectures de membrane a des températures 100 a 200°C
inférieures aux membranes constituées de conducteurs mixtes.

Plusieurs membranes « court-circuit » ont donc été réalisées au cours de cette these,
deux membranes de référence avec une couche de platine en tant que conducteur électronique
et quatre membranes avec des sols de pérovskite pour remplacer le platine. Les premiers
résultats obtenus avec des membranes de référence (électrolyte + Pt) sont de plusieurs ordres
de grandeurs inférieurs a ceux présentés dans la littérature. Nous supposons qu’il existe une
barriere de diffusion a I’interface entre 1I’électrolyte et le dépot. Les premiers résultats
obtenus avec un sol de pérovskite en tant que phase conductrice d’électrons ont montré qu’il
est nécessaire d’adapter la nature du matériau de dépot en fonction de la nature de
I’électrolyte. Il sera ¢galement important d’optimiser 1’élaboration des dépots afin de les

rendre plus couvrants et homogénes.

Il sera donc trés important de développer de voies de synthése et de dépdt permettant
d’obtenir des dépdts aux propriétés recherchées. Il serait également intéressant de poursuivre
I’étude concernant I’influence de la microstructure sur les propriétés de semi-permeabilité :
étude sur monocristal, membrane a microstructure nanométrique, détermination des

coefficients de diffusion et d’échange de surface associeés.
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