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Liste des abréviations 

AES : Auger Electron Spectroscopy 

AFM : Atomic Force Microscopy 

ARRSF : Alloy Reference Relative Sensitivity Factor  

CMC : CarboxyMethyl cellulose 

DEC : DiEthyl Carbonate 

DMC : DiMethyl Carbonate 

DRX : Diffraction des Rayons X 

EBSD : Electron BackScatter Diffraction 

EC : Ethylene Carbonate 

EDS/EDX : Energy-Dispersive X-ray Spectroscopy  

EELS : Electron Energy Loss Spectroscopy 

EsB : Energy selecting Backscattered 

FEC : FluoroEthylene Carbonate 

FIB : Focused Ion Beam 

FWHM : Full Width at Half Maximum 

GCIB : Gas Cluster Ion Beam 

LCO : Lithium Cobalt Oxide 

LFP : Lithium iron phosphate oxide electrode 

LMIS/LMIG : Liquid Metal Ion Source/Gun 

LPM : Libre Parcours Moyen  

MEB : Microscopie Electronique à Balayage 

MET : Microscopie Electronique en Transmission 

NMC : Lithium nickel manganese cobalt oxyde electrode 

PAA : PolyAcrylic Acid 

PCA : Principal Component Analysis 
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PVD : Physical Vapor Deposition 

PVDF : PolyVinyliDene Fluoride 

RMN : Résonance Magnétique Nucléaire 

RSF : Relative Sensitivity Factor 

SEI : Solid Electrolyte Interphase 

Si@C : Particule cœur coquille silicium/carbone  

SIE : Spectroscopie d’Impédance Electrochimique 

ToF-SIMS : Time-of-Flight Secondary Ion Mass Spectrometry 

VC : Carbonate de vinylène 

VGCF : Vapor Grown Carbon Fiber  

XPS : X-ray Photoelectron Spectroscopy  

 

Les valeurs de potentiels électrochimiques sont exprimées par rapport au couple Li+/Li. 
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Introduction générale 

Les six premiers mois de l’année 2016 ont été les pires de l’histoire en termes de 

réchauffement climatique. C’est ce que révèle un rapport de l’administration océanique et 

atmosphérique nationale américaine (NOAA), dont les conclusions sont résumées dans de 

nombreux journaux et médias généralistes.1 Il fait état d’un réchauffement de près de un degré 

par rapport à la moyenne du 20ème siècle, comme l’illustre la figure I-1. A ce réchauffement 

s’ajoute un nombre important d’anomalies climatiques (maxima de température, sècheresses, 

inondations…) recensées au mois de juin 2016.  

 

Cette situation intervient alors que les accords de Paris sont en cours de ratification par 

les 195 pays ayant participé à la Cop 21 (décembre 2015). Ceux-ci fixent comme objectif de 

limiter l’élévation des températures à 2˚C par rapport à l’ère préindustrielle, en utilisant comme 

levier majeur l’accélération de la réduction des gaz à effets de serre.2 Cela passe par l’abandon 

progressif des énergies fossiles les plus polluantes (pétrole, charbon, gaz). Cependant 

l’augmentation de la population mondiale, ainsi que l’adoption d’un mode de vie « moderne » 

par une part croissante de la population de la planète, imposent de fait l’abandon des énergies 

fossiles au profit de nouvelles sources d’énergies plus propres. 

Pour la production d’électricité, les principaux candidats à ce remplacement sont 

l’énergie nucléaire et les énergies renouvelables (éolien, solaire, hydroélectrique, 

géothermie…). Tous ces modes de production ont pour point commun la nécessité de stocker 

une partie de l’énergie qu’ils produisent avant de l’intégrer au réseau, pour compenser 

l’intermittence du besoin. Plusieurs possibilités sont envisagées et devront être pleinement 

exploitées dans l’avenir, comme le stockage d’énergie par pompage turbinage (STEP) ou le 

stockage électrochimique (sous forme d’hydrogène ou par des batteries).  

Figure I-1 : Evolution de la température moyenne de 1880 à nos jours.1 
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Dans le secteur des transports routiers, qui représente à lui seul 26 % de la production 

des gaz à effets de serre en France,3 pour se passer du pétrole, le développement de véhicules 

électriques est actuellement la piste la plus prometteuse. De plus en plus de constructeurs 

automobiles (Tesla, Renault, BMW, Nissan…) proposent désormais des modèles tout 

électriques, souvent alimentés par des batteries Li-ion. Pour que leur utilisation se répande, leur 

autonomie (~250 Km aujourd’hui) doit être améliorée sans que les coûts de production, déjà 

élevés, n’augmentent. Cela passe par une optimisation de la densité d’énergie des batteries. 

Au-delà de l’aspect environnemental alarmant, l’augmentation de la capacité spécifique 

des batteries profiterait à d’autres domaines comme l’électronique portable. Là aussi, les 

batteries Li-ion dominent largement le marché grâce à leur grande densité d’énergie. 

Pour augmenter les capacités de stockage des systèmes électrochimiques, plusieurs 

pistes peuvent être envisagées à long terme comme les technologies Li-air, LiS ou encore Li-

métal. Cependant, la technologie la plus mature à ce jour reste le Li-ion, et une des solutions 

les plus sérieuses pour améliorer ses performances repose sur le remplacement des matériaux 

d’électrodes. Dans le cas de l’anode, parmi tous les candidats pour remplacer le graphite (Ge, 

Sn…), le silicium se distingue par une capacité massique théorique proche de 3600 mAh g-1, 

près de 10 fois supérieure à celle du graphite. Malgré ces performances de stockage 

exceptionnelles, l’emploi du silicium dans les électrodes industrielles est freiné par la chute de 

capacité drastique qu’elles subissent au bout de quelques cycles. Cette perte est liée au 

gonflement de près de 300 % des particules de silicium lors de leur lithiation. Cela induit des 

défaillances à toutes les échelles de l’électrode : pulvérisation des particules, délamination de 

l’électrode et formation continue de l’interphase d’électrolyte solide (SEI). Pour limiter ces 

phénomènes préjudiciables au bon fonctionnement de l’électrode, de nouvelles architectures 

contenant du silicium sont proposées. Celles-ci sont très rarement utilisables à grande échelle à 

cause de leur synthèse souvent compliquée ou de leur coût trop élevé. Pour continuer à proposer 

des solutions efficaces et novatrices, une compréhension fine des mécanismes de lithiation est 

donc nécessaire.   

Dans cette optique, depuis les années 2000, de nombreux groupes de recherche ont 

progressé dans la compréhension des mécanismes de lithiation et de dégradation de ces 

électrodes à base de silicium. Les travaux présentés dans ce manuscrit proposent de poursuivre 

l’étude de ces mécanismes en développant des approches de caractérisation alternatives et 

complémentaires à celles déjà existantes, en réalisant des analyses croisées entre FIB-ToF-

SIMS, XPS, AES, et FIB-MEB. 
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Le premier des cinq chapitres de ce manuscrit, un état de l’art bibliographique, rappelle 

pourquoi le silicium est un matériau d’anode prometteur et quels sont ses mécanismes de 

défaillance. Les mécanismes de lithiation proposés dans la littérature y sont également présentés 

tandis qu’une partie détaille plus particulièrement les travaux récents employant le ToF-SIMS, 

instrument de caractérisation central dans ce travail de thèse. 

Le deuxième chapitre décrit brièvement les instruments de caractérisation utilisés dans 

cette étude et met l’accent sur l’intérêt que présente le couplage de plusieurs instruments de 

caractérisation de surface. Une partie importante de ce chapitre est consacrée à la description 

des particularités et des difficultés rencontrées lors de la caractérisation des matériaux 

extrêmement sensibles à l’oxydation, exploités dans les batteries Li-ion. Les descriptions 

détaillées des principes sous-jacents aux spectroscopies XPS, AES et ToF-SIMS sont 

volontairement absentes de ce chapitre mais disponibles en annexe.    

Dans le troisième chapitre, une étude basée sur la caractérisation d’une couche mince 

de silicium par un couplage entre ToF-SIMS et XPS, aboutit à la proposition d’un premier 

modèle décrivant certains aspects non décrits à ce jour des mécanismes de lithiation du silicium.  

Le quatrième chapitre propose de poursuivre l’étude entamée en caractérisant des 

électrodes composites à base de poudre micrométrique de Si, notamment grâce à la réalisation 

de coupes FIB effectuées in situ dans la chambre d’analyse du ToF-SIMS. Une étude en 

vieillissement permet également d’accéder à certains phénomènes de défaillances de ces 

électrodes. Ce chapitre se conclut par la proposition d’un mécanisme original de lithiation 

d’électrode composite à base de grains de silicium micrométriques. 

Le cinquième chapitre propose deux études assez différentes mais ayant pour point 

commun l’utilisation de silicium de taille nanométrique dans des électrodes. La première étude 

s’oriente vers la compréhension de l’évolution de la SEI au cours du cyclage tandis que la 

seconde propose d’étudier les défaillances d’électrodes à base de composite Si/C développé par 

un industriel. 

 Un dernier chapitre propose des perspectives, s’appuyant sur de courtes études 

préliminaires.  

Une conclusion générale clôt le manuscrit en revenant sur l’ensemble des résultats 

obtenus et propose des pistes d’améliorations pour l’utilisation du silicium dans des électrodes 

de batteries Li-ion.  
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Chapitre I : Bibliographie 

 

 

 

 

 

Le principe de fonctionnement des batteries Li-ions étant décrit dans de nombreuses 

publications,4-7 celui-ci ne sera pas de nouveau traité ici. La première partie de ce chapitre 

traitera des voies d’amélioration des batteries Li-ion et de l’intérêt d’utiliser le silicium en tant 

qu’anode. La seconde partie rapportera les mécanismes de lithiation du silicium tels que décrits 

dans la littérature. La mise en évidence de ces mécanismes s’appuie sur l’utilisation d’outils de 

caractérisation avancée. La troisième partie décrira les mécanismes de dégradation des 

électrodes et les solutions envisagées pour les contrer. Enfin nous détaillerons les résultats 

présentés dans la littérature proposant l’utilisation du ToF-SIMS pour la caractérisation de 

batteries au lithium.  

  



Chapitre I : Bibliographie 

 14 

I- Le silicium : une alternative au graphite comme anode pour les 

batteries lithium-ion 

1- Les voies d’amélioration des batteries lithium-ion 

Les batteries lithium-ion actuellement commercialisées sont pour la plupart dans la 

lignée des premières batteries assemblées en 1985 par Sony sous le brevet de Yoshino8 et 

commercialisées à partir de 1991 . Elles sont constituées d’une électrode positive en LiCoO2 et 

d’une électrode négative en graphite.7 Depuis cette date, l’évolution des technologies et la 

meilleure maîtrise des procédés de fabrication ont permis d’atteindre des densités d’énergie 

proches de 250 Wh kg-1 comme pour la cellule NCR18650B commercialisée par Panasonic.9 

Pour permettre aux batteries de continuer leur développement et d’augmenter le champ des 

applications, de nombreuses voies restent à explorer dans de nombreux domaines.  

a- Amélioration de la technologie 

Du point de vue de la sécurité d’utilisation, le remplacement des électrolytes liquides 

par des électrolytes solides (polymères, céramiques) ou liquides ioniques est la solution la plus 

sérieusement envisagée, le point faible restant leur coût et leur faible conductivité ionique10-15.  

Les coûts de production des accumulateurs Li-ion restent dépendants du cours des 

matières premières comme le cuivre ou le lithium. Une piste alternative propose le 

remplacement du lithium par du sodium. En plus de permettre l’utilisation de collecteur de 

courant en aluminium (contrairement au lithium le sodium ne s’intercale pas dans l’aluminium), 

cette technologie permettrait de s’affranchir des risques de pénurie de lithium. En effet, celui-

ci se trouve en quantité limitée et l’on peut craindre un épuisement des ressources à court terme 

dans le cas du développement de masse des batteries lithium, par exemple pour les véhicules 

électriques.16 Cette technologie offre cependant une densité d’énergie moins grande que le Li-

ion et de nouveaux matériaux, particulièrement du côté de l’électrode négative, doivent être 

développés avant que cette technologie ne soit commercialisable.17 

Outre le Lithium, d’autres matériaux présents dans la composition des électrodes de 

batteries Li-ions sont jugés comme critiques par la commission européenne. C’est le cas du 

graphite naturel ou bien du silicium métal qui en 2013 a fait son apparition dans la liste des 20 

matières premières critiques pour l’Europe. 
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En plus des questions d’approvisionnement, les batteries au lithium actuelles posent 

également un problème écologique. Qu’elles proviennent de l’extraction minière ou du 

recyclage, le coût énergétique des matières premières reste élevé.18 En outre certains 

composants, notamment le Co, pouvant être présents dans l’électrode positive, posent des 

questions d’écotoxicité. Pour relever ce défi écologique, des synthèses inspirées de la chimie 

verte et issues de matières premières organiques sont proposées, souvent au détriment de leur 

capacité spécifique.18-22  

Enfin, pour faire face à la consommation énergétique croissante des nouveaux systèmes 

électroniques, la densité en énergie volumique et massique des batteries au lithium doit être 

augmentée. Pour cela, certains envisagent de nouvelles technologies alternatives comme le 

lithium-air23 ou lithium-soufre.24-26 Bien que ces technologies offrent des capacités de stockage 

séduisantes elles présentent aussi de nombreux verrous technologiques notamment liés aux 

réactions parasites ou à la non réversibilité des mécanismes.   

b- Amélioration de la capacité 

Pour augmenter l’énergie stockée dans un accumulateur, la différence de potentiel entre 

l’anode et la cathode doit être augmentée ou la capacité massique de la cellule être améliorée.  

Si l’on s’attache à la technologie lithium-ion, la capacité massique d’une cellule peut 

être estimée par la formule.27   

Capacité de la cellule (mAh g-1) = 
)

2
345

2
36578

  

Où Ca et Cc sont les capacités massiques de l’anode et de la cathode et Qm la masse 

spécifique (g mAh-1) des autres composants (électrolyte, séparateur, boitier…). Qm étant trop 

dépendant des géométries et dimensions de l’accumulateur final, nous ne discuterons pas de 

son amélioration. En revanche l’amélioration des capacités spécifiques de l’anode et de la 

cathode peut être envisagée. La figure I-I-1 illustre ainsi les effets de l’augmentation de la 

capacité spécifique des électrodes sur la capacité totale de l’accumulateur.  
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Concernant les cathodes, l’amélioration des capacités de stockage est souvent liée à la 

recherche de stabilité électrochimique de l’électrolyte ou du matériau lui-même à haut potentiel. 

De nouveaux matériaux tels que les oxydes lamellaires surlithiés28-29 ou encore « integrated 

layered–layered »30 proposent des capacités supérieures, allant jusqu’à 250 mAh g-1 contre 

150 mAh g-1 pour les matériaux de types LiCoO2. 4, 7 Cependant, cette augmentation de capacité 

n’est que peu bénéfique au système complet (quelques mAh g-1) si le matériau d’anode reste le 

graphite (372 mAh g-1).  

En revanche, comme le montre la figure I-I-1, une augmentation de la capacité 

spécifique anodique jusqu’à une valeur entre 1000 et 1500 mAh g-1 serait suffisante pour 

augmenter sensiblement la capacité spécifique totale de la cellule et donc la densité d’énergie. 

Au-delà de cette valeur, l’augmentation de la capacité de l’anode n’a que peu d’effet sur la 

cellule finale. Pour atteindre cette valeur, plusieurs solutions sont envisageables. Le lithium 

métal serait la solution idéale, mais la formation de dendrites au fil du cyclage crée des courts 

circuits et rend son utilisation délicate. Une solution envisagée consiste à prévenir la formation 

de dendrites en protégeant la surface du Li avec un dépôt de carbone31 ou bien d’utiliser un 

électrolyte polymère, comme c’est le cas dans les batteries des véhicules électriques 

commercialisés par Bolloré. D’autres métaux ou métalloïdes pouvant s’allier avec le lithium 

sont étudiés en tant que matériaux d’anode.32-34 La figure I-I-2 regroupe les principaux 

métalloïdes ainsi que leurs capacités spécifiques.  

Figure I-I-1 : Capacité totale d’une cellule industrielle (format 18650) en fonction de la capacité de l’anode 
pour deux valeurs de capacité de cathode.27 
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Parmi ces éléments, le silicium est le matériau présentant la plus grande capacité 

spécifique, proche de 3600 mAh g-1, dix fois supérieure à celle du graphite.35-36 Cette capacité 

est donc largement suffisante pour atteindre les 1200 mAh g-1 cibles. En plus de cette importante 

capacité spécifique, le potentiel de fonctionnement du silicium de 0,4 V vs Li est 

particulièrement intéressant en termes d’énergie. Cependant, il existe de nombreuses limitations 

pour son utilisation en tant qu’anode et elles seront détaillées dans la partie III de ce même 

chapitre.  

2- Les électrodes à base de silicium 

La figure I-I-3, regroupant les publications concernant l’utilisation du silicium en tant 

qu’anode de batterie Li-ion, illustre l’intérêt croissant porté par la communauté scientifique à 

ce sujet. Elle montre que près de 20 % de la recherche sur les anodes se rapportent au silicium. 

Cette figure révèle également que 50 % des recherches sur ce sujet sont originaires des Etats-

Unis et de la Chine. 

Figure I-I-2 : Capacités volumique et massique de matériaux d’alliages choisis.34 
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En plus de sa capacité spécifique élevée et de son bas potentiel, le silicium intéresse de 

par son abondance. En effet, même si dans son état métallique il est classé comme matière 

première critique par la commission européenne, les silicates représentent 28 % de la masse de 

la croute terrestre,37 écartant ainsi tout risque de pénurie de l’élément Si. Son faible prix est 

également un atout majeur pour intéresser les fabricants de batteries. De plus, le développement 

d’anodes en silicium n’est pas limité à la technologie Li-ion mais peut être adapté à la 

technologie LiS par exemple.38  

Enfin le nombre élevé de recherches est lié à la diversité des formes sous lesquelles le 

silicium peut être utilisé comme anode : amorphe, monocristallin, polycristallin, en particules 

micrométriques ou nanométriques, nano-fils, couches minces.27, 39-46 Ces nombreuses structures 

permettent de créer de nombreux matériaux d’anodes mais complexifient la compréhension de 

son fonctionnement et des mécanismes de lithiation.  

Deux types d’électrodes coexistent actuellement : 1) les couches minces, utilisées dans 

les micro-batteries, consistent en un dépôt de silicium pur sur un collecteur, le plus souvent de 

cuivre. 2) Les électrodes composites, dans lesquelles les particules de silicium sont mises en 

forme dans une matrice composite, regroupant un percolateur électronique assurant la 

conductivité (carbone) et un liant assurant la tenue mécanique. 

 

Figure I-I-3 : Evolution du nombre de publications associées aux termes « anode + Li-ion batteries » et « silicon 
anode + Li-ion batteries » dans un moteur de recherche scientifique (Scopus). Pour la recherche « silicon anode 

+ Li-ion batteries », le pays de provenance est indiqué. 
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II- Mécanismes de lithiation du silicium 

1- Le silicium : un matériau d’alliage 

Contrairement au graphite qui est un matériau d’intercalation, le silicium est un matériau 

d’alliage. Lors de la lithiation un alliage LixSi va se former. La figure I-II-1, présente tous les 

composés définis actuellement identifiés. Ils ont été mis en évidence depuis les années 8047-48 

tandis qu’il a fallu attendre les années 2000 pour LiSi.49 Cependant lors de la réaction 

électrochimique de lithiation du silicium à température ambiante, aucun de ces composés ne 

sera formé.   

 

Même si la structure initiale du silicium est différente (cristallin ou amorphe), les 

mécanismes de base de la lithiation seront similaires. La figure I-II-2 permet de visualiser la 

structure du silicium a) cristallin, b) amorphe et c) de l’alliage amorphe LiSi. Le silicium 

cristallin a une structure de type diamant (groupe d’espace Fd-3m) avec un paramètre de maille 

de 5,43 Å et une distance interatomique de 2,351 Å. Le silicium amorphe est comme son nom 

l’indique, totalement désorganisé, et tous les atomes de silicium sont liés entre eux. La structure 

de l’alliage LiSi est désorganisée et comporte des atomes de Si isolés.50 La réaction 

électrochimique de lithiation du silicium vient fortement perturber sa structure, conduisant à 

une amorphisation.51  

Figure I-II-1 : Diagramme de phase Li-Si actualisé depuis 1980.49 
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2- Cyclage électrochimique du Si 

La figure I-II-3 présente des courbes électrochimiques typiques des quatre premiers cycles 

de charge/décharge d’une électrode à base de silicium cristallin. Les conditions de cyclage ont 

été choisies pour représenter les différents phénomènes pouvant se produire lors du cyclage du 

silicium.52 Il faut noter que l’allure de ces courbes pourra varier selon le type et la taille des 

particules de Si utilisées.53  

La première décharge est marquée par trois phénomènes spécifiques. Le premier est la 

formation de l’interface solide-électrolyte (SEI), visible sur les premiers instants de décharge, 

jusqu’à ce que le potentiel atteigne environ 0,1 V. La SEI est issue de la réduction des 

composants de l’électrolyte à la surface de l’électrode. Le second phénomène remarquable est 

l’insertion du lithium qui se fait à un potentiel fixe, ce qui se matérialise par l’apparition d’un 

plateau à 0,1 V sur les courbes électrochimiques (noté I). Ce plateau est la signature d’une 

réaction électrochimique se produisant selon un mécanisme de réaction biphasée (Si + LiSi).54     

 A la fin de la première lithiation, lorsque le plateau se termine et que le potentiel commence 

à chuter, le silicium va continuer à se lithier non plus par l’intermédiaire d’une réaction biphasée 

mais comme une solution solide, le silicium va progressivement s’enrichir en lithium de 

manière homogène. 

A la fin de cette première lithiation, les auteurs ont laissé le potentiel chuter pour atteindre 

des valeurs inférieures à 0,05 V (noté II). Dans ces conditions, la phase cristalline Li15Si4 

apparaît et l’électrode atteint le maximum de sa capacité de stockage correspondant à 

3579 mAh g-1. 

Figure I-II-2 : Structures optimales pour : (a) c-Si ; (b) a-Si ; (c) a-LiSi.50 
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Il faut noter qu’un fonctionnement à température élevée (400 °C) permet de poursuivre 

la lithiation à un stade plus avancé et de former une phase thermodynamiquement stable, Li22Si5 

correspondant à une capacité massique théorique de 4200 mAh g-1.54   

 

 

La première délithiation, correspondant ici à la charge, est impactée par la formation 

précédente de la phase cristalline. Un plateau aux alentours de 0,45 V est alors visible (noté 

III). Ce plateau correspond à une délithiation selon un mécanisme biphasé. Si l’on s’intéresse à 

la capacité à l’état chargé, celle-ci est très inférieure à celle de l’état déchargé. Ceci est dû à la 

perte irréversible de capacité particulièrement marquée pour le silicium.  

La décharge suivante (notée IV) ne présente pas de plateau, le mécanisme de lithiation 

n’est donc plus biphasé mais similaire à celui d’une solution solide. Pour cette délithiation, les 

auteurs ont choisi un potentiel d’arrêt supérieur à 0,05 V, ce qui empêche la formation de la 

phase cristalline Li15Si4. Ainsi la charge suivante (V) ne présente pas non plus de plateau et se 

déroule selon un mécanisme toujours associé à celui d’une solution solide présentant tout de 

même deux pseudo-plateaux qui correspondraient à deux alliages intermédiaires.   

L’analyse des cycles suivants montre que la formation de la phase cristalline en fin de 

lithiation conditionne la délithiation suivante. 

Figure I-II-3 : Courbes de cyclage d’une électrode en silicium cristallin.52 
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3- Compréhension de la première lithiation : le modèle cœur coquille 

Après l’analyse des courbes électrochimiques de charge-décharge qui permet de 

comprendre certains aspects des mécanismes de dé(lithiation), l’analyse d’électrodes post 

mortem, in situ, ou même operando permet de mieux appréhender ces mécanismes.  

a- Modèle du cœur coquille  

Au début des années 2000, Limthongkul et al. se sont intéréssés à l’étude de ces 

mécanismes par diffraction de rayons X51 (DRX). Le déroulement de la réaction de lithiation 

selon un mécanisme biphasé a pu ainsi être mis en évidence. Toujours par DRX mais cette fois-

ci in situ,55-56 le groupe de Jeff Dahn est parvenu à suivre l’évolution structurale du silicium 

cristallin au fil de la (dé)lithiation. En plus de l’aspect qualitatif et malgré les limitations dont 

souffre la DRX pour la caractérisation des phases amorphes, ces travaux ont proposé une 

quantification de phase LixSi avec une valeur de x comprise entre 2,2 pour les analyses ex situ 

et 3,5 pour les analyses in situ.51, 55  

 Obtenus par DRX, ces résultats ne peuvent donner qu’une vision globale des 

mécanismes en jeu. En revanche, la microscopie électronique en transmission (MET) permet 

de visualiser clairement ce phénomène57-61. La figure I-II-4 propose deux images de ce type, 

l’une pour des particules sphériques de silicium amorphe (a-Si), l’autre pour un nano-fil en 

silicium cristallin (cr-Si). Sur ces images, l’interface entre le silicium lithié et le silicium 

(pristine) est remarquablement nette. L’existence de celle-ci s’explique par la grande énergie 

d’activation nécessaire pour rompre les liaisons entre les atomes de Si. Ainsi, une forte 

concentration en Li proche de l’interface est nécessaire pour affaiblir les liaisons Si-Si.62 Plus 

récemment, le développement de la spectroscopie de perte d’énergie des électrons (EELS) 

implémenté sur les MET a permis, après un étalonnage rigoureux sur des composés de 

référence, de proposer une composition pour la phase LixSi de Li2,9Si.63 
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La spectroscopie de résonance magnétique nucléaire (RMN) a également été utilisée 

pour mettre en évidence ce mécanisme bi-phasé.61, 64-65 Ainsi Key et al. ont montré la présence 

de deux phases, jusqu’à environ 60 % de lithiation. La RMN est adaptée pour donner des 

informations sur l’état des liaisons atomiques, mais la zone et la profondeur d’échantillon 

sondée restent macroscopiques. 

 La spectroscopie de photoélectrons X (XPS) est largement utilisée dans le domaine des 

batteries, elle permet de mettre en évidence un mécanisme de lithiation biphasé pour des 

couches minces de silicium66 mais sa faible résolution spatiale (10 µm) limite son utilisation 

pour la compréhension des mécanismes de lithiation. Elle est plus souvent utilisée pour l’étude 

de la composition SEI67-72 qui sera traitée dans la suite de ce chapitre. Le chapitre III de ce 

manuscrit montrera lui l’intérêt qu’elle peut présenter pour la compréhension des mécanismes 

de lithiation, en particulier lorsqu’elle est associée à une autre technique d’analyse. 

 La spectroscopie d’électrons Auger (AES), technique proche de l’XPS, repose sur 

l’analyse des d’électrons AES. Elle permet d’atteindre une résolution latérale proche de 8 nm, 

mieux adaptée à l’analyse des mécanismes de lithiation. Ainsi, E. Radvanyi, dans ses travaux 

de thèse a développé une méthodologie s’appuyant sur la profilométrie Auger pour la 

caractérisation des mécanismes de lithiation du silicium73. Il a ainsi mis en évidence, comme le 

montre la figure I-II-5, le mécanisme cœur coquille sur des particules de silicium cristallin et 

proposé la composition Li3,2Si pour la phase de silicium amorphe lithiée.73 Cette approche sera 

mise à profit dans la suite de l’étude. 

Figure I-II-4 : Imagerie MET permettant de visualiser le mécanisme biphasé de la première lithiation du 
silicium : (a) Cliché MET in situ d’une particule isolée de silicium amorphe partiellement lithiée62 ; (b) 

Cliché MET d’un nanofil de silicium cristallin partiellement lithié.60 
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. 

L’ensemble de ces études conclut donc que la première lithiation du silicium se déroule 

selon un mécanisme biphasé où une phase de LixSi (2,2<x<3,5) amorphe progresse au fil de la 

lithiation vers la phase de silicium pristine, séparée par une interface très nette. Lorsque ce 

mécanisme se déroule dans des particules on parlera couramment de mécanisme cœur-coquille. 

Une fois que l’ensemble du silicium est sous la forme LixSi, la lithiation se poursuit selon un 

mécanisme similaire à une solution solide, jusqu’à atteindre la phase Li15Si4. 

b- Au-delà du modèle cœur/coquille 

Depuis les années 2010, de nouveaux éléments viennent nuancer ce modèle. Pour 

commencer, l’étude de nanofils de silicium a permis de mettre en évidence une anisotropie dans 

la lithiation.74 En effet à la vue des déformations des nanofils de silicium partiellement lithiés 

présentées en figure I-II-6, la lithiation serait favorisée selon la direction cristalline <110>, 

puisqu’il serait cinétiquement plus favorable pour les ions Li de progresser selon cette 

direction.60 Dans les plans denses, la lithiation progresserait couche par couche en « effeuillant » 

les plans, plus lentement. D’autres études corroborent cette tendance.58, 75-76  

Figure I-II-5 : Image en électrons secondaires (MEB) et cartographies élémentaires AES pour Li et Si d’une 
particule de silicium cristalline après 10 min d’abrasion. Les spectres dérivés associés à Li KLL e Si LVV sont 

également représentés.73 
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A une toute autre échelle (atomique), la RMN a permis de montrer la présence de 

clusters d’atomes de silicium non lithiés au milieu de la phase lithiée.64 Cette observation 

suggère la présence de zones plus riches en lithium. Pour justifier l’existence d’inhomogénéités 

de composition et d’état d’oxydation, les auteurs avancent que l’énergie de la liaison Si-Si est 

suffisamment grande pour permettre au système de rester dans un état de non-équilibre.   

Enfin l’interprétation de clichés MET de nanoparticules de Si à différents stades de 

lithiation a permis de supposer l’existence de chemins de diffusion rapide au sein de la particule, 

créant des voies de lithiation alternatives au traditionnel modèle cœur/coquille.77 Ce phénomène 

est illustré sur la figure I-II-7. 

 

Figure I-II-6 : Schémas et clichés MET décrivant l’expansion anisotropique de nanopilliers de Si avec trois 
orientations cristallines différentes (<100>, <110>, <111>). Sur les schémas, le vert représente les zones dans 

lesquelles le lithium diffuse en premier et le bleu correspond aux zones devenues amorphes.74 
 

Figure I-II-7 : Proposition d’un mécanisme de lithiation montrant le lithium (bleu) réagissant avec le silicium 
(rouge) dans une particule de silicium nanométrique.77 
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4- La phase Li15Si4  

Comme la figure I-II-3 le montre, à la fin de la lithiation, lorsque la capacité approche 

de 3579 mAh g-1 et que le potentiel passe en dessous de 50 mV, la phase cristalline métastable 

de composition Li15Si4 se forme. Celle-ci, bien que facilement identifiable sur les courbes 

électrochimiques, a été mise en évidence par le groupe d’Obrovac en 2004 par DRX34. Depuis, 

l’imagerie MET de la lithiation in situ d’un nano-fil de silicium associée à des calculs de 

fonctionnelle de la densité (DFT) a permis de mieux comprendre son mécanisme de 

formation.78 La figure I-II-8 permet de suivre l’évolution structurale d’un nanofil de silicium 

tandis que la composition de la phase LixSi voit x passer d’une valeur proche de 3,75 (a, b, c) à 

une valeur égale à 3,75 (d, e, f). Les clichés de diffraction (c, f) attestent de la cristallisation 

spontanée de la phase lorsque la valeur 3,75 est atteinte. Les auteurs concluent ainsi que le 

mécanisme de cristallisation est spontané et congruent, la cristallisation du LixSi est seulement 

contrôlée par la quantité de lithium et n’implique ni diffusion à grande échelle ni front de phase.   

 

Le groupe d’Obrovac a pourtant récemment établi un lien entre la morphologie de 

l’électrode et la formation de cette phase.56 En effet il a été observé que pour des couches minces 

d’une épaisseur inférieure à 2 µm, la formation de cette phase est plus difficile mais reste 

cependant possible, en imposant une fin de charge à potentiel constant.56 Le fait que le 

Figure I-II-8 : Imagerie MET en champ clair révélant la cristallisation spontanée de a-LixSi en c-Li15Si4 lorsque 
x atteint la valeur 3,75. (a) cliché MET d’un nanofil de a-LixSi présentant un cœur résiduel de silicium ; (b, e) 

arrangement atomique dans a-Li3,75Si et c-Li15Si4 ; (c, f) cliché de diffraction de a-Li3,75Si et c-Li15Si4 ; (d) cliché 
MET montrant la phase Li15Si4.78 
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collecteur de courant ne se déforme pas lors de la lithiation, contrairement au Silicium créerait 

des contraintes suffisantes pour retarder la formation de la phase cristalline.79 

Même si, en pratique, la formation de cette phase est évitée puisqu’elle entraîne une 

diminution des performances électrochimiques aux cycles suivants,80 dans la suite de notre 

étude nous tirerons profit de sa formation en l’utilisant comme composé de référence lors 

d’analyses quantitatives. 

5- Délithiation suivante et poursuite du cyclage  

a- Délithiation suivante 

Tout d’abord, la figure I-II-3 montre clairement que la délithiation est fortement 

conditionnée par la lithiation précédente. En effet, la RMN a montré que les mécanismes de 

délithiation sont sensiblement différents si la phase cristalline est formée ou si elle ne l’est 

pas.53, 64 

- Dans le cas de la formation de la phase cristalline Li15Si4, la courbe de charge présente un 

plateau à 0,45 V, et un mécanisme biphasé est alors attendu. En effet une étude par DRX a 

permis de montrer que la délithiation se produisait selon un mécanisme assez similaire à 

celui de la lithiation. Dans un premier temps un mécanisme biphasé où coexistent la phase 

cristalline Li15Si4 ainsi qu’une phase amorphe Li2Si55 a été observé. Une fois que tout 

l’alliage atteint la composition Li2Si, un mécanisme similaire à une solution solide 

commence alors jusqu’à atteindre un état délithié.  

- Dans le cas où la phase cristalline ne s’est pas formée, la courbe de charge ne présente pas 

de plateau et une délithiation progressive est observée avec deux pseudo-plateaux à 0,3 V 

et 0,5 V52-53 correspondant aux phases Li2,3Si et Li1,7Si.81   

Dans les deux cas, la délithiation se déroule à un potentiel supérieur à celui de la première 

lithiation (plateau à 0,1 V). Dans la mesure où cet écart reste visible à bas régime, la piste d’une 

différence d’énergie d’activation entre la lithiation et la délithiation du silicium est 

privilégiée.53, 82  

Même pour un silicium initialement cristallin, une fois lithié puis délithié, il devient 

amorphe. Aussi, dans le cas d’un silicium initialement amorphe, des différences sont observées 

avec la phase de silicium obtenue après un cycle de lithiation/délithiation. En effet, Zamfir et 
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al.81 ont montré, en utilisant des calculs de fonctions de distribution radiale réalisés par Key64 

qu’il existe des différences structurales entre ces deux silicium amorphes.83 

b- Cycles suivants  

Les lithiations suivantes sont très différentes de la lithiation initiale. En effet sur les courbes 

de décharge de la figure I-II-3 on ne distingue plus de plateau à 0,1 V mais deux pseudo-

plateaux à 0,3 V et 0,1 V qui correspondraient aux phases Li2,3Si et Li3,2Si. La lithiation se 

déroule alors selon un mécanisme proche de celui d’une solution solide.  

La Figure I-II-9, adaptée d’une publication de Li et Dahn,55 résume les mécanismes en jeu 

selon les différentes configurations de cyclage. Elle réaffirme que la première lihiation se 

déroule selon un mécanisme bi-phasé LixSi (2,5 < x < 3,1) / Si suivie d’une lithiation similaire 

à une solution solide pour enfin éventuellement aboutir à la phase Li15Si4.   

 

 

Figure I-II-9 : Evolution de la composition d’une électrode de Si au cours du cyclage électrochimique. Adaptée 
des travaux de Li et Dahn.55 
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Cette partie concernant l’étude des mécanismes de (dé)lithiation du silicium a permis 

de voir comment les progrès des méthodes de caractérisation ont fait évoluer cette 

compréhension depuis les années 90. Elle a aussi a permis de comprendre assez précisément 

comment le silicium se (dé)lithiait. De très nombreuses études, utilisant des techniques variées, 

ont été évoquées, apportant souvent des informations complémentaires. La DRX et la RMN 

apportent des résultats structuraux moyennés à l’échelle de l’électrode tandis que le MET 

permet au contraire de caractériser une particule isolée. Pour progresser dans la compréhension 

des mécanismes de (dé)lithiation, à la vue du nombre d’études sur le sujet, il faut donc envisager 

de nouvelles approches permettant d’apporter de nouveaux éléments. 

III- Mécanismes de défaillance du silicium et solutions envisagées 

1- Changement de volume 

Malgré sa grande capacité spécifique, le silicium est encore très peu utilisé dans les 

accumulateurs commerciaux à cause de sa faible durée de vie. En effet, au bout de seulement 

quelques cycles, les performances de la batterie chutent brutalement et celle-ci devient 

inutilisable.  

La principale cause de défaillance des électrodes en silicium est le changement de 

volume répété du silicium au cours des cycles de charge/décharge. Ce gonflement, inhérent à 

la lithiation du silicium, est évalué à 300 % entre le silicium pur et la phase Li15Si4. Beaulieu et 

al. ont réussi à suivre le gonflement de Si amorphe in situ par AFM84 tandis que d’autres ont 

visualisé par MET in situ85 le gonflement d’une particule isolée au cours de sa lithiation. Ces 

résultats sont regroupés sur la figure I-III-1. On peut ainsi remarquer que l’expansion volumique 

du silicium est proportionnelle à la quantité de lithium insérée. De nombreux autres groupes se 

sont intéressés à ce gonflement, sur d’autres systèmes ou par d’autres méthodes.75, 86-90 
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Dans la suite de cette partie, nous allons détailler les trois grandes défaillances du Si, 

toutes reliées à la forte expansion volumique du silicium, qui sont illustrées sur la figure I-III-

291. Celles-ci sont : a) la fracturation des particules ; b) la délamination de l’électrode ; c) 

l’instabilité de la SEI. Dans chaque cas les solutions mises en place pour tenter de faire face à 

ces défaillances, et ainsi prolonger la durée de vie des anodes de silicium, seront évoquées. 

 

 

Figure I-III-1 : (a) Changement de volume d’un pilier de silicium au fil du cyclage électrochimique mesuré par 
AFM.84 ; (b) Clichés TEM d’une nanoparticule de silicium lors de la première lithiation. Le diamètre initial de la 

particule est de 80 nm et une fois totalement lithiée de 130 nm.85 
 

Figure I-III-2 : Illustration des mécanismes de défaillance d’une électrode en silicium.91 
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2- Défaillances mécaniques 

a- Mécanismes de défaillance 

i- Echelle des particules : fracture et pulvérisation 

Ce gonflement important et répété crée des contraintes mécaniques au sein des 

particules et va provoquer des fissures, voire même la pulvérisation des particules.27, 35, 75, 92-93 

Cette pulvérisation est préjudiciable au fonctionnement de l’accumulateur, puisque des 

morceaux de silicium se détachent du réseau conducteur et ne participent plus au 

fonctionnement de l’électrode. Pour mieux comprendre cette fracturation, la figure I-III-3 

reprend deux études dans lesquelles la fracturation a été observée par MET94-95, puis simulée 

dans le cas de Liu et al.95 En a) et c) que les fractures ne s’étendent pas au-delà de la partie 

lithiée de la particule (le cœur de Si est intact). La figure I-III-3 b montre que la formation de 

ces fractures intervient de la surface où les contraintes internes dues à l’expansion volumique 

sont les plus fortes. Lee et al. ajoutent que l’anisotropie de lithiation, évoquée précédemment, 

intensifie les contraintes internes et exacerbe la fracturation.   

 

Figure I-III-3 : (a, b) Cliché MET in situ et simulation numérique d’une particule de silicium illustrant la 
formation de fractures dans la phase LixSi lors de la lithiation. Le cœur de Si reste intact.94 (c) Vue de dessus 

d’un pilier de Si <111> partiellement lithié et de diamètre initial 430 nm. La coquille amorphe est fissurée tandis 
que le cœur de Si est intact.95 (d) Schémas du mécanisme de fracturation proposé montrant un nanopilier de Si 

<110> partiellement lithié soumis à des contraintes et d’éventuelles fractures provoquées par l’expansion 
anisotropique.95 
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ii- Echelle de l’électrode : décohésion et délamination 

L’important changement de volume des particules de Si va également se faire ressentir 

à l’échelle de l’électrode. Ainsi au bout de quelques cycles, des particules ou groupes de 

particules vont se détacher du réseau conducteur et ne seront plus fonctionnels.96-97 La bonne 

tenue mécanique de l’électrode dépendra d’au moins quatre paramètres : (i) la force d’adhésion 

entre l’électrode et le collecteur de courant, (ii) l’interface entre le liant et les particules de 

silicium, (iii) les interactions entre le liant et l’électrolyte et (iv) les propriétés mécaniques du 

liant.98 

b- Les solutions 

i- Les conditions de cyclage 

La première solution pour limiter l’expansion volumique consiste à travailler en capacité 

limitée. En effet, comme l’expansion volumique du silicium est proportionnelle à la quantité de 

lithium insérée, limiter la capacité limitera le gonflement. Cette solution particulièrement 

efficace en demi-pile,99 empêche de profiter de la capacité maximale du silicium mais, comme 

discuté en I-1 (figure I-I-1), au vu des performances des cathodes actuelles, au-delà de 

1200 mAh g-1 stocké dans l’anode, celle-ci n’est plus l’élément limitant la capacité totale de 

l’accumulateur.  

Une autre solution est de limiter le régime de charge. Ceci limite la pulvérisation des 

particules,92 mais restreint les domaines d’utilisation de la batterie.   

ii- La taille des particules 

Un moyen d’éviter la fracturation des particules, dans des conditions de cyclage 

étendues (capacité totale et régime élevé), consiste à utiliser des nano particules. En effet, la 

diminution de la taille des particules permet d’éviter leur fracturation.85, 94 Une taille critique 

d’environ 150 nm pour des particules cristallines a pu être mise en évidence85 comme l’illustre 

la figure I-III-4. Dans le cas de particules amorphes, cette taille critique devient 800 nm. Ce 

phénomène explique pourquoi la particule présentée sur la figure I-III-1, et d’une taille initiale 

de 75 nm, reste intacte jusqu’à sa lithiation complète.  
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En diminuant au maximum la taille des particules, on obtient des quantum dots de 

silicium (particules de diamètre inférieur à 10 nm) dans lesquels les propriétés sont régies par 

le confinement quantique. Ces particules présentent une efficacité Coulombique allant de 80 % 

pour des particules de 10 nm à 60 % pour des particules de 5 nm. Leur capacité est ensuite 

quasi-stable sur 30 cycles et proche de 3000 mAh g-1.100-101 Le problème majeur de ces 

matériaux reste leur coût de production et leur difficulté de production à grande échelle. 

 

 

iii- Liant 

Le gonflement des particules ne pouvant être évité (hormis en limitant les capacités), 

des moyens d’accommoder ce gonflement sont activement recherchés. Ainsi, pour assurer une 

meilleure tenue mécanique de l’électrode, de nombreuses études se concentrent sur le liant.102 

Les premières électrodes utilisaient le poly(fluorure de vinylidène) (PVdF) comme liant 

conventionnel pour les anodes à base de silicium. Il a fallu attendre 2006 pour que l’utilisation 

de carboxymethyl cellulose (CMC) soit envisagée.103-105 Celle-ci présente de moins bonnes 

propriétés mécaniques que le PVdF98 mais va paradoxalement améliorer la tenue en cyclage de 

l’électrode.106 L’explication se trouverait dans les liaisons formées entre le liant et les particules. 

En effet le PVdF va principalement former des liaisons de type Van der Waals107 tandis que la 

CMC formera des liaisons hydrogènes, plus fortes.108 Lestriez et al. ont montré que l’adhésion 

du liant sur le silicium est meilleure lorsque le silicium est recouvert d’une couche d’oxyde et 

que l’encre est réalisée à pH 3, favorisant ainsi la formation de liaisons covalentes.109-110 En 

plus de sa bonne adhésion, la CMC jouerait un rôle dans la stabilisation de la SEI à la surface 

du silicium.65, 111 Ce point sera développé en I-III-3. 

Figure I-III-4 : Illustration de l’existence d’une taille critique en deçà de laquelle les particules de Si ne se 
fracturent plus lors de leur lithiation.85 
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De par ses bonnes performances et son bas coût, la CMC est aujourd’hui le liant de 

référence, majoritairement utilisé. Cependant, certains s’intéressent à des alternatives. L’acide 

polyacrylique (PAA), parfois mélangé à la CMC, pourra lui aussi former des liaisons 

hydrogènes et aurait l’avantage de mieux couvrir la surface du silicium et d’offrir une meilleure 

réversibilité lors des changements de volumes successifs.107, 112 

De nombreuses autres alternatives existent, comme par exemple l’utilisation d’un 

polysaccharide extrait d’une algue brune : l’alginate.113 Grâce à son module de Young élevé, 

Kovalenko et al. ont obtenu des résultats très prometteurs comme le montre la figure I-III-5. 

Cependant une réaction parasite conduisant à la décomposition du solvant est suspectée.114 

Enfin des polymères plus exotiques sont envisagés, comme le β-Cyclodextrin, un polymère 

hyperbranché qui permettrait la formation d’un réseau de liaisons hydrogène multidimensionnel 

assurant le maintien des interactions liant-silicium durant les changements de volumes continus 

de l’électrode.115 

 

iv- Structuration de l’interface électrode/collecteur  

Si le liant est un facteur critique pour assurer une bonne cohésion de l’électrode, 

l’optimisation de l’interface entre le collecteur de courant et la matière active est une autre voie 

de recherche prometteuse. En effet, augmenter la rugosité de l’interface en y déposant un tapis 

de nano fils de cuivre, ou en utilisant une mousse de cuivre comme collecteur de courant permet 

d’augmenter la durée de vie des électrodes.116-117 Une autre approche consiste à intercaler une 

Figure I-III-5 : Evolution au fil des cycles de la capacité massique d’une électrode à base de silicium pour 
différents liants. La capacité théorique du graphite est tracée en pointillé comme référence.113 
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couche de quelques micromètres d’un conducteur électronique, souple et pouvant accommoder 

les tensions créées par le gonflement, entre la matière active et le collecteur de courant.118 

v- Augmentation de la conductivité électronique 

Une autre approche permettant de maîtriser les effets néfastes du gonflement des 

particules est l’utilisation de nano-tubes et nano-fibres de carbone comme agent conducteur 

plutôt que de noir de carbone. Ceux-ci vont former un réseau conducteur plus adapté à une 

électrode subissant des changements de volumes à répétition.119 Plus récemment, l’oxyde de 

graphène s’est révélé être un bon liant pour les électrodes à base de silicium.120 

Dans le même esprit, de nombreuses équipes ont montré les bonnes performances de 

composites silicium-carbone.121-124 Le carbone joue alors le rôle de matrice conductrice ionique 

et électronique, et accommode les changements de volumes du silicium. La cyclabilité est alors 

exacerbée au détriment de la capacité spécifique, souvent proche des 1000 mAh g-1.  

3- Instabilité de la SEI 

Malgré les nombreuses études proposées pour comprendre la composition et les 

mécanismes de sa formation, la SEI reste source de nombreux débats au sein de la communauté, 

tant elle est dépendante de nombreux facteurs (électrolyte, type de silicium, condition de 

cyclage …).67-72  

Un autre point sensible lorsque l’on aborde le sujet de la caractérisation de la SEI 

concerne le rinçage. En effet les protocoles varient suivant les groupes ; certains rincent les 

électrodes dans de la DMC pure avant l’analyse dans le but d’enlever un dépôt de sel 

d’électrolyte alors que d’autres considèrent que ce rinçage détériore les couches externes les 

plus sensibles de la SEI et analysent les électrodes directement à la sortie de la cellule. A l’heure 

actuelle, aucun consensus n’a été trouvé si ce n’est d’adapter le protocole aux techniques de 

caractérisation utilisées et aux objectifs de l’étude.125    

Ceci explique que les compositions de SEI proposées varient souvent d’un groupe à 

l’autre. Les structures et compositions proposées dans la suite du chapitre correspondent à celles 

les plus répandues dans la littérature. 
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a- Formation 

Lors de l’insertion du lithium, à bas potentiel, les électrolytes couramment utilisés ne 

sont pas stables et viennent se réduire à la surface de la matière active en formant ce que E. 

Peled a qualifié en 1979 d’interface électrolyte solide (SEI).126 Cette SEI a été intensivement 

étudiée dans le cas d’électrodes carbonées pour lesquelles elle s’avère bénéfique. En se formant 

dès le premier cycle, elle soustrait les ions Li à leur sphère de solvatation, évite ainsi 

l’exfoliation du graphite et stabilise l’interface pour les cycles suivants.127-128 En contrepartie, 

sa formation va consommer des ions lithium de manière irréversible, les rendant inutilisables 

pour le fonctionnement de l’accumulateur. Dans le cas du graphite, la stabilité de la SEI limite 

la perte de capacité au premier cycle et à des valeurs acceptables (autour de 10 %). 

Dans le cas du silicium, la SEI se forme dès les tout premiers instants de la première 

lithiation, avant même que l’insertion du lithium ne commence. Restant dépendante de la 

surface de silicium accessible à l’électrolyte, la perte irréversible s’élève typiquement à 30 %, 

ce qui n’est pas acceptable d’un point de vue industriel. De plus, la SEI formée est instable et 

le gonflement du silicium expose à chaque cycle des nouvelles surfaces de silicium à la surface 

desquelles la SEI est susceptible de se former de nouveau. Même si la SEI se forme 

principalement lors du premier cycle,90 la quantité de SEI va continuer d’augmenter sans cesse 

au fil des cycles, conduisant à une perte de capacité irréversible supplémentaire à chaque cycle. 

La formation continue de SEI va également entraver le bon fonctionnement de l’électrode en 

venant s’accumuler dans les porosités et gêne le transport des ions Li+. Ce mécanisme de 

vieillissement a été illustré dans les travaux de Radvanyi et al. et est présenté en figure I-III-6. 

Ce schéma illustre la part, à chaque cycle plus importante, qu’occupe la SEI. Cela conduit à 

une obstruction des porosités et à une lithiation inhomogène à l’échelle de l’électrode. Les 

particules proches de la surface sont plus lithiées que celles proches du collecteur, rendues 

difficilement accessibles aux ions Li. Les conductivités électroniques et surtout ioniques sont 

alors réduites, causant une chute des performances de l’accumulateur.99, 129  
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De nombreuses études ont utilisé la spectroscopie XPS, que ce soit avec des sources de 

laboratoire ou en synchrotron, pour tenter de comprendre les mécanismes de formation et 

d’évolution de cette SEI.67-72 La SEI étant le résultat de la décomposition de l’électrolyte, les 

principaux composants des SEI formées à la surface du silicium et du carbone sont similaires 

(alkyl carbonates de lithium et carbonate de lithium dans le cas d’électrolytes carbonatés).68, 71 

Dans la figure I-III-7, Young et al.130 ont proposé une structure, actuellement communément 

acceptée, de la SEI. Celle-ci se compose de différentes couches concentriques. Les couches 

internes, proche du silicium seraient majoritairement inorganiques, tandis que les couches 

externes, majoritairement organiques, seraient le produit direct de la décomposition de 

l’électrolyte. Cette figure illustre également l’instabilité de la SEI : la couche riche en composés 

organiques (notée LEDC pour Lithium éthylène di-carbonate) tend à se décomposer au fil du 

cyclage, ce qui contribue au mauvais rendement et à la perte de capacité de la cellule. 

 D’autres études menées par ToF-SIMS131-132 et présentées dans la partie IV de ce 

chapitre viennent par ailleurs conforter ces observations.  

 

Figure I-III-6 : Représentation schématique du mécanisme de dégradation des électrodes en silicium liée à la 
formation continue de SEI.129 
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b- Solution  

Pour tenter d’améliorer la durée de vie des électrodes en Si, il est nécessaire de stabiliser 

l’interface électrolyte solide. Nous nous intéresserons aux deux grandes pistes envisagées : 1) 

l’ajout d’additifs dans l’électrolyte et 2) le recouvrement des particules de silicium par une 

couche de carbone, ce qui revient à diminuer la surface d’échange entre silicium et 

électrolyte. 

i- Ajout d’additifs 

La SEI étant le résultat de la décomposition de l’électrolyte à la surface du silicium, un 

changement de la composition de l’électrolyte est susceptible de modifier les propriétés de la 

SEI. Ainsi, motivés par les très bons résultats obtenus sur du carbone, de nombreux groupes 

proposent l’ajout d’additifs dans l’électrolyte tels que le carbonate de vinylène (VC) ou le 

carbonate de fluoroéthylène (FEC).35, 133-139  

La SEI ainsi formée serait alors plus stable. Comme l’illustre la figure I-III-8-a, le FEC 

se réduirait et polymériserait en formant du poly-(vinyl carbonate) de lithium, du LiF et d’autres 

dimères à la surface du silicium.140 Ces espèces, plus stables que le LDEC stabiliseraient la 

couche et éviteraient sa formation continue et son épaississement au fil des cycles comme 

illustré en figure I-III-8-b.130, 134-135   

Figure I-III-7 : Schémas de la structure et des principaux composants de la SEI formée sur du silicium avant 
cyclage, après 1 et 5 cycles. L’électrolyte utilisé est du carbonate d’éthylene.130 
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ii- Revêtement des particules 

Une autre solution, pour stabiliser la SEI, est de modifier l’état de surface des particules 

de Si. Le silicium peut par exemple être recouvert d’une couche de carbone sur laquelle se 

formera une SEI plus stable.141 Ce type de morphologie est illustré par le cliché MET de la 

figure I-III-9. Cette couche de carbone a également l’avantage de participer à la conduction 

électronique et de rester perméable aux ions lithium. De nombreux groupes se sont intéressés à 

la synthèse de tels composés,142-147 montrant des performances électrochimiques prometteuses. 

La figure I-III-9 présente par exemple une voie de synthèse simple en une étape pour des 

particules cœur coquille Si@C avec des performances électrochimiques prometteuses aux 

alentours de 2500 mAh g-1de silicium.143 Les inconvénients de ces approches restent la perte de 

capacité massique engendrée par l’ajout de carbone ainsi que le coût et la difficulté de 

production de telles particules.  

Figure I-III-8 : (a) Schémas de la structure et des principaux composants de la SEI formée sur du silicium avant 
cyclage, après 1 et 5 cycles lorsque du FEC est ajouté à l’électrolyte (EC).130 (b) Représentation de la formation 
de SEI dans une anode en silicium après un long cyclage dans un électrolyte (EC : DEC) contenant ou non du 
FEC. Pour souligner les différences de composition entre les SEI des couleurs différentes ont été utilisées.134  
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4- Les architectures innovantes 

Depuis les années 2010, des synthèses de plus en plus élaborées proposent des 

architectures de matériaux permettant à la fois d’accommoder les variations volumiques du 

silicium et de stabiliser la SEI. La grande majorité d’entre elles proposent d’associer le silicium 

au carbone, afin de profiter de la bonne stabilité de la SEI sur celui-ci ainsi que de ses bonnes 

propriétés de conduction électronique.148 La figure I-III-10 reprend chronologiquement 

certaines des architectures proposées. En 2010, Hertzberg et al. ont modélisé la déformation 

d’une couche mince de silicium déposée dans la partie interne d’un nanotube de carbone.149 Ils 

ont ainsi proposé un modèle dans lequel le silicium croît et se contracte à l’intérieur du nanotube 

de carbone, laissant celui-ci intact au fil des cycles. De tels systèmes ont pu être synthétisés et 

leurs comportements en cyclage étaient en accord avec la modélisation. En 2011, le groupe de 

Y. Cui, extrêmement prolifique dans ce domaine, a proposé la synthèse de nano-sphères de 

silicium interconnectées.150 Même si la grande proportion de vide présente dans ces structures 

fait inévitablement baisser leur capacité volumique, elle permet en contrepartie de bien 

accommoder les changements volumiques du matériau actif, offrant une bonne stabilité au 

cours du cyclage. Un an plus tard, ce même groupe a proposé une synthèse plus aboutie de 

particules cœur coquille (Si@C) avec un vide séparant le cœur de la coquille.151 Une telle 

structure est couramment appelé « yolk shell » en référence à la structure des œufs. Elle permet 

au silicium de gonfler sans casser la « coquille » de carbone tout en évitant la formation de SEI 

à la surface du silicium. Ce type de structure parvient à maintenir une capacité de 1200 mAh g-

1 sur plus de 1000 cycles à un régime de 1C. Cependant, des questions persistent sur la capacité 

volumique et la possibilité de synthèse à grande échelle. Une nouvelle évolution de ce système, 

présentée en 2014 est l’agglomération de ces particules « yolk shell » avec une structure de 

Figure I-III-9 : Schématisation du procédé de synthèse de nanoparticules Si@C par pyrolyse laser double étage. 
Cliché MET montrant le recouvrement de la particule de Si par du carbone. Performances électrochimiques de 

demi-pile utilisant des cathodes à base de telles particules.143 
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grenade : des agglomérats d’environ 30000 particules interconnectées sont recouverts d’une 

coquille de carbone plus épaisse,152 l’objectif étant de stabiliser la SEI et de diminuer la surface 

de contact entre l’électrolyte et la matière active. Enfin très récemment, en 2016, un retour vers 

des particules de taille micrométrique, moins chères à produire, a été envisagé à nouveau.153 

Pour améliorer la cyclabilité, le même principe a été utilisé, en enfermant les particules de 

silicium dans des « cages de graphène », celui-ci offrant une bonne élasticité permettant 

d’accommoder le gonflement des particules.154 Parallèlement à cela, d’autres géométries ont 

été proposées presque tous les jours, les citer paraissant difficile,155-157 nous donnerons 

seulement l’exemple d’empilements successifs de couches de graphène158 et de silicium, ou 

encore de composites d’hématite.159 

 

 

Figure I-III-10 : Evolution des architectures des composites silicium/carbone proposées par le groupe de Y. 
Cui.  
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IV- Utilisation de la spectroscopie ToF-SIMS pour la caractérisation de 

batteries au Lithium 

Le premier spectromètre de masse d’ions secondaires (SIMS) commercial a été produit 

en 1967 pour la NASA dans le but d’analyser des échantillons minéraux (analyses élémentaire 

et isotopique).160 Par la suite, en 1976, Macfarlane a développé un instrument muni d’un 

spectromètre de masse à temps de vol (ToF-SIMS) adapté à l’analyse d’échantillons 

biologiques.161 Dès lors, cette technique s’est développée, des sources d’ions pulsées ont été 

mises au point.162 De nos jours, la technique ToF-SIMS est une technique de caractérisation 

d’extrême surface, permettant d’obtenir des informations sur la composition d’un échantillon, 

des éléments les plus légers aux plus lourds, avec une très haute sensibilité (1015 atomes cm-3). 

De plus, sa bonne résolution latérale de l’ordre de 100 nm permet d’obtenir des cartographies 

élémentaires et moléculaires bien définies. Tous ces atouts ont permis à cette technique de 

s’étendre rapidement à d’autres domaines comme l’étude des polymères, la micro-

électronique163-164 qui est devenue son application principale ou encore la métallurgie.165-166 

Récemment de nouveaux domaines s’intéressent au ToF-SIMS, c’est le cas de l’électronique 

organique,167 la paléontologie168 ou encore le stockage d’énergie. 

La figure I-IV-1 qui regroupe l’origine et le nombre de publications utilisant la 

technique ToF-SIMS pour la caractérisation de matériaux utilisés dans les batteries permet de 

constater l’intérêt croissant qui lui est porté. Son utilisation reste tout de même modeste 

comparée, par exemple, à celle de l’XPS, qui pour la même recherche comptait 284 résultats en 

2015.  

 
Figure I-IV-1 : Evolution du nombre de publications associées aux termes « ToF-SIMS + batteries » dans un 

moteur de recherche scientifique (Scopus), ainsi que leur pays de provenance. 
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Le nombre restreint de publications sur ce sujet permettra d’évoquer la plupart d’entre 

elles dans ce chapitre. Celui-ci sera séparé en deux parties correspondant aux deux modes 

d’analyse possibles en ToF-SIMS. Le premier, la « profilométrie » permet d’obtenir une 

résolution en masse optimale au détriment de la résolution spatiale. Ce mode est associé à un 

canon d’abrasion pour obtenir des profils en profondeur. L’autre mode, « l’imagerie » permet 

d’obtenir des cartographies chimiques et privilégie la résolution spatiale à la résolution en 

masse.  

1- Spectrométrie et profilométrie ToF-SIMS  

Le mode d’utilisation du ToF-SIMS le plus répandu pour l’analyse de matériaux utilisés 

dans les batteries est la profilométrie. Ce mode consiste à alterner les cycles d’analyse et les 

cycles d’abrasion comme l’illustre la figure I-IV-2. Des spectres de masse successifs pour 

chaque profondeur analysée sont ainsi obtenus qui, une fois traités, permettent de reconstituer 

la distribution d’un ion secondaire dans la profondeur de l’échantillon. Le faisceau d’analyse 

est un faisceau d’ions pulsé à haute énergie (15-30 KeV) souvent dérivé de l’or (Au+, Au3
+) ou 

du bismuth (Bi, Bi3
+, Bi3

++…) et issus d’une source de métal liquide (LMIG). Lorsque ces ions 

entrent en contact avec l’échantillon, une partie des espèces présentes à la surface sont emises 

sous la forme d’ions secondaires qui seront accélérés et analysés par mesure de temps de vol. 

Le faisceau d’ions dédié à l’abrasion sera quant à lui classiquement des ions Cs+, O2
+, Ar+ ou 

des agrégats d’atomes de type Ar1500
+ (GCIB). Durant le temps de pause entre les cycles 

d’abrasion et d’analyse une étape de neutralisation utilisant un faisceau d’électrons à basse 

énergie peut être nécessaire pour compenser les charges stagnant à la surface d’un échantillon 

isolant électrique.      

 

Figure I-IV-2 : Schémas de fonctionnement classique du ToF-SIMS pour des mesures de profilométrie double 
faisceau.  
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Ce mode d’analyse a l’avantage de permettre l’obtention de spectres avec une trés bonne 

résolution en masse (jusqu’à 10 000 m/Dm) ainsi qu’en profondeur (ordre du nanomètre). Le 

rapport m/dm correspond au rapport tvol/2dtvol où tvol est le temps de vol d’un ion et dtvol est 

notamment lié à la largeur de pulse du faisceau primaire (détaillé en annexe C). Pour éviter des 

artefacts de mesure, la profondeur d’abrasion est limitée à la dizaine de microns et la surface 

initiale de l’échantillon doit être de préférence peu rugueuse.  

La profilométrie ToF-SIMS a été utilisée dans un certain nombre d’études avec succès. 
169-174 Myung et al. ont montré ainsi que la présence de HF dans l’électrolyte est indispensable 

à la passivation des collecteurs de courant en aluminium tandis que les collecteurs de courant 

en cuivre ne se passivent pas mais sont susceptibles de libérer des ions Cu+ ou Cu2+.175 Harris 

et Lu se sont particulièrement intéressés à l’analyse des mécanismes de transport au sein de la 

SEI en utilisant la capacité du ToF-SIMS à différencier les isotopes.176-178 Sur base d’une SEI 

artificielle formée sur un collecteur de cuivre et analysant les échanges avec un électrolyte 

marqué au 6Li, ils ont montré que la SEI est composée de deux couches distinctes. Les premiers 

5 nm, poreux, autorisent une diffusion rapide de l’électrolyte. En dessous de cette couche, une 

SEI plus compacte d’environ 20 nm empêche la diffusion de l’électrolyte mais laisse les ions 

Li+ diffuser par échanges ioniques. Ils ont confirmé également la structure de la SEI en couches 

tel que décrite dans le paragraphe III-2-a de ce chapitre, avec une couche externe plutôt 

organique et une couche interne plutôt inorganique. Selon cette étude, la couche interne serait 

issue de la transformation des espèces organiques de la couche externe.  

Les études déployant le ToF-SIMS pour l’analyse d’électrodes en silicium ont débuté 

en 2013 et sont principalement partagées entre les groupes de KJ. Stevenson à l’université 

d’Austin au Texas,139, 179 H. Schmidt à l’université de Clausthal en Allemagne,66 et celui de P. 

Marcus à Chimie Paristech.131-132, 180  

Schroder et al. se sont penchés sur l’influence que peut avoir la couche d’oxyde natif 

sur la formation de la SEI.179 Il se sont appuyés sur l’analyse multi variée de type PCA 

(Principal Component Analysis) pour trouver des corrélations entre les différents ions 

secondaires issus d’une SEI formée par chronoampérométrie sur un wafer de silicium. Dans ces 

conditions, que le silicium possède ou non une couche d’oxyde natif, la SEI reste de 

composition similaire mais son épaisseur est plus importante dans le cas du silicium non oxydé. 

L’utilisation du marquage isotopique, cette fois-ci avec du deutérium a montré que l’électrolyte 



Arnaud BORDES- Thèse de doctorat -2016 

 45 

peut être transporté sur toute la profondeur de la SEI, y compris dans les couches inférieures 

inorganiques.  

Une seconde étude de Schroder et al. s’est intéressée à l’effet du FEC sur la SEI139 

formée sur une couche mince de 50 nm de silicium amorphe. Elle a conclu que l’ajout de FEC 

dans l’électrolyte rend la SEI plus épaisse et plus riche en LiF, améliorant le transport des ions 

Li+. Un autre aspect original de ces recherches a été la calibration en profondeur de l’abrasion 

avec du Cs+. En effet, les auteurs ont développé un programme permettant de convertir les 

temps d’abrasion en profondeur. Ce programme s’appuie sur l’analyse par profilomètrie 

optique d’un échantillon de référence puis généralise la calibration en utilisant un modèle 

linéaire. La pertinence de cette méthode de calibration est toutefois à relativiser car les vitesses 

d’abrasion peuvent varier d’une espèce organique à l’autre et par ailleur les couches formant la 

SEI sont fines (de l’ordre de quelques nm). 

Dès 2013, Pereira-Nabais et al. ont proposé un couplage entre XPS et ToF-SIMS pour 

l’étude de la SEI formée sur une couche mince de silicium hydrogéné déposée sur un collecteur 

d’acier inoxydable.132 Cette étude a confirmé le modèle en couches superposées de la SEI tel 

que décrit dans le paragraphe III-2-a de ce chapitre. De nouveaux éléments ont été apportés,180 

soulignant la dynamique (solubilisation/reformation) de la SEI au fil des charges et décharges 

ainsi que son épaississement progressif. Ils ont également évoqué la présence de lithium à 

l’interface entre le silicium et le collecteur en acier inoxydable. Cette étude a également été 

l’occasion de proposer une valeur du coefficient de diffusion du lithium dans le silicium. La loi 

de Fick appliquée au profil du Li+ dans une couche de silicium lithiée à 50 % (figure I-IV-3) a 

permis d’estimer ce coefficient de diffusion à une valeur de 6 10-15 cm2 s-1. Cette valeur est 

inférieure à celles proposées auparavant dans la littérature qui varient de 10-9 à 10-14 cm2 s-1.  

 

Figure I-IV-3 : Profil ToF-SIMS du lithium pour une couche mince de Si lithiée à 50 %.180 
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Enfin, ces mêmes auteurs ont proposé l’étude de la SEI formée cette fois-ci sur des 

nanofils de silicium.181 Malgré la complexité et la rugosité de ce système, un couplage entre 

MEB, XPS et profilométrie ToF-SIMS a permis de montrer que l’épaisseur et la composition 

de la SEI étaient fortement dépendantes du régime de cyclage.   

Contrairement à tous ces travaux qui concernent principalement l’étude de la SEI, le 

groupe de H. Schmidt s’intéresse plutôt aux mécanismes de lithiation d’une couche mince de 

silicium amorphe d’épaisseur égale à 600 nm.66 L’instrument utilisé n’est cependant plus un 

ToF-SIMS mais un SIMS magnétique et le faisceau d’analyse, non pulsé, est à base d’oxygène 

(O- ou O2
+). Les conditions de transfert ne sont pas détaillées. Les profils SIMS ainsi obtenus 

pour différents états de lithiation couplés à une analyse XPS permettent de proposer un 

mécanisme de lithiation en deux étapes : une première étape durant laquelle la couche mince 

est lithiée de manière homogène jusqu’à atteindre un taux de lithiation de 0,3 (Li0,3Si) et une 

seconde où une phase « fortement lithiée » progresse selon un front net. D’autres travaux non 

publiés, mais présentés à la conférence LIBD 2013,182 ont montré que la distribution du lithium 

dans la profondeur de l’électrode n’est pas modifiée après un stockage d’une semaine à 

température ambiante et en atmosphère protégée. Cette observation nous permettra de valider 

les résultats obtenus sur certains de nos échantillons stockés quelques jours en boîte à gants 

avant l’analyse. Enfin, des mesures consistant à appliquer une goutte d’un électrolyte marqué 

en 6Li sur une électrode partiellement lithée avec un électrolyte standard ont montré que le 6Li 

diffusait rapidement dans la région LixSi par simple gradient de concentrations, révélant le 

coefficient de diffusion élevé du Li dans la phase LixSi.182 

2- Imagerie ToF-SIMS  

La spectrométrie ToF-SIMS permet également de réaliser des cartographies chimiques 

de la surface des échantillons. Même si la résolution ultime, autour de 70 nm à l’heure actuelle, 

est loin de concurrencer celle du MEB EDX, elle permet cependant de réaliser des cartographies 

moléculaires et élémentaires de tous les éléments, y-compris les plus légers comme le Li qui 

nous intéresse tout particulièrement avec une sensibilité proche du ppm. Contrairement à 

l’EDX, la spectrométrie ToF-SIMS sonde les tout premiers nanomètres en surface (l’EDX 

sonde plutôt le premier micromètre) et ne met pas en jeu d’électrons susceptibles de perturber 

l’échantillon (le chapitre II montrera cependant d’autres perturbations provoquées par le 

bombardement ionique primaire).183 En revanche, dans ce mode d’analyse, la résolution en 
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masse est dégradée au profit d’une résolution latérale optimale avec un temps d’acquisition 

raisonnable. Les raisons et exemples de perte de résolutions sont évoqués en annexe C.  

Lu et Harris l’ont par exemple utilisé pour montrer l’homogénéité de la distribution du 

Li2O et du Cl à la surface d’une SEI artificielle.176 

L’imagerie de surface peut également être combinée à la profilométrie et permettre 

l’obtention de cartographies chimiques 3D après reconstruction. Ce mode d’analyse, 

chronophage et pas toujours simple à mettre en place, particulièrement avec des échantillons 

rugueux, n’a pas encore été appliqué pour le domaine d’application des batteries, à notre 

connaissance.  

Afin de pouvoir réaliser des images dans la profondeur des électrodes, une approche 

plus adaptée consiste à réaliser la cartographie SIMS sur une coupe FIB. La réactivité des 

matériaux d’électrode oblige à réaliser la coupe FIB in situ dans la chambre d’analyse ou 

d’utiliser un système de transfert adapté entre le FIB et le ToF-SIMS. La figure I-IV-4 

schématise le principe d’une telle méthode. Dans un premier temps, la coupe FIB est réalisée 

grâce à un canon à ions Ga. Une fois réalisée, la section transverse du cratère obtenue est 

analysée et imagée, typiquement avec des ions primaires Bi3
++. 

 

En 2003, Takanashi et al. ont été les premiers à proposer ce mode d’analyse dans des 

conditions opératoires assez originales puisque dans le cas d’un appareillage ToF-SIMS non 

commercial, le faisceau Ga du FIB est utilisé comme faisceau d’analyse.184 Ils ont appliqué 

la méthodologie pour l’analyse de la distribution de cobalt, de sodium et de nickel dans une 

particule d’électrode positive utilisée dans les batteries nickel - hydrure métallique. Le 

résultat obtenu est reproduit sur la figure I-IV-5. Sur l’image en électrons secondaires (émis 

Figure I-IV-4 : Schémas de fonctionnement du ToF-SIMS pour la réalisation et l’analyse de coupes FIB in situ. 
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suite au bombardement ionique primaire), la coupe FIB ainsi que la surface de la particule 

peuvent être aisément distinguées. Les spectres réalisés sur la surface et la section transverse 

permettent facilement de conclure que le nickel est présent seulement dans la profondeur 

de la particule. En revanche, le montage expérimental et les technologies de l’époque ont 

rendu l’interprétation des cartographies ioniques moins évidente. Les auteurs sont 

cependant arrivés à conclure que la particule est recouverte d’une fine couche de cobalt. 

 

Plus de 10 ans après, Sui et al. ont également utilisé cette méthode de coupe FIB in situ 

pour réaliser une cartographie chimique d’une cathode de batterie Li-ion.183 Comme la figure 

I-IV-6 le montre, les progrès en imagerie ToF-SIMS sont notables et une bonne résolution 

spatiale a été obtenue au niveau de la cartographie ionique. Cette étude a permis de mettre en 

évidence la présence de lithium piégé dans les particules de NMC dans un état délithié, dans 

des zones proches des joints de grains.  

 

Figure I-IV-5 : Coupe FIB réalisée sur une particule d’hydrure de nickel : (a) Image des électrons secondaires 
induit par le bombardement galium du FIB ; (b) spectres ToF-SIMS; (c) cartographies ToF-SIMS du Na, Co et 

Ni .184 
 

Figure I-IV-6 : Image en électrons secondaires et cartographies ToF-SIMS d’une section transverse de 
coupe FIB réalisée sur une électrode NMC.183 
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Conclusion 

Après avoir montré l’intérêt du silicium comme remplaçant du graphite en tant 

qu’anodes de batteries Li-ion, nous avons détaillé les nombreuses défaillances, survenant à 

toutes les échelles, qu’endurent les électrodes à base de silicium. Ces problèmes, liés au 

gonflement du silicium de près de 300 % lors de l’insertion du lithium, peuvent pour certains 

être maîtrisés. En effet, l’utilisation de particules nanométriques, le choix du liant, l’ajout 

d’additifs dans l’électrolyte ou le développement d’architectures innovantes permettent 

d’améliorer significativement la cyclabilité. Pour proposer des solutions encore plus 

performantes, il est essentiel de comprendre les mécanismes de lithiation du silicium. De la 

première lithiation, nous retiendrons qu’elle se déroule d’abord selon un mécanisme biphasé. 

Une fois tout le silicium sous la forme Li3,1Si, elle se poursuit comme une solution solide, 

pouvant aller jusqu’à la formation de la phase cristalline Li15Si4. La délithiation suivante, 

conditionnée par la formation ou non de la phase cristalline, se déroule selon un mécanisme 

partiellement biphasé ou monophasé. Les lithiations suivantes se font comme des solutions 

solides. Certaines études récentes viennent toutefois nuancer le modèle du cœur-coquille lors 

de la première lithiation, introduisant par exemple des orientations cristallines préférentielles. 

Pour arriver à observer ces mécanismes, un grand nombre de techniques de caractérisation ont 

été déployées, chacune apportant des informations complémentaires. Dans les chapitres 

suivants nous mettrons en œuvre plusieurs d’entre elles (XPS, DRX, AES, MEB, MET, ToF-

SIMS) dans le but d’approfondir la compréhension de ces mécanismes. Une attention toute 

particulière sera portée à l’utilisation du ToF-SIMS pour leur investigation, puisque ses 

performances en termes de détection élémentaire et de cartographie chimique semblent pouvoir 

permettre d’obtenir de nouveaux éléments utiles pour la compréhension des mécanismes de 

lithiation du silicium. Nous réaliserons notamment des cartographies ToF-SIMS de coupes FIB 

réalisées in situ, dans la lignée des travaux pionniers de Takanashi et al. 
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Chapitre II : Enjeux de la caractérisation 

croisée d’anodes en silicium 

 

 

 

 

 Ce chapitre expose l’intérêt de coupler plusieurs techniques de caractérisation pour 

l’analyse d’un même échantillon. Le principe et les caractéristiques des instruments de 

caractérisation utilisés dans ces travaux y sont brièvement présentés. Le fonctionnement détaillé 

des instruments de caractérisation est disponible en annexe. Nous verrons que les anodes à base 

de silicium, utilisées dans les batteries lithium ion, sont particulièrement délicates à étudier en 

raison de leur réactivité vis-à-vis de l’oxygène ainsi que la difficulté à détecter le lithium présent 

dans l’échantillon. Nous détaillons les difficultés rencontrées aussi bien lors de la préparation 

de l’échantillon que pendant l’analyse. Nous présentons également des méthodes de préparation 

spécifiques et des protocoles d’analyse adaptés permettant de s’affranchir de ces artefacts.  
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I- Techniques de caractérisation 

Pour répondre aux problématiques posées par l’investigation des mécanismes de 

lithiation des anodes en silicium, de nombreuses techniques de caractérisation seront utilisées 

dans cette étude. Toutes reposent sur l’analyse d’un faisceau secondaire émis (ou transmis) suite 

à l’interaction entre un faisceau incident et l’échantillon, comme indiqué sur la figure II-I-1. 

 

Suivant les techniques, le faisceau primaire peut être constitué d’ions, d’électrons ou de 

rayons X. Ce faisceau induit des changements temporaires ou permanents lors de son interaction 

avec l’échantillon. Ceux-ci seront détaillés dans la troisième partie de ce chapitre.  

1- Spectroscopies électroniques (XPS et AES) 

La Spectroscopie de Photoélectrons induits par rayons X (XPS) repose sur l’excitation 

d’électrons des atomes de l’échantillon par un faisceau de rayons X (en laboratoire, 

généralement issus de la raie K-alpha de l’aluminium ou du magnesium). Le faisceau pénètre 

les premiers micromètres de l’échantillon et provoque l’émission de photoélectrons, comme le 

représente la figure II-I-2-a. Suite à cette émission, une lacune est présente et va être comblée 

par un électron provenant d’un niveau supérieur. En comblant la lacune, il libère un excédent 

d’énergie susceptible d’être transféré à un troisième électron. Ce dernier est éjecté et est appelé 

électron Auger. Ce phénomène est également illustré sur la figure II-I-2-a. Dans le cas 

Figure II-I-1 : Schéma du principe général des techniques de caractérisation utilisées. 
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d’échantillons mauvais conducteur électrique, des charges formées en surface peuvent stagner. 

Pour compenser cet effet, la surface peut être bombardée par un faisceau d’électrons ou d’ions 

argon basse énergie. 

 

En Spectrométrie des Electrons Auger (AES), pour provoquer la première émission de 

l’électron de cœur, le faisceau primaire est une source d’électrons. Celui-ci, bien mieux 

focalisable qu’une source de rayons X, permet d’atteindre une résolution latérale approchant 

8 nm pour les instruments les plus récents.  

Bien que la pénétration des faisceaux primaires concerne plusieurs micromètres de la 

surface de l’échantillon (voir figure II-I-3 dans le cas de l’AES), seuls les électrons ayant 

traversé le solide sans avoir perdu d’énergie, c’est à dire sans avoir subi de collisions 

inélastiques, seront interprétables. En effet, pour une détection normale à la surface, 95,7 % de 

ces électrons sont issus d’une épaisseur égale à trois fois le libre parcours moyen de l’électron, 

typiquement de l’ordre de 1 à 10 nm pour les énergies mises en œuvre dans ces techniques. 

Ceux émis par les atomes plus profonds participent au bruit de fond.185 C’est pour cette raison 

que ces techniques concernent l’extrême surface des matériaux. 

Comme indiqué sur la figure II-I-2-b, tout comme le ToF-SIMS, ces deux techniques 

peuvent être utilisées selon trois « modes» d’analyse différents.  

- Le premier consiste à enregistrer des spectres sur la surface de l’échantillon. Pour des 

éléments de numéro atomique supérieur à 3, il est possible de déterminer la composition 

élémentaire de la surface d’un échantillon, ainsi que l’environnement chimique dans 

lesquels ils se trouvent. Ce sont des techniques semi-quantitatives pour lesquelles la 

précision est de l’ordre de 10 % pour des analyses de routine et inférieure à 5 % si des 

Figure II-I-2 : (a) Schéma du principe de la photo émission et de l’émission d’électron Auger. (b) principe 
de la détection des électrons émis.185 
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échantillons de référence sont disponibles. Il est souvent plus facile d’accéder à 

l’environnement chimique d’un élément par XPS que par AES puisque l’énergie pics XPS 

varie plus en fonction de l’environnement chimique que dans le cas de l’Auger. La limite 

de détection est sensiblement identique entre les deux techniques (environ 0,1 at%). 

- Le second consiste à réaliser une cartographie chimique de la surface de l’échantillon. Dans 

ce mode d’analyse, l’AES a un net avantage grâce à sa bonne résolution spatiale (8 nm) 

comparée à l’XPS (10 µm) 

- Le dernier consiste à alterner des étapes d’abrasion et d’analyse. Cela permet l’obtention de 

spectres successifs pour différentes profondeurs. La résolution en profondeur est de l’ordre 

de 1 nm.  

Le spectromètre XPS utilisé dans ces travaux est un PHI VersaProbe II et le 

spectromètre Auger un PHI 700 XI. Les conditions expérimentales et le traitement des spectres 

sont détaillés dans les chapitres suivant et en annexes A et B.  

2- MEB 

La Microscopie Electronique à Balayage (MEB) consiste à balayer la surface d’un 

échantillon avec un faisceau d’électrons focalisé. Celui-ci interagit avec les atomes du substrat 

dans une zone appelée poire d’interaction (figure II-I-3) dont la forme varie suivant le numéro 

atomique des éléments traversés. Dans cette poire, des électrons secondaires sont émis. Seul 

ceux des premiers nanomètres parviennent à sortir du matériau et sont détectés. L’image est 

reconstruite en niveaux de gris, dont l’intensité dépend du nombre d’électrons émis, révélant la 

morphologie de l’échantillon avec une résolution de l’ordre de 3 nm.  

Cette excitation donne également lieu à l’émission d’électrons rétrodiffusé. Ceux-ci 

permettent également de reconstruire une image en niveau de gris et le contraste donne une 

information chimique. Les images obtenu dans ce mode seront noté EsB dans la suite du 

manuscrit. 
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Les rayons X, produits par la désexcitation des atomes dans la poire d’interaction, 

permettent d’obtenir une information chimique élémentaire par analyse dispersive en énergie 

(EDX). Cette technique d’analyse semi-quantitative ne donne pas d’information sur 

l’environnement chimique des atomes et ne concerne que les éléments de numéro atomique 

supérieur à celui du béryllium. Seuls quelques instruments au monde sont capables de détecter 

le lithium (Z=3). Ce type d’analyse ne sera pas utilisé dans nos études.  

Enfin, si le MEB est doté d’un détecteur d’électrons rétrodiffusés (electron backscatter 

diffraction ou EBSD), il est possible d’obtenir une information sur l’orientation cristalline d’un 

échantillon. Cette technique sera mise en œuvre pour déterminer celle-ci dans des grains 

micrométriques de silicium.  

Le microscope utilisé dans le cadre de nos travaux est le NVISION40 du constructeur 

ZEISS. Il est en outre équipé d’une colonne FIB gallium.  

3- MET 

La Microscopie Electronique en Transmission (MET) utilise également un faisceau 

électronique focalisé et accéléré à une tension allant de 80 à 300 kV. Ainsi, pour des 

échantillons suffisamment fins (maximum 200 nm) le faisceau incident diffuse en grande partie 

de manière élastique tout en traversant l’échantillon. Une fois traitées, les informations fournies 

par ce faisceau transmis constituent une image avec une résolution proche de l’Angström. 

Figure II-I-3 : Représentation schématique de l’interaction entre un faisceau d’électrons et un échantillon de 
numéro atomique faible. 
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 Une analyse de la perte d’énergie des électrons (EELS) permet d’accéder à la 

composition chimique d’un échantillon, de manière semi-quantitative pour des éléments de 

masse atomique supérieure à 3, avec une limite de détection de l’ordre de 0,01 at%. Tout comme 

la technique XPS, cette technique permet l’obtention d’informations sur l’environnement 

chimique.  

Une des limitations du MET réside dans la difficulté de la préparation d’échantillons. 

Celle-ci peut être effectuée par ultra-microtomie, FIB, polissage ionique ou simple dépôt sur 

une grille si l’échantillon est initialement suffisamment fin (poudre nanométrique par exemple) 

mais se révèle très délicate dans le cas de certains échantillons. La réalisation de lames minces 

à partir de couches minces en silicium lithié n’a par exemple pas pu être réalisée (chapitre III). 

Les observations MET ont été effectuées sur un FEI Tecnai G2 et les analyses EELS sur 

un Tecnai Osiris et Titan SuperTwin de FEI.  

4- ToF-SIMS 

La technique ToF-SIMS, déjà décrite au chapitre I, utilise un faisceau d’ions pulsé 

comme source primaire (généralement Bi+). Ce bombardement ionique provoque l’arrachement 

d’atomes ou de fragments moléculaires des toutes premières couches de la surface (dans la 

limite des conditions statiques). Certaines de ces espèces sont ionisées puis accélérées en 

direction d’un analyseur à temps de vol qui permet de déterminer leur rapport masse/charge. 

Ce principe de fonctionnement est schématisé sur la figure II-I-4.  
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L’un des avantages de cette technique est son extrême sensibilité (de l’ordre du ppm). 

Les équipements actuels sont souvent équipés de nombreux canons d’abrasion (Cs+, GCIB, Ar+, 

O2
+, Xe+…) permettant de réaliser des profils en profondeur. De plus, la faible taille du faisceau 

d’ions primaires issus de sources LMIG permet la réalisation de cartographies chimiques assez 

précises (60 nm en résolution ultime). 

 Cette technique d’analyse, qui permet de détecter tous les éléments du tableau 

périodique, est cependant très délicate à mettre en œuvre pour l’analyse quantitative en raison 

d’importants effets de matrice. De plus elle ne donne aucune information directe sur l’état 

d’oxydation dans lequel se trouve un élément. Des informations concernant l’environnement 

chimique pourront toutefois être déduites de l’analyse de fragments moléculaires émis lors de 

l’ionisation secondaire. 

 L’équipement mis en œuvre dans ces travaux est un ToF-SIMS 5 commercialisé par 

Ion-TOF. Celui-ci est équipé d’une colonne FIB gallium implémentée dans la chambre 

d’analyse. Pour l’analyse des spectres de masse, le logiciel SurfaceLab a été utilisé et les 

spectres de masse calibrés, typiquement en utilisant les pics de H+, 6Li+,7Li+, O+, O2
+, Cu+. 

Figure II-I-4 : Schéma du principe de fonctionnement du ToF-SIMS.185 
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5- DRX 

La diffraction des rayons X consiste à irradier un échantillon avec des rayons X et à 

enregistrer la position et l’intensité des rayons diffractés. 

Pour un échantillon cristallin, en comparant la position des pics avec une base de 

données (logiciel EVA), un composé peut facilement être identifié. Cette technique a été utilisée 

pour des études pionnières sur la lithiation du silicium. Dans le cas présent, elle est mise en 

œuvre sur un D8 advance de Brüker en configuration θ−2θ pour vérifier l’obtention des 

échantillons de référence (Li15Si4).  

II- Intérêt et mise en place d’un couplage 

1- Intérêt 

Les principales caractéristiques des techniques décrites précédemment sont récapitulées 

dans le tableau II-II-1.  

 

Ce tableau illustre bien la complémentarité de ces techniques. Par exemple, l’XPS 

permet dans la majorité des cas d’obtenir des informations sur la composition chimique d’un 

échantillon mais avec une résolution spatiale médiocre. Le ToF-SIMS a une meilleure 

Tableau II-II-1 : Principales caractéristiques des techniques de caractérisation utilisées dans le cadre de nos 
travaux. 
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résolution spatiale mais permet d’accéder à l’environnement chimique d’un élément que 

difficilement. Le MEB permet, lui, d’accéder à la morphologie de la surface d’un échantillon 

avec une excellente résolution spatiale, sans cependant pouvoir détecter le lithium. L’analyse 

multitechnique paraît donc un bon moyen d’obtenir des informations couvrant plusieurs aspects 

d’un même échantillon.  

En pratique, ce couplage de techniques de caractérisation peut se révéler complexe à 

réaliser, notamment en raison de la préparation des échantillons spécifiques à certains 

instruments (lame mince en MET par exemple). A cette préparation d’échantillons s’ajoutent 

des formats de porte-échantillons variant d’un constructeur à l’autre. De plus, certaines 

techniques destructives ou invasives empêchent toute nouvelle caractérisation sur une même 

zone d’intérêt. Enfin, dans notre cas, la forte sensibilité à l’air de nos échantillons nécessite 

l’utilisation de transferts « protégés », ce qui sous-entend une bonne interopérabilité des 

systèmes de transfert.  

2- Mise en place du couplage 

a- Sensibilité des échantillons à l’air 

Comme nous l’avons déjà évoqué, les échantillons d’électrodes ayant été cyclées sont 

extrêmement sensibles à l’air. La figure II-II-1, extraite d’une étude menée à l’université 

d’Uppsala, montre les effets de l’exposition à l’air d’une électrode de graphite lithiée.125 Les 

couches les plus superficielles constituées de SEI et de résidus issus de l’électrolyte 

apparaissent appauvries en espèces fluorées et phosphatées. Les couches internes sont 

également touchées et la formation d’hydroxyde de lithium à la surface du graphite est 

observée. Le graphite semble s’être partiellement délithié. Schroder et al. ont également conclu, 

cette fois-ci pour des électrodes en silicium, que leur exposition à l’air conduit à une réaction 

spontanée du lithium avec l’eau et l’oxygène ambiant ainsi qu’à l’oxydation du carbone 

(combustion) à l’origine d’une forte altération de la composition de la SEI.186   
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Pour obtenir des résultats fiables sur des échantillons d’électrodes en silicium ayant été 

cyclées, il paraît indispensable de réaliser toutes nos caractérisations sur des échantillons 

n’ayant jamais été exposés à l’air. Les piles sont ouvertes en boîte à gants sous argon (niveau 

d’eau et d’oxygène inférieur à 5 ppm) et y restent parfois stockées quelques jours avant analyse. 

Ce temps de stockage ne semble pas avoir d’influence sur la répétabilité des résultats : Leppke 

et al. ont montré que les profils SIMS de concentration de Li sur la profondeur de l’électrode 

restent inchangés après une semaine de stockage.182 Pour expliquer cette observation les auteurs 

ont mis en avant la faible valeur du coefficient de diffusion du Li dans le Si à température 

ambiante (10-19 m2 s-1, valeur cependant contestée).  

Les électrodes sont ensuite transférées sur les instruments grâce à trois capsules : une 

première dédiée à l’XPS, à l’AES et au ToF-SIMS (permettant également de passer d’un 

instrument à l’autre), une seconde adaptée au FIB-SEM et une dernière compatible avec le 

microscope TITAN utilisé pour l’imagerie MET.  

b- Transferts protégés 

i- Spectroscopies 

Pour réaliser les transferts entre les boîtes à gants et les spectromètres, nous utilisons la 

capsule présentée en figure II-II-2 a. Celle-ci permet de maintenir l’échantillon sous argon le 

temps de son transport et de son introduction dans la chambre d’introduction du spectromètre. 

Une fois le pompage démarré et un vide de 10-5
 mbar atteint, la capsule est ouverte et l’argon 

qu’elle contient est pompé. L’échantillon est alors transféré dans la chambre d’analyse dans 

laquelle le vide est compris entre 10-8 et 10-10 mbar, selon les instruments.  

Figure II-II-1 : Schémas des couches superficielles d’une électrode de graphite rincée, avant et après 
exposition à l’air. Ce modèle est déduit de résultats XPS et SOXPES.125  
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Pour attester de la fiabilité de ce transfert, une comparaison des spectres AES du lithium 

métalique transféré à l’air et transféré avec cette capsule avaient été réalisés dans le cadre d’une 

précédente étude.187 Les résultats apparaissent sur la figure II-II-2 b. Dans le cas d’un transfert 

protégé, au bout d’une minute d’abrasion, le pic du lithium à 42 eV ainsi que celui de l’oxygène, 

associés à de l’oxyde de lithium,188 disparaissent au profit du pic à 53 eV, associé au Li métal.189 

Dans le cas d’un transfert sans précaution, au bout de 10 min d’abrasion le pic à 42 eV est 

toujours visible contrairement à celui à 53 eV. De même, le pic de l’oxygène persiste après 

10 min d’abrasion. Ceci montre bien que la capsule de transfert a fortement limité l’oxydation 

du Li.  

Cette capsule permet aussi le transfert direct entre ToF-SIMS, AES et XPS. 

L’échantillon est maintenu sous un vide statique secondaire (de l’ordre de 10-6 mbar). Pour 

faciliter ces transferts, nous avons mis au point un porte-échantillons, présenté en figure II-II-

3, utilisable avec des instruments PHI, Ion-ToF et éventuellement Omicron. Celui-ci consiste 

en un porte-échantillons Omicron (plaquette) inséré dans un porte-échantillons PHI et maintenu 

à l’aide d’un ressort. Un porte-échantillons spécial a été fabriquée par Ion-ToF pour accueillir 

les plaquettes Omicron dans la chambre d’analyse du ToF-SIMS.  

Figure II-II-2 : (a) Capsule utilisée pour le transfert sous atmosphère protégée vers et entre l’XPS, l’AES et 
le ToF-SIMS. (b) Evolution en fonction du temps d’abrasion des spectres Auger pour Li KLL, C KLL, O 

KLL. Les résultats avec et sans utilisation du système de transfert montrent son efficacité.187  
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ii- Microscopes 

Les porte-échantillons et les capsules décrites précédemment ne sont pas adaptables aux 

microscopes. Il est nécessaire de rétro-transférer l’échantillon en boîte à gants avant 

d’utiliser une capsule compatible pour effectuer le transfert vers le FIB-SEM. Cette dernière 

a été mise au point au sein de notre laboratoire (figure II-II-4-a). Elle permet également de 

rétro-transférer les échantillons vers une boîte à gants après analyse ou préparation FIB. 

Cela permet notamment de réaliser des coupes FIB sur des électrodes et de les analyser 

ensuite en MET. Le transfert MET est assuré par une canne de transfert compatible avec 

nos instruments.  

 

Figure II-II-3 : Schéma du porte-échantillons assurant la compatibilité entres les instruments Omicron, PHI 
et Ion-ToF 

 

Figure II-II-4 : (a) Capsule utilisée pour le transfert sous atmosphère protégée vers le FIB-SEM (b) Image 
MEB d’un film de lithium métallique transféré grâce à la capsule (t = 0 min) ou exposé à l’air (t = 1 min et t 

= 20 min).190 
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L’efficacité de cette capsule, illustrée par la figure II-II-4 b, a été démontrée dans des 

travaux précédents sur du lithium transféré avec la capsule ou exposé à l’air pendant 1 à 

20 min.190 Lorsque le transfert est protégé, la surface du lithium est plane ; sans transfert, après 

1 min d’exposition à l’air, la surface devient rugueuse, conséquence d’une oxydation du lithium. 

 

III- Complexité de la caractérisation de matériaux de batteries 

Les échantillons de silicium lithié, même une fois installés dans la chambre d’analyse, 

se révèlent parfois instables. L’effet du faisceau incident ou des traces d’oxygène résiduelles 

peuvent perturber l’état de surface (par exemple par oxydation). Dans cette section, nous 

décrivons les phénomènes de dégradation des matériaux induits par les faisceauxincidents, ainsi 

que les protocoles adoptés pour les minimiser.   

1- Oxydation in situ 

Il a été observé qu’un échantillon placé dans la chambre d’introduction puis à 10-9 mbar 

reste susceptible de s’oxyder. Pour illustrer ce phénomène, nous nous proposons d’utiliser une 

couche mince de silicium lithiée transfèrée dans l’XPS via la capsule de transfert. Pour éliminer 

la SEI et les contaminations de surface, celle-ci est abrasée par un faisceau ionique (Ar+) jusqu’à 

la disparition du signal de l’oxygène. L’alliage Li15Si4 est alors analysé. Les spectres XPS 

obtenus pour des valeurs d’énergie correspondant à l’orbitale O 1s, après différents temps de 

« repos » dans la chambre d’analyse, sont regroupés en figure II-III-1. 
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Avant abrasion (spectre rouge), l’échantillon possède une couche native d’oxyde de 

surface ainsi qu’une contamination carbonée (pic à 533 eV). Une minute après l’abrasion, la 

surface est propre. En effet, seul un pic de faible intensité, à une énergie de liaison de 530 eV 

attribué à un oxyde de lithium, est visible.191 Les liaisons O-C191 ne sont plus détectées 30 min 

après l’abrasion et l’intensité du pic à 530 eV augmente, illustrant la croissance d’oxyde de 

lithium à la surface de l’échantillon. Enfin, 1 h après la fin de l’abrasion, le pic d’oxyde de 

lithium est intense tandis que celui lié aux liaisons O-C n’est toujours pas réapparu.  

Pour mieux comprendre ces observations, la même expérience a été reconduite avec 

l’AES, dans les mêmes conditions de vide. Les observations sont similaires : le pic associé au 

lithium métallique disparaît lentement au profit des pics associés au lithium oxydé. L’intensité 

du pic du silicium décroit jusqu’à disparaître tandis que le pic associé à l’oxygène ne cesse de 

croître.  

Sur la base de ces résultas, la vitesse de croissance de la couche d’oxyde à la surface du 

Li15Si4 dans des conditions d’ultra-vide (10-9 mbar) a pu être estimée. Pour cela, un modèle 

simple, présenté en figure II-III-2-a, sert de base au calcul. Il représente une couche mince de 

LixSi sur laquelle croît une couche de Li2O uniforme au cours de l’oxydation.  

 

Figure II-III-1 : Spectres XPS de l’orbitale O 1s obtenus avant abrasion ; 1 min après l’abrasion ; 30 puis 
60 min après l’abrasion sur une couche mince de silicium totalement lithiée (Li15Si4). 
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A partir de l’atténuation du signal du Si 2p entre deux points de mesure, l’épaisseur 

d’oxyde qui s’est formée durant ce laps de temps est estimée grâce à l’équation (II-1). 

∆𝑒 = ln =>2?@

=>A
?@ ∗ 𝜆DEFE*G 	      (Equation II-1) 

∆𝑒 est la différence d’épaisseur de la couche d’oxyde entre les instants t1 et t2, 𝐼I)DE 

l’intensité pic à pic du signal dérivé à l’instant t1 et 𝜆DEFE*G le libre parcours moyen d’un électron 

Auger issus d’un atome de silicium dans le Li2O (estimé par TPP2M192 à 5,9 Å). En supposant 

que la surface du silicium est exempte d’oxyde après abrasion, la courbe représentant 

l’épaisseur d’oxyde en fonction du temps passé dans la chambre d’analyse est tracée en figure 

II-III-2-b. Il apparaît que, pour ce type de matériau fortement lithié, une couche d’oxyde se 

forme rapidement à la surface. Au bout d’environ deux heures, l’épaisseur de cette couche est 

estimée à 1,7 nm, soit à peu près trois fois le libre parcours moyen d’un photoélectron Si 2p 

dans l’oxyde de lithium. A cet instant, le signal du silicium n’est plus détectable. Pour que nos 

résultats soient le moins impactés par ce phénomène, les analyses seront réalisées le plus 

rapidement possible après la phase d’abrasion (quelques minutes).  

 

Figure II-III-2 : (a) Modèle proposé pour l’oxydation de la phase LixSi sous ultravide. (b) graphique 
représentant l’intensité pic à pic de la dérivée du signal XPS du silicium 2p et l’évolution de l’épaisseur de la 

couche Li2O en fonction du temps écoulé depuis la fin de l’abrasion.  
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2- Modifications induites par un faisceau électronique (MEB, MET, AES) 

Lorsque la surface d’un échantillon est bombardée par un faisceau d’électrons, une zone 

d’interaction en forme de poire se forme sur une profondeur de plusieurs micromètres (figure 

II-I-3). Les électrons primaires cèdent de l’énergie aux atomes, ce qui peut conduire à des 

réactions de radiolyse, à des déplacements d’atomes, ou plus simplement à une élévation locale 

de la température de l’échantillon.193 Les échantillons d’électrode étant conducteurs 

électroniques, les effets de radiolyse peuvent être écartés. La faible masse atomique du lithium 

favorise en revanche l’apparition de dommages structuraux.194-195 

 

Nous avons ainsi constaté des modifications sur ces échantillons après qu’ils aient été 

soumis à un faisceau électronique. La figure II-III-3 présente les clichés MEB d’une particule 

de silicium lithiée à 25 % obtenus avec une tension d’accélération de 1,5 kV. Les zones en 

contraste clair sont associées à du silicium lithié et les zones foncées à du silicium cristallin. 

Les images MEB issues du premier balayage par le faisceau électronique puis issues du 

troisième balayage sont présentées. Une zone rectangulaire matérialisée par des pointillés a été 

balayée une fois de manière isolée. La largeur de la zone de silicium lithié a plus que doublé, 

passant de 0,2 µm à 0,5 µm, faisant penser que le lithium a diffusé dans le silicium pur sous 

l’effet du faisceau. Pour limiter ce phénomène, nous travaillerons à une tension basse (1,5 kV) 

et minimiserons le nombre de balayages des régions étudiées (typiquement un ou deux 

balayages). 

La spectroscopie AES utilise aussi un faisceau primaire d’électrons qui peut être une 

source de diffusion, d’oxydation, de réduction, de carburation ou d’érosion de la surface.196 

Figure II-III-3 : Images MEB de la section transverse d’une particule de silicium lithiée à 25 % après un ou 
trois balayage(s) du faisceau électronique. Tension d’accélération : 1,5 kV. Détecteur InLens (electrons 

secondaire). 
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Pour des échantillons de silicium lithié, des altérations de la surface d’analyse ont été observées 

et sont visibles sur la figure II-III-4. Les images en électrons secondaires d’une particule de 

silicium lithiée à 50 %, prises avant et après une analyse AES à 5 keV/5 nA montrent bien 

l’apparition d’artefacts. Deux « excroissances » sont apparues à l’endroit des deux spots 

d’analyse. Ces dommages sont attribués à la diffusion et à l’oxydation du lithium à la surface 

de l’échantillon. Ceux-ci paraissent particulièrement importants sur cette figure car le faisceau 

a été volontairement focalisé sur une aire très restreinte (zone d’environ 10 nm de diamètre). 

Pour minimiser ces effets, nous diminuerons la dose électronique par unité de surface en 

travaillant généralement sur des aires rectangulaires allant de 10 à 100 µm2. Ce type de 

phénomène est surtout observé pour des échantillons fortement lithiés (>50 %). 

 

Comme AES et le MEB, les MET eux aussi utilisent des faisceaux d’électrons, souvent à 

des tensions d’accélération bien supérieures (80-300 kV), induisant le même type de 

dégradations. Ceux-ci sont illustrés sur la figure II-III-5, issus de précédents travaux190 réalisés 

dans notre laboratoire. Dans la mesure où, dans ce travail, les seuls échantillons caractérisés par 

MET sont des électrodes exemptes de lithium (« pristines ») pour lesquelles aucune perturbation 

n’a été observée, nous ne détaillerons pas plus ce phénomène.   

 

Figure II-III-4 : Images en électrons secondaires (prises sur le spectromètre Auger) de la section transverse 
d’une particule de silicium lithiée à 50 % avant et après une analyse AES à 5 kV, 5 nA effectuée sur deux 

régions. 
 

Figure II-III-5 : Illustration du mécanisme de dégradation d’une particule de Li7Si3 observée par MET 
(80 kV/40 pA).190 
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3- Modifications induites par des faisceaux ioniques 

Plusieurs faisceaux ioniques sont utilisés pour des usages très différents. Des faisceaux 

de Cs+ ou d’Ar+ sont utilisés pour l’abrasion afin d’obtenir des profils en profondeur, alors 

qu’un faisceau de Ga+ est utilisé pour effectuer des coupes FIB. Dans ce dernier cas, 

l’interaction entre le faisceau et la surface est bien évidement réaliser dans le but de retirer de 

la matière. Des artefacts, néfastes à l’analyse, peuvent cependant apparaître. Les faisceaux 

d’ions dérivés du bismuth, utilisés pour l’analyse ToF-SIMS sont également susceptibles 

d’altérer la région analysée.   

a- Focused Ion Beam (FIB) 

Nous utilisons deux colonnes FIB, l’une couplée à un MEB, l’autre implémentée dans 

la chambre d’analyse du ToF-SIMS. Toutes deux utilisent une source à métal liquide (LMIS) 

de gallium. Les ions gallium ainsi produits sont focalisés, accélérés et viennent heurter la 

surface de l’échantillon, arrachant des atomes de la surface.  

i- Implantation d’ions gallium dans l’échantillon 

Le premier effet non souhaité de ce bombardement est l’implantation d’ions gallium 

dans l’échantillon197 comme cela est mis en évidence par l’analyse de la section transverse d’un 

échantillon préparé par FIB. Les atomes éjectés par l’abrasion sont également susceptibles de 

venir se déposer sur la zone d’intérêt. Ce phénomène est visible sur la figure II-III-3 et 

correspond à la phase au contraste clair observée au bas de la particule et entourée par 1’ovale 

en pointillé. Pour limiter ce phénomène, il est possible d’adapter la géométrie du cratère, en lui 

donnant une forme limitant le dépôt sur la surface analysée (détaillé dans le chapitre IV).   

ii- Coupes FIB sur des couches minces 

Un dépôt de quelques nanomètres de tungstène sur la surface des couches minces 

(300 nm) évite qu’une coupe FIB n’endommage les premiers nanomètres de la surface. Il est 

effectué avec un canon à électrons à une énergie de 1,5 kV. Dans le cas de particules 

micrométriques, un dépôt n’est pas nécessaire, les particules étant suffisamment grandes pour 

que les régions d’intérêt ne soient pas concernées.  
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iii- Amorphisation  

Le principal artefact lié à la préparation d’échantillon par FIB est l’amorphisation de la 

section transverse.198-199 Pour limiter les perturbations induites par le FIB, deux approches 

seront envisagées selon les analyses effectuées :  

- Le FIB-MEB permet de travailler à des tensions et des courants suffisamment faibles 

pour que ces dégâts ne gênent pas l’observation MEB. Diminuer la tension permet de limiter la 

profondeur d’implantation des ions Ga+ et l’amorphisation de la matière implantée ; réduire le 

courant permet de mieux focaliser le faisceau et d’obtenir une coupe plus précise, une surface 

plus propre et moins amorphisée. La coupe FIB sera donc réalisée selon un protocole en deux 

temps. Dans un premier temps, une coupe grossière est réalisée à un courant élevé, typiquement 

30 kV / 700 pA. Le courant est ensuite diminué progressivement jusqu’à atteindre des 

conditions opératoires de 30 kV / 80 pA, permettant de retirer la couche endommagée et 

d’obtenir une surface d’assez bonne qualité pour l’observation MEB. La durée de la coupe étant 

inversement proportionnelle au courant, ce polissage à faible courant est réservé à des surfaces 

limitées (<100 µm2). 

 

- Dans le cas des analyses ToF-SIMS, compte tenu de la taille du cratère à réaliser et 

des capacités de l’instrument, nous avons développé un autre protocole. Celui-ci démarre par 

une coupe grossière à courant élevé (30 keV / 20 nA) suivie d’un polissage à un courant plus 

faible (30 keV / 5 nA). A la suite de ce polissage, une étape d’abrasion supplémentaire est 

réalisée en utilisant le faisceau bismuth en courant continu (Bi+ non pulsé). La figure II-III-6 

illustre ce protocole et montre la section transverse d’une particule de silicium lithié préparée 

par FIB, avant et après décapage. Avant le décapage, aucun motif n’est observable, la surface 

Figure II-III-6 : Cartographie ToF-SIMS du Si+ et du Li+ de la section transverse d’une particule de silicium 
lithiée à 25 %, avant et après un décapage réalisé avec le faisceau Bi+ en courant continu, en polarisation 

positive.  
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est homogène alors qu’après un bombardement de deux minutes d’ions Bi+ à 30 KeV en courant 

continu, des motifs apparaissent, révélant des zones riches en silicium et d’autres riches en 

lithium. Ce protocole a bien permis de retirer l’épaisseur de la section transverse endommagée 

par la coupe FIB et d’accéder à une surface représentative.  

b. Analyse ToF-SIMS 

Contrairement au SIMS magnétique, l’analyse ToF-SIMS utilise un faisceau d’ions 

pulsé. La dose d’ions primaires reçue par l’échantillon est par conséquent très faible. Dans des 

conditions d’utilisation typiques, elle est inférieure à 1012 ions cm-2 soit moins d'un ion primaire 

pour 1000 atomes de surface. Dans ces conditions dites statiques, la dégradation de la surface 

de l’échantillon est négligeable. Avec de telles doses, le Bi n’est pas susceptible de former un 

alliage. Toutefois, les faibles doses n’excluent pas l’apparition d’artefacts. A titre d’exemple, 

la figure II-III-7 montre l’évolution de la structure d’une particule de silicium lithiée au fil des 

balayages. La première acquisition met en évidence deux zones dans lesquelles seul le silicium 

est détecté. Au troisième balayage, la particule semble lithiée de manière homogène et le signal 

du silicium est absent.  

 

Figure II-III-7 : Cartographie ToF-SIMS du Si+ et du Li+ de la section transverse d’une particule de silicium 
lithié à 25 % après un, deux et trois balayages. Faisceau d’analyse Bi3++, 60 keV, 0,12 pA, 30 mesures par 

pixel, polarité positive. 
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Pour expliquer cet effet nous nous appuyons sur les travaux du groupe d’Urbassek qui 

décrit par modélisation les effets de l’impact d’un agrégat de trois ions bismuth à la surface 

d’un alliage bismuth/germanium.200 La figure II-III-8-a traduit l’évolution de la température de 

l’échantillon après impact. La température de la zone impactée s’élève au-delà des températures 

de fusion du bismuth et du germanium pendant environ 700 ps. Cette zone en vert/jaune 

/rouge/violet est appelée « piscine d’atomes fondus » ou « melt pool ». Dans cette région, la 

diffusion des atomes est facilitée à l’échelle locale et les espèces peuvent facilement diffuser 

vers la zone la plus chaude, ici la surface. Dans la mesure où le Bi a une température de fusion 

bien plus basse que le Ge, que son coefficient de diffusion peut être considéré comme 

considérablement supérieur.201 Ainsi, lors de la re-solidification de la piscine, le bismuth va 

plus facilement diffuser vers la surface de l’échantillon. Ce phénomène connu sous l’appellation 

d’effet Soret est illustré sur la simulation de la figure II-III-8-b où la surface de l’échantillon est 

recouverte de bismuth 600 ps après impact. Par analogie, et en raison des températures de fusion 

respectives du silicium et du lithium, une diffusion rapide du lithium dans la zone impactée est 

attendue aux dépens du silicium.  

Les auteurs ont également montré que cet effet est exalté lors de l’utilisation d’agrégats 

d’atomes (Bi3
+ ou Bi5

+). Etant donné que dans le mode imagerie, nous utilisons généralement 

du Bi3
++, nous avons reproduit l’expérience avec du Bi1

+, malgré le risque de diminuer la 

résolution. Le phénomène est pourtant resté visible. Une autre idée qui permettrait de limiter 

les dommages occasionnés serait de limiter la diffusion en travaillant à froid (typiquement -195 

°C). Cependant, notre montage expérimental ne permet pas de réaliser à la fois un transfert 

protégé et de refroidir l’échantillon. La seule alternative envisageable est d’éviter d’effectuer 

plusieurs balayages sur la même zone, particulièrement lorsque les résultats sont utilisés à des 

fins de comparaisons semi-quantitatives. 
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c. Canon d’abrasion 

La dernière utilisation des faisceaux d’ions concerne l’analyse profilométrique. Des 

faisceaux de Cs+ ou Bi+ sont utilisés en ToF-SIMS et un faisceau d’Ar+ est utilisé en AES et en 

XPS. Le taux d’abrasion étant variable selon les éléments en présence, des phénomènes de 

pulvérisation préférentielle sont susceptibles de modifier artificiellement les résultats 

expérimentaux.202 Dans le cas d’alliages sujets à la pulvérisation préférentielle, le calcul du 

ratio entre deux éléments en fonction de la profondeur conduit typiquement à un profil 

présentant un régime transitoire suivi d’une stabilisation, du même type que celui de la figure 

II-III-9-a.203 

Figure II-III-8 : (a) Simulation de l’évolution de la température de la surface d’un échantillon après 
l’impact oblique d’un agrégat d’ions Bi3++ à 25°C, 10 keV/atome. (i) 0,11 ps après impact, (ii) 1,55 ps après 
impact, (iii) 20,2 ps après impact, (iv) 610 ps après impact. Violet > 3103 K, rouge > 1833 K, jaune > 1211 

K, vert > 44 K.  
(b) Simulation de la répartition des atomes de Bi (rouge) et Ge (bleu) à la surface d’un échantillon après 
l’impact d’un agrégat d’ions Bi3++ à 25°C, 20 keV/atome. (i) 72 ps après impact, (ii) 100 ps après impact, 
(iii) 584 ps après impact.200  
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Dans le cas des alliages Li-Si, les taux d’abrasion du silicium et du lithium proposés par 

Seah en 1981204 sont quasiment identiques (figure II-III-9-b). Il se peut cependant que les taux 

d’abrasion des atomes dans un alliage soient différents de ceux des corps purs, les atomes légers 

étant plus sensibles au faisceau d’ions.203  

Pour lever ce doute, nous avons réalisé une profilométrie XPS sur un échantillon de 

poudre de Li2SiO3 en faisant varier l’intensité du courant d’abrasion. S’il y a effectivement une 

abrasion préférentielle d’un élément par rapport à un autre, des régimes transitoires devraient 

être observés et les valeurs de concentrations atomiques devraient varier lors des changements 

d’intensité. Le choix de ce matériau est lié à sa composition proche de celle d’un alliage LixSi. 

Contrairement à des échantillons d’électrode de silicium, sa composition est parfaitement 

connue, homogène et ne présente pas de SEI à sa surface pouvant fausser les calculs. Le profil 

obtenu est présenté en figure II-III-10. 

Figure II-III-9 : (a) Profil en profondeur obtenu par AES (Ar+ 1 keV) illustrant le phénomène d’abrasion 
préférentielle dans le cas d’un alliage Pd/Al. Les marqueurs ronds et triangulaires représentent l’intensité des 

pics Auger (échelle de droite), la courbe en trait plein correspond au rapport des concentrations atomiques 
calculées (échelle de gauche).203 

(b) Taux d’abrasion pour un faisceau d’ions Ar+ à 0,5 et 1 keV en fonction du numéro atomique.204 
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Ce profil ne révèle pas de comportement singulier ni de changement de composition 

relative lors des variations d’intensité du faisceau d’abrasion (lignes en trait discontinu). Tout 

au long du profil, les éléments sont dans les pourcentages atomiques attendus (33 % Li, 17 %Si 

et 50 % O), en considérant la marge d’erreur d’environ 10 % en XPS. Dans ces conditions, 

aucune abrasion préférentielle n’est observée. Même si l’analyse a été réalisée sur une poudre 

et dans un environnement différent des échantillons d’électrode, tout laisse à penser que 

l’analyse qualitative de ces derniers n’est pas perturbée par ce phénomène. Les analyses 

quantitatives s’appuient sur l’analyse d’échantillons de référence et une éventuelle abrasion 

préférentielle ne devrait donc pas avoir d’impact sur ces résultats.  

Figure II-III-10 : Profil en profondeur XPS d’une poudre Li2SiO3. L’intensité du courant d’abrasion a été 
progressivement diminuée puis augmentée de 8 à 0,5 puis à 8 µA/mm2. La tension est fixée à 2 kV. Les 

concentrations atomiques ont été calculées à partir des intensités des pics et des facteurs de sensibilité relatifs 
(implémentés dans le logiciel Multipack) pour les pics de cœur O 1s, Si 2p et Li 1s. Une marge d’erreur 

d’environ10 % est considérée.  
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4- Modifications induites par une source de rayons X 

Une source de rayons X telle que celles utilisées en XPS est également susceptible 

d’affecter la surface de l’échantillon. Quelques exemples peuvent être évoqués, comme la 

modification du pic du carbone sur du PTFE exposé durant 24 h à un rayonnement X similaire 

à celui utilisé dans nos travaux.205 Dans le domaine des batteries Li-ion, des analyses XPS 

réalisées dans notre laboratoire sur des liquides ioniques ont révélé une augmentation du pic 

associé au LiF (685,5 eV) au fil des scans.206 Ce type d’artefact, visible sur la figure II-III-11, 

ne se produit cependant que pour des échantillons particulièrement réactifs ou pour des temps 

d’exposition longs (plusieurs heures). En ce qui nous concerne, nous n’avons pas observé de 

tels phénomènes et la principale source de modification de surface que nous prendrons en 

compte pour les analyses XPS reste liée à la contamination et à l’oxydation de surface.  

 

Figure II-III-11 : Spectres XPS d’un liquide ionique (C1C6ImFSI) déposé sur un séparateur Viledon lors de 
la première acquisition (noir) et de la seconde (rouge).206 
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Conclusion 

Le couplage de plusieurs techniques s’avère indispensable lorsqu’il s’agit de 

caractériser un échantillon complexe faisant intervenir des phénomènes à plusieurs échelles. 

Dans le cas d’électrodes en silicium contenant du lithium, le Tof-SIMS se révèle 

particulièrement pertinent pour réaliser des cartographies du lithium ou détecter sa présence en 

faible quantité. Les spectroscopies XPS et AES permettent d’accéder à l’environnement 

chimique dans lequel se trouvent le Li et le Si, à différentes échelles et de manière quantitative. 

En complément, les microscopies électroniques, offrant une meilleure résolution spatiale, sont 

utiles pour visualiser précisément la morphologie ou la structure des échantillons analysés. 

Enfin, la réalisation de coupes FIB permet d’accéder à toute la profondeur de l’électrode. Pour 

obtenir des résultats fiables et compte tenu de l’extrême sensibilité à l’air de tels échantillons, 

tous les transferts sont réalisés sous vide ou sous argon. Malgré ces précautions, la surface 

d’analyse peut être perturbée par les traces d’oxygène encore présentes sous ultra-vide, ou par 

le faisceau d’analyse. Pour chacun de ces instruments, des protocoles ont donc été optimisés 

pour limiter l’impact de ces interactions néfastes sur les résultats d’analyse. 

  



Arnaud BORDES- Thèse de doctorat -2016 

 77 

Chapitre III : Etude d’une couche mince de 

silicium  

 

 

 

Nous avons montré dans le chapitre précédent les possibilités et les limites des différents 

moyens de caractérisation. Ce chapitre est dédié à l’investigation des mécanismes de lithiation 

d’une couche mince de silicium. Sa structure simple facilite la mise en place du protocole de 

caractérisation. Elle se révèle être un bon modèle pour comprendre la distribution du lithium au 

cours de la première lithiation et permet également de mieux caractériser et quantifier la 

présence du lithium dans le silicium. Cette étude a conduit à la proposition d’un mécanisme de 

lithiation des couches minces de silicium s’appuyant sur des observations en microscopie 

électronique à balayage.  

 

 

 

 

Le texte de ce chapitre s’inspire largement d’une publication parue dans « ACS Applied 

Material & Interfaces » en 2015 : 

Bordes, A.; De Vito, E.; Haon, C.; Secouard, C.; Montani, A.; Marcus, P., Investigation 
of Lithium Insertion Mechanisms of a Thin-Film Si Electrode by Coupling Time-of-Flight 
Secondary-Ion Mass Spectrometry, X-Ray Photoelectron Spectroscopy, and Focused-Ion-
Beam/SEM. ACS Appl. Mater. & Interfaces 2015. 
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I- Système étudié  

Les couches minces étudiées sont composées d’un dépôt de silicium amorphe de 300 nm 

déposé sur un substrat de cuivre, utilisé comme collecteur de courant. De par sa finesse et sa 

forte densité d’énergie, ce type d’électrode peut être utilisé dans des micro-batteries.207 Dans le 

cadre de nos travaux, ce choix a été effectué pour : (1) sa faible épaisseur qui permet de réaliser 

des profils en profondeur en des temps raisonnables ; (2) sa simplicité structurale (contient 

seulement du silicium, pas de liant ni de percolateur électronique) qui facilite l’interprétation 

des résultats pour comprendre le mécanisme de lithiation dans du silicium. En conséquence, 

certains phénomènes et mécanismes déduits de ce modèle pourraient varier par rapport à des 

électrodes composites.     

1- Méthode de dépôt 

Les dépôts ont été réalisés en collaboration avec le CEA-LETI. Ils ont été fabriqués par 

un procédé de dépôt par pulvérisation cathodique (DC-PVD). Celui-ci assure un dépôt 

homogène avec une épaisseur bien contrôlée (de l’ordre de 7 %). Le principe de ce procédé est 

présenté en figure III-I-1. 

 

 

Figure III-I-1 : Schéma du principe de la fabrication d’une couche mince de silicium par DC-PVD. 
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La source de silicium se trouve sous la forme d’une cible pure à 99,999 %. Pour retirer 

la contamination de surface, celle-ci subit une première abrasion sous atmosphère d’argon. Le 

substrat, ici un feuillard de cuivre d’environ 12 µm d’épaisseur, est ensuite introduit dans la 

chambre et maintenu à température ambiante par un système de refroidissement à eau. Un 

plasma d’argon est ensuite initié, et une pression de 5 mTorr (0,67 Pa) est maintenue pour que 

le plasma s’auto-entretienne. Les ions Ar+ sont dirigés vers la cible de silicium, accélérés dans 

un potentiel de l’ordre de -500 V. Des atomes de silicium sont arrachés par pulvérisation de la 

surface de la cible. Le transfert du moment cinétique des ions Ar+ permet aux atomes de silicium 

de se diriger dans la direction du substrat où ils seront redéposés en formant une couche 

amorphe. Le temps de dépôt est alors ajusté pour atteindre l’épaisseur souhaitée de 300 nm.  

Cependant, ce dépôt n’est pas parfait et peut contenir certains défauts pouvant être liés 

à la rugosité originale du substrat ou au mécanisme même de croissance.208 La surface de la 

couche observée par MEB présente en effet des irrégularités et une certaine rugosité illustrée 

par les clichés MEB présentés en figure III-I-2. 

 

2- Montage en demi-pile 

Pour le cyclage électrochimique, les électrodes ont été montées dans des demi-piles 

bouton de type CR2032. L’assemblage s’effectue dans une boîte à gants sous argon dont les 

taux d’oxygène et d’humidité sont maintenus à des valeurs inferieures à 0,1 ppm. Un schéma 

de la pile bouton est exposé en figure III-I-3. 

Figure III-I-2 : Image MEB (électrons secondaires) de la surface de la couche mince après dépôt de Si.  
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 L’électrode est découpée à l’aide d’un emporte-pièce en forme de disque de 14 mm, ce 

qui correspond à une masse moyenne de 0,15 mg de silicium. Elle est ensuite séchée pendant 

48 h sous vide à 80 °C. Une fois en boîte à gants, une contre-électrode de lithium métallique 

est placée en opposition. Son diamètre est légèrement supérieur à celui de l’électrode de Si pour 

assurer un fonctionnement homogène et éviter que des régions de l’électrode de Si ne soient 

pas sollicitées. Elles sont séparées par un disque de polypropylène (Celgard 2400) jouant le rôle 

de séparateur et d’un disque de propylène poreux (Viledon) jouant le rôle de réservoir 

d’électrolyte, tous deux de diamètre égal à 16,5 mm. A noter que dans le cas des électrodes en 

couche mince, le Viledon doit être placé du côté du lithium pour éviter la délamination de 

l’électrode lors du démontage de la pile. Pour assurer le maintien d’une bonne pression, une 

cale en inox a été ajoutée de chaque côté ainsi qu’un ressort. La pile est alors sertie 

manuellement, le grand capot se refermant sur le petit. L’étanchéité est assurée par un joint en 

polymère. L’électrolyte choisi est un mélange équi-massique de carbonate d’éthylène et de 

carbonate de diéthyle (EC : DEC 1 :1 wt%) dans lequel 1 M de LiPF6 est dissous. Dans la 

mesure où cette étude se concentre sur les mécanismes de lithiation, la simplicité de l’électrolyte 

a été préférée à son efficacité et aucun additif n’a été ajouté.  

3- Cyclage électrochimique 

Les cyclages électrochimiques de ces cellules ont été réalisés sur un potentiostat de 

marque Arbin. De type galvanostatique et limité en potentiel, un courant constant est imposé 

(positif ou négatif) tandis que le potentiel du système est laissé libre. Lorsque la tension du 

système atteint une borne définie, la phase de (dé)charge se termine et une nouvelle phase peut 

Figure III-I-3 : Vue éclatée d’une pile bouton de format CR 2032. 
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alors démarrer. Les bornes en potentiel choisies ici (comme dans toute l’étude) sont de 5 mV 

en décharge et 1,2 V en charge.  

Lorsque la formation de la phase cristalline Li15Si4 est requise, une étape à potentiel 

constant (floating) est ajoutée à la fin de la décharge : le potentiel de l’électrode est imposé 

(5 mV), tandis que le courant est laissé libre. Le floating est arrêté lorsque le courant atteint une 

valeur limite (C/200) ou après un temps défini (20 h). 

Ce chapitre se focalise sur l’étude des mécanismes de la première lithiation. Pour cela 

un courant correspondant à un régime C/20 a été choisi, basé sur une capacité théorique de 

3579 mAh g-1). La lithiation a été arrêtée à 5 états de charge différents pour permettre la 

caractérisation des électrodes. Le profil électrochimique de cette décharge ainsi que les points 

d’arrêts sont représentés sur la figure III-I-4. 

 

Ce profil électrochimique est cohérent avec ce qui est décrit dans la littérature44 et peut 

être décomposé en quatre étapes : 1) de 0 à 700 mAh g-1 le potentiel décroit de 2,9 à 0,3 V, ce 

qui correspond à la formation de SEI. 2) A 250 mV le potentiel se stabilise jusqu’à ce que la 

capacité atteigne 1600 mAh g-1 ; ce plateau indique que la lithiation du silicium se déroule selon 

un mécanisme biphasé.44-45, 54 3) Après 1600 mAh g-1, le potentiel décroit lentement jusqu’à 

50 mV. 4) Quand le potentiel atteint 5 mV, une étape à potentiel constant est réalisée pour 

s’assurer de la formation de la phase cristalline Li15Si4.79 Les états analysés sont : non lithié 

(« pristine »), 10, 30, 50 % de lithiation et totalement lithié. Ils ont été choisis pour représenter 

chacune des étapes électrochimiques décrites précédemment (avant le plateau, sur le plateau, 

en fin de plateau).  

Figure III-I-4 : Profil électrochimique de la première décharge galvanostatique à C/20 d’une demi-pile 
Si/Li. Les différents états de lithiation analysés sont marqués par un point rouge. 
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II- Etude des mécanismes de lithiation par profilométrie ToF-SIMS et 

XPS 

Une fois les électrodes dans l’état de lithiation souhaité, les piles sont desserties et 

l’électrode transférée vers les instruments de caractérisation grâce aux capsules de transfert 

décrites dans le chapitre II. 

1- Conditions expérimentales 

a- ToF-SIMS 

Pour les profilométries ToF-SIMS, le faisceau d’analyse est un faisceau d’ions Bi+ à 

30 keV et le faisceau d’abrasion du Cs+ à 2 keV. Tous deux ont une incidence de 45° vis-à-vis 

du plan de l’échantillon (cf. annexe C). Le courant de sonde est de 0,12 pA et le courant 

d’abrasion de 150 nA. La zone analysée (carré rouge sur la figure III-I-1) est un carré de 90 µm 

de côté situé au centre de la zone abrasée qui est un carré de 300 µm de côté. La figure III-II-1 

illustre la formation du cratère d’abrasion. A la fin de la profilométrie, la couche mince de Si 

est traversée et le cuivre est visible. Les faisceaux sont utilisés en mode non-entrelacé, c’est-à-

dire que les cycles d’analyse et d’abrasion (5 s) sont alternés. Entre chaque cycle, deux secondes 

de pause sont observées, le temps que le canon à électrons compense les charges. L’analyse des 

ions est faite en polarité positive pour optimiser le ratio Li+/Si+. 

 

Pour l’exploitation des profils, il faut garder en mémoire que l’intensité du signal d’un 

ion secondaire est directement liée à son rendement d’ionisation secondaire. Comme ce 

rendement peut varier considérablement d’une espèce à l’autre, et d’un environnement 

chimique à l’autre (effet de matrice), aucune conclusion quantitative ne peut être tirée de la 

Figure III-II-1 : Image optique d’une couche mince de silicium (a) durant le profil ToF-SIMS ; (b) à la fin 
de la profilométrie. 
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comparaison entre le niveau de deux signaux.209 Cependant, il est supposé que dans un domaine 

de composition limité, la concentration d’une espèce est proportionnelle à l’intensité du signal 

de l’ion secondaire correspondant.209-210 

b- XPS 

Les profils XPS ont été obtenus en utilisant la raie Kα de l’aluminium (hυ = 1486,7 eV) 

avec un angle de détection de 45° vis-à-vis du plan de l’échantillon. Les spectres ont été 

enregistrés avec une énergie de passage de 23,5 eV et un pas de 0,1 eV. La surface a été abrasée 

avec un canon d’argon monoatomique (2 keV / 2 µA) balayant une aire de 2 mm2. L’analyse a 

été effectuée sur un carré de 100 µm de côté au centre de l’aire abrasée. Une double 

compensation de charge (positif-négatif) a également été utilisée.  

2- Répartition du lithium dans l’épaisseur de la couche mince  

 

La figure III-II-2 présente les profils ToF-SIMS en profondeur des quatre électrodes 

analysées. Pour privilégier la clarté de ces profils, seuls 5 éléments, essentiels pour 

Figure III-II-2 : Profils en profondeur Tof-SIMS de couches minces de Si 300 nm pour différents états de 
charges : (a) non lithiée (pristine) ; (b) lithiée à 10 % ; (c) lithiée à 30 % ; (d) lithiée à 50 %. 
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l’interprétation, sont représentés. Sur le profil de l’électrode avant cyclage, durant les 60 

premières secondes d’abrasion, les signaux du silicium, de l’oxygène, du cuivre et du lithium 

sont visibles. La présence de silicium et d’oxygène s’explique par l’existence d’un oxyde natif 

de silicium sur l’extrême surface de l’échantillon. Le signal du cuivre disparaît très rapidement, 

ce qui peut s’expliquer probablement par la présence de pollutions provenant du collecteur de 

courant en cuivre. Les traces de lithium sont également dues à des contaminations provenant 

de la chambre de dépôt ou du stockage. Les profils XPS présentés dans la figure III-II-3-a 

confirment la présence d’une couche d’oxyde natif de silicium par la présence de pics à une 

énergie de liaison de 531,5 eV sur le premier spectre O 1s et à 102 eV sur le spectre Si 2p. 

Contrairement au ToF-SIMS, le faible facteur de sensibilité relative associé à l’orbitale Li 1s 

en XPS ne permet pas de détecter la contamination en Li à la surface de l’échantillon non lithié. 

Cette absence de détection en XPS, additionnée à la différence de plusieurs ordres de grandeur 

entre l’intensité du signal ToF-SIMS du Li de l’échantillon d’électrode non cyclée et des 

échantillons lithiés, permet d’affirmer que la présence du lithium à la surface de la couche mince 

avant cyclage est limitée à des traces (estimée inférieure à 1 % après 20 sec d’abrasion).    
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Les figures III-II-2 b, c et d présentent les profils en profondeur ToF-SIMS d’électrodes 

partiellement lithiées. Les signaux associés à la couche d’oxyde natif et aux impuretés ont 

disparu au profit des signaux caractéristiques de la SEI, tels que le fluor.70, 179, 209 En considérant 

le temps d’abrasion nécessaire pour assister à la disparition du signal du fluor, il est possible de 

conclure qu’entre 10 % et 30 % de lithiation, l’épaisseur de la SEI a plus que doublé. Elle 

continue de s’épaissir lentement entre 30 % et 50 %.   

Les profils XPS présentés sur les figures III-II-3 b, c et d sont en bon accord avec les 

données ToF-SIMS. En effet, les pics des spectres O 1s situés dans la plage d’énergie de liaison 

531-532 eV, ainsi que le lithium dans son état oxydé identifié par les pics Li 1s à 54,5 eV,132, 

211 sont des marqueurs typiques de la SEI. Pour appuyer ces interprétations, la figure III-II-4 

Figure III-II-3 : Profils en profondeur XPS de O 1, Li 1s, Si 2p pour des couches minces de Si pour 
différents états de charges : (a) 100 nm non lithiée (pristine) ; (b) 300 nm lithiée à 10 % ; (c) 300 nm lithiée à 

30 % ; (d) 300 nm lithiée à 50 %. 
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expose les profils XPS pour les plages d’énergie de liaison correspondant à C 1s et F 1s. Ces 

signaux sont présents seulement sur les couches superficielles de l’électrode.  

 

 

Une fois les couches superficielles de contamination ou de SEI traversées par abrasion, 

tous les signaux autres que ceux du silicium et du lithium disparaissent. Dans le cas de 

l’électrode non lithiée, plus aucune trace de lithium n’est détectée, seul un signal stable associé 

au silicium est visible, que ce soit par XPS ou par ToF-SIMS. Dès que le processus de lithiation 

débute (10 %), l’intensité du signal du Li+ augmente de trois ordres de grandeur, et devient 

comparable à l’intensité du signal du Si+ sur toute la profondeur de l’électrode. Cependant, en 

raison de la plus faible limite de détection du lithium en XPS, aucun pic n’est visible sur le 

profil du Li 1s (figure III-II-3-b). Le profil ToF-SIMS de l’électrode lithiée à 30 % peut être 

divisé en deux régions : 1) de 700 à 1100 s d’abrasion, l’intensité du signal du lithium est 

supérieure à celle du silicium ; 2) de 1100 à 1800 s d’abrasion, les deux signaux ont des 

intensités similaires. Ces étapes se retrouvent sur les spectres XPS de la figure III-II-3-c : le 

Figure III-II-4 : Profils en profondeur XPS de C 1s et F 1s d’une couche mince de Si pour différents états 
de charge : (a) 100 nm non lithiée (pristine) ; (b) 300 nm lithiée à 10 % ; (c) 300 nm lithiée à 30 % ; (d) 

300 nm lithiée à 50 %. 
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lithium est détecté durant les 30 premières minutes d’abrasion (9 premiers spectres) avant de 

disparaître dans les régions plus profondes de l’électrode (30 à 60 min d’abrasion). Elles se 

retrouvent sur le profil ToF-SIMS de la couche mince lithiée à 50 % (figure III-II-2-d). La 

région dans laquelle le signal du lithium a une intensité élevée est bien plus grande (de 750 à 

2100 s) et celle avec un signal de plus faible intensité plus courte (de 2100 à 2500 s). Un 

mécanisme de lithiation biphasé avec une phase lithiée et une phase peu ou pas lithiée est de 

nouveau mis en évidence. 

Enfin, une fois la couche de silicium traversée, l’interface entre le silicium et le 

collecteur de courant en cuivre apparaît, marquée par l’apparition du signal du cuivre et la 

décroissance du signal du silicium sur la figure III-II-2. De manière plus surprenante, les profils 

ToF-SIMS du lithium montrent une forte augmentation de l’intensité du signal à cette interface, 

suggérant la présence d’une phase riche en lithium dans cette zone.  

La figure III-II-5 représente schématiquement la structure de l’électrode de silicium 

pour différents états de lithiation, telle que déduite des observations ToF-SIMS et XPS. Les 

temps d’abrasion nécessaires pour traverser les couches de SEI et de silicium ne peuvent 

cependant pas être comparés tant les rendements d’abrasion peuvent varier suivant les 

matériaux, particulièrement entre des espèces organiques et inorganiques.  

 

 

Figure III-II-5 : Schéma de la structure d’une couche mince de silicium (300 nm) à différents états de 
lithiation tel que basé sur les données ToF-SIMS. 
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La comparaison entre l’électrode non lithiée et l’électrode totalement lithiée confirme 

les données présentées dans la littérature. Une augmentation de 300 % du temps d’abrasion 

nécessaire pour traverser la couche de silicium (passant de 20 à 80) est constatée. 52, 75 Le 

schéma des électrodes partiellement lithiées montre que la majeure partie de la SEI est formée 

au début de la décharge galvanostatique (avant 30 %) et se stabilise ensuite. La lithiation de la 

couche de silicium ne débute qu’entre 10 % et 30 % et n’est vraiment visible qu’à partir de 

30 %. Ces observations sont cohérentes avec les conclusions issues de l’examen du profil 

électrochimique présenté sur la figure III-I-4.    

3- Quantification de la phase LixSi  

Nous avons également souhaité estimer la quantité de lithium présente dans la phase de 

silicium lithié LixSi. Pour cela, la technique XPS est bien plus adaptée que la technique ToF-

SIMS, pour laquelle l’effet de matrice rend la quantification des données délicate.  

a- Alliage de référence et facteurs de sensibilité 

Pour quantifier un alliage de manière précise en XPS, il est préférable d’avoir un 

échantillon de référence pour établir une estimation précise des facteurs relatifs d’alliage de 

référence (Alloy Reference Relative Sensitivity Factor ; ARRSF). Dans notre étude, l’alliage le 

plus proche de nos conditions et le plus simple à synthétiser est la phase cristalline Li15Si4 

obtenue lors de la lithiation complète d’une couche mince de 100 nm d’épaisseur.79  

Pour s’assurer de l’obtention de cette phase cristalline, l’électrode est analysée par DRX. 

Pour préserver l’intégrité de l’échantillon lors de l’analyse, celui-ci est transféré et analysé sous 

un scotch Kaptonâ, garantissant l’étanchéité tout en étant quasi-transparent aux rayons X. 

L’échantillon sous Kaptonâ et le diffractogramme obtenu sont présentés dans la figure III-II-6. 
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La bosse entre 14° et 25° ainsi que les pics à 19° et 29° sont attribués au scotch Kaptonâ 

après qu’un blanc a été effectué avec le scotch Kaptonâ seul. Pour les autres pics, ils 

correspondent tous aux positions de Bragg de la phase cristalline Li15Si4 ou du cuivre.   

b- Résolution des spectres et quantification 

Dès lors qu’un échantillon de référence fiable est obtenu, il est possible de calculer les 

ARRSFs du lithium dans la phase LikSi (𝑆FE
FEKDE) et du silicium dans la phase LikSi (𝑆DE

FEKDE). Pour 

cela les valeurs des aires des pics associés au lithium (𝐴FE
FEKDE) et au silicium (𝐴DE

FEKDE) sont 

divisées par les fractions atomiques associées : 𝑋FE
FEKDE(= 0,79) et 𝑋DE

FEKDE = 0,21  (cf. équation 

III-II-1).212 

𝑆FE
FEKDE =

ST@
T@K?@

UT@
T@K?@

	 ; 	𝑆DE
FEKDE =

S?@
T@K?@

U?@
T@K?@

	  (Equation III-II-1) 

Figure III-II-6 : (Gauche) Photographie d’un échantillon recouvert de Kaptonâ. (Droite) Diffractogramme 
d’une électrode couche mince totalement lithiée (Li15Si4) obtenue pour un angle ϴ variant de 5 à 48 °. Les 

marqueurs bleus représentent les positions de Bragg de Li15Si4 et les marqueurs rouges les positions de 
Bragg de Cu. 
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Pour minimiser les incertitudes et l’influence des variations des conditions 

expérimentales, les rapports des ARRSF du Li (𝑅FE
FEKDE) et du Si 𝑅DE

FEKDE  seront 

préférentiellement utilisés (cf. équation III-II-2).  

𝑅FE
FEKDE =

DT@
T@K?@

D?@
T@K?@

	 ; 	𝑅DE
FEKDE =

D?@
T@K?@

D?@
T@K?@

= 1     (Equation III-II-2) 

Dans le cas d’électrodes partiellement lithiées, la superposition partielle des signaux du Si 

non lithié et du Si lithié peut rendre leur séparation problématique. Cependant, dans le cas 

présent, comme le montre la figure III-II-7, des différences sont visibles entre la forme des 

spectres du silicium proches de la surface, lithiés et ceux plus profonds, non lithiés. Une 

résolution des spectres du Si 2p est nécessaire pour permettre dans chaque cas, de distinguer la 

composante résultant du silicium lithié de celle du silicium pur.   

 

Pour commencer, des spectres obtenus sur un échantillon non cyclé ainsi que sur 

l’échantillon de référence Li15Si4 sont résolus, ce qui permet de définir des paramètres et des 

conditions de résolution précises. La résolution de ces spectres à l’aide du logiciel de traitement 

Multipak est présentée sur la figure III-II-8 a et b. Le spectre Si 2p de l’électrode non cyclée est 

résolu en deux composantes (99,1 eV et 99,7 eV), associées respectivement au Si 2p3/2 et 

Figure III-II-7 : Profil en profondeur XPS du Si 2p pour une électrode lithiée à 30 %. On notera l’évolution 
de la forme du pic suivant que la phase contient ou non du Li.  
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Si 2p1/2. Dans le cas du silicium, l’écart d’énergie de liaison entre ces deux composantes est de 

0,6 eV et l’aire de la composante Si 2p1/2 est égale à la moitié de celle de Si 2p3/2. Les mêmes 

considérations sont utilisées pour le spectre du Li15Si4 composé d’un doublet à 98,8 eV et 

99,4 eV. Ces valeurs d’énergie de liaison sont en accord avec les valeurs trouvées dans la 

littérature pour l’étude des alliages LixSi.67, 213 Les mêmes valeurs d’énergie de liaison et de 

largeur à mi-hauteur sont utilisées pour résoudre les spectres de la couche mince de silicium 

lithiée. La résolution de spectres Si 2p issus de l’analyse d’une couche mince lithiée à 30 % 

pour deux temps d’abrasion est montrée en tant qu’exemple sur les figures III-II-8 c et d. Ces 

derniers ont été choisis pour représenter deux cas typiques ; en c) après 20 min d’abrasion la 

partie lithiée est analysée tandis qu’en d) après 50 min d’abrasion, la partie non lithiée est 

analysée.           

 

Dans la région lithiée, le pic Si 2p a été résolu avec deux composantes (en excluant 

celles dues au couplage spin-orbite). La première composante à 99,3 eV a la même énergie de 

Figure III-II-8 : Spectres Si 2p de (a) la profondeur de la couche mince de Si pristine ; (b) la profondeur de 
la couche mince de Si complètement lithiée (Li15Si4) ; (c) la couche mince de Si lithiée à 30 % aprés 20 min 

d’abrasion et (d) la couche mince de Si lithiée à 30 % aprés 50 min d’abrasion. 
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liaison et largeur à mi-hauteur que celle de l’électrode non lithiée et est donc associée à du 

silicium non lithié. Pour les mêmes raisons, la composante à 98,8 eV est associée à la phase 

lithiée. Cette composante apparaît pour tous les spectres pour lesquels le lithium est détecté et 

elle correspond au changement de forme du pic observé en figure III-II-7.  

Lorsque le signal du lithium n’est plus détecté, cette composante n’est plus nécessaire 

et comme pour les spectres de l’électrode non lithiée, la composante à 99,2 eV est suffisante. 

En combinant les équations (1) et (2), l’équation (3) est obtenue. Elle permet, une fois 

tous les spectres résolus, d’accéder à 𝐴DE
FEXDE , pour chaque état de lithiation et à chaque 

profondeur. 

𝑋FE
FEXDE	= ST@

T@X?@

ST@
T@X?@5	S?@

T@X?@∗	YT@
T@K?@

    (Equation III-3) 

Les valeurs de x (dans LixSi) ainsi calculées sont présentées sur la figure III-II-9 a, pour 

les électrodes lithiés à 30 et 50 % ainsi que pour l’électrode de référence Li15Si4.  

 

Ce graphique confirme l’homogénéité de l’électrode de référence sur toute sa 

profondeur (100 nm à l’état non lithiée) avec une valeur de 3,75 pour x dans LixSi. De plus pour 

Figure III-II-9 : Valeur de x dans LixSi calculée en fonction du temps d’abrasion pour les couches minces 
de silicium lithiées à 30 %, 50 % et totalement lithiée (Li15Si4). 
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s’assurer de la reproductibilité de la valeur de référence, l’expérience est reproduite sur une 

autre couche mince. Le résultat est similaire (point rouge). Cette mesure a également permis de 

vérifier la justesse de la barre d’erreur, fixée à 5 %. 

Pour les électrodes lithiées à 30 et 50 %, il est possible de suivre l’évolution du front de 

lithiation. Celui-ci est de plus en plus profond au cours de l’augmentation de l’état de charge, 

apparaissant après 35 min d’abrasion à 30 % de lithiation contre 80 min à 50 % de lithiation. 

La valeur de x calculée est alors de 5, correspondant à une phase Li5Si. Comme cela a été 

évoqué dans le chapitre 1, les études précédentes s’appuyant sur différents moyens de 

caractérisation tels que la DRX, le MET EELS et AES concluaient toutes à une valeur de x ~ 

3. De plus, une valeur de x = 5 n’est pas cohérente avec un alliage silicium-lithium dans la 

mesure où la valeur de x pour une électrode totalement lithiée à température ambiante est de 

3,75 et que le diagramme binaire de LiSi donne une valeur maximale de 4,4 pour un composé 

stable. Notre valeur proche de 5 paraît surprenante et pourrait être expliquée par la présence 

d’une troisième phase, riche en lithium, présente dans la phase LixSi. La contribution d’un 

troisième composé, riche en Li, qui ne serait pas séparable du composé LixSi sur les spectres 

XPS du Li 1s, perturberait le calcul de la valeur de x.  

III- Interprétation des résultats  

1- Proposition d’un modèle      

a- Présence de Li dans les zones supposées non lithiées 

L’analyse des profils ToF-SIMS présentés sur la figure III-II-2 b a permis de remarquer 

que dès que la lithiation démarre (10 %), du lithium est détecté sur toute l’épaisseur de la couche 

mince. Ceci indique que celui-ci a pénétré toute la profondeur de l’électrode. Dans ces mêmes 

conditions, il n’est pas détecté en XPS, ce qui s’explique par la grande différence de sensibilité 

entre ToF-SIMS et XPS. Le lithium, dès cet état de charge, est présent dans toute la couche 

mince, dans des quantités inférieures à celles correspondant à la limite de détection de l’XPS 

(estimée à ~ 6 at%).  

Pour les couches minces lithiées à 30 et 50 %, un mécanisme de lithiation biphasé, avec 

un front de lithiation progressant au cours de la lithiation et séparant une partie lithiée proche 

de la surface d’une partie non lithiée en profondeur, a été précédemment proposé en analysant 
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les profils ToF-SIMS et XPS. Cependant, tout comme pour l’électrode lithiée à 10 %, dans la 

partie supposée non lithiée, du lithium est détecté sur les profils ToF-SIMS (figure III-II-2 c et 

d) mais pas sur les profils XPS (figure III-II-3 c et d). Les conclusions sont similaires et 

suggèrent la présence de lithium dans cette phase, dans des quantités inférieures à celles 

associées à la limite de détection du lithium en XPS.   

b- Ségrégation du Li à l’interface 

Autre phénomène remarquable et visible sur les profils ToF-SIMS (figure III-II-2), quel 

que soit l’état de charge de la couche mince, le signal du lithium augmente significativement 

lorsque l’interface entre le silicium et le collecteur de courant en cuivre est atteinte. Dans la 

mesure où la technique ToF-SIMS est particulièrement sensible aux effets de matrice, cette 

augmentation pourrait être causée par une augmentation du rendement d’ionisation secondaire 

du lithium dans une matrice oxygénée et donc, pas nécessairement à une plus forte 

concentration en lithium. Cependant, dans le cas des électrodes lithiées, l’effet de matrice ne 

semble pas à même d’expliquer l’augmentation du signal de plus de deux ordres de grandeur. 

En outre, les spectres XPS Li 1s obtenus à l’interface entre la couche de silicium et le cuivre, 

présentés en figure III-III-1, montrent que du lithium est détecté dans cette zone pour toutes les 

électrodes lithiées. Dans la mesure où l’XPS n’est pas sujet aux effets de matrice et que 

l’électrode non cyclée ne présente aucun pic de Li 1s à l’interface, la présence d’une phase 

lithiée ségrégée à l’interface Si/Cu est une hypothèse réaliste.  

 

Figure III-III-1 : Spectres XPS Li 1s à l’interface entre la couche mince de Si et le collecteur de Cu pour (a) 
l’électrode avant cyclage ; (b) l’électrode lithiée à 10 % ; (c) l’électrode lithiée à 30 % ; (d) l’électrode lithiée 

à 50 %. 
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L’énergie de liaison du pic Li 1s à 56 eV peut correspondre à une phase d’oxyde de 

lithium, associée à la proximité de l’oxyde de cuivre natif. Cependant sa finesse et la forte 

réactivité des échantillons, décrite dans le chapitre II, même sous ultra vide, ne permet pas de 

conclure clairement quant à la nature de cette phase. Les spectres laissent néanmoins apparaître 

des pics qui, même s’ils sont assez bruités, attestent de la présence du lithium dans des quantités 

estimées entre 20 et 30 at%. Par ailleurs, cette ségrégation de lithium proche du collecteur de 

courant en cuivre avait déjà été envisagée par des simulations numériques.214-215 Pereira-Nabais 

et al. ont aussi rapporté l’existence d’un phénomène similaire pour une couche mince de 

silicium déposée sur un collecteur de courant en acier inoxydable.180 Comme cela a été décrit 

dans le chapitre I, la qualité de l’interface entre l’électrode et le collecteur de courant est un 

facteur critique pour la durée de vie des électrodes.216 Cette ségrégation peut donc être très 

préjudiciable aux performances électrochimiques, notamment en cyclage prolongé.  

c- Modèle  

 

Il a été montré que : 1) le mécanisme de lithiation est biphasé, 2) il pourrait y avoir une 

troisième phase riche en lithium dans la région lithiée de la couche mince, 3) du lithium est 

également présent en faible quantité dans la phase supposée non lithiée, 4) du lithium 

s’accumule à l’interface entre le silicium et le cuivre. Pour satisfaire à toutes ces observations, 

nous proposons l’existence de « piliers » traversant toute l’épaisseur de la couche mince et 

contenant une phase riche en lithium. Ces piliers se forment dès les premiers instants de la 

lithiation, profitant de « chemins de diffusion rapide » induits par des défauts dans la couche 

mince. La figure III-III-2 schématise le mécanisme de lithiation proposé, en incluant la présence 

de ces chemins de diffusion rapide, ce qui induit un second front de lithiation. 

Figure III-III-2 : Schéma du mécanisme de lithiation proposé pour une couche mince de silicium. 
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2- Vérification du modèle  

La figure III-III-3 décrit l’intensité du signal du pic XPS Li 1s de l’électrode lithiée à 

50 %, en fonction de la profondeur. Après 60 min d’abrasion, l’intensité du Li diminue tandis 

que la valeur de x (LixSi) calculée reste constante. Ceci indique qu’à partir de ce point, la 

quantité de lithium présent dans la couche mince décroit mais que le lithium restant est toujours 

sous forme Li3,1Si. Cette observation montre que le front de réaction n’est pas parallèle à la 

surface de l’électrode. Dans le cas contraire le signal du lithium chuterait brutalement à la 

traversée de l’interface, en même temps que la valeur de x. Un front de lithiation non parallèle 

à la surface, résultat de la seconde force motrice de lithiation, et provoquée par les chemins de 

diffusion rapide, pourrait expliquer ces observations.   

 

Pour confirmer ce mécanisme, la microscopie électronique à balayage, couplée à un 

FIB, a été utilisée sur une électrode lithiée à 30 %. Les images sont exposées dans la figure III-

III-4. La surface, visible en a) et b), semble présenter des imperfections et est légèrement 

Figure III-III-3 : Echelle de droite (bleu) : intensité pic à pic du signal XPS Li 1s en fonction du temps 
d’abrasion pour une électrode lithiée à 50 %. Echelle de gauche (rouge) : valeur de x dans LixSi calculée en 
fonction du temps d’abrasion pour une couche mince de silicium lithié à 50 %. Le schéma de la structure 

proposée pour une couche mince de silicium partiellement lithié a été juxtaposé pour mieux appréhender le 
lien avec le front de lithiation non parallèle.   
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rugueuse. La coupe FIB réalisée est visible en b). Un agrandissement de la section transverse 

est proposé en c). Celui-ci permet de distinguer la couche mince de silicium du collecteur de 

courant en cuivre. Les grains du cuivre apparaissent de manière nette, attestant de l’efficacité 

du protocole décrit dans le chapitre II. La structure de la couche mince n’est cependant pas 

visible sur ce cliché. L’image d) propose un nouvel agrandissement, permettant de la 

caractériser plus clairement.           

    

 

Deux phases peuvent être distinguées sur la profondeur de l’électrode. A la lumière des 

résultats XPS et ToF-SIMS précédemment exposés, la phase supérieure est associée à l’alliage 

LixSi et la phase inférieure à du silicium non lithié. Sur cette image, il est également possible 

de distinguer une fine ligne blanche à l’interface entre le silicium et le cuivre du collecteur de 

courant. Cette phase au contraste clair est associée à la phase riche en lithium présente à 

l’interface, mise en évidence précédemment. A cette interface, une phase au contraste plus 

sombre est visible. Compte tenu de l’oxygène détecté par XPS et ToF-SIMS, elle peut 

correspondre à de l’oxyde de silicium (formé par réduction de l’oxyde de cuivre lors du dépôt 

de Si). La littérature rapporte également la possibilité de formation d’un alliage Si-Cu lors du 

dépôt, qui pourrait correspondre à cette phase.44 Sur cette image, aucun chemin de diffusion 

Figure III-III-4 : Images MEB d’une couche mince lithiée à 30 % (a) surface, électrons secondaires ; (b) 
cratère FIB électrons secondaires ; (c) section transverse électrons secondaires ; (d) agrandissement sur la 

section transverse de la couche mince, électrons secondaires. 
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rapide ne semble identifiable, peut-être trop fin (résolution latérale d’environ 5 nm) ou pas assez 

contrasté par rapport aux autres phases.    

 La figure III-III-5 montre les clichés obtenus en observant la surface d’une électrode 

exposée quelques secondes à l’air. Celle-ci, (figure (III-III-4-a) est couverte de dendrites, 

probablement causées par l’oxydation du lithium. Ces dendrites sont probablement formées au 

niveau des chemins de diffusion rapide, là où le lithium est plus facilement oxydable. Sur la 

section transverse, deux défauts verticaux, traversant toute l’épaisseur de la couche sont 

visibles. Ceux-ci peuvent être associés à des chemins de diffusion rapide du lithium. La phase 

ségrégée au contraste clair est toujours visible.  

 

L’environnement chimique du lithium dans cette phase n’a pas pu être déterminé par 

XPS à cause d’un signal trop faible (spectres Li 1s de la figure III-III-1). Les paramètres 

d’acquisition permettant d’augmenter le signal tout en ayant une résolution en énergie correcte, 

auraient impliqué un temps d’acquisition long, en inadéquation avec les artefacts provoqués par 

l’oxydation de l’échantillon même sous ultavide, présentés dans le chapitre II. 

Pour déterminer la nature des défauts conduisant à ces chemins de lithiation, d’autres 

approches ont été envisagées comme le MET ; cependant la forte réactivité des échantillons 

limite les possibilités. Plusieurs essais pour réaliser des lames minces ont notamment été 

effectués en collaboration avec l’institut des matériaux Jean Rouxel de Nantes. Malgré leur 

préparation par cryo-ultra-microtomie en atmosphère protégée, aucun échantillon n’a pu être 

observé correctement en MET. L’hypothèse que les chemins de diffusion rapide sont issus de 

défauts formés lors du dépôt PVD semble la plus probable.208     

Figure III-III-5 : Images MEB d’une couche mince lithiée à 30 % oxydée (a) surface, électrons 
secondaires ; (b) section transverse de la couche mince, électrons secondaires 
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3- Lithiation complète 

Pour compléter cette étude, une électrode totalement lithiée (Li15Si4) a été analysée par 

FIB-MEB. Le cliché de la figure III-III-6 met tout d’abord en évidence l’expansion de la couche 

mince. Son épaisseur est estimée à 1150 nm, ce qui correspond bien à une expansion de 300 % 

pour une lithiation complète. Sur la surface de l’électrode, un dépôt au contraste blanc est 

visible et correspond à un mélange de SEI et de dépôt de W (cf chapitre II). Dans la couche 

mince en elle-même, une seule phase est désormais visible, correspondant à la phase Li15Si4. A 

une résolution proche de 3 nm, aucun défaut n’est identifiable.  

 

Enfin, des analyses ont été réalisés sur des couches minces ayant subi plusieurs cycles, 

mais aucune n’a pu être démontée sans que la couche mince ne se délamine. Les photos de la 

figure III-III-7 a et b, prises en boîte à gants et au MEB illustrent ce phénomène.  

 

Figure III-III-6 : Image MEB de la section transverse d’une couche mince totalement lithiée. Electrons 
secondaires 

 

 

Figure III-II-16 : (gauche) Photographie d’une électrode après ouverture de la pile après trois cycles. 
(droite) Image MEB de cette électrode, électrons secondaires. 
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Conclusion 

Le couplage de l’XPS et du ToF-SIMS a permis l’étude de la première lithiation d’une 

couche mince de silicium de manière innovante. L’analyse de la distribution du lithium sur 

toute la profondeur du film mince a permis de mettre en évidence la progression d’un front de 

lithiation au cours de la décharge. Une phase riche en lithium présente à l’interface entre le 

silicium et le collecteur de courant en cuivre a également été proposée. Même si l’insertion du 

lithium doit débuter dès que la décharge commence, notre étude suggère que jusqu’à 10 % de 

lithiation, la décomposition de l’électrolyte pour former la SEI est le phénomène prédominant. 

Ensuite entre 10 et 30 % les phénomènes de formation de la SEI et de lithiation de la couche 

mince interviennent simultanément. Après 30 %, la SEI se stabilise et l’insertion du lithium 

dans le silicium prédomine. La technique XPS a également permis d’estimer la quantité de 

lithium présente dans la phase LixSi. La valeur trouvée, autour de 5, était trop élevée comparée 

à la littérature et à la quantité maximale de lithium trouvée dans les phases stables de LixSi. De 

plus, les analyses ToF-SIMS ont mis en évidence la présence de lithium dans des parties de la 

couche mince supposées non lithiées. Ces observations ont conduit à la proposition d’un 

mécanisme de lithiation s’appuyant sur la présence de chemins de diffusion rapide pour le 

lithium traversant la couche mince. Deux forces motrices de lithiation sont alors en jeu : une 

première, perpendiculaire à la surface correspondant à la progression du front de lithiation 

principal, et une seconde, parallèle à la surface et alimentée par le lithium présent dans les 

chemins de diffusion rapide. Les observations MEB de la section transverse d’une électrode 

lithiée à 30 % confortent ce mécanisme. La présence de ces chemins de lithiation sera discutée 

dans le chapitre IV, consacré aux électrodes composites à base de silicium micrométrique.  

  



Arnaud BORDES- Thèse de doctorat -2016 

 101 

Chapitre IV : Au-delà du modèle de la couche 
mince :  

Etude des mécanismes de lithiation et de 
vieillissement d’électrodes composites à base de 
particules de silicium micrométriques. 

 
 La faible quantité de silicium contenue dans les couches minces restreint leur 

utilisation, en tant qu’électrode, à des systèmes caractérisés par une faible consommation 

d’énergie. Les électrodes composites contiennent des quantités de silicium bien supérieures, 

permettant d’envisager leur utilisation pour des systèmes nécessitant plus d’énergie 

(électronique portable, véhicules électriques …). Des particules de tailles variables, allant de la 

dizaine de nanomètres à la dizaine de micromètres peuvent être choisies comme matériau actif 

pour ce type d’électrode. Dans ce chapitre, des particules de taille caractéristique de 5 µm ont 

été choisies, notamment pour faciliter l’étude des mécanismes de lithiation à l’échelle de la 

particule. Pour caractériser ces électrodes, une approche sensiblement différente de celle mise 

en place pour l’étude des couches minces a été développée. Elle repose sur la réalisation de 

coupes FIB au sein de la chambre d’analyse du ToF-SIMS. Aussi, pour s’affranchir des 

limitations du ToF-SIMS en termes de résolution latérale et de quantitativité, des analyses 

croisées en MEB, MET et AES ont été réalisées. Cette étude débouche sur la proposition d’un 

mécanisme de lithiation présentant de nombreuses similarités avec celui décrit pour les couches 

minces. Elle a également permis de mieux comprendre les mécanismes de défaillance de ces 

électrodes.   

 

Le texte de ce chapitre s’inspire largement d’une publication parue dans « Chemistry of 

Materials » en 2016 : 

Bordes, A.; De Vito, E.; Haon, C.; Boulineau, A.; Montani, A.; Marcus, P., Multiscale 
Investigation of Silicon Anode Li Insertion Mechanisms by Time-of-Flight Secondary Ion Mass 
Spectrometer Imaging Performed on an in Situ Focused Ion Beam Cross Section. Chem. Mater. 
2016.  
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I- Système étudié  

1- Matériaux actifs 

a- Granulométrie  

Le matériau actif utilisé dans cette étude est du silicium commercial d’Elkem. Le 

diagramme de répartition en taille des particules présenté en figure IV-I-1-a indique que le 

diamètre des particules s’étend de 1 à 10 µm, avec un diamètre moyen de 5 µm. Même si ses 

performances en termes de vieillissement sont inférieures à celle du silicium nanométrique 

(discuté au chapitre 1), sa taille permet une bonne visualisation des mécanismes de lithiation 

par les moyens de caractérisation utilisés.     

 

Pour parvenir à cette granulométrie, le silicium a subi un broyage mécanique et le cliché 

MEB, présenté en figure IV-I-1-b, montre l’irrégularité de forme de grain qui en découle.  

b- Cristallinité 

La figure IV-I-2 présente un diffractogramme ainsi que l’analyse EBSD de ces grains. 

Sans surprise, le diffractogramme permet de conclure qu’il s’agit d’un silicium polycristallin. 

La largeur à mi-hauteur des pics, quasiment nulle permet de conclure que ces particules ne 

possèdent pas de micro-domaines cristallins (<1 µm) (cf formule de Scherrer). L’analyse 

EBSD, quant à elle, montre que la poudre est composée de grains monocristallins sans 

orientation préférentielle.   

Figure IV-I-1 : (a) Diagramme de répartition du diamètre des particules ; (b) Cliché MEB de la poudre de 
silicium   
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2- Formulation des électrodes et cyclage 

a- Formulation 

Pour être utilisé dans des électrodes, le silicium doit être mélangé à un agent conducteur 

et à un liant pour assurer la tenue mécanique. Les électrodes ont ainsi été préparées en utilisant 

le mode opératoire optimisé précédemment au sein de notre laboratoire. La préparation consiste 

en un mélange de 82 wt% de silicium, 12 wt% de fibres de carbone (Vapor Grown Carbon 

Fiber) et 6 wt% de carboxymethylcellulose (CMC) d’un degré de substitution de 0,7 (à base 

d’une solution aqueuse concentrée à 3 % et neutralisée avec Na+). Une fois les pesées 

effectuées, de l’eau est ajoutée jusqu’à l’obtention d’une encre. Celle-ci est mélangée à l’aide 

d’un disperseur (Dispermat) pendant 10 min à 2000 rpm pour assurer une bonne dispersion puis 

laminée dans un tri-cylindre pour éviter la présence d’agrégats. Elle est ensuite rapidement 

déposée sur un feuillard de cuivre de 12 µm d’épaisseur et enduite à l’aide d’une racle 

d’enduction automatique permettant de déposer une épaisseur d’électrode de 100 µm. Après 

séchage, la feuille d’électrode est placée en étuve durant une nuit, à 60 °C. Le grammage en 

silicium de l’électrode est d’environ 3 mg cm-2. La feuille d’électrode sèche est ensuite pastillée 

en forme de disque de 14 mm de diamètre. Avant d’être placées en boîte à gants, les électrodes 

sont calandrées sous 1 t et séchées 48 h dans un four Buchi sous vide à 80 °C.  

 

 

Figure IV-I-2 : (a) Diffractogramme de la poudre de silicium ; (b) Cliché MEB-EBSD des grains de 
silicium   
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b- Montage des demi-piles et cyclage électrochimique 

Le montage des électrodes en demi-pile est similaire à celui décrit dans le chapitre III 

pour les électrodes en couche mince. Cependant, le Viledon est cette fois-ci positionné de 

manière plus classique du côté de l’électrode en silicium. L’électrolyte utilisé est un mélange 

équimassique de carbonate d’éthylène et de carbonate de diéthyle (EC : DEC 1 :1 wt%) dans 

lequel 1 M de LiPF6 est dissous (LP40). 

Le cyclage galvanostatique est lui aussi identique à celui des couches minces et réalisé 

à C/20. Ce bas régime minimise les effets de polarisation que subissent ces électrodes 

relativement chargées. La figure IV-I-3 représente la première décharge galvanostatique d’une 

pile bouton. Même si ce profil est globalement similaire à celui obtenu pour une couche mince, 

certains aspects diffèrent.  

  

 

Dans les premiers instants de la décharge, le potentiel de l’électrode chute rapidement, 

jusqu’à atteindre des valeurs négatives. Ceci s’explique par la polarisation de l’électrode. Aucun 

plateau n’est cependant constaté et l’hypothèse d’un dépôt de lithium peut être écartée. Par la 

suite, le potentiel regagne des valeurs positives et se stabilise sur un plateau à environ 50 mV. 

Comme discuté au chapitre II, celui-ci indique que la réaction se déroule selon un mécanisme 

biphasé. Puis, quand l’électrode atteint approximativement 60 % de sa capacité théorique, le 

Figure IV-I-3 : Profil électrochimique de la première décharge galvanostatique à C/20 d’une demi-pile avec 
une électrode à base de silicium micrométrique. Les différents états de lithiation analysés sont indiqués par 

un point rouge.   
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potentiel décroit lentement jusqu’à atteindre la valeur de coupure fixée à 5 mV. Lorsque la 

formation de la phase cristalline Li15Si4 est souhaitée, la décharge se poursuit par une phase 

potentiostatique à 5 mV, jusqu’à ce que le courant atteigne des valeurs équivalentes à une 

décharge à régime C/100.   

 Pour étudier l’évolution de la lithiation de ces particules de silicium, les décharges des 

cellules ont été stoppées à différents états de lithiation. Ceux-ci sont identifiés par des points 

rouges sur la figure IV-I-3 et ont été choisis pour représenter au mieux l’évolution de la structure 

des particules de silicium au cours de la lithiation.  

II- Etude de la première lithiation 

1- Coupe FIB 

L’approche profilométrique choisie pour l’étude des couches minces est difficilement 

transposable à l’étude d’électrodes composites en raison de l’épaisseur des électrodes, de leur 

rugosité et de la présence de matériaux caractérisés par des rendements d’abrasion variables. 

La réalisation de coupes FIB semble plus à même de permettre l’analyse de l’électrode sur toute 

sa profondeur.  

Le cratère tel qu’il sera défini pour la réalisation des coupes FIB est décrit sur la figure 

IV-II-1. Celui-ci est suffisamment large pour proposer un champ de vue englobant de 

nombreuses particules. Sa géométrie, incluant des « oreilles » de chaque côté de la section 

transverse, a été adaptée pour minimiser le dépôt des particules abrasées sur la section 

transverse. Pour améliorer la qualité de la coupe, un polissage à faible courant est effectué en 

fin de protocole, comme cela a été décrit dans le chapitre II (III-3-a-iii). Comme l’indique le 

profil du cratère dessiné en haut de la figure IV-II-1, le temps d’abrasion et donc la profondeur 

du cratère diminue le long du cratère pour 1) permettre aux ions secondaires issus de la section 

transverse de mieux ressortir et 2) diminuer le temps de coupe et donc augmenter la durée de 

vie de la source gallium. Le temps nécessaire à la réalisation de ce cratère est d’environ 8 h.    
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 La figure IV-II-2 présente des images en électrons secondaires (ToF-SIMS) d’une 

coupe FIB réalisée dans la chambre d’analyse du ToF-SIMS pour une électrode lithiée à 25 %. 

Sur la section transverse (figure IV-II-1-b), les particules de silicium sont clairement 

identifiables et la présence du collecteur de courant confirme que toute l’épaisseur de 

l’électrode est visible. La section transverse n’est pas parfaitement lisse et des traits 

correspondant à la trajectoire des ions gallium sont visibles. Cet « effet rideau » est lié à la 

rugosité de la surface de l’échantillon. Il peut être réduit par la réalisation d’un dépôt métallique 

à la surface de l’échantillon mais, compte tenu de la réactivité des échantillons lithiés, 

l’utilisation d’un faible courant de coupe a été la solution privilégiée pour limiter cet effet. 

Celle-ci, réalisée dans la chambre d’analyse du ToF-SIMS, permet d’effectuer l’analyse dans 

les instants suivants, minimisant l’oxydation du silicium lithié (cf chapitre II).  

Figure IV-II-1 : Géométrie du cratère de la coupe FIB réalisée dans cette étude.     
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2-  Evolution de la structure des particules de silicium au cours de la première lithiation 

Dans ces conditions, les cartographies chimiques des particules de silicium au sein de la 

section transverse sont présentées sur la figure IV-II-3 pour chaque état de lithiation étudié. 

Pour les électrodes lithiées à 5 %, 25 %, 50 % et 70 %, une superposition des cartographies 

chimiques en polarité positive du lithium, du silicium et du fluor est présentée. Dans le cas de 

l’électrode lithiée à 10 %, le fluor a été remplacé par le cuivre afin de distinguer le collecteur 

de courant. 

 

Figure IV-II-2 : (a) Image en électrons secondaires de la coupe FIB réalisée dans la chambre d’analyse du 
ToF-SIMS ; (b) la même coupe FIB imagée sous un autre angle, permettant de visualiser la section 

transverse.     
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Pour l’électrode lithiée à 5 % (figure IV-II-3-a), une particule proche de la surface est 

cartographiée. L’extérieur de la particule est recouvert par un mélange de lithium et de fluor 

apparaissant en violet et associé à la formation de SEI. Certaines zones restent toutefois 

exemptes de SEI et apparaissent en vert. L’intérieur de la particule est du silicium pur (vert). A 

ce stade de la lithiation, le lithium n’a pas encore pénétré dans le silicium et tous les électrons 

5 µm
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Li+

Si+

F+

Li+

Si+

Cu+
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Li+
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Figure IV-II-3 : Cartographies Tof-SIMS du Li+ (rouge), Si+ (vert) et F+/Cu+ (bleu) de la section transverse 
d’électrodes stoppées à différents états de charge (a) particule de surface d’une électrode lithiée à 5 % de la 

capacité théorique ; (b) particule proche du collecteur de courant d’une électrode lithiée à 10 % de la 
capacité théorique ; (c) particules de surface d’une électrode lithiée à 25 % de la capacité théorique ; (d) 

particule en profondeur d’une électrode lithiée à 50 % de la capacité théorique ; (e) particule de la 
profondeur d’une électrode lithiée à 70 % de la capacité théorique. L’évolution de la structure cœur/coquille 

au cours de la lithiation est visible     
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ont été consommés dans des réactions parasites conduisant à la formation d’une couche de SEI 

pas encore couvrante.    

La figure IV-II-3-b présente une particule proche du collecteur de courant d’une électrode 

lithiée à 10 %. Les régions externes de la particule sont riches en lithium (rouge), ce qui n’est 

pas le cas de son cœur (vert). Cette structure correspond aux premiers stades d’un mécanisme 

biphasé cœur/coquille pour lequel le cœur de silicium occupe la majeure partie de la particule.  

Pour les électrodes lithiées à 25 % et 50 % (figures IV-II-3-c-d), les cartographies ToF-

SIMS illustrent l’évolution de la structure cœur/coquille au cours de la lithiation : la coquille 

lithiée s’épaissit tandis que le cœur de silicium rétrécit. Après 50 % de lithiation les parties non 

lithiées sont très petites. A ce stade, la particule commence à subir de fortes contraintes 

mécaniques et une fissure est visible (indiquée par une flèche blanche).   

Enfin, après 70 % de lithiation, les cœurs de silicium ne sont plus visibles et l’intérieur de 

la particule paraît homogène. La particule est cependant fracturée (flèche blanche). A la surface 

de la particule, de la SEI, identifiée par la présence de fluor, est visible alors qu’au sein de la 

fracture, le silicium (vert) apparaît. Ceci laisse penser que cette fracture s’est formée dans les 

derniers instants avant que la cellule ne soit arrêtée puis ouverte. En considérant la résolution 

du ToF-SIMS, proche de 150 nm, la lithiation de la particule de silicium paraît maintenant 

monophasée. Ce résultat est en accord avec de précédentes études, suggérant le terme du 

mécanisme biphasé autour de 70 % de lithiation.55, 65 

3- Limite du modèle cœur coquille 

a- MEB 

Au-delà de la mise en évidence du caractère biphasé au début de la première lithiation, cette 

approche fournit des informations sur la structure du cœur de silicium. La figure IV-II-3-c 

montre que le lithium peut en fait pénétrer dans le cœur de silicium par différents chemins, 

formant non plus un unique cœur (particule de gauche) mais des cœurs multiples (particules de 

droite et du bas). Ce phénomène a été observé pour de nombreuses particules et à différents 

états de lithiation (notamment figure IV-II-3-d). Suite à cette observation et pour pallier la 

résolution spatiale de la technique ToF-SIMS, des échantillons similaires ont été analysés par 

FIB-MEB.  
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La figure IV-II-4 présente les clichés obtenus pour des électrodes lithiées à 10 % et 25 %. 

Deux types de détecteurs d’électrons ont été utilisés. En a) et c), le détecteur InLens détecte les 

électrons secondaires et permet d’obtenir des images avec un contraste élevé, révélant les 

différences de travail de sortie (variation électronique). En b) et d), le détecteur EsB (Energy 

selecting Backscattered) détecte les électrons rétrodiffusés et offre des images moins 

contrastées mais basées sur des différences de composition chimique.  

 

Les particules d’électrode lithiée à 10 %, visibles sur les figures IV-II-4-a et b, présentent 

une structure assez similaire. Une fine phase apparaissant en contraste clair en InLens et en 

foncé en EsB, entoure le cœur des particules au contraste opposé. Celui-ci est traversé par des 

« chemins » au contraste similaire à la phase externe. Au regard des analyses ToF-SIMS, la 

phase au contraste foncé (en EsB) peut être associée au silicium lithié et la phase au contraste 

clair au silicium non lithié. A ce stade de la lithiation, ces chemins sont difficilement 

observables en ToF-SIMS compte tenu de leur épaisseur proche de la résolution spatiale de 

l’instrument.  

La particule d’électrode lithiée à 25 % (figure IV-II-4-c et d) présente la même structure, 

avec une coquille de silicium lithié plus épaisse, un cœur de silicium non lithié plus petit et des 

Figure IV-II-4 : Images MEB en électrons secondaires (InLens) et électrons rétrodiffusés (EsB) de la 
section transverse de particules de silicium d’électrodes lithiées à (a) 10 % de la capacité théorique, détecteur 

InLens ; (b) 10 % de la capacité théorique, détecteur EsB ; (c) 25 % de la capacité théorique, détecteur 
InLens ; (d) 25 % de la capacité théorique, détecteur EsB. 
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chemins de silicium lithié plus larges. Ces images confirment les observations faites en ToF-

SIMS concernant l’évolution de la structure cœur coquille au cours de la lithiation, et permettent 

d’observer les chemins de silicium lithié traversant le cœur. Ceux-ci sont droits et semblent 

suivre des directions spécifiques. L’hypothèse d’un lien entre ces derniers et des joints de grain 

est écartée par l’analyse EBSD (figure IV-I-2) qui montre que les particules sont 

monocristallines. 

b- MET 

Pour comprendre l’origine de ces chemins, des particules d’électrode avant cyclage ont été 

observées par MET le long de la direction cristalline <110>. L’image de la particule en basse 

résolution présentée dans la figure IV-II-5-a montre que la particule contient de nombreux 

défauts, identifiés comme étant des dislocations. Ces défauts correspondent à une déformation 

du réseau cristallin et peuvent faciliter la diffusion du lithium qui s’allie avec le silicium. Ils 

sont cependant répartis aléatoirement et sont trop localisés pour expliquer les directions très 

spécifiques des chemins observés sur la figure IV-II-4.  

 

Figure IV-II-5 : Images MET d’une particule de silicium pristine. (a) image basse résolution d’une 
particule ; (b) image haute résolution d’une zone sans défauts ; (c) image haute résolution et cliché de 

diffraction d’une zone présentant un défaut linéaire ; (d) zoom sur le défaut identifié en c). 
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Les images haute résolution exposées en figure IV-II-5-b, c) et d), offrent une vision 

plus détaillée de la particule non lithiée, notamment des arrangements atomiques. La figure IV-

II-5-b montre une partie de la particule sans aucun défaut dans son réseau cristallin. En surface, 

une couche d’environ 2 nm de phase amorphe, correspondant à de l’oxyde de silicium, est 

visible. La figure IV-II-5-c présente la région d’une particule avec un défaut linéaire interprété 

comme étant un sous-joint de grain. Ce type de défaut correspond à de légères désorientations 

cristallines entre deux grains. Cette hypothèse est soutenue par le cliché de diffraction associé 

au cristal complet présenté dans l’encart de la figure IV-II-5-c. Chaque tache est composée de 

plusieurs sous-taches, chacune étant le résultat d’un sous-grain, légèrement désorienté par 

rapport aux autres, autour de la direction cristalline <110>. La figure IV-II-5-d présente un 

agrandissement de ce défaut. Ce type de défaut, supposé faciliter la diffusion du lithium dans 

le silicium, conduit à des inclusions de silicium lithié au sein du cœur de silicium non lithié. De 

telles hétérogénéités de lithiation conduisent à des augmentations anisotropes du volume du 

silicium, augmentant les contraintes subies par les particules et participant probablement à la 

pulvérisation des particules.95   

Les résultats présentés aboutissent à la proposition d’un mécanisme de lithiation 

biphasé, résultant de deux phénomènes : 1) un mécanisme cœur-coquille, avec un front de 

réaction progressant au cours de la décharge et 2) des chemins de diffusion rapide pour le 

lithium, associés à des défauts présents dans la structure des particules et scindant les cœurs de 

silicium en plusieurs parties. Ces chemins de lithiation s’élargissent au cours de la décharge en 

créant de nouveaux fronts de lithiation. Dans un second temps, au-delà de 60 % de la capacité 

théorique, la particule est lithiée de manière homogène selon un mécanisme similaire à celui 

d’une solution solide.57 

4- Quantification de la phase lithiée 

Comme pour l’étude des couches minces, une étude quantitative de la phase de silicium 

lithié permettrait d’avoir une vision plus complète du mécanisme de lithiation. Une étude avait 

été précédemment menée par profilométrie AES, mais s’était limitée à l’analyse de la partie 

supérieure de particules de surface.73 De plus au-delà de 50 % de lithiation, cette méthode 

n’était plus applicable, l’abrasion ionique détruisant les particules.73, 187  
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Par ailleurs, les effets de matrice faussent la quantification des informations spectrales 

issues des analyses ToF-SIMS, et l’imagerie des sections transverses ajoute des artefacts 

comme l’effet d’ombrage. Il apparaît donc difficile d’obtenir des informations quantitatives 

précises en utilisant seulement cette technique. 

Dans cette section la spectroscopie AES est associée au ToF-SIMS, dans le but d’obtenir 

une quantification précise et applicable à des particules en profondeur de l’électrode et à 

n’importe quel stade de la lithiation.        

a- Obtention des composés de référence et calcul des ARSSF 

L’analyse quantitative par spectroscopie AES, comme pour l’XPS, nécessite l’obtention 

d’échantillons de référence (chapitre III). Pour cela, le protocole décrit par Danet et al.63 et 

repris par Radvanyi et al.73 a été appliqué. Il repose sur la synthèse par traitement thermique 

sous argon (200 h à 550 °C) d’un mélange dans les bonnes proportions de poudre de silicium 

nanométrique et de lithium métallique. La phase stable la plus proche de la valeur attendue est 

Li13Si4. C’est donc elle qui a été synthétisée. La figure IV-II-6 présente le diffractogramme et 

une image en électrons secondaires de la poudre obtenue. 

 

Figure IV-II-6 : (a) Diffractogramme de la poudre obtenue pour un angle ϴ variant de 5 à 35°. Les 
marqueurs bleus représentent les positions de Bragg de Li13Si4. (b) Image en électrons secondaires (AES) de 

la poudre synthétisée.  
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Le diffractograme montre que la poudre synthétisée est bien du Li13Si4, sans impuretés. 

Seuls deux autres pics, attribués au scotch Kapton utilisé pour éviter l’oxydation de 

l’échantillon, sont également détectés.  

Dans ces conditions, il est possible de calculer les facteurs de sensibilité relatifs de 

l’alliage d’après les équations III-1 et III-2 (chapitre III). Dans le cas de l’AES, l’intensité du 

signal correspond à l’intensité pic à pic du spectre dérivé. Les résultats sont regroupés sur la 

figure IV-II-7. Les résultats précédemment calculés187 sont indiqués en noir et ceux de cette 

étude en rouge.  

 

Le 𝑅FE
FEKDE calculé pour k=3,25 (Li13Si4) vaut 0,12. Cette valeur est bien en adéquation avec 

les valeurs présentes dans la littérature.73  

b- Analyse semi-quantitative par couplage AES/ToF-SIMS 

i- Sur une même particule 

La première approche utilisée consiste à réaliser une coupe FIB dans la chambre 

d’analyse du ToF-SIMS puis à effectuer une cartographie chimique sur une particule de la 

section transverse. L’échantillon est ensuite transféré dans la chambre d’analyse du 

spectroscope AES. La particule précédemment caractérisée par ToF-SIMS est localisée et 

analysée par AES. Les résultats obtenus pour une particule d’électrode lithiée à 10 % sont 

Figure IV-II-7 : Valeurs de Ili/ISi et RLi calculées pour différents alliages. Les valeurs pour Li13Si4 calculées 

dans cette étude sont indiquées en rouge.  
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présentés sur la figure IV-II-8. Les images en électrons secondaires du cratère FIB et de la 

section transverse d’une particule sélectionnée sont visibles (IV-II-8-a et b). L’imagerie ToF-

SIMS de cette particule (IV-II-8-c) permet de retrouver la structure cœur-coquille 

précédemment évoquée. Puis les figures IV-II-8-d) et e) montrent les cartographies AES 

obtenues pour ces particules. La comparaison entre les images c) et d) permet de voir que la 

particule apparaît sous un angle différent. Cela s’explique par le positionnement spécifique des 

détecteurs sur les deux instruments utilisés. Mis à part ces distorsions, la structure de la particule 

apparaît similaire avec un cœur de silicium et une coquille riche en lithium.  

 

L’analyse des spectres AES obtenus révèle la présence d’une quantité non négligeable 

d’oxygène qui empêche une estimation correcte de la quantité de lithium présent dans la 

coquille. Cette contamination est due à l’oxydation de la surface de l’échantillon lors du 

transfert ou même sous ultravide, comme décrit dans le chapitre 2. Pour s’affranchir de la 

couche oxydée, nous avons tenté d’utiliser le canon ionique implémenté dans la chambre 

d’analyse de l’AES. Cependant l’abrasion ne s’est pas révélée efficace, dans la mesure où 

l’angle entre les directions respectives du canon d’abrasion et de la section transverse ne permet 

Figure IV-II-8 : Imagerie d’une même coupe transverse d’une particule de silicium lithiée (a) (b) électrons 
secondaires (c) ToF-SIMS (d) (e) AES 
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pas aux ions Ar+ de l’atteindre. Dans le but de répondre à notre besoin d’analyses quantitatives 

des données spectrales, un protocole différent a été mis en place. 

ii- Sur deux particules distinctes 

Pour obtenir un résultat fiable, le processus est réalisé en deux temps. D’abord une 

particule de la surface de l’électrode est analysée par AES pour obtenir un résultat quantitatif 

fiable mais partiel. Ce résultat est ensuite généralisé sur l’ensemble d’une particule par ToF-

SIMS. La figure IV-II-9 montre les résultats obtenus pour une électrode lithiée à 25 %.  

 

L’évolution de la valeur de x (LixSi) calculée par AES dans la coquille de silicium lithié de 

la particule est présentée en figure IV-II-9-a. Dans les premières minutes d’abrasion, 

correspondant à l’extrême surface de la particule, la quantification n’est pas possible à cause de 

la présence d’oxydes et de contaminations carbonées. Après 6 minutes, les signaux des 

impuretés disparaissent et la quantification devient possible. Le rapport entre les intensités des 

Figure IV-II-9 : (a) Image en électrons secondaires (AES) et profil en profondeur (1 keV / 1 mA) de la 
quantité du lithium présent dans l’alliage LixSi d’une particule d’électrode lithiée à 25 %. Le rectangle blanc 

matérialise la zone d’analyse ; (b) Cartographie chimique ToF-SIMS et intensité du signal du lithium 
normalisée par rapport à l’intensité du silicium le long de la section transverse d’une particule lithiée à 25 %. 

Les deux lignes horizontales matérialisent la zone d’analyse (6 pixels).   
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signaux de Li et Si et le 𝑅FE
FEKDE permet de calculer la valeur de x sur toute la profondeur analysée. 

Un plateau à une valeur de 3,1 est rapidement atteint, en accord avec la littérature.  

Ensuite, l’analyse des résultats d’imagerie ToF-SIMS permet de généraliser ce résultat. En 

effet, pour un domaine spatial limité (ici une particule) et pour une composition donnée, 

l’hypothèse que la concentration des espèces est proportionnelle à l’intensité du signal de leurs 

ions secondaires est raisonnable.210 Pour obtenir les valeurs d’intensité reportées sur le 

graphique de la figure IV-II-9-b, la moyenne de l’aire sous le pic associé au Li+ est calculée sur 

6 pixels de la même ligne verticale et normalisée par rapport au Si+. Pour la particule d’électrode 

lithiée à 25 %, le profil présente trois niveaux d’intensités différentes. Le plus haut niveau 

d’intensité correspond aux parties externes de la particule et correspond à la SEI. Dans toute la 

coquille lithiée, l’intensité mesurée reste stable. La quantitativité des analyses obtenues par 

AES peut être étendue et toute la coquille est composée de l’alliage Li3,1Si. En arrivant dans le 

noyau, l’intensité chute brutalement, montrant que l’interface est aussi nette que la résolution 

latérale du ToF-SIMS permet de le détecter. Dans les conditions expérimentales utilisées celle-

ci est estimé à 200 nm. 

5- Proposition d’un mécanisme de lithiation  

Grâce à cette approche, il est possible de proposer un mécanisme complet pour la lithiation 

des particules de silicium. Ce mécanisme est schématisé sur la figure IV-II-10. 

 

Figure IV-II-10 : Schéma du mécanisme proposé pour la première lithiation d’une particule de silicium. 
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Ce mécanisme est biphasé, avec un cœur de silicium pur et une coquille homogène de 

Li3,1Si. Des chemins de diffusion rapide, identifiés comme étant des sous-joints de grain, 

permettent au lithium de pénétrer au sein du cœur de silicium et de créer d’autres fronts de 

lithiation. Lorsque l’électrode atteint environ 70 % de lithiation, la particule est lithiée de 

manière homogène et la lithiation se poursuit comme une solution solide.    

6- Homogénéité du mécanisme dans l’épaisseur de l’électrode 

Le FIB, associé au ToF-SIMS, permet de suivre la lithiation de particules à différentes 

profondeurs, permettant l’étude de l’homogénéité du mécanisme de lithiation dans l’épaisseur 

de l’électrode. La figure IV-II-11 montre les sections transverses complètes d’électrodes 

lithiées à 10 % et 25 %. Pour l’électrode lithiée à 10 %, une structure cœur-coquille, avec une 

coquille lithiée de faible épaisseur, est visible sur toute la profondeur de l’électrode. La structure 

de particules d’électrodes lithiées à 25 % est similaire sur toute la profondeur. La taille des 

cœurs de silicium non lithié est semblable, que les particules soient situées en surface ou en 

profondeur. Pour la plupart, elles présentent des cœurs multiples, comme discuté 

précédemment.   

  

L’homogénéité soulignée ci-avant justifie que tout au long de l’étude nous ayons 

proposé des images de particules ayant des localisations différentes au sein de l’électrode, à 

l’instar de la figure IV-II-3. 

Li
a)

b)

Li+

Si+

Na+

b)

10 µm
10 µm

5 µm

3 µm

Li+ Si+ Cu+

Figure IV-II-11 : (a) Cartographies chimiques ToF-SIMS du Li+ (rouge), Si+ (vert) et Cu+ (bleu) d’une 
section transverse entière d’électrode lithiée à 10 % ; (b) Image en électrons secondaires (ToF-SIMS) d’une 
section transverse entière d’électrode lithiée à 10 % et cartographies chimiques ToF-SIMS du Li+ (rouge), 

Si+ (vert) et Na+ (bleu) de particules sélectionnées. 
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III-  Etude du vieillissement des électrodes en capacité limitée 

1- Persistance du mécanisme cœur-coquille 

Après avoir examiné les mécanismes de lithiation mis en jeu lors de la première décharge, 

une étude du comportement des particules lors du vieillissement est proposée.  

Dans le cas des matériaux utilisés, il a semblé pertinent de proposer une étude en capacité 

limitée (lithiation maximale de 1000 mAh g-1) pour 1) augmenter la durée de vie de ce type 

d’électrode en évitant la pulvérisation complète des particules dès les tous premiers cycles et 2) 

se placer dans des conditions réalistes d’utilisation, qui, comme cela est expliqué dans le 

chapitre I (figure I-I-1), avec les technologies de cathodes actuelles, se trouvent autour de 

1200 mAh g-1.  

 

La figure IV-III-1 montre des cycles de charge/décharge sélectionnés pour représenter 

au mieux le vieillissement de la cellule en capacité limitée. Lors de la première lithiation (bleu), 

le profil électrochimique présente les mêmes caractéristiques que celui proposé en figure IV-I-

2. La décharge est arrêtée alors que potentiel est stable sur le plateau à 0,05 V. La capacité 

rechargée lors de la première délithiation est bien inférieure aux 1000 mAh g-1 déchargés. Cette 

Figure IV-III-1 : Profils électrochimiques sélectionnés pour des cycles de charge/décharge de demi-cellules 
cyclées en capacité limitée à 1000 mAh g-1 et à un régime C/20. Le potentiel de coupure en délithiation est 

fixé à 1,2 V vs Li+/Li. L’encart permet de mieux identifier les différences au terme de la lithiation pour 
chaque cycle.    
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perte irréversible est notamment attribuée à la formation de la SEI et à la perte de matière active. 

Pour toutes les lithiations suivantes, les profils ont des allures similaires et ne présentent pas de 

plateau jusqu’à ce que le potentiel atteigne 0,05 V. Selon McDowell et al., le mécanisme de 

lithiation est similaire à celui d’une solution solide (monophasée).58,62 Le silicium actif lors de 

ces lithiations est le silicium déjà lithié et délithié lors des cycles précédents, ce qui explique la 

disparition du mécanisme biphasé. Lorsque le potentiel atteint 0,05 V, les profils présentent une 

rupture de pente et le potentiel se stabilise à cette valeur. Ce phénomène, bien visible sur l’encart 

de la figure IV-II-1 jusqu’au dixième cycle, indique que la lithiation se produit de nouveau 

selon un mécanisme biphasé. Ceci est dû au silicium n’ayant encore jamais été lithié et 

maintenant nécessaire afin de compenser les pertes de matière active subies au cycle précédent.  

  

La figure IV-III-2, qui présente des cartographies ToF-SIMS de sections transverses 

d’électrodes après 3 cycles en capacité limitée, confirme cette hypothèse. En effet, ces images, 

réalisées sur plusieurs électrodes, montrent des particules présentant une structure cœur-

coquille similaire à celle décrite dans la deuxième partie, avec un cœur de silicium non lithié 

(vert) et des chemins de lithiation rapide.   

3	µm

Li+ Si+ Cu+

3	µm 3	µm

Figure IV-III-2 : Cartographies chimiques ToF-SIMS du Li+ (rouge), Si+ (vert) et Cu+ (bleu) de sections 
transverses de particules d’électrode lithiées, après 3 cycles en capacité limitée à 1000 mAh g-1. 
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Après 10 cycles, le profil électrochimique de lithiation (figure IV-III-1) ne présente plus 

de plateau à 0,05 V, caractéristique d’un mécanisme biphasé. Tout le silicium actif de 

l’électrode a dès lors été amorphisé au cours des lithiations précédentes et la lithiation se 

poursuit dans le cadre d’un mécanisme monophasé. La cartographie réalisée sur la section 

transverse d’une électrode lithiée après 10 cycles, présentée en figure IV-III-3, est en accord 

avec cette observation. Toutes les particules visibles sont entièrement lithiées et apparaissent 

en rouge.  

2- Emprisonnement du lithium 

Les profils présentés sur la figure IV-III-1 sont également marqués par un décalage 

progressif des courbes vers des capacités plus élevées. Ce phénomène, en lien avec la 

consommation progressive des cœurs de silicium est associé au faible rendement coulombique 

de la cellule. A chaque cycle, plus de lithium est consommé pour lithier le silicium (à 

1000 mAh g-1) que de lithium libéré lors de la délithiation.  

Les figures IV-III-4 et 5 permettent de mieux comprendre ce qu’il est advenu du lithium 

« perdu » lors du cyclage. Sur les cartographies chimiques réalisées sur des sections transverses 

d’électrodes délithiées (tension de coupure = 1,2 V) après 5 cycles (figure IV-III-4), les 

particules apparaissent bien délithiées (vert). Hormis quelques particules contenant encore du 

lithium, la majorité des régions lithiées (rouge) se concentrent sur la surface de l’électrode (SEI) 

et entre les particules de silicium (SEI + carbone). La SEI est notamment identifiée grâce au 

fluor (bleu) détecté sur l’image de droite.  

10	µm

Li+

Si+

Figure IV-III-3 : Cartographies chimiques ToF-SIMS du Li+ (rouge) et Si+ (vert) d’une section transverse 
d’électrode lithiée après 10 cyles en capacité limitée à 1000 mAh g-1. La section transverse a été délimitée 

par des lignes blanches. 
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Après 10 cycles (figure IV-III-5), un certain nombre de particules (ou de fragments de 

particules) paraissent encore lithiées. Ces particules non délithiées sont probablement 

déconnectées du réseau conducteur de l’électrode, ce qui rend l’extraction du lithium 

impossible. Ces particules se déconnectent suite aux changements de volume répétés au cours 

du cyclage.33, 35 Ces particules sont détectées aussi bien à la surface de l’électrode que proche 

du collecteur de courant, sans que des régions se comportant différemment puissent être mises 

en évidence.  

  

Ce phénomène d’emprisonnement du lithium, additionné à la formation continue de SEI 

explique le mauvais rendement coulombique de la cellule. Un phénomène assez similaire avait 

été rapporté par Pereira-Nabais et al. pour des couches minces de silicium180-181.   

15	µm

Li+ Si+ Cu+

12	µm 5	µm

Figure IV-III-4 : Cartographies chimiques ToF-SIMS du Li+/- (rouge), Si+/- (vert) et Cu+/F- (bleu) de 
sections transverses d’électrodes délithiées après 5 cyles en capacité limitée à 1000 mAh g-1. 

 

 

Figure IV-III-5 : Cartographies chimiques ToF-SIMS du Li+ (rouge), Si+ (vert) et Cu+ (bleu) de sections 
transverses d’électrodes délithiées après 10 cyles en capacité limitée à 1000 mAh g-1. 
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Conclusion 

La combinaison de l’imagerie FIB-ToF-SIMS et de l’analyse quantitative AES a permis 

de décrire en détail le mécanisme de lithiation de particules de silicium micrométrique au cours 

de la première lithiation. Celui-ci se révèle homogène sur toute la profondeur de l’électrode. 

Dans les premiers instants de la lithiation (5 %), le lithium est principalement consommé dans 

la formation de la SEI, et il n’est pas détecté à l’intérieur des particules. Ensuite, la réaction se 

déroule selon un mécanisme biphasé, dans laquelle une coquille d’alliage Li3,1Si est séparée 

d’un cœur de silicium non lithié par une interface aussi nette que la résolution latérale du ToF-

SIMS (200 nm) permet de la décrire. Les observations effectuées par ToF-SIMS et microscopie 

électronique à balayage ont permis de visualiser clairement des chemins de lithiation rapide 

traversant le cœur de silicium non lithié. Ces chemins trouvent leur origine dans des sous-joints 

de grains, défauts présents dans la particule et facilitant la diffusion du lithium. Entre 10 % et 

70 %, les cœurs de silicium non lithiés rétrécissent tandis que la coquille de Li3,1Si s’épaissit et 

que les chemins de lithiation rapide s’élargissent. Après 70 %, la structure cœur-coquille n’est 

plus observée en ToF-SIMS et les particules présentent des dommages conséquents (fractures). 

La dégradation des particules peut être accélérée par la présence des chemins de lithiation 

rapide, ajoutant des contraintes mécaniques liées à une expansion volumique inhomogène. Si 

le cyclage est réalisé en capacité suffisamment limitée, le mécanisme biphasé et la structure 

cœur-coquille persistent jusqu’à ce que l’ensemble du silicium soit consommé pour compenser 

les pertes de matière active subies par l’électrode au cours des cycles, provoquées par la 

pulvérisation et la déconnexion des particules du réseau conducteur.  

  



Chapitre IV : Au-delà du modèle de la couche mince : 

 124 
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Chapitre V : Etude d’électrodes à base de 

silicium nanométrique 

 

 

Afin de limiter les effets néfastes de l’expansion volumique du silicium lors de sa 

lithiation, une solution efficace est d’utiliser des particules de taille nanométrique qui sont les 

plus répandues aujourd’hui. Dans ce chapitre, nous étudierons deux types d’électrodes. Les 

premières sont des électrodes composites à base de silicium nanométrique. Leur étude s’inscrit 

dans le cadre du projet européen BACCARA. Les secondes sont des électrodes à base de 

composite de silicium/carbone : les particules de silicium nanométrique sont agglomérées à du 

graphite avec du carbone amorphe. Ces matériaux sont au stade de pré-industrialisation.  

L’enjeu de la caractérisation de telles électrodes par ToF-SIMS réside dans l’obtention 

d’informations d’ordre macroscopique, leur taille caractéristique étant inférieure à la résolution 

spatiale de l’instrument. Pour parvenir à tirer des conclusions d’intérêt, le couplage avec 

d’autres techniques telles que le MET, XPS, RMN est indispensable. 

 

La première partie de ce chapitre s’inspire en partie d’une publication parue dans 

Chemistry of Materials en 2016 : 

Dupré, N.; Moreau, P.; De Vito, E.; Quazuguel, L.; Boniface, M.; Bordes, A.; Rudisch, C.; 
Bayle-Guillemaud, P.; Guyomard, D., Multiprobe Study of the Solid Electrolyte Interphase on 
Silicon-Based Electrodes in Full-Cell Configuration, Chem. Mater, 2016. 
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I- Electrodes composites à base de silicium nanométrique 

La première partie de ce chapitre s’inscrit dans le cadre du projet européen BACCARA dont 

le but est de mieux comprendre les interfaces présentes dans les batteries rechargeables à base 

de silicium par des méthodes d’analyse in situ et in operando.217 Elle est centrée sur l’étude de 

la SEI et de son évolution lors du vieillissement des électrodes. Dans le cadre de nos travaux, 

elle est aussi l’occasion de mettre en perspective les résultats obtenus dans les chapitres III et 

IV en étudiant les mécanismes de dégradation d’électrodes à base de particules de silicium 

nanométrique grâce aux moyens humains et techniques mis à disposition dans ce projet.  

1- Méthodes expérimentales 

a- Système étudié  

Dans la première partie de ce chapitre, le matériau choisi comme matière active de 

l’électrode est du silicium nanométrique. La poudre, commerciale, se compose de deux 

populations de particules : une première d’un diamètre de 100 nm et une seconde, plus petite, 

d’un diamètre de 30 nm. Ces deux types de populations sont identifiables sur l’image MET de 

la figure V-I-1-a. Les figures V-I-1-a et b permettent de mieux visualiser leur structure. Les 

particules de la population de diamètre 100 nm sont monocristallines tandis que les plus petites 

apparaissent polycristallines.218  

 

Tout comme dans le chapitre IV, cette poudre a été mise en forme dans une électrode par 

voie aqueuse. Les électrodes ont été élaborées à Nantes (IMN) et contiennent 80 % de matériau 

actif, 12 % d’agent conducteur (carbone noir Super P) et 8 % de liant (PVdF). L’enduction est 

Figure V-I-1 : Images MET des particules de silicium utilisées dans cette partie. (a) plusieurs particules ; (b) 
particule représentant la population de particules de diamètre 100 nm ; (c) particule représentant la 

population de particules de diamètre 30 nm.1 
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effectuée sur un collecteur de cuivre sur une épaisseur d’environ 20 µm, correspondant à un 

grammage en silicium de 1 mg.cm-2. 

Le montage de ces électrodes a été réalisé par l’IMN et le CEA en configuration de cellule 

complète, opposant l’électrode de silicium à une électrode de NMC (figure V-I-2). Dans ces 

conditions, la charge correspond à la lithiation de l’anode de silicium et la décharge à la 

délithiation. L’électrolyte utilisé est un mélange équimassique de carbonate d’éthylène et de 

carbonate de diethyl (EC : DEC 1 :1 wt%) dans lequel 1 M de LiPF6 est dissous (LP40) et 

10 wt% d’additif FEC est ajouté.  

b- Cyclage électrochimique 

Comme l’illustre la figure V-I-2, des cellules de types Swagelock ont été choisies pour le 

cyclage électrochimique. Ces cellules, contrairement aux piles boutons, permettent un 

démontage facile et peuvent accueillir une troisième électrode. Ici une électrode de LFP 

partiellement délithiée sera utilisée comme électrode de référence, et permettra de suivre le 

potentiel de l’anode et de la cathode de manière séparée. En décharge, la capacité est limitée à 

1200 mAh g-1, jusqu’à ce que l’anode atteigne un potentiel de 5 mV. La charge s’arrête lorsque 

l’électrode de silicium atteint 1 V et que le potentiel de l’électrode de NMC est supérieur à 

2,8 V. 

 

Figure V-I-2 : Vue éclatée d’une pile de type Swagelock, montée dans les configurations de l’étude. 
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Les profils électrochimiques obtenus sont présentés sur la figure V-I-3-a. Il est clair que les 

courbes de cyclage du silicium (bleu) évoluent avec le nombre de cycles. Le potentiel de fin de 

charge augmente, passant de 0,005 V lors de la première lithiation à près de 0,25 V lors de la 

centième, tandis que la quantité de lithium inséré diminue.  

 

Cette diminution de la quantité de lithium échangé entre l’anode et la cathode conduit à une 

diminution de la capacité de la cellule comme l’illustre la figure V-I-3. Ce phénomène ne se 

retrouve pas en demi-cellule dans la mesure où l’électrode de lithium peut fournir des ions 

lithium de manière quasi infinie.   

L’allure des courbes de lithiation est assez similaire à celles décrites dans les chapitres 

précédents, un plateau est notamment visible lors de la première lithiation 

2- Méthodologie 

La formation continue de SEI au cours du cyclage, est l’une des causes connues de 

défaillance des électrodes. La méthodologie décrite dans le chapitre IV, consistant à coupler 

une coupe FIB dans la chambre d’analyse du ToF-SIMS, suivie d’une cartographie chimique, 

a été utilisée. 

La figure V-I-4 présente les images en électrons secondaires du cratère et de la section 

transverse obtenue par FIB à la surface d’une électrode après la première délithiation. Celle-ci 

présente de nombreuses fissures. Il est difficile de dire si ces fissures sont provoquées par les 

Figure V-I-3 : (Gauche) : profil électrochimique des électrodes de NMC et composite silicium obtenus lors 
du cyclage à C/2. (Droite) : évolution de la capacité de (dé)lithiation et de l’efficacité coulombique au cours 

du cyclage de l’électrode de silicium.  
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changements successifs de volume au cours des cycles ou par les manipulations post mortem 

de l’électrode.  

 

La figure V-I-4-b permet de distinguer clairement la surface de l’électrode, son volume 

ainsi que le collecteur de courant. Il est en revanche impossible de distinguer les particules de 

silicium comme cela était le cas pour les particules micrométriques (figure IV-II-2). Des 

cartographies chimiques d’électrodes après le premier cycle dans les états lithiés et délithiés 

ainsi qu’après 100 cycles sont réalisées pour permettre de suivre l’évolution de la composition 

chimique et analyser la répartition du lithium dans ces électrodes. 

Parallèlement, des analyses XPS et des expériences de résonance magnétique nucléaire 

(RMN), effectuées par les partenaires du projet à l’IMN, permettent d’obtenir plus 

d’information sur la chimie de ces électrodes, délithiées aux mêmes stades de vieillissement.  

3- Premier cycle 

Dès la première lithiation, les cartographies chimiques des ions Li+, F- et P+, présentées 

sur la figure V-I-5, révèlent certaines inhomogénéités. Même s’il est impossible de différencier 

le lithium provenant du silicium lithié de celui provenant de la SEI, les éléments fluor et 

phosphore sont, eux, associés à la présence de SEI. Ainsi les inhomogénéités constatées, en 

particulier les plus fortes concentrations proches du collecteur de courant, sont attribuées à une 

mauvaise dispersion de la SEI sur la profondeur de l’électrode.  

Figure V-I-4 : Imagerie en électrons secondaires (ToF-SIMS) d’une coupe FIB in situ réalisée sur une 
électrode de silicium après la première délithiation. (a) Vue de dessus. (b) Vue de la section transverse 

complète. 
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La cartographie du lithium présentée en figure V-I-6-b montre que la délithiation du 

lithium s’est faite de manière homogène. Le lithium détecté est attribué à du lithium emprisonné 

dans la SEI, responsable de la perte de capacité irréversible. La répartition du silicium (figure 

V-I-6-c) est en revanche marquée par une zone d’intensité hétérogène. Cette irrégularité peut 

être due à une mauvaise couverture du silicium par la SEI (zone d’intensité élevée) ainsi qu’à 

la présence de porosités liées à sa dispersion (zone d’intensité faible). La cartographie du 

phosphore, similaire à celle du lithium, laisse pourtant penser que la SEI est répartie de manière 

assez homogène.  

  

+
+
+

+
+
+

Figure V-I-5 : Cartographies chimiques réalisées par ToF-SIMS de la section transverse d’une électrode à 
base de silicium après la première lithiation (capacité limitée à 1200 mAh g-1). (a) Superposition des 
cartographies de Li+ (rouge), Si+ (vert) et Cu+ (bleu) (b) cartographie de Li+ (c) cartographie de F- (d) 

cartographie de P+. Les lignes blanches en pointillés délimitent la section transverse.  
 

 

Figure V-I-6 : Cartographies chimiques réalisées par ToF-SIMS de la section transverse d’une électrode à 
base de silicium après la première délithiation (capacité limitée à 1200 mAh g-1). (a) superposition des 

cartographies de Li+ (rouge), Si+ (vert) et Cu+ (bleu) ; (b) cartographie de Li+ ; (c) cartographie de Si+ ; (d) 
cartographie de P+. Les lignes blanches en pointillés délimitent la section transverse. 
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La figure V-I-7 présente les résultats RMN obtenus pour ces électrodes. Comme 

attendu, les spectres du fluor (19F) confirment la présence de SEI à la surface du silicium dès la 

première lithiation avec la présence d’un pic à -204 ppm correspondant au LiF et du doublet à 

-72 et -74 ppm pouvant correspondre à du LiPF6, piégé dans les porosités de l’électrode. Les 

espèces fluorées de la SEI se forment donc dès le premier cycle. 

 

Les analyses XPS effectuées sur ces électrodes sont présentées sur la figure V-I-8. A 

partir des intensités des pics et des facteurs de sensibilité relatifs (implémentés dans le logiciel 

de traitement Multipack), il est possible d’estimer la proportion de chaque élément présent dans 

la SEI. Ces calculs ont été réalisés sur la base d’une distribution homogène des éléments dans 

la couche sondée. A ce stade du vieillissement, la SEI comporte des espèces lithiées, fluorées, 

carbonées et oxygénées dans des proportions comparables (de 18 % à 30 %). Cette composition 

reste stable au moins jusqu’au 10ème cycle mais évolue avant d’atteindre le 100ème cycle.  

Figure V-I-7 : Spectres MAS RMN normalisés de 19F et 7Li des électrodes à la fin des 1ere, 10ème et 100ème 
(dé)lithiations. 
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4- Cyclage prolongé 

Entre 10 et 100 cycles, les analyses XPS révèlent une évolution des quantités relatives 

des différents composants de la SEI. Les signaux du fluor et du lithium disparaissent tandis que 

celui du carbone augmente de 80 %. Ces résultats indiquent donc que les couches externes de 

la SEI sont constituées de composés carbonatés non lithiés, montrant que tout le lithium 

cyclable a été consommé. Les couches de carbonates non lithiées, formées à l’extrême surface 

des particules, sont le résultat de la décomposition des solvants de l’électrolyte après que la 

plupart du lithium ait déjà été piégé dans les couches internes de la SEI. Ce phénomène n’est 

pas observable en demi-cellule dans la mesure où l’anode de lithium métal offre un réservoir 

quasi infini de lithium.   

L’analyse des spectres RMN du lithium (7Li) au fil du cyclage (figure V-I-7) montre au 

contraire une nette augmentation de la quantité de lithium présente dans les échantillons 

pourtant dans un état délithié. Le lithium détecté est en grande majorité dans un environnement 

correspondant à de la SEI. En effet, du lithium dans un alliage LixSi formerait un pic à 1,6 ppm, 

Figure V-I-8 : (a) Evolution des pourcentages atomiques en Li (rouge), C (bleu), O (noir) et F (vert) de la 
SEI à la surface de l’électrode à la fin de la 1ere, 10ème et 100ème lithiation. Les compositions sont déduites des 

résultats XPS. (b) Spectre XPS Li 1s après 1, 10 et 100 cycles. 
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ce qui ne semble pas être le cas pour la figure V-I-7, même si la largeur du pic centré à -0,5 ppm 

ne permet pas d’exclure radicalement cette hypothèse. 

La présence de signal pour le lithium après 100 cycles (figure V-I-7) pourrait paraître 

surprenante par rapport aux spectres XPS Li 1s (figure V-I-8-b), révélant l’absence de lithium 

dans la SEI après 100 cycles. Dans le cas de l’XPS, seuls les quelques premiers nanomètres 

(typiquement 5 nm) de la surface de l’électrode sont sondés suggérant une accumulation 

d’espèces lithiées dans les zones plus profondes de l’électrode et dans les porosités.  

L’intégration des pics RMN du LiF et du LiPF6 piégé (-74 ppm et -204 ppm) montre 

qu’au fil des cycles, leur quantité reste stable, prouvant que les espèces fluorées constituant la 

partie inorganique de la SEI restent stables au cours du cyclage.  

En ce qui concerne la SEI, les analyses RMN ont permis de montrer que la partie 

inorganique fluorée se forme majoritairement lors du premier cycle tandis que des espèces 

lithiées non fluorées s’accumulent tout au long du cyclage. 

 Après 100 cycles, les cartographies ToF-SIMS dans les états (dé)lithiés sont présentées 

en figure V-I-9. A l’état lithié, de fortes inhomogénéités dans la répartition du lithium sont 

observées. Celles-ci sont attribuées à une SEI très inhomogène et sont particulièrement 

observables dans les zones les plus profondes de l’électrode.  

  

+
+
+

Figure V-I-9 : Superposition des cartographies chimiques de Li+ (rouge), Si+ (vert) et Cu+ (bleu) réalisées 
par ToF-SIMS sur la section transverse d’une électrode à base de silicium après 100 cycles (capacité limitée 

à 1200 mAh g-1). (a) état lithié ; (b) état délithié. Les lignes blanches en pointillés délimitent la section 
transverse. 
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A l’état délithié (figure V-I-9-b), deux zones plus concentrées en lithium sont observées. 

Au vu de l’état de cyclage avancé et des mauvaises performances de l’électrode, une mauvaise 

délithiation de l’électrode est à envisager.  

Au regard des résultats XPS et RMN, ces inhomogénéités sont donc associées à de la 

SEI et à un mauvais recouvrement des particules de Si plutôt qu’à du lithium piégé dans des 

particules de Si. Ce résultat parait être en contradiction avec les mécanismes de défaillance 

observés au chapitre IV (figure IV-III-5) montrant du lithium piégé dans des particules de 

silicium micrométrique à l’état délithié. Cette différence peut s’expliquer par le changement de 

taille des particules qui, désormais, sont inférieures à 150 nm, taille critique en deçà de laquelle 

les particules ne sont pas affectées par la pulvérisation.85    

5- Proposition d’un modèle 

Finalement, l’association de ces techniques permet de conclure que : 1) la SEI n’est pas 

une couche uniforme ; 2) celle-ci se forme tout au long du cyclage ; 3) les espèces inorganiques 

lithiées se forment principalement durant les premiers cycles ; 4) les variations de potentiel et 

le vieillissement naturel des cellules permet à des espèces organiques non lithiées de continuer 

à se former tout au long du cyclage, même lorsque la cellule ne fonctionne plus correctement. 

 Une vue schématique de la dégradation d’une électrode en Si en cellule complète est 

présentée sur la figure V-I-10.  
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Cette figure est adaptée d’une publication proposant une étude plus complète, notamment 

des mécanismes de vieillissement sans cyclage électrochimique219 et justifiant l’existence, la 

nature et l’évolution de la couche native.    

  

Figure V-I-10 : Schémas décrivant la formation et l’évolution de la SEI à la surface de particules de 
silicium. 
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II- Dégradation d’électrodes pré-industrielles à base de composite Si/C 

La seconde partie de ce chapitre concerne l’étude d’électrodes à base d’un matériau 

composite silicium/carbone fourni par un industriel. Les électrodes présentent des défaillances 

faisant chuter les performances de la batterie de manière prématurée. Nous proposons d’utiliser 

la méthode consistant en un couplage entre XPS et imagerie ToF-SIMS de section transverse 

pour mieux comprendre ces défaillances.  

1- Présentation du matériau et problématique  

Pour atténuer les pertes de capacité dues aux défaillances du silicium, une solution 

envisagée est l’utilisation de matériaux composites Si/C. Plusieurs types de structure peuvent 

être envisagés : les nanoparticules de silicium peuvent être complètement dispersées dans une 

matrice de carbone220 ou encore piégées entre des feuillets de graphène.121, 221 Dans cette étude, 

une autre structure a été synthétisée : les nanoparticules de silicium sont dispersées et agrégées 

par du carbone amorphe à la surface de particules micrométriques de graphite. La figure V-II-

1 permet d’accéder à la morphologie de ces électrodes avant cyclage électrochimique.  

   
Figure V-II-1 : Cartographie (ToF-SIMS) d’une coupe FIB in situ réalisée sur une électrode à base de 

composite Si/C avant cyclage. (a) Vue de dessus en électrons secondaires. (b) Vue de la section transverse 
en électrons secondaires. (c) Superposition des cartographies de Li+ (rouge), Si+ (vert). (d) cartographie de C- 
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Sur l’image en électrons secondaires de la section transverse (figure V-II-1-b), des particules 

de 5 µm à 10 µm sont visibles. La porosité de cette électrode est de l’ordre de 35 % pour 90 wt% 

de matière active. Les images V-II-1-c et d permettent de distinguer les particules de carbone 

et de silicium. Même si les particules de silicium sont trop petites pour être observées 

clairement, des agglomérats sont identifiables (vert) aux abords des particules de carbone (noir 

du fait de l’absence de signal). Par ailleurs, la matrice qui entoure ces particules apparaît riche 

en lithium (rouge). Celui-ci provient du LiOH utilisé pour neutraliser l’acide polyacrylique 

(PAA) utilisé comme liant dans la formulation des électrodes. La présence de carbone dans le 

PAA empêche de clairement distinguer les particules de carbone sur la cartographie de C-. Nous 

retiendrons de ces cartographies que les nanoparticules de silicium sont présentes sous forme 

d’agglomérats en bordure des particules de carbone.   

Le cyclage électrochimique de ces électrodes a été réalisé dans des cellules de format 

18650, (figure V-II-2-a). L’électrode à base de composite Si/C joue le rôle d’électrode négative 

tandis qu’une électrode de LiCoO2 est utilisée comme électrode positive. Sans permettre 

l’obtention de capacités aussi élevées que pour des électrodes à base de silicium pur (530 mAh 

g-1 de capacité théorique), la figure V-II-2 montre que leur durée de vie est toutefois bien 

meilleure. A un régime C, après 160 cycles la cellule retient encore 80 % de sa capacité (par 

rapport au 5ème cycle). A titre de comparaison, les électrodes présentées dans la partie I de ce 

chapitre atteignaient ce seuil après 10 cycles (figure V-I-3).  

 

Figure V-II-2 : a) photographie d’une cellule 18650 b) Evolution de la capacité (décharge) en fonction du 
nombre de cycles, exprimée par rapport à la capacité du 5ème cycle. Les résultats obtenus pour trois cellules 

sont présentés, deux défaillantes (bleu) et une fonctionnant correctement (vert). 
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 Malgré ces performances correctes, la perte de capacité en vieillissement reste 

conséquente (matérialisée par la zone bleue) et au bout d’une centaine de cycles, un phénomène 

particulier apparaît. Environ la moitié des cellules (en bleu sur la figure V-II-2) voient leurs 

capacités chuter de manière plus brutale que les autres (en vert) lorsqu’elles sont cyclées à un 

régime C. La perte de capacité entre les deux cas de figure est matérialisée par la zone rouge. 

Si un cycle est effectué à un régime C/5, les capacités déchargées pour les deux populations de 

cellules deviennent identiques. Cette étude a donc deux objectifs : mieux appréhender les 

mécanismes de vieillissement de ce type d’électrode et comprendre ce qu’il advient du lithium 

qui reste piégé dans l’électrode négative lors des décharges à un régime C, dans le cas des 

cellules défaillantes (zone rouge). 

2- Etude du système en format Li-ion 18650 

Cette étude repose sur la méthodologie développée consistant en la réalisation de 

cartographies ToF-SIMS sur des sections transverses de coupes FIB réalisées in situ. Pour 

pouvoir analyser les électrodes, ces dernières doivent êtres extraites de la cellule. Contrairement 

aux montages en pile bouton, les cellules 18650 ne peuvent être ouvertes que dans un état 

totalement délithié (décharge à potentiel constant jusqu’à atteindre un courant équivalent à 

C/100), le risque et les conséquences d’un court-circuit étant trop grand. 

Des cellules correspondant aux deux cas de figure évoqués précédemment ont été 

déchargées, ouvertes puis analysées par FIB-ToF-SIMS. Les images correspondantes sont 

visibles sur les figures V-II-3 et V-II-4. Les images des sections transverses prises en électrons 

secondaires ne permettent pas de mettre en évidence des différences entre les deux électrodes. 

Toutes deux montrent, comme pour l’électrode avant cyclage, des particules de taille 

micrométrique entourées d’une matrice. Les cartographies de C- permettent de mieux distinguer 

les particules de carbone. Celles-ci sont identifiables en noir (pas de signal) sur la superposition 

des cartographies de Si- et Li-. Ces superpositions (figures V-II-3-c et V-II-4-c) permettent de 

remarquer que le silicium se trouve moins aux abords des particules de carbone et qu’il est plus 

dispersé que sur les analyses de l’électrode avant cyclage. Les figures V-II-3-e et V-II-4-e 

permettent d’analyser la répartition du fluor, associé à la présence de SEI. Sa présence est 

souvent corrélée à celle du silicium, probablement entouré de SEI. Sur les cartographies de Li+, 

les particules de carbone semblent bien délithiées dans les deux cas et apparaissent en noir.  
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Cette comparaison, faite pour des cellules totalement délithiées à bas régime, n’a pas 

permis de mettre en évidence de différences entre les deux électrodes. Cependant la dispersion 

des particules de silicium peut être une explication à la perte de capacité des cellules lors du 

cyclage.   

 

 

Figure V-II-3 : Cartographies ToF-SIMS d’une coupe FIB in situ réalisée sur une électrode de silicium 
fonctionnant correctement, totalement délithiée après 350 cycles. (a) Vue de la section transverse en 

électrons secondaires. Le cadre rouge délimite la zone cartographiée par la suite ; (b) cartographie de C- ; (c) 
Superposition des cartographies de Li- (rouge), Si- (vert) ; (d) cartographie de Li+ ; (e) Superposition des 

cartographies de Li- (vert), F- (rouge). La barre d’échelle correspond à 10 µm. 
 

Figure V-II-4 : Images ToF-SIMS d’une coupe FIB in situ réalisée sur une électrode de silicium défaillante, 
totalement délithiée après 350 cycles. (a) Vue de la section transverse en électrons secondaires. Le cadre 

rouge délimite la zone cartographiée par la suite ; (b) cartographie de C- ; (c) Superposition des cartographies 
de Li- (rouge), Si- (vert) ; (d) cartographie de Li+ ; (e) Superposition des cartographies de Li- (vert), F- 

(rouge). La barre d’échelle correspond à 5 µm.  
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3- Poursuite du cyclage des même électrodes en piles bouton  

a- Protocole de montage en pile bouton d’électrodes extraites des cellules 18650 

Pour permettre de réaliser des analyses sur des électrodes délithiées à plus haut régime (C), 

pour lesquelles des différences ont été observées sur les performances électrochimiques (figure 

V-II-2), les électrodes en composite Si/C ont été remontées dans des cellules de type pile 

bouton. Les cellules 18650 ont été démontées à la fin du cyclage et les électrodes Si/C, 

totalement délithiées, extraites, pastillées et installées dans un montage expérimental similaire 

à celui présenté dans les chapitres précédents. Le cyclage électrochimique consiste en un 

premier cycle de lithiation/délithiation effectué à un régime C/10. Pour le second cycle, la 

lithiation a été conduite à un régime C/10 tandis que l’ultime délithiation a été effectuée à un 

régime C ou C/5. Chacune des électrodes (défaillante ou non) est ainsi cyclée avant d’être 

ouverte après une délithiation à des régimes de C et de C/5.  

Les analyses XPS ont été réalisées sur une surface carrée de ~200 µm de côté sur la surface 

des électrodes, après 60 min d’abrasion à l’argon monoatomique. Cette dernière permet de 

retirer la couche de SEI et de pénétrer dans le volume du matériau. Les résultats sont présentés 

sur la figure V-II-5.  

Les analyses ToF-SIMS ont été réalisées en utilisant le même protocole que précédemment. 

Pour faciliter la comparaison des résultats, les figures V-II-6 à V-II-9 présentant les résultats de 

ces analyses ont été regroupées sur une double page.  

b- Analyses XPS  

Le spectre C 1s de l’électrode avant cyclage a été décomposé à l’aide de quatre 

composantes. Celles à une énergie de liaison de 289 eV et 283,5 eV sont clairement identifiables 

comme étant respectivement dues au liant PAA125, 222 et au carbone graphite.223 Les autres 

composantes sont plus difficilement identifiables car, dans ces échantillons, le carbone est à la 

fois présent dans le liant, le carbone amorphe de la matrice et le carbone graphite de la matière 

active. Dans le cas des électrodes cyclées, une composante à une énergie de liaison de 282 eV 

doit être ajoutée et correspond au carbone graphite dans un état lithié.125 

La décomposition du spectre O 1s de l’électrode non cyclée comporte deux composantes 

attribuées aux liaisons de type OC-R provenant du liant et des divers oxydes natifs présents à 
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la surface des particules. Après cyclage, le pic à 532 eV devient plus intense, soulignant la 

prépondérance d’espèces riches en oxygène présentes dans la SEI. De plus, une nouvelle 

composante à une énergie de liaison de 528 eV est nécessaire pour ajuster les spectres et peut 

être attribuée à Li2O.68, 224 

  

Le spectre Li 1s de l’électrode avant cyclage est assez bruité mais présente un pic à une 

énergie de liaison de 57 eV attribué au lithium utilisé pour neutraliser le PAA. Pour les 

électrodes cyclées, trois composantes sont nécessaires pour ajuster les spectres associés à cette 

orbitale. L’attribution exacte de ces composantes est délicate, en raison de la grande quantité 

d’espèces lithiées présentes dans l’échantillon (LiSi, LiCgr, LiC, SEI, LiPAA) et les faibles 

décalages en énergie engendrés par ces espèces chimiques. La composante à une énergie de 

Figure V-II-5 : Spectres XPS résolus de C1s, O1s, Li 1s, Si 2p obtenus après 60 min d’abrasion pour 
l’électrode avant cyclage, l’électrode fonctionnant correctement déchargée à C, les électrodes défaillantes 

déchargée à C et C/5.  
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liaison de 54,5 eV peut être due à Li2O224 mais aussi à LiC6.225 Les composantes aux énergies 

de liaison de 56 eV et 58 eV peuvent correspondre à divers oxydes de lithium mais aussi à du 

silicium lithié.132, 226 

Les derniers spectres de la figure V-II-5 sont ceux de l’orbitale Si 2p. Dans le cas de 

l’électrode non lithiée, l’interprétation est assez claire : deux composantes à des énergies de 

liaison de 100 eV et 102 eV sont associées à l’oxyde natif de silicium et au silicium à l’état 

d’oxidation 0.68 Dans les cas des électrodes cyclées, le silicium, en partie recouvert de SEI, 

produit des spectres très bruités. Des décompositions des spectres avec deux composantes 

peuvent tout de même être proposées. La composante à 102 eV est toujours associée aux oxydes 

de silicium (silicates lithiés…). Une composante apparaît à une énergie de liaison 99 eV et est 

associée à du silicium lithié.68, 213 Cette composante, clairement visible dans le cas de l’électrode 

défaillante délithiée à un régime C, est plus discutable dans les deux autres cas de figure car 

elle est en partie masquée par le bruit de fond. Nous tiendrons compte de ces réserves dans les 

interprétations qui vont suivre.     
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Figure V-II-7 : Images (ToF-SIMS) d’une coupe FIB in situ réalisée sur une électrode de silicium 
défaillante, remontée en pile bouton et délithiée à un régime C. (a) Vue de la section transverse en électrons 

secondaires. Le cadre rouge délimite la zone cartographiée par la suite. (b) cartographie de C-. (c) 
Superposition des cartographies de Li- (rouge), Si- (vert). (d) cartographie de Li+. (e) Superposition des 

cartographies de Li- (vert), F- (rouge). La barre d’échelle correspond à 10 µm.  
 

Figure V-II-6 : Images (ToF-SIMS) d’une coupe FIB in situ réalisée sur une électrode de silicium 
fonctionnant correctement, remontée en pile bouton et délithiée à un régime C. (a) Vue de la section 
transverse en électrons secondaires. Le cadre rouge délimite la zone cartographiée par la suite. (b) 

cartographie de C-. (c) cartographie de Si-. (d) cartographie de Li+. (e) cartographie de F-. La barre d’échelle 
correspond à 5 µm.  

 

 
 



Chapitre V : Etude d’électrodes à base de silicium nanométrique 

 144 

 

 

Figure V-II-8 : Images (ToF-SIMS) d’une coupe FIB in situ réalisée sur une électrode de silicium 
fonctionnant correctement, remontée en pile bouton et délithiée à un régime C/5. (a) Vue de la section 

transverse en électrons secondaires. Le cadre rouge délimite la zone cartographiée par la suite. (b) 
cartographie de C-. (c) Superposition des cartographies de Li- (rouge), Si- (vert). (d) cartographie de Li+. (e) 

Superposition des cartographies de Li- (vert), F- (rouge). La barre d’échelle correspond à 5 µm.  
 

Figure V-II-9 : Images (ToF-SIMS) d’une coupe FIB in situ réalisée sur une électrode de silicium 
défaillante, remontée en pile bouton et délithiée à un régime C/5. (a) Vue de la section transverse en 

électrons secondaires. Le cadre rouge délimite la zone cartographiée par la suite. (b) cartographie de C-. (c) 
Superposition des cartographies de Li- (rouge), Si- (vert). (d) cartographie de Li+. (e) Superposition des 

cartographies de Li- (vert), F- (rouge). La barre d’échelle correspond à 10 µm.  
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c- Répartition des particules de silicium 

Les analyses ToF-SIMS réalisées sur les coupes FIB permettent d’accéder aux répartitions 

du silicium et du fluor sur la profondeur des électrodes. La première observation qui peut être 

faite est l’homogénéité des phénomènes sur la profondeur de l’électrode. Les distributions sont 

similaires à celles décrites pour les électrodes cyclées en cellule 18650 et analysées après 

délithiation totale : une grande partie du silicium n’est plus situé en proche périphérie des 

particules de graphite. De plus, la présence de silicium est souvent corrélée à la présence de 

fluor. La région encadrée d’un rectangle blanc en pointillé sur la figure V-II-6, montre une 

région riche en silicium, cerclée de fluor, illustrant bien ce phénomène.  

Ces répartitions ne semblent pas évoluer en fonction du régime (C ou C/5). Il est difficile 

de conclure que ce phénomène participe aux défaillances de l’électrode. En effet, même si du 

lithium est détecté dans l’environnement de ces particules, la résolution du ToF-SIMS ne 

permet pas d’affirmer qu’il est piégé en leur sein, il peut provenir de la SEI ou du liant PAA 

utilisé.  

Les résultats d’analyse XPS permettent d’obtenir davantage d’informations. En effet, la 

présence de la composante associée à LixSi dans le spectre Si 2p de l’électrode défaillante 

délithiée à un régime C, permet de dire que les particules de silicium de cette électrode sont en 

partie encore lithiées. Lorsque cette électrode est délithiée à plus bas régime, la présence de 

cette composante est moins nette, masquée dans le bruit. De même, dans le cas de l’électrode 

fonctionnant convenablement, la présence de cette composante est discutable, mais laisse 

penser que le silicium contient moins de lithium que dans le cas de l’électrode défaillante. Les 

particules de Si pourraient donc participer à la perte de capacité de la batterie lors des décharges 

au régime C. 

d- Lithiation des particules de graphite 

Les cartographies ToF-SIMS réalisées sur l’électrode fonctionnant correctement 

déchargée à un régime C (figure V-II-6) permettent de voir que les particules de carbone 

(identifiables sur la figure b) sont bien délithiées. Une seule particule, indiquée par un cercle 

noir en pointillé, semble renfermer du lithium. Au contraire, les analyses réalisées sur 

l’électrode défaillante au même régime C (figure V-II-7), montrent que les particules de carbone 

contiennent toutes du lithium.  
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Les analyses XPS de ces électrodes (figure V-II-5) confirment la présence de graphite 

lithié par l’apparition d’une composante à une énergie de liaison de 282 eV. Les spectres Li 1s 

ne sont pas exploitables en raison d’un recouvrement des contributions de Li2O et LiC6 à 

54,5 eV.  

Les analyses ToF-SIMS réalisées sur l’électrode délithiée à un régime C/5 (figure V-II-

8) montrent que les particules de carbone sont bien délithiées, comme c’était déjà le cas au 

régime C. Pour l’électrode défaillante, la situation a clairement évolué, les particules de carbone 

semblent maintenant, elles aussi, bien délithiées (figure V-II-9-c, d, e).  

Cette délithiation des particules de graphite est également appréciable sur le spectre XPS 

C 1s de la figure V-II-5. La composante à 282 eV est en effet plus intense dans le cas d’une 

décharge de l’électrode défaillante à un régime C.   

Après ces observations qualitatives, la figure V-II-10 permet de mieux apprécier les 

différences de lithiation des particules de carbone pour les différentes électrodes. Pour chacune 

d’entre elles, des particules de carbone ont été choisies (matérialisées en rouge sur la figure 

correspondante) et le rapport entre le nombre de coups associé au carbone et celui associé au 

lithium a été calculé (Ic/ILi). Le rapport le plus faible (~ 7), correspondant aux particules de 

carbone les moins bien délithiées, est obtenu pour l’électrode défaillante délithiée au régime C. 

Pour les particules de carbone de l’électrode fonctionnant correctement et délithiées au même 

régime, le rapport est plus de quatre fois supérieur (~ 29). Lorsque le régime de délithiation est 

diminué jusqu’à un courant correspondant à C/5, les rapports augmentent pour les deux 

électrodes pour atteindre des valeurs proches de 50. Comme les comparaisons des figures V-II-

7 et V-II-9 le laissaient pressentir, l’augmentation du rapport, et donc l’imperfection de la 

délithiation, est bien plus importante dans le cas de l’électrode défaillante. 
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e- Interprétation des défaillances 

La perte de capacité irréversible est classiquement imputée à la formation continue de SEI 

sur les particules de silicium et à la déconnexion de certaines particules de silicium.  

La perte de capacité des cellules défaillantes, récupérable lors de décharge à un courant plus 

faible, est principalement imputée au piégeage du lithium dans les particules de graphite. Le 

rôle des particules de silicium dans cette défaillance n’est pas écarté par ces analyses mais la 

résolution latérale du ToF-SIMS et les signaux XPS du silicium trop bruités ne permettent pas 

de l’affirmer sans ambiguïté. 

Figure V-II-10 : Calcul du rapport entre le nombre de coups détectés par ToF-SIMS, associés aux ions C+, 
par rapport à ceux associé aux ions Li+. Les aires considérées pour le calcul sont matérialisées en rouge.  
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L’exploitation des spectres XPS O1 s (figure V-II-5) permet de proposer une explication à 

cette perte de capacité réversible. En effet la composante associée à Li2O sur le spectre O 1s, 

est du même ordre de grandeur pour l’électrode fonctionnant correctement, délithiée à un 

régime C, et pour l’électrode défaillante, délithiée à un régime C/5. En revanche quand 

l’électrode défaillante est délithiée à un régime C, cette composante est bien moins intense. 

Dans les modèles de SEI stratifiée, abordés dans le premier chapitre, le Li2O est souvent détecté 

dans les couches internes inorganiques. En effet sur les particules de Si, le Li2O se forme 

directement dans la couche d’oxyde natif.68 Dans le cas du graphite, la couche interne 

inorganique contient du Li2CO3 qui se décompose en Li2O sous l’effet de l’abrasion argon 

(Li2CO3 à Li2O + CO2).227 Dans le cas de l’électrode défaillante, l’épaississement d’une 

couche organique (contenant OC-R) recouvrant une couche inorganique (contenant Li2O), 

pourrait expliquer la diminution du rapport I(Li2O) / I(OC-R). Cette couche organique rendrait 

l’extraction du Li des particules de graphite plus difficile. Lorsque la décharge est effectuée à 

plus bas régime, la couche organique aurait plus de temps pour se dissoudre, permettant au Li 

de mieux s’extraire des particules de graphite.  

Cette hypothèse doit cependant être vérifiée, en faisant varier par exemple les 

concentrations en FEC ou répéter les caractérisations pour des cellules dont la délithiation a été 

stoppée à différents potentiels.   
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Conclusion 

Contraint par la résolution spatiale du ToF-SIMS, les travaux présentés dans ce chapitre 

se sont éloignés de l’étude des mécanismes de lithiation des particules et a replacé l’étude à 

l’échelle de l’électrode. Pour tirer des conclusions sur les mécanismes de dégradation, souvent 

en rapport avec la SEI, les apports conjugués de la RMN et de l’XPS se sont alors révélés 

indispensables.  

Dans un premier temps, nous avons vérifié que la SEI est une couche dynamique qui 

évolue au cours de la vie de la cellule. Dans le cas d’une utilisation en cellule Li-ion, les espèces 

inorganiques fluorées se forment majoritairement lors du premier cycle et l’appauvrissement 

progressif en lithium cyclable se traduit par la formation d’une couche externe dépourvue de 

lithium. Le ToF-SIMS a en particulier permis de montrer que cette couche est inhomogène et 

ne recouvre parfois que partiellement les particules de Si. 

Par ailleurs, l’étude d’électrodes à base d’un matériau pré-industriel composite Si/C a 

permis de mieux comprendre les défaillances survenant pour certaines électrodes utilisant ce 

matériau. Bien que leur fonctionnement soit homogène sur toute la profondeur de l’électrode, 

à haut régime de décharge (C), le lithium ne parvient pas à s’extraire complètement des 

particules de graphite. Lorsque le régime est diminué (C/5), les particules de graphite sont 

délithiées correctement. Une hypothèse avancée pour expliquer ce phénomène serait la 

formation d’une couche de SEI organique superficielle qui s’opposerait à une bonne extraction 

du lithium des particules de graphite.  
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Chapitre VI : Perspectives 

 
 
 
 
 

Ce travail de thèse a permis de mettre en évidence les possibilités du ToF-SIMS pour 

l’étude des mécanismes de lithiation des anodes en silicium. Certaines possibilités liées au ToF-

SIMS n’ont cependant pas été évoquées. C’est le cas par exemple de l’imagerie 3D ou encore 

de la capacité à séparer les isotopes d’un même élément par leur masse. Nous proposons ici 

quelques pistes d’étude, dans la continuité des travaux déjà entrepris. Ces idées sont illustrées 

d’expériences préliminaires pour évaluer leur faisabilité. 
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I- Tomographie 3D : couplage ToF-SIMS et microscopie à rayons X 

La réalisation de cartographie chimique ToF-SIMS en 3 dimensions est une extension 

naturelle de l’étude menée dans le chapitre IV qui traite des mécanismes de lithiation de 

particules de silicium micrométrique. Deux approches ont été mises en œuvre sur une électrode 

non cyclée, similaire à celle utilisée dans le chapitre IV, pour effectuer ces cartographies 3D. 

La première méthode, illustrée sur la figure VI-I-1-a, consiste à coupler les faisceaux 

d’abrasion Cs et d’analyse Bi pour réaliser des cartographies chimiques à différentes 

profondeurs et ensuite reconstituer chimiquement le volume sondé.  

 

Le résultat (obtenu à Chimie ParisTech) est présenté en figure VI-I-2-a. La cartographie 

3D du silicium ainsi obtenue y est présentée sous deux angles différents. Les particules de 

silicium sont assez clairement identifiables. 

Dans la seconde méthode, illustrée sur la figure VI-I-1-b, le faisceau d’abrasion Cs+ est 

remplacé par le faisceau FIB. La région d’analyse est située sur la section transverse et la 

direction d’analyse est alors perpendiculaire au plan de l’échantillon. Le résultat obtenu est 

présenté sur la figure VI-I-2-b. Là aussi, les particules de silicium sont bien visibles.  

Figure VI-I-1 : Schémas des deux méthodes d’imagerie 3D ToF-SIMS. 
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Même si les deux méthodes semblent pouvoir donner de bons résultats, l’utilisation du 

FIB in situ permet de minimiser les artefacts dans le cas des matériaux d’électrodes souvent 

rugueux et poreux. Il rend également possible l’analyse de particules de silicium situées dans 

la profondeur de l’électrode, comme nous l’avons fait dans le chapitre IV. En revanche, 

l’utilisation du faisceau Cs permet d’atteindre une résolution en profondeur d’une dizaine de 

nanomètres à comparer avec une centaine de nanomètres pour le FIB.  

Une telle étude reproduite sur des échantillons partiellement lithiés permettrait de mieux 

visualiser la structure cœur coquille des particules mais aussi d’analyser les changements 

structuraux des particules. A l’échelle de l’électrode, l’évolution des porosités pourrait être 

étudiée, en amont de l’analyse ToF-SIMS, par une analyse non destructive à base de rayons X. 

Pour montrer les possibilités qu’offre une telle méthode, la même électrode a été analysée en 

utilisant un XuM qui permet de réaliser des tomographies rayons X, avec une résolution proche 

du micromètre. Les résultats de l’analyse sont présentés en figure VI-I-3. Les particules de 

silicium ainsi que les porosités de l’électrode sont visibles, pour tout le volume d’électrode 

analysé. L’analyse d’électrodes lithiées est beaucoup plus problématique dans la mesure où 

pour être optimale, cette méthode requiert une préparation plasma-FIB, instrument pour lequel 

aucun moyen de transfert protégé n’est actuellement mis en place.  

 

Figure VI-I-2 : Cartographies chimiques ToF-SIMS en 3 dimensions de Si+ d’une électrode à base de particules 
de silicium micrométrique, avant cyclage, obtenues en utilisant a) le faisceau d’abrasion Cs ; b) le FIB. 
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II- Couplage TEM-ToF-SIMS 

Dans le chapitre V, le couplage entre ToF-SIMS, XPS et RMN a permis d’obtenir des 

résultats intéressants concernant la SEI. Cependant, leurs résolutions latérales, limitées, ne rend 

pas ces techniques d’analyse adaptées à l’étude de l’insertion du lithium à l’échelle d’un grain 

de silicium nanométrique. L’utilisation du MET, dont la résolution latérale est proche de 

l’angström, semble plus pertinente. Un couplage entre MET-EELS et ToF-SIMS permettrait de 

donner à la fois des informations détaillées sur la structure des particules de silicium (MET) et 

une vision globale de la répartition du lithium sur la profondeur de l’électrode (ToF-SIMS). La 

préparation d’échantillons ainsi que la partie MET-EELS sont effectuées par l’Institut 

Nanoscience et Cryogénie (INAC).228 

La méthode développée consistant à réaliser une coupe FIB dans la chambre d’analyse 

ne permet pas d’analyser la même zone d’un échantillon en ToF-SIMS et en MET. Un nouveau 

protocole a ainsi dû être développé. Tout d’abord une lame mince MET est préparée par FIB 

Ga (ZEISS Nvision 40) et soudée au Pt à une grille MET (comme montré sur l’image en 

électrons secondaires de la figure VI-II-1). Une partie de la lame mince est polie plus finement 

Figure VI-I-3 : Sections transverses pour différentes profondeurs, tirées de l’imagerie 3D Xµm d’une électrode 
à base de particules de silicium micrométrique, avant cyclage. 

 



Arnaud BORDES- Thèse de doctorat -2016 

 155 

(comme décrit au chapitre 2) pour l’observation par MET (elle est cerclée de rouge sur la figure 

VI-II-1-b.) 

 

L’échantillon est ensuite transféré en boîte à gants grâce à une capsule de transfert 

dédiée. Le MET infligeant des dégâts plus localisés (chapitre II, figure II-III-V) que le ToF-

SIMS (implantation de gallium sur toute la surface), l’échantillon est d’abord transféré sur le 

MET par le biais d’une canne de transfert adaptée. Une fois l’analyse MET-EELS terminée, 

l’échantillon est rétro-transféré vers la boîte à gants puis jusqu’au ToF-SIMS par les moyens 

décrits au chapitre II. Ce protocole est, comme on peut le deviner, particulièrement lourd à 

mettre en œuvre.  

 
5 µmC-Li+

Si+
5 µm

a) b)

Figure VI-II-1 : Imagerie en électrons secondaires (ToF-SIMS) de la lame mince soudée à une grille MET. 
 

 

Figure VI-II-2 : Cartographies ToF-SIMS d’une lame mince préparée par FIB à partir d’une électrode 
lithiée à base de silicium nanométrique après 10 cycles. 
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La figure VI-II-2 présente les cartographies ToF-SIMS de C-, Li+ et Si+ obtenues pour 

une électrode lithiée après 10 cycles. L’électrode et les conditions de cyclage sont similaires à 

celles utilisées dans le chapitre V-I. La répartition du lithium semble indiquer une plus forte 

concentration d’espèces lithiées et carbonées vers le bas de l’électrode. Cependant, comme 

c’était le cas dans le chapitre V, la résolution spatiale du ToF-SIMS nous empêche de savoir de 

manière certaine si le lithium détecté est dans les particules de lithium ou dans la SEI. 

L’utilisation du MET EELS sur ce même échantillon devrait permettre de lever ce doute. La 

figure VI-II-3 présente les cartographies MET-EELS obtenues sur la même lame mince 

analysée en ToF-SIMS.  

 

Sur l’image VI-II-3-b, les particules de silicium nanométrique sont bien visibles (gris). 

La SEI est également identifiable, marquée par les espèces carbonatées (violet). Autour des 

particules de silicium, une coquille lithiée est souvent visible (orange) et permet d’accéder à la 

structure du modèle cœur coquille à cette échelle. La quantification de la phase lithiée donne 

des valeurs proche de Li0,5Si, beaucoup trop basse par rapport aux valeurs attendues. La 

Figure VI-II-3 : Lame mince préparée par FIB à partir d’une électrode lithiée à base de silicium 
nanométrique après 10 cycles. (a) Image en électrons secondaires ; (b) (c) cartographie EELS. 
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préparation d’échantillon est probablement responsable de cet écart, laissant l’échantillon trop 

épais par endroit ou dégradant l’état de surface de l’échantillon. L’image VI-II-3-c qui permet 

de différencier les zones cristallines des zones amorphes confirme que les coquilles des 

particules sont amorphes et donc ont donc bien été lithiées. 

A terme, l’objectif serait d’optimiser la préparation d’échantillons pour obtenir des 

images similaires à la figure VI-II-4, tirée des travaux de M. Boniface228.  

 

Sur cette image, la répartition du lithium dans les particules est exploitable. La particule 

encadrée par un rectangle blanc présente une structure similaire à celle des particules 

micrométriques. Elle est biphasée avec un cœur de silicium non lithié et une coquille de silicium 

lithié. Le cœur de silicium est traversé par une inclusion de silicium lithié, probablement situé 

sur un des joints de grains évoqués dans la figure V-I-1. La quantification de la phase lithiée 

donne une valeur moyenne de x dans LixSi de l’ordre de 1,3. Cette valeur, inferieure à celles 

communément trouvée dans la littérature (3,1) révèle sans doute des inhomogénéités de 

lithiation à l’échelle de l’électrode. Cette image révèle également des inhomogénéités à 

l’intérieur même de la coquille, ce qui semble différer des résultats obtenus pour les particules 

micrométriques.   

La meilleure qualité de la cartographie est liée à la nature de la préparation d’échantillon. 

Dans ce cas, l’électrode a simplement été grattée ce qui permet une analyse directe des 

Figure VI-II-4 : Cartographies EELS du lithium dans des particules de silicium issues d’une électrode 
lithiée à un tiers de sa capacité, après 10 cycles, préparée par grattage.228 
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particules de Si, sans préparation FIB. Ce type de préparation empêche toutefois l’analyse des 

particules en fonction de leur position au sein de l’électrode. Après un travail d’optimisation de 

la préparation FIB, il devrait être possible d’obtenir des cartographies d’aussi bonne qualité.  

III- Etude de la dynamique de la SEI par enrichissement isotopique  

Le ToF-SIMS permet de distinguer les isotopes d’un même élément. Cette possibilité 

n’a pas été exploitée dans ce manuscrit mais peut s’avérer être un outil efficace, notamment 

pour l’étude de la SEI. Dans cette optique deux expériences ont été menées, l’une utilisant 

l’isotope 13C et l’autre le 6Li. 

1- Enrichissement en 13C 

Remplacer l’électrolyte standard utilisé dans le chapitre V (EC-DEC) par un électrolyte 

enrichi en 13C permettrait de distinguer le carbone provenant de l’électrolyte (formant la SEI) 

du carbone utilisé comme agent conducteur, notamment dans le cas d’électrodes à base de 

particules nanométriques. Les électrodes étudiées sont identiques à celles de la première partie 

du chapitre V (électrodes composites à base de silicium nanométrique). Le but de ce marquage 

isotopique est de pouvoir différencier le carbone provenant de la SEI (et donc de l’électrolyte) 

de celui utilisé en tant que percolateur électronique (super P, VGCF…).  

Une cartographie de la section transverse d’une électrode cyclée avec un électrolyte 

enrichi en 13C a été réalisée mais n’a pas donné le résultat escompté. En effet, les masses du 13C 

(13,0028 u) et du CH (13,0073 u) sont très proches. Cette proximité ne poserait pas un réel 

problème dans les modes de spectrométrie de masse mais rend difficile la distinction des deux 

fragments ioniques secondaires dans un mode d’imagerie. Pour contourner ce problème, des 

tests ont été menés en utilisant un mode d’analyse (« bunched mode ») permettant d’améliorer 

la résolution en masse tout en conservant un temps d’analyse et une résolution latérale corrects. 

Les résultats de cette expérience sont présentés en figure VI-III-1. Sur la série de 10 pics 

montrés (issus de la décomposition en 10 pulses du faisceau primaire), deux pics sont 

observables, l’un apparaissant en vert et l’autre en gris. Même si cet écart peut être lié à la légère 

différence de masse entre 13C et CH, la reconstruction (figure VI-III-1) révèle que celui-ci 

provient en réalité de la topographie créée lors de la réalisation de la coupe FIB. Il semble en 

effet que les fragments d’ion provenant de la surface aient un temps de vol légèrement inférieur 
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à ceux issus de la section transverse et masquent la différence de temps de vol due à l’écart de 

masse, ce qui empêche la bonne exploitation des données.    

 

 

2- Enrichissement en 6Li 

Une autre option est d’utiliser du 6Li comme marqueur isotopique. Cette fois ci, le but 

sera non plus de pouvoir distinguer le carbone de l’électrolyte de l’agent conducteur mais 

de comprendre la dynamique de la SEI. Pour simplifier l’étude, le modèle de la couche 

mince a été utilisé. Le 6Li est contenu dans l’électrolyte sous forme de 6LiPF6.Les électrodes 

ont été cyclées en cellule de type « swagelock » face à une anode en Li métal. 

Figure VI-III-1 : Extrait de spectre de masse et cartographies de la section transverse d’une électrode à base de 
silicium nanométrique lithiée dans un électrolyte enrichi en 13C.  
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Les profils en profondeurs du ratio 6Li / 7Li, obtenus pour une électrode de référence et 

deux électrodes cyclées dans l’électrolyte enrichi, après 1 et 76 cycles, sont présentés sur la 

figure VI-III-2. La première observation évidente est que le ratio 6Li / 7Li est bien plus élevé 

dans le cas où les électrodes ont été cyclées dans l’électrolyte enrichi, ce qui valide l’approche 

proposée.  

De plus, les profils du ratio 6Li / 7Li semblent évoluer au cours du cyclage. Lors du 

premier cycle, dans les premières minutes d’abrasion (jusqu’à 200), un plateau est observable, 

avec un rapport 6Li/7Li de 2. Lorsque la SEI est traversée, le ratio augmente avant de se stabiliser 

à environ 5,5. Ceci montre que le lithium présent dans le silicium, à ce stade, provient 

principalement de l’électrolyte. La SEI formée est moins riche en 6Li. Après 76 cycles, le profil 

est totalement différent et se présente sous la forme d’un plateau continu. Ceci indique que le 
6Li est désormais autant présent dans la SEI que dans le silicium. En comparant avec le profil 

obtenu au premier cycle, ces spectres illustrent qu’au cours du cyclage, le lithium issu de la SEI 

et celui de l’électrode positive se mélangent et participent sans distinction à la formation de la 

SEI et à la lithiation du silicium.  

Figure VI-III-2 : Profils en profondeur du ratio 6Li/7Li de l’électrode de silicium en couche mince cyclée face à 
du lithium métal (vert),  face à une électrode de NMC enrichie en 6Li après 1 cycle (bleu) et après 76 cycles 

(rouge).  
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Cette évolution des rapports isotopiques pourrait également être liée au phénomène 

d’échange isotopique. En effet, après un temps long, les rapports isotopiques évoluent vers un 

équilibre thermodynamique commun à tout le système. Ce phénomène, supposé cinétiquement 

plus lent que les autres phénomènes en jeu (diffusion et migration des espèces électroactives) a 

été négligé mais mériterait une étude préalable. Par exemple, l’électrolyte enrichi en 6Li pourrait 

être mis en contact avec du 7Li métal et laissé au repos comme illustré sur la figure VI-III-3. Le 

suivi par ICP-MS de la quantité de 7Li présent dans l’électrolyte après différents temps 

(comparables au temps nécessaire à la réalisation du cyclage électrochimique) permettrait ainsi 

d’estimer la cinétique d’échange isotopique et de la prendre en compte dans l’interprétation des 

évolutions de rapports 7Li/6Li dans l’électrode.  

 

Pour aller plus loin dans cette étude, il serait aussi intéressant de démarrer le cyclage 

dans un électrolyte standard et au bout d’un nombre de cycles fixé (typiquement 2, 5, 10 et 50) 

changer l’électrolyte pour un électrolyte enrichi en 6Li. Ceci permettrait de mieux comprendre 

la dynamique et la formation des différentes couches de SEI au cours des cycles, ce qui, comme 

nous l’avons montré dans le chapitre V, est un enjeu critique.  

 

 

  

Figure VI-III-3 : Représentation schématique de l’évolution de la répartition en isotopes dans l’électrolyte. 
t0<t1<t2  
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Conclusion générale 

 
Ces travaux de thèse ont mis à contribution différents moyens d’analyse de surface pour 

progresser dans la compréhension des mécanismes de lithiation et de dégradation d’électrodes 

à base de silicium.  

En premier lieu, des protocoles spécifiques à l’analyse de matériaux d’électrodes 

particulièrement sensibles à l’oxydation ont été développés et optimisés. En assurant des 

transferts à l’abri de l’air entre tous les instruments utilisés et en maîtrisant les conditions 

expérimentales, des analyses fiables ont pu être obtenues pour plusieurs types d’électrodes : 

couche mince de silicium, électrode composite à base de poudre de silicium micrométrique puis 

nanométrique et enfin électrode composite à base de composite Si/C. Ce manuscrit s’est attaché 

à révéler tout l’intérêt que revêt le couplage de plusieurs techniques de caractérisation. 

L’association des spectroscopies ToF-SIMS et XPS appliquée à une couche mince de 

silicium déposée sur un collecteur de courant en cuivre a permis de mieux comprendre certains 

aspects méconnus des mécanismes de la première lithiation du silicium. En accord avec la 

littérature, nous avons montré que la lithiation débute par un mécanisme biphasé. Après 70 % 

de lithiation, le mécanisme devient similaire à celui d’une solution solide. Cependant la 

présence d’inclusions riches en lithium au cœur de la couche mince de silicium a été mise en 

évidence. Ces inclusions, observées dès 10 % de lithiation, sont identifiées comme étant la 

conséquence de chemins de diffusion rapides pour le lithium. Ces derniers sont liés à des défauts 

dans la structure de la couche mince, qui se forment au cours du dépôt. Les chemins de diffusion 

rapides se sont révélés former un second front de lithiation du silicium. De la même manière, 

la présence d’une phase riche en lithium à l’interface entre la couche mince de silicium et le 

collecteur de courant en cuivre a été mise en évidence. Cette phase participe au vieillissement 

prématuré de l’électrode en favorisant la délamination du matériau actif. Cette observation 

souligne la nécessité des travaux d’optimisation et de texturation des collecteurs de courant. 

Un couplage entre le FIB-ToF-SIMS et l’AES a ensuite permis l’étude des électrodes 

composites à base de poudre de silicium micrométrique. Cette méthode rend possible l’analyse 

de particules situées dans la profondeur de l’électrode. Le mécanisme de lithiation, homogène 

sur la profondeur de l’électrode, est similaire au modèle proposé pour la lithiation des couches 

minces. Des chemins de diffusion rapide sont également mis en évidence. Dans ce cas les 

raisons de leur formation sont différentes, et des sous-joints de grains sont supposés en être à 

l’origine. Ces chemins de diffusion rapide pour le lithium entraînent des inhomogénéités de 
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lithiation qui pourraient accélérer les défaillances des électrodes, en participant à la 

pulvérisation des particules.  

 Egalement observée dans la littérature pour des particules nanométriques, l’existence 

de ces chemins de diffusion rapide semble être généralisable à l’ensemble des structures en 

silicium. Ainsi minimiser la présence de défauts pourrait favoriser la durée de vie des 

électrodes. C’est sans doute pour cette raison que les nanoparticules de silicium amorphe 

présentent de meilleures performances que les particules de silicium nanométrique 

polycristallines, ou que la taille critique de fracturation des particules cristallines est inférieure 

à celle des particules amorphes.  

L’analyse des électrodes composites après plusieurs cycles (réalisés en capacité limitée), 

a permis de mettre en évidence la présence de particules de silicium encore lithiées alors que 

l’électrode était totalement délithiée. Cela illustre un autre mécanisme de vieillissement des 

électrodes : la décohésion des particules de l’électrode. En se séparant du réseau conducteur, 

des particules ou fragments de particules piègent du lithium de manière irréversible.  

Le cinquième chapitre a permis d’appliquer la méthodologie présentée ci-dessus à des 

électrodes contenant des particules de silicium nanométrique de taille caractéristique inférieure 

à la résolution latérale du ToF-SIMS. L’analyse des mécanismes de lithiation à l’échelle d’une 

particule n’étant plus possible, l’étude s’est concentrée sur des phénomènes à l’échelle de 

l’électrode. Nous avons ainsi montré que dans le cas d’électrodes composites à base de poudre 

de silicium nanométrique, une SEI hétérogène se formait tout au long du cyclage, même lorsque 

la cellule cesse de fonctionner correctement. Plusieurs espèces chimiques la composant ont pu 

être identifiées : des espèces organiques fluorées se formant majoritairement lors du premier 

cycle et des couches plus externes se formant après un cyclage prolongé, dépourvues de lithium.  

Par ailleurs, l’analyse de composite Si/C utilisé comme matière active d’électrode a 

permis d’identifier le piégeage du lithium dans les particules de graphite comme étant la raison 

principale des défaillances des cellules lorsque celles-ci sont cyclées au régime C. Les analyses 

XPS suggèrent que les difficultés d’extraction du lithium pourraient être causées par la présence 

d’une couche organique dans la SEI.  

De nombreuses perspectives sont envisageables à partir de ces travaux. Tout d’abord, 

une continuation directe de l’étude des mécanismes de lithiation est envisageable grâce aux 

progrès des outils de caractérisation, et certaines propositions ont été détaillées dans le dernier 

chapitre. Au-delà de la simple compréhension des mécanismes de lithiation, la méthode 

développée peut être appliquée pour assister plus directement la mise au point d’électrodes à 

base de silicium efficace. La mise au point de méthode de prélithiation des électrodes à base de 
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silicium ou la synthèse de nouveaux matériaux pourraient bénéficier de ces caractérisations de 

pointe. 

Au-delà des débouchés centrés sur le silicium, la méthode développée pourrait être 

appliquée à d’autres matériaux pour le stockage électrochimique de l’énergie comme les 

électrodes positives de type lamellaire, l’étude de batteries tout solide, d’électrolytes polymères 

ou même de composants de pile à combustible.  
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Annexes 

Annexe A – Spectroscopie de photoélectrons X (XPS)185, 229-230 

La technique XPS est une technique de caractérisation particulièrement populaire dans 

le domaine d’application des batteries grâce à sa capacité à donner des informations qualitatives 

et quantitatives sur la composition élémentaire de l’extrême surface d’un échantillon. Elle 

permet également de révéler l’environnement chimique dans lequel l’élément sondé se trouve, 

ce qui se révèle indispensable pour éclaircir la structure chimique de la SEI.  

 

A1-Principe 

a-Principe général 

La spectroscopie de photoélectrons consiste à étudier la distribution en énergie des 

électrons expulsés d’un échantillon par effet photoélectrique. L’échantillon est irradié par une 

source de rayons X, et un atome isolé d’énergie initiale Ei  passe dans un état excité d’énergie 

hυ+Ei où hυ est l’énergie du photon incident. Un photoélectron va décoller avec une énergie 

cinétique Ec laissant un ion dans un état d’énergie final Ef. La situation est résumée sur la figure 

A1. 

 

 

 

La conservation de l’énergie donne ensuite l’équation (E1) : 

hυ + Ei = Ec + Ef   (E1) 

Soit (E2) : 

 hυ - Ec = Ef - Ei = EL  (E2) 

hυ étant connu (=1486,7 eV pour une source de laboratoire Al Ka), la mesure de Ec 

permet d’estimer l’énergie de liaison du photoélectron éjecté. 

Figure A1 : Schémas de principe de la photoémission  
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Les pics visibles sur les spectres XPS sont formés par les électrons parvenant à sortir de 

la matière sans avoir subi de collision. Ainsi, la probabilité qu’un électron généré à la 

profondeur z soit détecté suit une loi de décroissance exponentielle (E3): 

I(z) = I∞(1 – exp(-z/λsinϴ)  (E3) 

Où ϴ est l’angle de collection des électrons émis par rapport à la surface de l’échantillon, 

z la profondeur de provenance des électrons et λimfp le libre parcours moyen inélastique des 

électrons dans le matériau. A z = 3. λimfp, la contribution des électrons émis au-delà de cette 

profondeur est négligeable (5 %), ce qui fait de l’XPS une technique de caractérisation 

d’extrême surface. Certains électrons ayant subi au moins une collision inélastique et ayant 

réussi à sortir de l’échantillon forment le fond continu.  

 

b- Sensibilité à l’environnement chimique 

L’XPS permet de connaitre l’environnement chimique dans lequel se trouve un élément. 

En effet, pour le même niveau d’énergie d’un même élément, l’énergie de liaison pour laquelle 

le pic va se former dépendra notamment de l’électronégativité des atomes qui l’entourent. En 

effet, la différence d’électronégativité provoque une dilatation ou une contraction des niveaux 

électroniques, ce qui a pour effet de diminuer ou d’augmenter l’énergie de liaison des électrons. 

L’amplitude de ces décalages en énergie dépend de la transition étudiée et peut être de quelques 

dixièmes d’eV à plusieurs eV. 

 

A2-Analyse semi-quantitative 

 L’intensité d’un pic XPS est donnée par l’équation (E4) 

I∞ = J . ca . σ . T . λimfp   (E4) 

Avec : -     J : flux incident de rayons X  

- ca : concentration de l’atome dans le volume de l’échantillon émettant les 

photoélectrons 

- σ : section efficace d’ionisation (probabilité de photoémission) 
- T : facteurs liés à l’instrument, comme la fonction de transmission 
- λimfp : libre parcours moyen du photoélectron (profondeur d’information). 

 
A3-Dispositif instrumental 

La figure A2 schématise le montage classique pour la réalisation d’analyses sous ultra 

vide. L’échantillon est d’abord placé dans la chambre d’introduction et une pompe sèche (vide 

primaire) relayée par une pompe turbomoléculaire (vide secondaire) procurent un vide de 
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l’ordre de 10-5 Pa. L’échantillon est ensuite transféré dans la chambre d’analyse dans laquelle 

un vide de l’ordre de 10-7 Pa est en permanence maintenu par une pompe ionique. 

 

Dans cette étude, l’instrument utilisé est un VersaProbe II (PHI). La source de rayons X 

a été obtenue par l’émission sous bombardement électronique d’une anode Al dont la raie Ka 

est sélectionnée (hυ = 1486,7 eV). Le faisceau est rendu monochromatique après son passage 

par un cristal de quartz. La taille minimale de ce faisceau (~ 10 µm) limite la résolution spatiale 

des analyses. L’énergie cinétique évoquée dans l’équation (E2) est mesurée par l’intermédiaire 

d’un analyseur hémisphérique. La neutralité de la surface est assurée par un canon ionique ainsi 

qu’un canon d’électrons à basse énergie (double compensation de charge). Pour permettre la 

réalisation de profils, des canons à argon monoatomique ou polyatomique sont implémentés 

dans la chambre d’analyse.   

Figure A2 : Architecture classique d’un instrument de caractérisation sous ultra-vide. 
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Annexe B – Spectroscopie des électrons Auger (AES)185, 230 

 La spectroscopie Auger est plus rarement utilisée pour l’étude des systèmes 

électrochimiques. Cependant, en raison d’une meilleure résolution spatiale comparée à celle de 

l’XPS, il est possible de réaliser des cartographies chimiques en plus d’analyses 

spectroscopiques standards et de profilométries.  

 

B1-Principe 

a-Principe général 

La spectroscopie d’électrons Auger (AES) est une technique assez similaire à l’XPS, 

mais elle utilise un faisceau électronique au lieu de rayons X comme source d’exitation. Un 

faisceau d’électrons, plus facilement focalisable, permet d’atteindre une résolution latérale 

ultime proche de 8 nm. Le faisceau secondaire analysé est constitué d’électrons Auger. Le 

mécanisme de production de cet électron est décrit sur la figure A. Un électron incident éjecte 

un électron d’énergie de liaison Ex (figure A3). Suite à cette émission, une lacune apparaît et 

est comblée par un électron provenant d’un niveau électronique supérieur (Ey). En comblant 

celle-ci, il libère un excédent d’énergie susceptible d’être transféré à un troisième électron. Ce 

dernier est éjecté et est appelé électron Auger. 

 

 
 

Electrons	secondaires

Figure A3 : Principe de l’émission Auger 
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L’énergie cinétique de l’électron Auger éjecté est fournie par l’équation (E5) :  

Ec ~ Ex - Ey - Ez    (E5) 

 L’énergie Ec peut être directement mesurée par un analyseur (similaire à celui de l’XPS 

ou spécifique). Passer le seuil d’énergie nécessaire à l’ionisation, Ec est indépendante de 

l’énergie de la particule incidente et est caractéristique d’un élément. La relation (E5) présente 

une légère approximation : elle néglige les perturbations induites par le changement de 

l’interaction électrostatique et de l’interaction spin-orbite lors de l’ionisation.  

b- Pics Auger 

Les transitions Auger sont en général désignées par les niveaux d’énergie impliqués 

dans l’émission Auger (K, L, M…) précédé du symbole de l’élément en question. Lorsque le 

niveau électronique évoqué se trouve dans la bande de valence, il sera souvent noté V ( par 

exemple O KLL ou Si LVV).   

Leur position dépend de l’atome émetteur, mais pour les mêmes raisons qu’en XPS, 

l’énergie cinétique de l’électron Auger varie selon l’environnement chimique dans lequel 

l’atome se trouve.  

B2-Analyse semi-quantitative 

L’intensité du pic est donnée par l’équation générique (E6). Elle est assez similaire à 

celle utilisé en XPS mais prend en compte en plus un terme de probabilité d’émission Auger 

gA, complémentaire du terme de probabilité d’émission de rayons X gX 

I∞ = J . ca . σ . T . gA . λimfp   (E6) 

Avec : -     J : flux incident de rayons X  

- ca : concentration de l’atome dans le volume de l’échantillon émettant les 

photoélectrons 

- σ : section efficace d’ionisation (probabilité de photoémission) 

- gA : Probabilité d’émission Auger 

- T : facteurs liés à l’instrument, comme la fonction de transmission 
- λimfp : libre parcours moyen du photoélectron (profondeur d’information). 
 

D’un point de vue pratique, l’analyse se fera à partir des spectres dérivés pour 

s’affranchir du bruit de fond important provoqué par l’émission simultanée d’électrons 

secondaires et rétrodiffusés. La loi d’atténuation est également similaire à celle présentée en 

XPS (E3). 
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B3-Dispositif instrumental 

L’appareillage AES utilisé est un Phi 700 Xi de PHI. Son architecture est similaire à 

celle présentée en figure A2. La figure A4, représentant la chambre d’analyse, montre que le 

canon à électrons et l’analyseur cylindrique sont placés en géométrie coaxiale, ce qui permet 

de minimiser les effets d’ombrage. Un canon d’abrasion Ar (monoatomique) pouvant faire 

office, à basse énergie, de neutraliseur de charges est également implémenté dans la chambre 

d’analyse. 

La résolution en énergie ΔE/E est de l’ordre de 0,5 %.  

Le porte-échantillons permet de réaliser des rotations Zalar, utilisées pour améliorer 

l’homogénéité des cratères obtenus lors de l’abrasion.  

 

 

 

  

Figure A4 : Schéma de la chambre d’analyse du Phi 700 XI 
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Annexe C – FIB-ToF-SIMS231-232 

 

C1-Principe 

Un faisceau d’ions pulsé (typiquement Bi+) bombarde l’échantillon, ce qui provoque 

l’arrachement d’atomes ou de fragments moléculaires des toutes premières couches de la 

surface (pour des conditions de ToF-SIMS statique). Certaines de ces espèces, sont émises sous 

forme d’ions peuvant ainsi être extraites puis accélérées en direction d’un analyseur à temps de 

vol permettant de déterminer leur masse. Ce principe de fonctionnement est schématisé sur la 

figure A5.  

 

 

  

La mesure du temps de vol des fragments ionisés par l’analyseur permet de remonter au 

rapport m/z grâce à l’équation (E7) : 

tToF = L . (m / 2z.(E0 + U))1/2    (E7) 

 

Où       -    tToF : temps de vol de l’ion, 

- L : longeur de la chambre de détection,  

- U : potentiel d’extraction, 

In
te
ns
ité

Temps	de	vol
Accélération	par	un	
potentiel	 fixe	+/- u

Particules	
chargées	0/+/-

Echantillon

Spectre	brut

Figure A5 : Principe du ToF-SIMS. 
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- E0 : énergie initiale de l’ion (après ionisation et avant extraction), 

- m : masse de l’ion, 

- z : charge de l’ion. 

La longueur de la chambre de détection et le potentiel d’extraction sont connus. E0 est 

quant à lui inconnu et participe à la largeur du pic (résolution en masse). Pour compenser la 

différence d’énergie cinétique initiale entre deux ions de même rapport m/z, la chambre de vol 

libre est équipée d’un « réflectron ». Celui-ci consiste en un miroir électrostatique constitué 

d’une série d’électrodes portées à des potentiels croissants qui vont repousser les ions et 

refocaliser ceux ayant un même rapport m/z. Deux ions de même rapport m/z mais d’énergies 

cinétiques initiale différente seront réfléchis différemment pour finalement arriver en même 

temps sur le détecteur, améliorant ainsi la résolution en masse. 

En outre, la résolution en masse m/Δm dépend fortement de la largeur de « pulse » du 

faisceau d’ions primaire, provoquant l’émission d’ions à différents instants. C’est notamment 

la variation de ce temps de pulse qui différencie les modes d’acquisition (spectroscopie ou 

imagerie). Le mode « bunched » cité dans le chapitre VI repose sur la diminution de la largeur 

de pulse, en les compressant dans le temps par un ralentissement ou une accélération temporaire 

du front d’ion primaire provoqués par l’utilisation d’un courant électrique. L’activation du 

« buncher » est indispensable dans les modes de spectrométries mais réduit de manière 

considérable la focalisation du faisceau. Il sera donc désactivé dans les modes d’imageries 

comme ceux utilisés dans ces travaux. Cela se traduit par une détérioration de la résolution en 

masse des spectres de masses comme l’illustre la figure A6. 

 

 
Figure A6 : Exemple de différences de spectres de masse obtenu (g) en mode spectroscopie en activant le 

« buncher » (h) en mode imagerie en désactivant le buncher.233  
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Enfin la résolution en masse est également limitée par la distribution des ions dans 

l’espace (cf chapitre VI). 

La résolution latérale est, elle, dictée par la focalisation du faisceau primaire dans 

l’espace. Celle-ci est assurée par une succession de par une succession de lentilles « d’Einzel », 

composées de trois électrodes annulaires porté à des tensions ajustables selon la distance du 

point image.  

 

L’intensité d’un pic est donnée par l’équation (E8) : 

Im = Ip ƴm α ϴm ŋ      (E8) 

Où       -    Im: intensité du pic correspondant à l’espèce m 

- Ip : dose d’ions primaires 

- ƴm : taux de pulvérisation 

- α : probabilité d’ionisation 

- ϴm : concentration de l’espèce m 

- ŋ : rendement de transmission de l’instrument (généralement proche de 95 %). 

 

La dose d’ions primaires et la fonction de transmission de l’instrument sont connues 

mais les taux de pulvérisation et la probabilité d’ionisation peuvent fortement varier selon 

l’environnement dans lequel se trouve l’espèce et rendent l’analyse semi-quantitative des 

résultats ToF-SIMS difficile.   

 

C2-Dispositif instrumental 

L’instrument utilisé dans cette étude est un ToF-SIMS5 d’Ion-ToF. L’architecture 

globale est similaire à celle décrite sur la figure A2. 

 La géométrie de la chambre d’analyse est décrite plus en détail sur la figure A6. Elle 

comporte un canon à ions à métal liquide (LMIG) qui produit les ions Bi. Divers canons 

d’abrasion sont également implémentés : Ar monoatomique, (GCIB), Cs+, Xe+, O-, Ga+ (FIB).  
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Le principe d’une source d’ions à métal liquide est décrit sur la figure A7. Ce type de 

source est utilisé pour produire les ions Bi (mono ou poly-atomiques) du faisceau d’analyse 

ainsi que les ions Ga du FIB. La masse des ions primaire est sélectionnée à l’aide d’un filtre de 

Wien déviant tous les ions dont la vitesse (et donc la masse) ne correspond pas à ceux souhaité. 

 

 

L’aiguille (needle) est recouverte d’une très faible quantité de métal, rendu liquide par 

le filament chauffant, qui libère des ions positifs sous l’effet du champ électrostatique créé par 

l’extracteur placé à un potentiel de -5 kV. Ces ions sont ensuite filtrés par des plaques de 

déflection pour obtenir un seul type d’agrégat dans le faisceau.  

Figure A6 : Photographie et schématisation du ToF-SIMS5 d’Ion-ToF. 
 

 

Figure A7 : Schéma de la production d’ion Bi par LMIS. 
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Résumé : Le silicium est un matériau étudié depuis plusieurs années comme une sérieuse alternative 
au graphite dans les batteries Li-ion. Doté d’une capacité spécifique massique importante (10 fois celle 
du graphite), son expansion volumique lors de l’insertion de lithium induit cependant de nombreuses 
défaillances conduisant à la chute rapide des performances. Ce travail de thèse vise à développer des 
approches alternatives et complémentaires à celles déjà existantes afin de mieux comprendre les 
mécanismes de lithiation et de dégradation. L’analyse croisée entre plusieurs techniques, principalement 
FIB-ToF-SIMS, Auger, XPS et FIB-MEB, point central de l’étude, nécessite la mise en place de 
protocoles spécifiques prenant en compte la forte réactivité des échantillons lithiés. En premier lieu, un 
couplage entre ToF-SIMS et XPS sur des couches minces de silicium, permet de mettre en évidence la 
présence d’une phase riche en lithium ségrégée à l’interface entre la couche de matériau actif et le 
collecteur de courant en cuivre. Un mécanisme particulier de lithiation du silicium, basé sur l’existence 
de chemins de diffusion rapide pour le lithium, est suggéré. La réalisation de coupes FIB effectuées in 
situ dans la chambre d’analyse du ToF-SIMS sur des électrodes à base de poudre micrométrique de Si 
permet ensuite de proposer un mécanisme de lithiation analogue à celui mis en évidence précédemment. 
Grâce à l’apport du MET, la nature des défauts à l’origine de chemins de diffusion rapide dans les grains 
de Si est identifiée comme étant des sous-joints de grain. En outre, la présence de grains déconnectés du 
réseau percolant de l’électrode au cours du cyclage et piégeant le lithium est mise en évidence et 
contribue à la défaillance rapide de la batterie. Enfin, la méthodologie développée est appliquée à l’étude 
d’électrodes composées de Si nanométrique et de composite Si/C. Elle participe, malgré la faible taille 
des particules impliquées, à l’établissement d’un modèle de croissance de SEI à la surface de grains de 
silicium nanométriques et permet d’identifier les raisons de la défaillance de ces électrodes.  

Mots clés : accumulateurs Li-ion, silicium, anode, mécanismes de lithiation, mécanismes de 
dégradation, ToF-SIMS, FIB, XPS, AES 

 

Investigation of lithium insertion mechanisms in silicon based anodes by using surface 
analysis techniques (XPS, AES, ToF-SIMS)   

Abstract: Silicon is a serious option to replace graphite in anodes for Li-ion batteries since it offers a 
specific capacity almost ten times higher. However, silicon anodes suffer from a drastic capacity fading, 
making it unusable after a few cycles. The work presented here aims at the development of new 
alternative and complementary approaches to those currently used, in order to better understand 
lithiation and degradation mechanisms. These methods are based on cross-analysis between several 
surface characterizations techniques, including FIB-ToF-SIMS, AES, XPS and FIB-MEB, which 
require specific procedures to deal with the extreme sensitivity of lithiated materials. Coupling XPS and 
ToF-SIMS on silicon thin films revealed the presence of a Li-rich phase segregated at the interface 
between silicon and Cu current collector. A mechanism based on fast diffusion paths for lithium is 
suggested. In situ FIB milling, performed in the analysis chamber of the ToF-SIMS on anodes using 
micrometer-sized silicon particles, revealed a similar mechanism involving fast diffusion paths for 
lithium. Additional TEM observations suggest that, in the case of micrometer-sized particles, these paths 
result from sub-grain boundaries. Additionally, the presence of Li trapped in Si particles which are 
disconnected from the conductive grid along cycling is shown, contributing to the poor battery lifespan. 
Finally, the developed method has been applied to electrodes based on nanometer-sized silicon particles 
and Si/C composite. Despite of the small size of the involved particles, it is possible to get information 
about SEI growth on the surface of nano-sized silicon particles and to identify causes of failure for those 
electrodes.  
 
Keywords: Li-ion batteries, silicon, anode, lithiation mechanisms, degradation mechanisms, ToF-
SIMS, FIB, XPS, AES 


