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 Selon les prévisions de l’agence internationale de l’énergie (IEA pour International 

Energy Agency), la consommation énergétique en 2035 devrait atteindre environ 11 000 

millions de tonnes d’équivalent pétrole (Mtep) alors qu’elle s’élevait à 8918 Mtep en 2011. 

Cette augmentation prévue serait principalement due à une forte croissance de la population 

(environ un milliard d’habitants supplémentaire d’ici 2050), d’une part, et des efforts 

considérables fournis par les pays en voie de développement qui veulent rattraper leur retard, 

d’autre part. Afin de répondre à ce besoin, la production mondiale augmente 

considérablement et devrait doubler d’ici 2040 - 2050. Cependant, l’énergie vient 

principalement de combustibles fossiles tels que le charbon, le pétrole et le gaz naturel. Or, en 

plus d’être des ressources limitées, l’utilisation de ces combustibles entraine de fortes 

émissions de CO2. 

 

 Malgré les accords établis entre pays pour réduire les émissions de gaz à effet de serre, 

de nombreuses solutions peuvent être envisagées pour diminuer les émissions de CO2 tout en 

satisfaisant une demande énergétique croissante : il s’agit des énergies dites renouvelables 

telles que le solaire, l’éolien, la géothermie, etc. Ces ressources naturelles et quasiment 

illimitées sont pauvres en émissions de CO2 et sont facilement exploitables dans le monde 

entier à tout moment. Cependant, le solaire et l’éolien sont des sources d’énergie 

intermittentes puisque celles-ci fluctuent en fonction des conditions météorologiques 

(ensoleillement et présence de vent). Pour cela, ces énergies doivent être stockées afin de les 

utiliser lorsqu’elles ne peuvent pas être exploitées, par exemple, la nuit ou en cas d’absence de 

vent. 

 De nos jours, de nombreux systèmes de stockage existent suivant les applications 

visées (embarqué, stationnaire). En effet, la quantité d’énergie stockée (densité d’énergie), la 

vitesse de libération de cette énergie (densité de puissance), la durée de vie et les conditions 

d’utilisation sont des critères propres à chaque système. La Figure 1 montre le diagramme de 

Ragone indiquant le positionnement des différents types de stockage en fonction de leur 

densité de puissance (W.kg
-1

) et leur densité d’énergie (Wh.kg
-1

). Au vu de leur position 

centrale dans le diagramme, les batteries peuvent satisfaire de nombreuses applications dans 

le transport (véhicules hybrides ou électriques), les appareils électroniques portables 

(ordinateur portable, téléphone) et le stationnaire (bâtiment). Selon l’application visée, une 

technologie de batteries pourra correspondre au cahier des charges établi en termes de 

densités d’énergie et de puissance, de durée de vie et de coût. 



Introduction générale 

 

 7  

 

 

 

Figure 1. Diagramme de Ragone des différents systèmes de stockage existants et comparaison avec les 

moteurs
[1]

 

 

Concernant le domaine de l’automobile, le Conseil Mondial de l’Energie indique que 

16 % des véhicules vendus en 2020 devront être électriques pour espérer atteindre les 

exigences d’émissions de gaz à effet de serre
[2]

. En parallèle, plusieurs concessionnaires 

automobiles s’orientent de plus en plus vers le marché de l’électrique qui, malgré une 

autonomie encore réduite, devient attractif
[3]

. L’absence de bruit, la facilité de rechargement 

mais également la mode pour l’électrique sont des arguments permettant d’augmenter 

progressivement les ventes de véhicules électriques. 

 

Le stationnaire est également une application très intéressante puisque dans ce cas, 

aucune exigence n’est généralement requise en termes de densités d’énergie massiques ou 

volumiques. D’après une étude réalisée par le groupe Xerfi en 2013, la batterie serait le 

système de stockage de l’énergie photovoltaïque le plus adapté comme il l’a été testé par le 
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démonstrateur Sol-ion qui a mis à disposition un kit domestique pour stocker l’énergie solaire 

sous batteries  lithium-ion dans 75 logements en France et en Allemagne. 

 

Actuellement, la technologie lithium-ion (Li-ion) gagne de plus en plus de parts de 

marché en atteignant 37 % du marché des piles rechargeables car elle permet d’accéder à des 

densités d’énergie plus élevées que celles des anciennes technologies telles que les batteries 

Nickel-Cadmium et Plomb-acide. Cependant, des doutes sur l’abondance des ressources en 

lithium habitent la communauté scientifique. Ce point pourrait freiner une production massive 

de batteries. En effet, le lithium est le 33
ème

 élément le plus abondant sur Terre et ses réserves 

exploitables sont estimées à 11 millions de tonnes par l’USGS
1[4]

. La ressource en lithium est 

principalement localisée en Amérique du Sud (par exemple, 40 % du carbonate de lithium se 

situe en Bolivie), en Chine ou aux Etats-Unis. Cependant, l’approvisionnement de la 

ressource en lithium se pose tout particulièrement pour les Européens. En effet, les pays 

possédant cette ressource ont la main mise sur l’approvisionnement et le coût du lithium, ce 

qui pourrait engendrer une forte fluctuation de disponibilité, impactant ainsi la production de 

masse de batteries Li-ion. 

 

 Pour anticiper ces éventuels problèmes d’approvisionnement et de coût, une 

alternative intéressante est envisagée par la communauté scientifique. Il s’agit de remplacer le 

lithium par le sodium. Ces deux éléments sont tous deux des alcalins, ils présentent donc des 

propriétés physico-chimiques similaires. Historiquement, les recherches sur les batteries au 

lithium et au sodium avaient été menées parallèlement à la fin des années 1970 et pendant les 

années 1980. Cependant, le lithium avait pris le dessus sur le sodium de par ses 

caractéristiques intrinsèques. En effet, cet élément possède le rayon ionique le plus petit (76 

pm contre 102 pm pour le sodium) ce qui permet d’obtenir des cinétiques rapides en 

diminuant la barrière de diffusion. De plus, le faible nombre de masse et le bas potentiel redox 

permettent d’atteindre des densités d’énergie élevées. Néanmoins, de nos jours, les 

problématiques de ressource en lithium ont poussé les scientifiques à revenir sur la 

technologie sodium-ion (Na-ion) qui était auparavant délaissée. 

 

 Le sodium présente des caractéristiques intéressantes telles que l’accessibilité de la 

ressource dans le monde entier et la facilité de son extraction. De plus, cet élément ne forme 

                                                           
1
 USGS pour United States Geological Survey 
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pas d’alliage avec l’aluminium à bas potentiel, contrairement au lithium, ce qui permet de 

remplacer le collecteur de courant de cuivre de l’électrode négative des batteries Li-ion par de 

l’aluminium. Ce changement entraînerait une réduction de coût importante. En Juin 2016, le 

cours de la bourse d’une tonne de cuivre s’élève à 4 500 dollars alors qu’il est de 1 500 

dollars pour 1 tonne d’aluminium
[5]

. De surcroît, le fait de mettre un même collecteur de 

courant à chaque électrode laisse envisager la possibilité d’un stockage à 0 V permettant de 

conserver la batterie à l’état déchargé, point intéressant au niveau de la sécurité, et de la 

charger à tout moment pour l’utilisation. 

 

Malgré tous ces avantages, le sodium possède un nombre de masse trois fois plus 

grand que celui du lithium et son rayon ionique est 40 % plus élevé que celui du lithium. Ce 

dernier point influence la thermodynamique et/ou les propriétés cinétiques des batteries 

sodium-ion
[6]

 mais également la densité d’énergie. De plus, le potentiel électrochimique du 

couple Na
+
/Na est supérieur de 300 mV à celui de Li

+
/Li ce qui entrainerait des densités 

d’énergie potentiellement plus faibles pour les batteries Na-ion si la borne haute ne peut être 

augmentée.  

 

 Cette thèse s’inscrit dans ce contexte où l’approvisionnement est un paramètre critique 

pour envisager une technologie viable sur les dizaines d’années à venir. De plus, un aspect 

économique est également à aborder. En effet, une diminution du coût des matières premières 

d’une batterie Na-ion est possible grâce au remplacement des collecteurs de courant en cuivre 

par des équivalents en aluminium et au coût réduit du carbonate de sodium par rapport à celui 

du carbonate de lithium. Cette technologie est également considérée par la Direction Générale 

de l’Armement (DGA) qui cofinance ces travaux de thèse. En effet, d’après l’Accord pour le 

transport des marchandises dangereuses par la route, le lithium fait partie de la catégorie 9 

regroupant les « matières et produits dangereux pour l’environnement»
[7]

. De par ce 

classement, les normes actuelles limitent la quantité transportable de lithium, et risquent de se 

durcir au cours des prochaines années. Actuellement, des piles primaires
2
 au lithium sont 

utilisées sur le terrain par les fantassins. Par conséquent, le remplacement de ces systèmes de 

stockage par des batteries Na-ion, rechargeables, transportées à l’état déchargé, est très 

intéressant car ceci exclut tout problème de sécurité, assurant ainsi un acheminement sécurisé 

des dispositifs jusqu’à destination.  

                                                           
2
 Les systèmes primaires sont, par définition, non rechargeables. 
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Au vu des aspects de disponibilité et de coût des matières premières, les travaux de 

cette thèse se sont orientés vers l’étude d’un accumulateur complet Na-ion contenant un 

carbone dur à l’électrode négative et un oxyde lamellaire à base de métaux de transition 

relativement abondants à l’électrode positive. Un volet sur l’électrolyte a également été 

abordé en raison de phénomènes de réactions parasites lors de la charge de l’électrode 

positive. Après une description de l’état de l’art sur le sujet (Chapitre I), les techniques et les 

méthodes utilisées dans ce manuscrit seront détaillées (Chapitre II). Les trois chapitres 

suivants reporteront les résultats expérimentaux. Dans le Chapitre III, l’influence de la 

température de pyrolyse sur la structure des carbones durs sera étudiée à l’aide de plusieurs 

techniques de caractérisation physico-chimiques. Puis, un lien entre la structure et les 

performances électrochimiques de ces matériaux sera établi. Dans le Chapitre IV, une 

compréhension plus approfondie sur l’insertion des ions sodium au sein du carbone dur sera 

entreprise à différentes échelles d’observation, du micropore à l’électrode en passant par un 

ensemble de particules. Enfin, le Chapitre V s’orientera vers l’élaboration d’un système 

complet Na-ion. Dans un premier temps, la structure de l’oxyde lamellaire sera caractérisée 

par des techniques physico-chimiques, puis, une étude sur l’électrolyte sera développée dans 

le but de tester l’oxyde lamellaire face au sodium métal et de garantir la reproductibilité des 

tests électrochimiques. Enfin, ces travaux de thèse ont permis d’aboutir à des systèmes 

complets dont les premiers tests électrochimiques sont prometteurs. 
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 I. Généralités sur les accumulateurs électrochimiques 
 

 A. Bref historique 

 

 A la fin du XVIII
ème

 siècle, les travaux d’Alessandro Volta ont permis de mener à la 

première pile, basée sur les couples Zn
2+

/Zn et H
+
/H2 avec une saumure de NaCl comme 

électrolyte. Cette découverte a eu un impact considérable concernant le progrès de 

l’électrochimie, en donnant l’impulsion nécessaire au développement des piles. En effet, de 

nombreux systèmes électrochimiques sont apparus au XIX
ème

 siècle comme la pile MnO2/Zn 

par Leclanché en 1866. Quelques années plus tard, le scientifique français Gaston Planté 

marque l’histoire en inventant le premier accumulateur au plomb-acide. Après lui, l’ingénieur 

suédois Waldmar Jungner découvre l’accumulateur au nickel-cadmium en 1901. Bien plus 

tard, en raison du développement important du marché de l’électronique et des applications 

médicales à la fin des années 1960, les batteries au plomb-acide et au nickel-cadmium ne 

suffisent plus à satisfaire le besoin en stockage d’énergie. En effet, ces accumulateurs 

possèdent des densités d’énergie volumique et massique faibles ce qui a poussé les 

scientifiques à trouver des accumulateurs plus performants
[8]

. 

 Grâce à sa capacité massique de 3860 Ah.kg
-1

, le lithium a pu susciter l’intérêt de  la 

communauté scientifique. Les premiers systèmes électrochimiques fabriqués à base de lithium 

étaient des systèmes primaires, c’est-à-dire des piles qui sont, par définition, non 

rechargeables. A la fin des années 1970, les premières batteries rechargeables au lithium ont 

été mises sur le marché puis retirées par l’entreprise Exxon. En effet, de nombreux problèmes 

ont été détectés à cause de l’utilisation de lithium métallique à l’électrode négative
[9]

. Lors de 

la réduction du lithium métal, le dépôt des ions n’est pas homogène sur l’électrode, ce qui 

engendre la formation de dendrites, néfaste pour la durée de vie de la batterie. Suite à cela, un 

nouveau concept, qualifié de « rocking chair », est apparu au début des années 1980 avec 

l’utilisation d’un matériau d’électrode négative dans lequel les ions lithium peuvent 

s’intercaler et se désintercaler. Ce concept a donné naissance aux batteries Lithium-ion (Li-

ion). En 1991, Sony commercialise la première batterie Li-ion qui connait actuellement un 

succès exponentiel. Cette batterie contenait, à ses débuts, un carbone désordonné à l’électrode 

négative et un oxyde lamellaire, LiCoO2, à l’électrode positive. Les travaux menés sur les 

électrolytes ont permis d’aboutir à un solvant pouvant remplacer le carbonate de propylène 

classiquement utilisé avec les carbones désordonnés. Il s’agit du carbonate d’éthylène, solide 
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à température ambiante, qui est en général mélangé à des carbonates linéaires dont la viscosité 

est faible. Ce solvant est compatible avec l’utilisation de graphite comme électrode négative, 

ce qui a mené à de meilleures capacités. De plus, l’importance du contrôle des impuretés 

contenues dans l’électrolyte a également pu être mise en lumière, avec notamment l’influence 

néfaste de l’acide fluorhydrique formé en présence d’eau et du sel utilisé, 

l’hexafluorophosphate de lithium (LiPF6), sur les matériaux d’électrodes positives. Les 

recherches entreprises sur les électrolytes et les matériaux d’électrodes ont permis d’aboutir à 

des cellules 18650 de 2,4 Ah en 2003. Trois ans plus tard, des cellules de 2,9 Ah ont pu être 

fabriquées grâce à l’ajout, entre autres, d’additifs permettant de supprimer une décomposition 

électrolytique importante à l’électrode positive
[9]

. En parallèle, sur la voie lithium métal, 

l’utilisation d’un électrolyte polymère solide est une solution également développée pour 

supprimer le problème de dendrites. Ce type d’électrolyte à base de POE (Polyoxyde 

d’Ethylène) permet d’empêcher la formation continue de dendrites mais nécessite cependant 

une température de fonctionnement d’environ 80 °C pour améliorer la conductivité ionique du 

polymère. Cette technologie est utilisée de nos jours par un seul acteur, la filiale Blue 

Solutions du groupe Bolloré qui les intègre par exemple dans les véhicules Blue Car de son 

service d’autopartage. Plus récemment, pendant la dernière décennie, de nouvelles 

technologies de batteries au lithium métal ont vu le jour et font aujourd’hui l’objet d’études 

intenses pour constituer une alternative au Li-ion. Parmi elles, on peut noter les batteries Li-

air et Li-soufre qui permettraient de délivrer des densités d’énergie bien supérieures. En 

marge des technologies au lithium, d’autres ions sont envisagés comme porteurs de charge, 

notamment Na
+
, K

+
, Mg

2+
, Al

3+
, Ca

2+[10]
. Les ions divalents ou trivalents ont pour intérêt de 

permettre un échange de plusieurs électrons lors de la désinsertion, ce qui mènerait à des 

capacités plus élevées que celles obtenues avec des ions monovalents
[11],[12],[13]

. Les raisons 

qui suscitent l’intérêt de la technologie sodium-ion (Na-ion) sont bien différentes. En effet, 

comme expliqué dans l’introduction générale de ce manuscrit, l’abondance et 

l’approvisionnement des ressources sont les arguments principaux, en plus des aspects 

économiques et liés à la sécurité qui seraient des atouts à envisager pour la technologie Na-

ion.  
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 B. Principe de fonctionnement d’une batterie M-ion (où M=Li
+
, Na

+
, Mg

2+
, 

etc) 

 

 Une batterie est un ensemble d’accumulateurs, ou cellules électrochimiques, montés 

en série ou en parallèle afin d’obtenir la capacité et le potentiel désirés. Par définition, un 

accumulateur convertit directement l’énergie issue d’une réaction chimique en électricité. 

C’est un système de stockage électrochimique rechargeable
[14]

. Plus précisément, la nature de 

la réaction chimique est une oxydo-réduction. Lors de la décharge, c’est-à-dire lorsque la 

batterie délivre son énergie pour être utilisée, une oxydation se produit à l’électrode négative: 

un électron passe dans le circuit externe, accompagné d’une libération d’ion (Li
+
, Na

+
). Cet 

ion migre grâce à l’électrolyte vers l’électrode positive où a lieu la réduction. L’électrolyte 

permet en effet de transporter les ions d’une électrode à l’autre. Il possède ainsi une bonne 

conductivité ionique et peut se trouver sous la forme liquide, polymère ou céramique. En 

charge, c’est-à-dire lorsque l’opérateur branche la batterie au réseau, le phénomène inverse se 

produit : une réduction se déroule à l’électrode négative et une oxydation a lieu à l’électrode 

positive
[15]

. Dans ce cas, le système électrochimique a besoin d’énergie. Un séparateur est 

intercalé entre les deux électrodes afin d’éviter tout court-circuit. La Figure 2 schématise le 

principe de fonctionnement d’un accumulateur sodium-ion. 

 

 

Figure 2. Principe de fonctionnement d’un accumulateur sodium-ion 

 

Les matériaux d’électrodes doivent ainsi permettre l’insertion des ions de façon réversible. 

Cette propriété s’explique par la présence de sites vides, dans la structure cristalline du 
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matériau d’insertion, pouvant accueillir des ions extérieurs. Dans le cas de piles primaires, le 

processus d’oxydo-réduction des matériaux d’électrodes n’est pas réversible. Par conséquent, 

lorsque ce système est en fonctionnement, c’est-à-dire qu’il se décharge, il est impossible de 

le recharger pour pouvoir l’utiliser à nouveau. 

En fonction de la structure du matériau d’électrode, les réactions de réduction peuvent 

se dérouler suivant trois types de réaction : intercalation, alliage et conversion. Pour les 

matériaux présentant les trois structures les plus étudiées (lamellaire, olivine et spinelle), l’ion 

s’insère selon une, deux ou trois dimensions. Ce type d’insertion est appelé l’intercalation. 

Dans le cas où le matériau est un métal, l’ion réagit avec celui-ci et va former un alliage. 

Enfin, dans certains cas, l’insertion d’ions mène à la formation d’une phase inerte 

(phénomène de conversion). 

La majorité des batteries Li-ion commerciales sont constituées de graphite à 

l’électrode négative et d’un oxyde métallique, LiCoO2 ou LiNi1/3Mn1/3Co1/3O2, ou d’un 

phosphate, LiFePO4, à l’électrode positive. Le carbone désordonné, contenu dans les 

premières batteries commerciales, a été rapidement remplacé par du graphite en raison de ses 

meilleures performances électrochimiques (capacité irréversible initiale, stabilité en cyclage, 

etc). De nombreux travaux de recherche portent sur l’amélioration des performances 

électrochimiques des batteries Li-ion en termes de densités d’énergie et de puissance. Pour 

des raisons d’approvisionnement des ressources et de coût des batteries Li-ion, la 

communauté scientifique étudie en parallèle d’autres technologies telles que les batteries 

sodium-ion (Na-ion). Le développement de ces batteries est encore à un faible niveau de 

maturité. D’après le plan stratégique de recherche et technologique de défense et de sécurité 

établi par la Direction Générale de l’Armement (DGA) en 2009[16], la technologie sodium-ion 

ne dépasse pas le TRL4 (TRL pour Technology readiness level). Cependant, les vastes 

connaissances acquises sur plusieurs décennies dans la technologie Li-ion laissent penser que 

le développement des batteries sodium-ion pourrait être plus rapide[17].  

 Dans le cadre de cette thèse, l’étude d’un système complet sodium-ion est envisagée. 

En raison du succès des matériaux carbonés en tant qu’électrodes négatives pour batteries Li-

ion, le carbone a été préférentiellement choisi pour cette thèse. Concernant l’électrode 

positive, plusieurs matériaux intéressants peuvent être envisagés tels que les oxydes 

lamellaires et les phosphates. Notre choix s’est porté sur les oxydes lamellaires qui présentent 

des capacités élevées et qui sont facilement synthétisables. De plus, le succès de LiCoO2 dans 
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les batteries commerciales laisse présager de propriétés similaires pour les homologues au 

sodium. Ce chapitre bibliographique est ainsi scindé en trois parties distinctes : les carbones, 

les électrolytes et les oxydes lamellaires. Il se conclura par les performances électrochimiques 

de quelques systèmes complets reportés dans la littérature.  

 

 

 II.   Matériaux d’électrodes négatives : le carbone 
 

 La variété de matériaux d’électrodes négatives est moins importante que pour les 

électrodes positives
[18]

. Plusieurs familles de matériaux ont montré d’intéressantes 

performances électrochimiques comme les carbones, les alliages et les composés 

d’insertion
[19],[20],[21],[22],[23],[24],[25]

. Cependant, à ce jour, aucun matériau d’électrode négative 

n’a rempli les conditions d’un matériau optimal telles qu’une forte capacité réversible et une 

excellente tenue en cyclage et en puissance
[18],[24]

. 

 Le choix d’une électrode négative s’est porté naturellement sur le sodium métal dans 

un premier temps. Cependant, l’utilisation directe de sodium métal présente les mêmes 

inconvénients que dans le cas du lithium métal. En effet, le bas point de fusion et la haute 

réactivité chimique du sodium risquent de poser des problèmes de manipulation. De plus, la 

formation de dendrites
[26]

 lors de la charge et de la décharge limite les performances 

électrochimiques et peut engendrer des courts-circuits
[6],[27]

. En effet, comme on l’observe 

pour le lithium, l’électrodéposition du métal forme un dépôt très poreux à la surface de 

l’électrode négative. La surface active de métal est ainsi plus grande, ce qui accentue les 

réactions parasites entre le métal et l’électrolyte. Par conséquent, les performances 

électrochimiques s’en trouvent impactées, en plus des problématiques de sécurité
[28],[29]

. 

 Par analogie avec les recherches menées sur les batteries Li-ion, le remplacement du 

métal, ici le sodium, par un matériau carboné s’avère intéressant. Par ailleurs, le carbone a 

toujours intéressé la communauté scientifique car ses propriétés physico-chimiques peuvent 

être très diversifiées
[30]

. En effet, à partir de ce simple élément chimique, toute une variété de 

nature de liaisons, de cristallinité de matériaux et de morphologie des particules est 

accessible
[28]

. Par conséquent, de nombreux domaines d’applications peuvent être 

envisagés comme le biomédical, l’industrie aérospatiale, le sport, le stockage de l’énergie, 

etc
[31],[32]

. 
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 A. Le graphite 

 

 Le graphite, électrode négative couramment utilisée dans les accumulateurs Li-ion, a 

été testé en premier lieu face à du sodium métal. Cependant, l’insertion du sodium, appelée 

« sodiation » par la suite, entre les plans de graphène ne semble pas être un processus 

thermodynamiquement favorable impliquant ainsi une capacité irréversible importante. La 

faible capacité réversible (environ 20 mAh.g
-1

) viendrait d’une légère insertion en surface 

mais surtout d’un processus externe tel que le dépôt de sodium métal ou l’insertion réversible 

des ions sodium dans les additifs (noir de carbone,…)
[6]

. Pour mieux cerner ce problème, 

Nobuhara et al.
[33]

 du groupe Toyota ont entrepris des simulations sur la formation d’un 

composé ACx où A = K, Li, Na. Les résultats ont montré que l’obtention d’un composé NaCx 

est difficile pour x = 16 et x = 12 voire impossible pour x = 8 et x = 6, cette dernière valeur 

correspondant au taux d’intercalation classique du graphite en Li-ion. Les composés 

d’intercalation binaires Na-graphite ne sont pas stables tandis que les composés à base de 

lithium et de potassium sont énergétiquement très stables. Les calculs théoriques sont en 

accord avec les résultats expérimentaux reportés dans la littérature. De ce fait, la taille de l’ion 

n’influence pas l’intercalation d’un alcalin entre les feuillets de graphène puisque, bien que 

l’ion potassium ait un rayon ionique plus important que celui du sodium, l’insertion jusqu’à 

un composé KC8 est possible. L’instabilité des composés NaCx est expliquée, d’après les 

simulations de Nobuhara et al.
[33]

, par l’étirement important des liaisons C-C par rapport à 

celui dans les composés KCx. Malgré ces limitations thermodynamiques, il a été spéculé dans 

une publication de Cao et al.
[34]

 en 2012 qu’un carbone ayant une structure ordonnée type 

graphite mais ayant une distance entre les plans de graphène légèrement au-dessus de 0,37 nm 

pourrait permettre une insertion de sodium, comme dans le cas de l’insertion de lithium dans 

le graphite. En pratique, il est vrai que l’augmentation de la distance inter planaire à 4,3 Å par 

Wen et al.
[35]

 a permis d’obtenir des capacités réversibles de 184 mAh.g
-1

 à 0,1 A.g
-1

 avec une 

bonne rétention de capacité d’environ 74 % après 2000 cycles. A faible densité de courant, 

c’est-à-dire à 20 mA.g
-1

, une capacité réversible de 284 mAh.g
-1

 est atteinte. Ces différences 

de capacités obtenues à faibles et moyens régimes dénotent tout de même une faible tenue en 

puissance du matériau. Une autre méthode permettant de faciliter l’insertion du sodium entre 

les plans consiste à former des composés d’intercalation ternaires
[26],[36]

 et non binaires, 

comme le montre l’Équation 1. 
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Équation 1           Cn + e
-
 + Na

+
 + y solv  Na

+
(solv)yC

-
n 

Où : - Cn est la maille de graphite contenant n atomes de carbone 

 - solv est une molécule de solvant  

 - y est le nombre de molécules de solvant 

 

 

Les éthers linéaires, et en particulier le diglyme (nom issu de la contraction du diglycol 

méthyl éther), ont montré leur efficacité de solvatation permettant d’obtenir des composés 

d’intercalation ternaires. La formation de ces composés a mené à des capacités réversibles 

stables de l’ordre de 100 mAh.g
-1

 pendant 1000 cycles avec une capacité irréversible 

d’environ 15 mAh.g
-1

, à 37,2 mA.g
-1[37]

. En utilisant le tétraglyme, Zhu et al.
[36]

 ont obtenu 

des performances électrochimiques légèrement supérieures en cyclage et également un 

excellent comportement en puissance avec une capacité maintenue à environ 100 mAh.g
-1

 à 

une densité de courant de 10 A.g
-1

. 

 

 Compte tenu de la difficulté d’insérer du sodium dans le graphite, la communauté 

scientifique s’est tournée vers des alternatives comme les carbones désordonnés, les alliages 

et les composés d’insertion. Parmi ces alternatives, les carbones désordonnés nous semblent 

les plus prometteurs et ont fait l’objet de notre choix dans le cadre de cette thèse. 

  

 B. Les carbones durs 

 

 Les carbones durs sont les matériaux les plus étudiés dans la recherche d’électrodes 

négatives car ils semblent les plus prometteurs en termes de coût, d’abondance et de 

propriétés physico-chimiques
[24]

. Actuellement, des capacités réversibles entre 100 et 300 

mAh.g
-1

 sont répertoriées mais les carbones durs peuvent souffrir d’une mauvaise stabilité en 

cyclage et d’une forte capacité irréversible initiale
[20],[38]

. Par exemple, un carbone dur issu de 

la pyrolyse du glucose a montré d’intéressantes performances avec une capacité réversible de 

300 mAh.g
-1

 malgré une capacité irréversible initiale élevée de l’ordre de 100 mAh.g
-1

. 

Aucune information concernant la stabilité n’est clairement donnée mis à part le fait que les 

capacités irréversibles lors des cycles suivants sont faibles, inférieures à 20 mAh.g
-1

 après 

stabilisation du système
[39]

. 
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 Il est nécessaire de rappeler la différence structurale entre un carbone mou (ou tendre) 

et un carbone dur. Comme l’illustre la Figure 3 A), le carbone mou contient des paquets de 

plans de graphène très proches les uns des autres. Par contre, dans un carbone dur, les paquets 

de plans de graphène sont très peu alignés les uns par rapport aux autres ce qui crée de 

nombreux vides (Figure 3 B)). Les longueurs Lc et La, déterminées à partir d’un 

diffractogramme, peuvent permettre d’estimer la taille d’un paquet de plans. Les longueurs Lc 

et La représentent l’épaisseur d’un paquet de plans de graphène et l’étendue d’un plan de 

graphène, respectivement
[28]

. 

 

 

 

Figure 3. A) Modèle de structure d’un carbone mou (a) et d’un carbone dur (b)
[40]

 et B) Représentation 3D 

d’un carbone dur
[31]

 

 

 

 A partir de la Figure 3, il est facile de comprendre intuitivement que, si l’on pyrolyse 

un carbone mou à une température très élevée (supérieure à 2000 °C), celui-ci pourra devenir 

du graphite puisque les paquets de plans auront assez d’énergie pour pouvoir s’aligner les uns 

A) 

B) 
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par rapport aux autres
[41]

. Pour cette raison, il est également appelé « carbone graphitisable ». 

Ce phénomène de graphitisation d’un carbone mou avec la température de pyrolyse est 

représenté sur la Figure 4. Par contre, dans le cas du carbone dur, sa structure est tellement 

désordonnée que, même en le pyrolysant à haute température, l’alignement entre les différents 

plans ne pourra se faire, ce qui ne mènera jamais à du graphite. Il est ainsi dénommé 

« carbone non-graphitisable ».  

 

 

Figure 4. Changements structuraux d’un carbone mou en fonction de la température de pyrolyse
[42]

  

 

Un carbone sera donc graphitisable ou non en fonction du désordre des précurseurs utilisés. 

Par exemple, un carbone sera graphitisable s’il est pyrolysé à partir de résidus pétroliers et il 

sera non graphitisable s’il est obtenu à partir de macromolécules organiques et de polymères 

contenant une quantité importante d’hétéroatomes (saccharose, cellulose, …). Ainsi, la 

structure d’un carbone dur peut être modulée en fonction des conditions expérimentales de 

synthèse et de la source de carbone utilisée
[19],[43],[44]

. Les carbones durs peuvent être 

également vus comme un ensemble de plans de graphène dont la distance inter planaire est 

généralement supérieure à 0,37 nm
[20],[45]

. En raison de cette diversité structurale, il est intuitif 

de supposer la présence de différents mécanismes d’insertion d’alcalin suivant la nature du 

carbone
[46]

. 
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 Insertion d’ions alcalins dans les carbones durs 1.

 

 Insertion de lithium dans un carbone dur i.

 

 Un article de Mochida et al.
[40] 

détaille les mécanismes d’insertion du lithium dans les 

carbones mous et durs. L’insertion de lithium au sein d’un carbone dur et d’un carbone mou 

conduit à des courbes de réduction différentes (Figure 5). Les courbes peuvent être 

décomposées en deux parties distinctes, l’une à courant constant et l’autre à potentiel 

constant. Cependant, dans le cas du carbone dur, un long plateau à bas potentiel est observé.   

 

 

Figure 5. Courbes électrochimiques des deux premières charges (insertion de lithium) et décharges 

(extraction de lithium) d’un carbone mou (graphe (a)) et d’un carbone dur (graphe (b))
[40]

 

 

Plus précisément, lors de cette étude, cinq sites différents d’insertion du lithium ont été 

identifiés dans le cas du carbone dur. Ces différents sites sont schématisés sur la Figure 6. Le 

premier site, noté I, représente le transfert de charge à la surface des sites (2 - 0,25 V). Le site 

II correspond à l’intercalation de lithium entre les plans de graphène dans la gamme de 

potentiel 0,25 - 0 V. Entre 0,1 et 0 V, l’insertion de lithium se fait entre les paquets de plans 

(site III). Ensuite, les ions lithium s’insèrent dans les microvides entourés de plans de 

graphène (noté IV) et enfin, l’insertion du site V se fait dans les défauts atomiques des plans 

hexagonaux issus de la perte des hétéroatomes. Dans le cas des carbones mous, le type 

d’insertion IV n’est pas présent puisqu’il n’y a pas de micropores séparant les paquets de 

plans de graphène. De plus, les insertions III et V sont similaires. Ainsi, seuls trois types 

d’insertion de lithium sont identifiés pour les carbones mous.  
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Figure 6. Schéma du mécanisme d’insertion du lithium dans un carbone dur en précisant les différents 

sites d’insertion
[40]

 

 

 

Un article de Hori et al.
[47] 

présente une technique peu classique, la spectroscopie 

photoélectronique par rayons X durs, pour caractériser l’insertion du lithium dans les 

carbones durs. Il a été observé que, lorsque l’insertion dépassait 50 % de la capacité totale, la 

quantité de lithium dans les micropores augmentait. Cette puissante technique confirme 

l’insertion de lithium dans les micropores à bas potentiel.  

 

 Insertion de sodium dans un carbone dur ii.

 

 Comme dans le cas de l’insertion de lithium dans les carbones durs, la courbe 

galvanostatique d’insertion de sodium peut se découper en une partie pentue jusqu’à environ 

0,2 V et en un pseudo-plateau à bas potentiel 
[6],[39],[48]

. Les mécanismes d’insertion de sodium 

sont encore en débat dans la littérature
[49],[50]

. Cependant, une attribution des phénomènes 

électrochimiques des deux parties de la courbe galvanostatique est majoritairement acceptée 

par la communauté scientifique
[20],[51]

. En effet, la première partie très pentue de la courbe 

électrochimique serait attribuée à l’insertion de sodium entre les plans de graphène et la 

deuxième partie de la courbe, c’est-à-dire le pseudo-plateau situé autour de 0,1 V, serait 

associée à l’insertion de sodium dans les sites microporeux
[39],[52]

.
 
Ce sont des analyses in situ 

de diffusion des rayons X aux petits angles qui ont permis à Stevens et Dahn
[52]

 de mettre en 

lumière ces deux types d’insertion que ce soit pour le lithium ou le sodium. De plus, le 

phénomène d’hystérèse observé entre l’insertion et la désinsertion des ions viendrait de 

l’interaction entre le sodium et les hétéroatomes (O,H,…) liés à un atome de carbone
[44],[53]

. 
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 Différentes méthodes de caractérisation ont été utilisées afin de mieux cerner les deux 

étapes de sodiation. Gotoh et al.
[54] 

ont utilisé la Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) et 

ils ont observé deux pics à 9,9 ppm et 5,2 ppm se référant à l’insertion réversible du sodium 

entre les plans désordonnés de graphène et un large signal entre environ -9 et -16 ppm 

caractérisant la distribution hétérogène du sodium dans les micropores fermés du carbone dur. 

De plus, contrairement au lithium, cette étude révèle que l’insertion de sodium dans les 

micropores ne mène pas à un état quasi-métallique. Ceci montre déjà des différences de 

comportement à bas potentiel. Ensuite, une analyse de diffraction des rayons X ex situ de 

Komaba et al.
[45] 

a permis de comparer l’insertion du lithium et celle du sodium. Lorsque le 

carbone dur est réduit jusqu’à 0 V, un décalage du large pic vers les faibles angles est observé 

montrant un éloignement des plans de graphène. De plus, les travaux de Lotfabad et al.
[55] 

complètent les observations du groupe de Komaba concernant les mécanismes à faible 

potentiel. En effet, alors que l’insertion de sodium à bas potentiel est réversible et n’est pas 

assimilée à une déposition métallique, le lithium inséré dans les pores est à l’état métallique. 

Une analyse complémentaire effectuée en ex situ par diffusion des rayons X aux petits angles 

a confirmé que le sodium s’insère dans les micropores de façon réversible, en sondant la 

gamme angulaire correspondant à des micropores d’environ 14 Å
[45]

. Récemment, Zhang et 

al.
[44] 

ont confirmé les deux mécanismes identifiés par Stevens et Dahn par diffraction des 

rayons X in situ. 

 

 Etude de la couche de passivation sur l’électrode négative iii.

 

 Lors de la charge d’une batterie, le matériau de l’électrode positive s’oxyde et celui de 

l’électrode négative se réduit. L’insertion des ions dans l’électrode négative s’accompagne 

d’une dégradation de l’électrolyte dont les solvants organiques se décomposent à bas 

potentiel. Les produits de décomposition vont réagir, en partie, avec les ions qui s’insèrent 

pour former une couche de passivation, également appelée SEI (Solid Electrolyte Interphase). 

Cette couche recouvre la surface de chaque particule et empêche une nouvelle dégradation de 

l’électrolyte pour le cycle suivant. En fonction des solvants utilisés, les produits de 

décomposition sont différents, ce qui engendre la formation d’une SEI plus ou moins stable. 

La stabilité de cette couche de passivation est cruciale pour les performances 

électrochimiques de l’électrode négative. Une SEI instable engendre une décomposition 

continue de l’électrolyte et ainsi une consommation irréversible et continue d’ions. Ceci se 



Chapitre I : Généralités et état de l’art 

 

 26  

 

traduit par une perte notable de capacité à chaque cycle et par une faible efficacité 

coulombique
[56]

. 

 La technique du TOF-SIMS (Time-of-Flight Secondary Ion Mass Spectrometry) 

utilisée pour analyser la surface de l’électrode de carbone dur dans des cellules au sodium et 

au lithium a indiqué que la couche de passivation était différente dans les deux cas. Ceci 

pourrait être expliqué par les différences existant entre le lithium et le sodium, comme le 

rayon ionique, la solvatation cationique, la réactivité, la solubilité, etc. Plus précisément, il a 

été observé que la couche de passivation d’une électrode issue d’une cellule au lithium était 

principalement constituée de composés organiques alors que dans le cas d’une cellule au 

sodium, cette couche est majoritairement constituée de composés inorganiques
[45]

. Une étude 

par spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier et par spectroscopie d’impédance a 

révélé des différences de stabilité de la SEI entre une électrode de lithium métal et une autre 

de sodium métal. Dans les deux cas, les produits majoritaires sont HCOOA et A2CO3 (où A = 

Li
+
, Na

+
). Cependant, aucune trace de ROCO2Na n’est détectée contrairement à son 

homologue au lithium lorsque le lithium ou le sodium est simplement immergé dans 

l’électrolyte 1M LiPF6 EC:DMC
3
 (1:1) ou 1M NaPF6 EC:DMC (1:1) respectivement

[57]
. Cette 

différence de composition entraine un problème de stabilité concernant la SEI formée sur 

l’électrode de sodium métal qui se traduit par une impédance importante à la surface de 

l’électrode augmentant au cours des cycles. Tout ceci a pour conséquence un mauvais 

comportement électrochimique.  

 

 Influence des conditions expérimentales sur les performances électrochimiques 2.

 

 Influence des conditions de synthèse i.

 

 Dans la littérature, de nombreux travaux portent sur l’influence des paramètres de 

synthèse sur la structure du carbone
[58]

. La température de pyrolyse a été, en particulier, 

étudiée pour un carbone dur issu de la pyrolyse de saccharose
[59]

. Pour ce type de carbone dur, 

Buiel et al. ont observé une mobilité des plans de graphène au-delà de 1000 °C comme 

expliqué par le modèle du « château de cartes ». Ce modèle montre qu’à haute température, 

un plan de graphène deviendra mobile et aura tendance à s’aligner avec les plans voisins, 

                                                           
3
 EC est l’abbréviation du carbonate d’éthylène et DMC est celle du carbonate de diméthyle. 
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menant à une coalescence des pores (Figure 7 b))
[60]

. Ce processus est comparable à une 

graphitisation à très petite échelle. Dans le cas du saccharose, lorsque la température de 

pyrolyse est égale à 900 °C, les micropores sont ouverts à la molécule de CO2 (type 1) mais 

lorsque la température est supérieure à 900 °C, trois types de pores sont combinés (Figure 7 

a)), les pores ouverts, partiellement fermés (type 2) et fermés (type 3) à la molécule sonde. La 

température permet ainsi aux plans de graphène de s’aligner, ce qui va entrainer une 

graphitisation localisée et une fermeture totale ou partielle des pores. La Figure 7 montre 

l’influence de la température sur les porosités ouverte et fermée à la molécule sonde (ici, 

molécule de CO2) d’un carbone dur et schématise le modèle du « château de cartes ». 

 

                         

Figure 7. a) Schéma des trois types de porosité : type 1 (micropores ouverts), type 2 (micropores 

partiellement fermés) et type 3 (micropores fermés) et b) Schéma de l’alignement des plans de graphène et 

de l’augmentation de la taille des pores avec la température
[59]

 

 

 

 Gibaud et al.
[61]

 ont mené des travaux sur l’influence de la température de pyrolyse 

d’un carbone dur issu de la pyrolyse de sucre. La taille des mésopores et des micropores peut 

être facilement quantifiée par diffusion des rayons X aux petits angles. La taille des 

micropores, représentée par le rayon de giration, augmente avec la température. Ceci est 

cohérent avec le fait qu’en chauffant, les plans de graphène qui encerclent les micropores 

grandissent dans la direction latérale et se rapprochent pour former des paquets de plans de 

plus en plus épais. Les petits pores coalescent pour en former des plus gros. Le nombre de 

micropores diminue quant à lui d’un facteur 100 entre 600 °C et 2100 °C.  

a) b) 
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 L’influence de la température de pyrolyse sur la structure d’un carbone dur (issu de la 

pyrolyse de polyéthylène) a été étudiée en spectroscopie Raman par Pol et al.
[62]

: lorsque la 

température du traitement thermique augmente, le ratio 
𝐼𝐷

𝐼𝐺
 diminue. ID est l’intensité de la 

bande D correspondant aux défauts d’empilements et dans les hexagones, c’est-à-dire au 

carbone sp
3
, et IG est l’intensité de la bande G correspondant à un empilement graphitique 

ordonné relatif au carbone sp
2
. La diminution du rapport d’intensité 

𝐼𝐷

𝐼𝐺
 reflète un ordre 

croissant dans la structure du carbone
[58],[63],[64],[65]

. Cependant, en fonction de la gamme de 

température étudiée, une augmentation du ratio peut être observée
[66]

. En effet, dans la gamme 

400 - 550 °C, des carbones issus de biomasse (par exemple, des brins de paille) ont mené à 

une augmentation de la quantité de défauts structuraux car le nombre d’atomes d’oxygène 

résiduels diminue avec la température engendrant des défauts dans le plan graphitique qui se 

forme. 

Une publication de Ponrouch et al. 
[67]

 a montré les performances d’un carbone dur, 

issu de la pyrolyse de sucre, avec une capacité de 300 mAh.g
-1

 à un régime de C/10 pendant 

120 cycles. L’efficacité coulombique initiale atteint 61 %. Ces performances électrochimiques 

peuvent être obtenues en tenant compte de la surface BET et du degré de graphitisation qui 

doivent être tous deux faibles. En fait, l’insertion du sodium dépend du degré de 

graphitisation, des désordres structuraux et texturaux créés par les hétéroatomes ou par 

différents types de porosités
[43]

. L’insertion du sodium est facilitée lorsque la porosité du 

matériau d’électrode est élevée, c’est-à-dire lorsque la température du traitement thermique 

diminue ou encore lorsque la quantité d’hétéroatomes augmente. En 2012, Slater et al.
[68]

 ont 

publié un article expliquant les caractéristiques que devraient posséder un carbone dur menant 

aux meilleures performances électrochimiques : i) une faible surface spécifique du matériau, 

de l’ordre de 3 m².g
-1

, ii) un faible ratio surface spécifique sur volume des particules et iii) des 

particules de morphologie sphérique afin de minimiser les interfaces avec l’électrolyte à bas 

potentiel.  

 Dans le cas des batteries lithium ion, les paramètres de synthèse tels que la nature du 

gaz inerte, le débit de ce gaz et la température de pyrolyse ont été optimisés afin d’atteindre 

les meilleures performances électrochimiques, en utilisant le sucre comme précurseur
[69],[70]

. 

En jouant sur ces conditions expérimentales, l’efficacité coulombique initiale a pu atteindre 

74 %. Le lien entre les performances électrochimiques et la structure n’a cependant pas été 
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explicité dans ces études. Dans le cas du sodium, les travaux de Thomas et Billaud
[43]

 mettent 

également en lumière l’influence de la température sur les performances électrochimiques. 

Par exemple, dans le cas de carbones durs issus de la pyrolyse de saccharose, la capacité 

réversible atteint 180 mAh.g
-1

 ou 140 mAh.g
-1

 si la température de pyrolyse s’élève à 800 °C 

ou 1500 °C respectivement. Lorsque Bommier et al.
[71] 

ont pyrolysé ce même type de 

précurseur entre 800 °C et 1100 °C, les meilleures performances électrochimiques ont été 

obtenues pour la température maximale en menant à une capacité réversible de 335 mAh.g
-1

 

au premier cycle lorsque la contribution de l’additif carboné (noir de carbone) avait été 

enlevée. A 40 mA.g
-1

, la capacité se maintient à 310 mAh.g
-1

 pendant 120 cycles. Selon les 

auteurs, ces excellentes performances sont attribuées à la faible surface développée du 

matériau (24,8 m².g
-1

) et au faible volume poreux (0,015 cm
3
.g

-1
). La Figure 8 présente les 

courbes galvanostatiques des cycles 1, 5 et 20 des carbones durs issus de la pyrolyse du 

saccharose.  

 

 

Figure 8. Courbes galvanostatiques des cycles 1,5 et 20 des carbones durs issus du saccharose testés à un 

courant de 40 mA.g
-1

 entre 10 mV et 2 V avec l’électrolyte 1M NaClO4 dans EC:PC (1:1)
[71]

 

 

Récemment, Sun et al.
[72] 

ont également fait varier la température de pyrolyse pour obtenir 

des carbones durs à partir de peau d’agrumes asiatiques (shaddock). Les meilleures 

performances électrochimiques ont été obtenues pour une température de pyrolyse de 1200 °C 

en atteignant une capacité de première insertion de 430 mAh.g
-1

 à une densité de courant de 

30 mA.g
-1

 avec une efficacité coulombique initiale variant entre 62 % et 69 %. 
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 Dans le cas des batteries lithium ion, de nombreux travaux portent également sur 

l’impact de la porosité du carbone sur l’insertion du lithium. En effet, Yang et al.
[73] 

ont étudié 

des carbones durs issus de la pyrolyse de saccharose en modifiant les méthodes de synthèse. 

L’ajout et la nature d’un masque lors de la synthèse ont permis d’accéder à différents types de 

porosité. La présence de micropores et de macropores d’un des trois matériaux étudiés mène à 

une nette augmentation de la capacité réversible et de la tenue en puissance. Les auteurs 

expliquent que les pores de taille nanométrique permettent de faciliter le transport des ions en 

diminuant la résistance et en raccourcissant les chemins de diffusion. De plus, la porosité du 

matériau augmente sa surface développée ce qui engendre l’insertion d’un plus grand nombre 

d’ions. En 1995, Xue et al.
[74] 

avaient déjà noté l’impact de la porosité du matériau et des 

groupements de surface sur les performances électrochimiques. 

 En considérant maintenant la présence d’hétéroatomes dans la structure des carbones, 

il a été montré que leur quantité résiduelle diminue lorsque la température de pyrolyse 

augmente
[66]

. En particulier, la variation de microporosité entre les échantillons de carbone 

peut être partiellement attribuée à la libération d’hétéroatomes avec la température
[75]

. 

Récemment, Zhang et al.
[44] 

ont relevé l’importance des groupements de surface présents sur 

le carbone. En effet, des expériences in situ de désorption à température programmée couplée 

à la spectroscopie de masse (TPD-MS) ont montré un dégagement important de CO 

témoignant de la présence de groupes basiques. De plus, la surface active (appelée également 

ASA pour active surface area) décroit lorsque le désordre structural diminue, c’est-à-dire 

lorsque la température de pyrolyse augmente (voir Figure 9).  

 

 

Figure 9. a) Evolution de la quantité et de la nature des gaz désorbés et b) Evolution de la surface active en 

fonction de la température de pyrolyse
[44]
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Concernant l’électrochimie, il a été observé que la capacité d’insertion des ions sodium est 

majoritairement située au-dessus de 1 V à faibles températures de pyrolyse (650 – 950 °C), à 

cause de la présence d’hétéroatomes
[76]

. Alors que, lorsque la température augmente, la 

quantité d’hétéroatomes diminue et une insertion à bas potentiel (plateau à environ 0,1 V vs 

Na
+
/Na) est observée. Par conséquent, cette étude montre l’influence des hétéroatomes en 

surface sur la structure et sur les performances électrochimiques. Cependant, des études de 

caractérisation supplémentaires sont nécessaires afin de mieux comprendre le lien entre ces 

groupements de surface et leur rôle dans l’insertion des ions sodium. 

 Des étapes de prétraitement des carbones ont également montré leur efficacité comme 

l’ont mis en évidence Wang et al.
[10]

 avec une étape hydrothermale avant d’effectuer la 

pyrolyse des peaux de cacahuètes. De plus, une étape d’attaque par l’acide phosphorique 

permet d’augmenter la taille des pores et la surface développée du matériau issu de la 

pyrolyse de pommes
[77]

. D’ailleurs, des travaux sur l’activation par CO2
[71] 

ont montré que la 

capacité réversible est inversement proportionnelle au volume poreux accessible à la molécule 

d’azote et à la surface développée. Ces deux paramètres structuraux ont également un impact 

sur  la capacité irréversible initiale.  

 

 Influence du précurseur ii.

 

 Comme l’ont montré Azargohar et al.
[66]

, la nature du précurseur influence fortement 

la structure finale du carbone. L’étude de quatre précurseurs issus de la biomasse (paille, 

sciure, lin et carcasses de volaille) a montré que les carbones obtenus à une température de 

pyrolyse donnée engendrent des structures bien différentes. Celles-ci ont été caractérisées en 

analyses élémentaires, en spectroscopie Raman, en diffraction des rayons X, etc. Bien que les 

performances électrochimiques ne soient pas abordées dans le cadre de cette étude, une forte 

dépendance de celles-ci est suggérée selon le précurseur utilisé. Par exemple, pour une même 

température de pyrolyse, des capacités réversibles stables de l’ordre de 300 mAh.g
-1[67]

 sont 

obtenues à partir de pyrolyse de sucre alors que les carbones issus de la pyrolyse de pomme 

ont mené à des capacités de 245 mAh.g
-1[77]

 à faible régime. Comme détaillé précédemment, 

Thomas et Billaud
[43]

 ont obtenu de meilleures capacités réversibles à 800 °C qu’à 1500 °C 

avec le saccharose ; mais les meilleures performances électrochimiques ont été atteintes par 

un carbone dur issu de la pyrolyse de cellulose à 1000 °C. Cette étude montre ainsi 

l’importance de la combinaison entre le précurseur et les conditions de synthèse (Figure 10).  
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Figure 10. Performances électrochimiques de carbones durs issus de différents précurseurs (cellulose, 

saccharose noté SC, fibres de carbone de PAN notées T650)
[43]

 

 

 

Les conditions expérimentales de la synthèse et des tests électrochimiques, ne sont parfois pas 

toutes explicitées dans les articles. De ce point de vue, la revue de Irisarri et al.
[20]

 a recensé 

les différentes performances électrochimiques obtenues avec des carbones durs. Les 

précurseurs utilisés et les conditions expérimentales sont d’une telle diversité que les 

comparaisons sont difficiles à faire. D’ailleurs, plusieurs groupes de recherche utilisent des 

carbones durs commerciaux dont la synthèse est généralement mal connue. Par exemple, le 

carbone commercial de Sumitomo Chemical Co. semble issu de la pyrolyse d’un polymère à 

1600 °C sous un flux de gaz inerte, si l’on se réfère aux brevets déposés par ce groupe 
[78],[79]. 

L’équipe de Komaba
[45] 

utilise principalement le carbone dur synthétisé par Kureha 

Corporation 
[80],[81]

 dont seules les caractéristiques physico-chimiques sont connues.  

 

 Le choix du précurseur est en fait critique puisque ce sont la présence et la nature des 

hétéroatomes du précurseur qui vont mener à différentes porosités et, par conséquent, à 

diverses performances électrochimiques
[40]

. Selon Wang et al.
[10]

, une large proportion de 

mésopores est nécessaire pour améliorer la diffusion des ions au sein du matériau. La 

pyrolyse de peaux de cacahuète
[10]

 a mené à un carbone dur atteignant une importante 

capacité de première désinsertion de 431 mAh.g
-1

 à 0,1 A.g
-1

 qui est maintenue à 150 mAh.g
-1

  

après 200 cycles. L’efficacité coulombique initiale varie entre 29 et 34 %. A forte densité de 

courant, c’est-à-dire à 10 A.g
-1

, la capacité est maintenue à 50 mAh.g
-1

. Les auteurs attribuent 

ces bonnes performances électrochimiques, mise à part l’efficacité coulombique du premier 
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cycle, à un réseau interconnecté de pores, une grande surface développée, et une importante 

distance entre les plans de graphène qui améliorent l’accessibilité de l’électrolyte aux sites 

actifs, ce qui augmente la conduction et l’insertion des ions sodium.  

 

 Bommier et al.
[71] 

ont suggéré que, pour des carbones durs issus de la pyrolyse du 

sucre, l’insertion des ions sodium est plus importante lorsqu’une faible porosité mesurée par 

adsorption d’azote est obtenue. Afin d’augmenter la densité des mésopores au détriment des 

macropores, un composite à base de carbone dur et de nanotubes de carbone a permis de 

passer de 23 cm
3
.g

-1
 sans nanotubes à 252 cm

3
.g

-1
 avec nanotubes

[82]
. Ce mélange a d’ailleurs 

mené à une capacité réversible au premier cycle de 300 mAh.g
-1

 à une densité de courant de 

20 mA.g
-1

 contre 221 mAh.g
-1

 sans nanotubes. Cependant, l’efficacité coulombique initiale et 

la cyclabilité ont été dégradées. De plus, l’ajout de graphène à un carbone dur a mené à une 

augmentation de la surface spécifique (de 399 m².g
-1

 à 488 m².g
-1

) et une diminution de la 

taille moyenne des pores (de 14,4 nm à 1,6 nm)
[51]

. Comme Wang et al., les auteurs 

expliquent qu’une surface spécifique élevée permet d’augmenter la surface de contact entre 

l’électrode et l’électrolyte et ainsi d’améliorer l’accessibilité des ions. Ces caractéristiques 

structurales permettent d’obtenir une capacité de première insertion très élevée (de l’ordre de 

810 mAh.g
-1

) mais avec une efficacité coulombique initiale de 44 %. De meilleures 

performances sont obtenues avec le composite mais restent tout de même à améliorer. 

 

Afin de diminuer les coûts de production et de limiter l’impact environnemental de la 

synthèse du carbone dur
[83]

, de nombreux travaux portent sur les carbones issus de 

biomasse
[84]

 telle que la pomme
[77]

, les cacahuètes
[10],[85]

, les fruits
[56],[72],[86]

, etc. Là encore, 

l’influence des hétéroatomes sur les performances électrochimiques est mise en valeur mais 

des travaux plus poussés sont nécessaires pour mieux cerner les mécanismes mis en jeu
[44]

. 

Les impuretés contenues dans les précurseurs sont également à considérer. 

 

 C. Autres carbones désordonnés 

 

Outre le graphite et les carbones durs, d’autres matériaux sont également étudiés : les 

carbones mous, les noirs de carbone et le graphène.  

En 1993, Doeff et al.
[87] 

ont étudié l’insertion de sodium ou de lithium dans différents 

types de carbones (noir de carbone, carbone dur et graphite). Le groupe de recherche avait 
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déjà mis en valeur l’importance de la taille et de la structure des particules. Luo et al.
[88]

 ont 

également relevé la distance entre les plans de graphène comme paramètre clé. En effet, les 

nanotubes de carbone et les microbilles de carbone ont une distance inter planaire très proche 

de celle du graphite, c’est-à-dire 0,335 nm, ce qui n’est pas favorable à l’insertion des ions 

sodium dans la structure. Dans cet article, le carbone dur issu de l’exfoliation du graphite a 

montré la structure la plus propice à l’insertion des ions en atteignant une capacité réversible 

de 220 mAh.g
-1

 au premier cycle, à une densité de courant de 30 mA.g
-1

. Le groupe de 

Tirado
[89] 

a montré des capacités réversibles entre 77 et 121 mAh.g
-1

 avec différents noirs de 

carbone. Cependant, l’efficacité coulombique initiale atteint au maximum 30 %. Ainsi, la 

capacité atteinte par les noirs de carbone est très élevée (environ 400 mAh.g
-1

 en première 

réduction) mais une part importante de celle-ci est irréversible. Cette étude a également 

montré que la capacité irréversible au premier cycle était fortement liée à la surface spécifique 

du matériau pour des cellules au lithium alors que l’augmentation de la capacité irréversible 

avec la surface lors de l’insertion du sodium est plus faible. 

Le graphène produit à partir de la réduction d’oxyde de graphène montre des 

performances électrochimiques intéressantes mais l’efficacité coulombique initiale reste très 

faible
[53],[90],[91]

. Les défauts structuraux des plans mènent à la fois à une forte hystérèse entre 

l’insertion et la désinsertion des ions mais également à une forte capacité irréversible due à 

une surface développée très importante. 

 

 D. Conclusions sur la famille des carbones 

 

 Les carbones durs semblent être les matériaux d’électrodes négatives les plus viables 

pour les batteries Na-ion
[92] 

même si les performances électrochimiques doivent être encore 

améliorées surtout en termes de cyclabilité et d’efficacité coulombique initiale. Les noirs de 

carbone et le graphène montrent d’intéressantes capacités massiques, cependant, leur 

efficacité coulombique reste très faible en raison de leur surface spécifique très élevée. Pour 

tous ces carbones, le plateau en fin d’insertion se situant entre 0 et 0,1 V peut poser des 

problèmes de sécurité car des dendrites de sodium métal peuvent se former à bas potentiel. 

C’est pour cela que d’autres matériaux d’électrodes négatives ayant un potentiel moyen plus 

haut sont envisagés au détriment de la densité d’énergie. Par exemple, l’oxyde de titane 

NaTiO2 montre des capacités réversibles d’environ 150 mAh.g
-1

 à C/10 avec une rétention de 

capacité prometteuse (98 % au bout de 60 cycles). Son potentiel moyen est de 1 V
[77]

. Les 
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alliages à base d’antimoine ou d’étain ont également montré des capacités réversibles très 

élevées (supérieures à 500 mAh.g
-1

) mais la cyclabilité reste faible à cause d’expansions 

volumiques importantes au cours des insertions et désinsertions d’ions 

sodium
[93],[94],[95],[96],[97]

. 

 

 

 III. Electrolytes 
 

 Le développement d’électrodes négatives et positives, qui présentent respectivement 

des potentiels de fonctionnement très réducteur et oxydant, ne peut pas se faire sans travailler 

sur les électrolytes en parallèle. En effet, l’électrolyte est un élément clé dans une batterie
[17]

. 

Même si les matériaux d’électrodes insèrent et désinsèrent efficacement les ions, les 

performances électrochimiques seront dégradées si l’électrolyte transporte difficilement les 

ions. L’électrolyte doit posséder une bonne conductivité ionique, une large fenêtre de 

potentiel et une large fenêtre de stabilité thermique. Il doit également être faiblement toxique, 

de bas coût et ne pas réagir avec les composants de la cellule
[17],[98]

. 

Le Tableau I recense les abréviations ou formules des solvants et des sels les plus utilisés dans 

ce manuscrit. 

 

Tableau I. Abréviations des solvants et des sels cités dans ce manuscrit 

Abréviation 

ou formule 
Nom Formule semi-développée 

EC carbonate d’éthylène 
 

PC carbonate de propylène 

 

DMC carbonate de diméthyle 
 

DME carbonate de méthyl éthylène 
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 A. Les différents types d’électrolytes 

  

 Les différents types d’électrolytes recensés pour les accumulateurs au lithium 

possèdent leurs analogues dans le cas du sodium
[18]

.  

NaFSI bis(fluorosulfony)imide de sodium 

 

NaTFSI bis(trifluoromethanesulfonyl)imide de sodium 

 

NaPF6 hexafluorophosphate de sodium 

 

NaClO4 perchlorate de sodium 

 

EMI 
1-ethyl 3- 

methyl imidazolium 

 

triflate trifluorométhylsulfonate 

 

FEC carbonate de fluoroéthylène 

 

VC carbonate de vinylène 

 

Na2DMBDC 2,3-dimethylsodium bicarbonate de butylène 
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1. Electrolytes liquides  

 

 Les électrolytes liquides sont généralement utilisés car leur conductivité ionique est 

meilleure que celle des électrolytes solides. Un électrolyte liquide est composé d’un sel et de 

solvants aqueux ou organiques (carbonates, éthers, etc). Les choix du sel et des solvants sont 

cruciaux. Selon la nature des co-solvants, la conductivité ionique peut être augmentée en 

améliorant la dissociation du sel (si la constante diélectrique est grande) et/ou en diminuant la 

viscosité de l’électrolyte. Une faible viscosité permet également de favoriser l’imprégnation 

des électrodes et du séparateur par l’électrolyte, ce qui facilite le transport des ions d’une 

électrode à l’autre. La décomposition des solvants de l’électrolyte à bas potentiel et à haut 

potentiel influence les performances électrochimiques du système. Comme expliqué dans la 

partie II. B. 1. iii, à bas potentiel, l’électrolyte se réduit pour former une couche de passivation 

sur l’électrode négative appelée SEI (Solid Electrolyte Interphase). A haut potentiel, 

l’électrolyte s’oxyde ce qui peut engendrer d’éventuels dégagements gazeux. Ainsi, la fenêtre 

de stabilité de l’électrolyte doit être la plus large possible pour pouvoir limiter sa 

décomposition. Le domaine de stabilité théorique d’un électrolyte est estimé à partir de la 

différence d’énergie entre l’orbitale moléculaire la plus haute en énergie occupée (HOMO : 

Highest Occupied Molecular Orbital) et celle qui est la plus basse en énergie non occupée 

(LUMO : Lowest Unoccupied Molecular Orbital)
[17]

. Les mécanismes de décomposition de 

l’électrolyte ont été et sont encore au cœur de nombreux sujets de recherche dans les batteries 

Li-ion
[99],[100],[101],[102],[103]

. En particulier, les techniques de caractérisation telles que la 

chromatographie en phase gazeuse couplée à la spectrométrie de masse, la spectroscopie 

infrarouge à transformée de Fourier et la résonance magnétique nucléaire ont permis 

d’appréhender les différentes réactions de dégradation
[104],[105]

. Plusieurs schémas réactionnels 

de décomposition de EC, de EMC et de DMC ont été proposés
[106]

. Cependant, concernant les 

batteries Na-ion, les mécanismes de dégradation n’ont pas été étudiés de façon si poussée. 

Récemment, Eshetu et al.
[107]

 ont détecté un produit issu de la dégradation d’un mélange de 

carbonates linéaires et de carbonate d’éthylène, déjà identifié dans les batteries lithium-

ion
[108],[109]

. Il s’agit d’un bicarbonate d’alkyle dont le mécanisme de formation est détaillé sur 

la Figure 11. 
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Figure 11. Mécanisme de dégradation de l’électrolyte dans un mélange de carbonates linéaires et de 

carbonate d’éthylène
[107]

 

 

 

 Comme dans les batteries Li-ion, différents sels de sodium peuvent être utilisés tels 

que NaClO4, NaPF6 et NaTFSI. De nombreux groupes de recherche
[17]

 utilisent le sel NaClO4 

car celui-ci délivre les meilleures performances électrochimiques
[110],[111],[112]

. Néanmoins, ce 

sel est difficile à sécher et présente un risque d’explosion, ce qui pourrait empêcher une 

commercialisation de batteries Na-ion fonctionnant avec NaClO4. Concernant les sels 

contenant FSI, la corrosion du collecteur de courant en aluminium de l’électrode positive par 

cet anion
[98],[113] 

est préjudiciable. Dans le cas des batteries Li-ion, ces problèmes de corrosion 

sont actuellement contournés par faible ajout de LiPF6
[113],[114]

. Concernant la stabilité des sels 

de sodium, Ponrouch et al.
[92]

 l’ont comparée avec celle des sels de lithium. Le Tableau II 

recense les températures de dégradation des différents sels couramment utilisés pour les 

technologies Na-ion et Li-ion.  

 

Tableau II. Température de dégradation des sels couramment utilisés
[92]

 

 ClO4
-
 PF6

-
 TFSI

-
 

Na
+
 310 °C 280 °C 250 °C 

Li
+
 236 °C 200 °C 234 °C 

  

Les sels à base de sodium sont ainsi plus stables thermiquement que leurs homologues à base 

de lithium. Des analyses de calorimétrie différentielle à balayage ont également été effectuées 

sur les électrolytes seuls et sur des électrodes de carbone dur complétement sodiées. Même si 
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l’électrolyte 1M NaClO4 dans EC:PC semble le plus stable thermiquement, ceci n’est pas le 

cas lorsqu’une analyse de calorimétrie est pratiquée sur une électrode de carbone dur avec ce 

mélange. Les résultats sont montrés sur la Figure 12.  

 

 

Figure 12. Courbes de calorimétrie différentielle à balayage d’électrodes de carbone complétement sodiées 

dans différentes formulations d’électrolytes
[92]

 

 

En comparaison avec les électrolytes à base de sodium, l’électrolyte LiPF6 dans EC:DMC, 

classiquement utilisé pour les batteries Li-ion, présente un premier pic exothermique à 148 °C 

avec une énergie totale générée s’élevant à 700 J.g
-1

 pour une électrode de graphite 

complétement lithiée. Dans le cas d’un électrolyte contenant le sel NaPF6 dans EC:PC, une 

électrode de carbone sodiée montre un premier pic exothermique à 156 °C pour une énergie 

totale générée de 717 J.g
-1

. Ainsi, des valeurs similaires peuvent être obtenues pour les 

électrolytes à base de sodium. A la suite de ces résultats, la formulation d’électrolyte 

sélectionnée par les auteurs est 1M NaPF6 dans EC:PC. 

 La nature des solvants et du sel de sodium conditionne la stabilité de la SEI formée sur 

l’électrode négative et ainsi les performances électrochimiques peuvent être impactées en 

termes de capacités réversibles et d’efficacités coulombiques. De plus, la sécurité des batteries 

est fortement dépendante des propriétés de l’électrolyte (inflammabilité, toxicité, corrosivité, 

etc)
[17]

. Ainsi, l’électrolyte idéal doit pouvoir former une SEI compacte, uniforme et stable qui 

soit également imperméable aux solvants de l’électrolyte et qui empêche la formation de 

dendrites de sodium
[115]

. 
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2. Electrolytes solides 

 

 Les électrolytes en gel polymère sont des matrices polymères contenant des solvants et 

des sels. Le réseau polymère permet de garantir la stabilité mécanique tandis que les solvants 

et les sels assurent la conduction ionique. Cependant, le problème majeur de ce type 

d’électrolytes est la détérioration des propriétés du gel avec le temps à cause de la perte de 

liquide. L’ajout de solvants très visqueux tels que le succinonitrile dans un électrolyte PEO-

NaCF3SO3 a permis de favoriser la conductivité ionique et les propriétés mécaniques
[116]

. 

L’ajout de liquides ioniques permet de plastifier les sels et de consolider les propriétés 

thermiques et mécaniques des polymères. Par exemple, Kumar et Hashmi
[117] 

ont synthétisé 

un gel polymère conducteur d’ions sodium avec une solution de triflate de sodium NaCF3SO3 

dans le liquide ionique EMI-triflate immobilisé dans une matrice polymère PVdF-HFP. Une 

conductivité ionique élevée d’environ 6 mS.cm
-1

 à température ambiante a été obtenue avec 

une fenêtre de potentiel suffisamment large et une excellente stabilité thermique.  

 

 Les électrolytes solides en céramique sont très intéressants du point de vue de la 

sécurité. En effet, l’électrolyte solide a également un rôle de séparateur dont l’intégrité est 

maintenue en température et l’utilisation de solvants organiques n’est plus nécessaire. Tout 

ceci mène ainsi à des batteries plus sûres et plus faciles à miniaturiser
[118]

. Actuellement, 

certains solides atteignent des conductivités ioniques proches de celles des électrolytes 

liquides
[119],[120]

. 

 

 B. Influence de l’électrolyte liquide sur les performances électrochimiques 

 

1. Influence des solvants sur une électrode de sodium métal 

 

 En plus des études effectuées sur différents matériaux d’électrodes négatives 

s’ajoutent des analyses de la SEI formée sur le sodium métal. En effet, les électrodes de 

sodium métal souffrent d’une faible stabilité en cyclage à cause d’un dépôt hétérogène de 

sodium au cours des cycles
[115]

. Le mécanisme de déposition d’ions sodium est schématisé sur 

la Figure 13. Dans le cas où la SEI n’est pas uniforme, les dépôts inhomogènes et successifs 

d’ions sodium entrainent la croissance de dendrites et la formation d’une couche de 

passivation épaisse (Figure 13a). Par contre, dans le cas d’une SEI uniforme et stable, les 
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échanges de Na
+
 ne perturbent pas la couche de passivation, ce qui permet à la SEI de 

conserver son efficacité sur une épaisseur faible tout au long du cyclage (Figure 13 b).  

 

 

Figure 13. Mécanismes de libération et déposition d’ions sodium au cours du cyclage dans le cas où a) la 

SEI n’est pas uniforme et stable et b) la SEI est uniforme et stable
[115]

 

 

 

 La formation d’une SEI stable, uniforme et compacte a pu être obtenue en utilisant des 

glymes - de la famille des éthers - au lieu des carbonates. Les auteurs expliquent que la SEI 

composée d’un mélange d’une couche de produits inorganiques et d’une autre constituée de 

produits organiques engendrerait la formation de dendrites. Le mono- ou di-glyme permettrait 

de favoriser la présence d’espèces inorganiques telles que Na2O et NaF améliorant ainsi la 

couche de passivation. Comme l’avaient déjà évoqué Takenaka et al.
[121]

, les espèces 

organiques de type RCH2ONa et RCH2OCO2Na forment une SEI plus résistive et moins 

stable pendant le cyclage. 

 

2. Influence de l’électrolyte sur un matériau d’insertion 

 

 Le mélange 1M NaClO4 dans EC:PC a montré une très grande stabilité thermique et 

une large fenêtre de potentiel
[92]

. Le cyclage d’une électrode de carbone dur face à du sodium 

métal avec l’électrolyte 1M NaClO4 dans EC:DMC a mené à une importante capacité 

irréversible au premier cycle. Celle-ci est principalement observée en-dessous de 1 V vs 

Na
+
/Na ce qui peut être attribué à la décomposition du DMC. Lorsque le DMC est remplacé 

par le DME, le pseudo-plateau à bas potentiel n’est pas atteint à cause de la forte polarisation 
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probablement créée en raison d’une couche de passivation peu conductrice. Ensuite, des 

mesures effectuées par spectroscopie d’impédance électrochimique ont montré une 

augmentation de la résistance de transfert de charge pendant le cyclage en utilisant du 

carbonate de propylène seul alors qu’elle reste stable dans le cas d’un mélange EC:PC 

(toujours contenant 1 mol.L
-1

 de NaClO4). Ceci témoigne d’une couche de passivation stable 

et conductrice ionique dans le cas du mélange 1M NaClO4 dans EC:PC alors qu’elle se forme 

tout au long du cyclage lorsque le PC est le seul solvant. 

Concernant le sel, Ponrouch et al. ont remarqué que le sel NaPF6 mènerait à une SEI 

moins conductrice et/ou plus épaisse que dans le cas du sel NaClO4, dans un mélange 

EC:PC
[92]

 en raison d’une légère polarisation supplémentaire observée dans le cas du sel 

fluoré (Figure 14). 

 

 

Figure 14. Première courbe électrochimique d’une électrode de carbone dur cyclée en cellule Swagelok à  

C/20 avec le mélange EC:PC avec 1M NaClO4 (en rouge) ou 1M NaPF6 (en noir) 

 

 

 En 2013, cette même équipe
[111]

 a optimisé le mélange EC:PC en rajoutant 10 % de 

DMC. En effet, le DMC influence très peu la sphère de solvatation, il n’impacte donc pas la 

composition de la SEI de façon significative. Cependant, il permet de diminuer la viscosité de 

l’électrolyte et donc d’améliorer la conductivité ionique. De plus, seulement 10 % de DMC 

est suffisant pour diminuer significativement la surtension entre la charge et la décharge et 

pour améliorer les performances à régime élevé. Une quantité plus importante de DMC mène 

à des efficacités coulombiques plus faibles en raison de la fragile stabilité électrochimique de 

ce solvant. L’ajout de DMC permet cependant d’améliorer la mouillabilité du séparateur et de 

l’électrode
[122]

. 
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 Komaba et al.
[45] 

ont également fait varier la nature des solvants avec le sel NaClO4. 

Les différents électrolytes ont été testés en configuration carbone dur/sodium métal dans un 

bécher. Alors que le mélange EC:DMC montre une mauvaise stabilité en cyclage et de faibles 

capacités réversibles, le mélange EC:DEC a obtenu les meilleures performances 

électrochimiques avec ce sel. La Figure 15 montre les résultats obtenus en cyclage 

galvanostatique.  

 

 

   

Figure 15. A) Courbes galvanostatiques du premier cycle et B) Stabilité en cyclage du carbone dur testé 

face à du sodium métal en configuration « bécher » à 25 mA.g
-1

 dans trois électrolytes différents 

comportant 1M NaClO4 dans a) EC:DMC (1:1), b) EC:EMC (1:1), et c) EC:DEC (1:1)
[45]

 

 

 

 Wu et al.
[75]

 ont comparé des électrolytes contenant différents mélanges de solvants et 

différents sels en évaluant leurs impacts sur les performances électrochimiques d’électrodes 

composées de nanoparticules de TiO2. Le sel NaPF6 a mené à des capacités plus faibles que 

celles atteintes en utilisant les sels NaClO4 et NaTFSI, tous contenus dans du PC. Cependant, 

il est à noter que ce sel a permis d’obtenir une meilleure stabilité en cyclage. Concernant 

l’effet des solvants, le mélange EC:DMC avec le sel NaClO4 a montré les moins bonnes 

performances en termes de capacité et d’efficacité coulombique. Les meilleures performances 

ont été obtenues avec le mélange de solvants EC:PC (toujours avec NaClO4) : après 20 cycles, 

les électrodes de TiO2 ont mené à une capacité réversible stable de 162 mAh.g
-1

 avec une 

efficacité coulombique de 94 %. Cependant, lors de l’utilisation du PC comme seul solvant de 

l’électrolyte, la capacité réversible atteint 181 mAh.g
-1

 mais l’efficacité coulombique s’élève 

seulement à 82 %. 

 

A) B) 
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 C. Influence des additifs dans l’électrolyte liquide sur les performances 

électrochimiques 

 

 Des additifs, tels que le FEC et le VC  qui ont déjà démontré leur intérêt dans la 

technologie Li-ion, ont également été étudiés par transfert aux batteries Na-ion. Les additifs 

sont souvent utilisés pour améliorer la cyclabilité des électrodes négatives en augmentant la 

stabilité de la SEI par modification de sa composition et également pour accroitre la sécurité 

des électrolytes en évitant les surcharges, en diminuant l’inflammabilité, etc…
[17],[123],[124]

. Seh 

et al.
[115] 

expliquent que, compte tenu des nombreuses recherches entreprises sur les 

électrodes négatives pour batteries Li-ion, l’utilisation d’un électrolyte sans additif semble 

difficilement concevable dans les cellules électrochimiques Na-ion. 

 

1. Additifs les plus couramment utilisés 

 

Dans le cas des batteries lithium-ion, il a été montré que le FEC et le VC permettaient 

de passiver plus rapidement l’électrode négative et d’obtenir ainsi une couche stable dès le 

premier cycle
[125]

. 

 Concernant le FEC, l’ajout de 5 % de cet additif dans le mélange 1M NaPF6 dans 

EC:DEC a permis d’améliorer la stabilité d’une électrode de nanocomposites Sb/C à 600 

mAh.g
-1

 pendant une centaine de cycles
[93]

. L’agent polymérisant FEC mène à la formation 

d’une couche de passivation compacte, contenant principalement des alcalins fluorés ou des 

carbonates fluoroalcalins stables dans l’électrode Sb/C, qui peut tolérer les changements de 

volume des particules pendant le cyclage. Le même constat a été établi concernant des 

électrodes d’indium. En effet, l’ajout de 5 % massique de FEC dans 1M NaClO4 dans PC a 

permis l’insertion d’ions sodium dans une couche mince d’indium
[126]

. Sans additif, 

l’insertion des ions dans ce matériau est entièrement irréversible. 

Contrairement à ce que l’on aurait pu penser, l’additif VC semble avoir un effet 

néfaste sur les performances électrochimiques en Na-ion ce qui confirme que l’interface entre 

une électrode de carbone dur et l’électrolyte est différente lorsque l’on insère du sodium ou du 

lithium
[111]

. Concernant l’additif FEC, il a également été testé dans le mélange 1M NaClO4 

dans EC:PC par Ponrouch et al.
[67]

 mais sa présence semble dégrader les performances 

électrochimiques des électrodes de carbone dur. 
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Enfin, dans le cas de Wu et al.
[75]

, l’ajout de FEC dans l’électrolyte 1M NaClO4 dans 

EC:PC a légèrement diminué les performances électrochimiques des électrodes de TiO2.  

L’efficacité du FEC est ainsi controversée car elle semble dépendre des solvants et des 

sels mais également des matériaux d’électrodes utilisés. En effet, l’efficacité du FEC est 

avérée pour les alliages mais reste encore à prouver pour les carbones. Ponrouch et al. 

expliquent les différentes constatations concernant les performances électrochimiques des 

carbones durs par un problème de stabilité de la SEI. D’après les auteurs, dans le cas d’une 

SEI stable obtenue avec le mélange EC:PC, l’ajout de FEC serait néfaste. La Figure 16 

montre les performances électrochimiques d’un carbone dur cyclé avec et sans FEC
[67]

. 

L’ajout d’additif est de 2 % en volume. 

 

 

Figure 16. Capacités d’insertion du carbone dur cyclé à  C/20 avec 1M NaClO4 dans EC:PC avec (en 

rouge) ou sans (en noir) l’additif FEC
[67]

 

 

  

2. Rôle de l’additif FEC 

 

 Afin de mieux cerner l’effet de cet additif, des simulations atomistiques ont été 

entreprises avec et sans FEC sur une électrode de carbone
[121]

. Dans cette étude, l’électrolyte 

étudié est 1M NaPF6 dans PC. L’ajout d’additif mène à une augmentation de la quantité de 

NaF formé, ce qui permet d’obtenir une couche de passivation plus lisse. L’épaisseur de la 

SEI serait également réduite de 32 % en formant une SEI plus compacte. Dans le cas de 

batteries sodium-ion, la SEI serait composée de deux couches : la première, proche de la 
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surface de l’électrode négative, serait composée de produits inorganiques tels que Na2CO3 et 

NaF et la deuxième serait composée de produits organiques tels que NaPC et Na2DMBDC. 

D’après les résultats de la simulation, les ions F
-
 introduits par l’ajout de FEC réagiraient 

préférentiellement avec les composés inorganiques ce qui accroitrait leur quantité. La stabilité 

de la couche de passivation serait ainsi améliorée. L’électrolyte 1M NaClO4 dans PC a été 

étudié par Vogt et al.
[127] 

en analysant la surface de passivation sur les particules d’étain par 

spectrométrie photoélectronique X. Sans additif, la présence de NaF dans la couche de 

passivation est due à la décomposition du liant PVDF ce qui dégrade les performances 

électrochimiques. Cependant, en présence de FEC, le NaF est formé majoritairement par les 

ions F
-
 relargués par l’additif, ce qui évite la dégradation du liant et permet ainsi de conserver 

l’intégrité de l’électrode.  

 

3. Influence de l’additif FEC sur l’électrode positive  

 

L’influence de l’additif sur les matériaux d’électrodes positives a également été 

évoquée. Par exemple, Li et al.
[128]

 ont récemment montré que l’ajout de 1 % ou 2 % 

volumique de FEC améliorait les performances électrochimiques de l’oxyde lamellaire 

Li1,16[Mn0,75Ni0,25]0,84O2 en supprimant les réactions parasites entre l’électrode positive et 

l’électrolyte. Cependant, la quantité d’additif doit être optimisée car une quantité trop élevée 

engendre une diminution du nombre de transport d’ions lithium en raison de la forte viscosité 

de FEC. Les performances électrochimiques de ce matériau sont recensées sur la Figure 17. 

Dans cet article, il a été mis en évidence que l’anion PF6
-
 forme préférentiellement une liaison 

avec les molécules de solvant possédant la constante diélectrique la plus élevée. Or si l’on 

compare les constantes diélectriques de EC, DMC, DEC et FEC, on remarque que c’est 

l’additif FEC qui a la plus grande valeur. Par conséquent, lorsque le matériau d’électrode 

positive s’oxyde, les espèces FEC-PF6
-
 vont majoritairement se former et seront les plus près 

de l’électrode. L’impact bénéfique de ces espèces sur le film de passivation de l’électrode 

positive a pu être mis en lumière par spectroscopie d’impédance
[128]

. 
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Figure 17. Performances électrochimiques en cyclage et en puissance de l’oxyde lamellaire 

Li1.16[Mn0.75Ni0.25]0.84O2 avec l’électrolyte 1M LiPF6 dans EC:DMC:DEC (1:1:1) contenant différents 

pourcentages de FEC
[128]

 

 

 D. Conclusions sur les électrolytes 

 

Dans cette partie, nous avons pu mettre en valeur les nombreuses combinaisons sel-

solvants reportées dans la littérature. Le sel NaPF6 semble être le meilleur choix à ce jour 

compte tenu des problèmes de sécurité et de corrosion. La littérature semble converger vers 

l’électrolyte EC:PC (1:1) avec ajout de DMC et d’additif. Néanmoins, la viscosité d’un tel 

mélange de solvant peut être un frein à l’application à des systèmes réels. De plus, les 

différentes études ont montré que, suivant le matériau d’électrode et la gamme de potentiel 

étudiés, le choix des solvants et/ou des additifs peut être reconsidéré. En effet, la stabilité de 

la SEI est un paramètre crucial à considérer tant du point de vue de la stabilité en cyclage de 

l’électrode négative que du point de vue d’éventuelles dégradations de l’électrolyte pouvant 

engendrer des problèmes sur le fonctionnement de la batterie complète.  

 

 

 IV. Matériaux d’électrodes positives : les oxydes lamellaires 
 

 A. Généralités et définitions 

 

 Pour les électrodes positives, deux grandes familles de matériaux sont principalement 

étudiées, les oxydes lamellaires et les polyanions. En effet, leur structure ouverte permet de 

supporter la taille importante des ions sodium et d’assurer une bonne diffusion de ces ions 

tout en assurant une stabilité de la structure
[129]

. 
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1. Historique des matériaux d’électrodes positives à base de lithium 

 

 Comme évoqué dans le bref historique de la partie I. A. de ce chapitre, les batteries Li-

ion ont connu un succès exponentiel grâce au système complet LiCoO2 // graphite. Cet oxyde 

lamellaire est largement répandu dans les batteries actuelles car il offre des performances 

électrochimiques très intéressantes. Néanmoins, le coût total de la batterie reste relativement 

élevé à cause notamment de la ressource en cobalt qui est limitée et chère. En prévision d’une 

forte demande de batteries pour des applications véhicules électriques ou hybrides, le 

remplacement du LiCoO2 est nécessaire pour diminuer les coûts. Pour cela, différents 

matériaux sont proposés tels que LiNiO2, Li(Ni1/2-yMn1/2-yCo2y)O2 et Li(Ni1-y-zCoyAlz)O2 de 

structure lamellaire, LiMn2O4 de structure spinelle et LiFePO4 de structure olivine
[130]

. 

Chaque famille de matériaux présente ses avantages et ses inconvénients. En effet, les 

matériaux de type olivine  à base de fer et/ou de manganèse sont très peu couteux et de faible 

toxicité, cependant, leur potentiel moyen (environ 3,45 V vs Li
+
/Li pour LiFePO4) reste faible 

comparé à celui du LiCoO2 (environ 4 V vs Li
+
/Li). La densité d’énergie s’en trouve ainsi 

considérablement affectée. Concernant le matériau LiMn2O4, la dissolution des ions Mn
2+

 

pendant le cyclage entraine une chute importante de la capacité au cours des cycles. 

L’utilisation de ce matériau seul n’est donc pas envisageable pour des applications nécessitant 

une longue durée de vie. Enfin, le développement d’oxydes lamellaires de type Li(Ni1-y-

zCoyAlz)O2 et Li(Ni1/2-yMn1/2-yCo2y)O2  a permis d’améliorer considérablement la stabilité en 

cyclage du matériau LiNiO2. Ces deux matériaux représentent la deuxième et la troisième 

alternative au LiCoO2. 

 

2. Nomenclature des oxydes lamellaires 

 

 Afin de répertorier tous les oxydes lamellaires, une classification a été proposée par 

Delmas et al.
[131]

 et est largement adoptée dans la littérature. Dans un oxyde lamellaire de type 

AxMO2 où A est un ion alcalin et M est un (ou plusieurs) métal(-aux) de transition avec des 

états d’oxydation différents, les octaèdres MO6 forment des couches de type (MO2)n. Trois 

positions différentes sont possibles pour les atomes d’oxygène, ce qui crée des couches notées 

A, B ou C. Le nombre de couches différentes est indiqué par un chiffre. Enfin, les ions 

alcalins se placent entre ces couches de type (MO2)n et peuvent se placer dans les sites 

octaédriques (notés O), prismatiques (notés P) et tétraédriques (notés T). Une apostrophe peut 
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également être ajoutée après la lettre O, P ou T lorsqu’il y a une légère distorsion de la 

structure décrite. Par exemple, la structure de type O3 indique que les couches ont un 

empilement ABCABC comprenant les ions alcalins dans les sites octaédriques. 

 

3. Problèmes des oxydes lamellaires en cyclage 

 

 La simplicité de leur structure en lamelles, les capacités élevées qui peuvent être 

délivrées et la facilité de synthèse font de ces matériaux les plus répandus dans les batteries 

Li-ion commerciales
[132]

. Cependant, dans le cas du Na-ion, ces avantages sont contrebalancés 

par des performances électrochimiques encore faibles qui restent à améliorer. En effet, le 

problème majeur de ces matériaux est l’instabilité de la structure en cyclage due à de fortes 

sollicitations subies pendant l’insertion et la désinsertion des ions. Par conséquent, les 

capacités théoriques sont rarement atteignables en pratique car la fenêtre de potentiel est 

réduite afin de limiter les transformations de phase. Le potentiel moyen de fonctionnement de 

ces matériaux doit également être augmenté
[132]

. Pour toutes ces limitations, deux stratégies 

sont couramment utilisées dans la littérature. La première consiste à incorporer différents 

métaux de transition afin d’augmenter le potentiel moyen ou de stabiliser la structure pendant 

les insertions et désinsertions. La seconde stratégie consiste, cette fois, à introduire des 

dopants afin de stabiliser la structure. La fraction de ces éléments inactifs doit être la plus 

faible possible pour ne pas impacter la capacité de manière drastique
[132]

. 

 

 B. Particularités des oxydes lamellaires au sodium 

 

 Dans le cadre de cette étude, les matériaux privilégiés sont les oxydes lamellaires de 

type NaxMO2. 

 

1. Description de la structure initiale 

 

 Alors que les oxydes lamellaires au lithium présentent une structure où l’ion alcalin est 

en position octaédrique ou tétraédrique (coordination 6 ou 4), leurs homologues au sodium 

préfèrent la coordination 6 à cause de leur taille importante. La structure de ces oxydes 

lamellaires au sodium est couramment de type P2, P3 ou O3 en fonction du taux de sodium 

dans la structure
[133]

. Ces différences structurales conduisent à une grande variété de 
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performances électrochimiques entre les oxydes lamellaires au sodium et leurs homologues au 

lithium. Les détails de chaque type et les structures associées sont donnés dans le Tableau III 

et sur la Figure 18.  

 

 

Tableau III. Détails des différents types d’oxydes lamellaires au sodium 

Type 
Valeur de x dans 

NaxMO2 
Empilement 

Système 

cristallin 

Groupe d’espace 

P2 x ~ 0,7 ABBA Hexagonal P63mm/c 

P3 x ~ 0,5 ABBCCA Trigonal R3m 

O3 0,7  x  1 ABCABC Trigonal R3m 

 

 
Figure 18. Structure des oxydes lamellaires à base de sodium de type a) P2, b) P3 et c) O3

[134]
 

 

 

2. Evolution de la structure pendant le cyclage 

 

 Pendant le cyclage, les paramètres de maille de la structure évoluent de la même façon 

pour tous les oxydes lamellaires. Lors de la désintercalation du sodium, la distance entre les 

plans augmente. En effet, les ions sodium insérés entre les plans écrantent la répulsion entre 

les groupements MO2 et lors de la désinsertion, les ions sodium restant dans la structure ne 

suffisent plus à écranter aussi efficacement l’interaction répulsive, ce qui se traduit par une 

augmentation du paramètre de maille c. En parallèle, la désinsertion d’ions sodium 

a) b) c) 
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s’accompagne d’une oxydation du (ou des) métal(-aux) de transition ; ainsi, l’augmentation 

du degré d’oxydation des métaux M crée un raccourcissement des liaisons M-O des plans 

MO2
[135]

. En diffraction des rayons X, ceci se traduit par une diminution du paramètre de 

maille a
[133],[136],[137]

. Ces fortes contraintes subies par la structure peuvent engendrer des 

fractures de particules ou des fissures
[138] 

mais également une amorphisation de la structure du 

matériau après plusieurs cycles
[139]

. 

 

 La phase O3 permet d’accéder à des capacités de première charge plus élevées en 

raison d’une plus grande quantité de sodium contenue dans sa structure (0,7  x  1 dans 

NaxMO2)
[132]

. Cependant, le type P2 est plus stable que le type O3. La faible barrière de 

diffusion et la conductivité ionique élevée permettent à la phase P2 d’avoir un meilleur 

comportement en cyclage même si la capacité est légèrement plus faible que celle délivrée par 

la phase O3. Cette dernière subit de nombreuses transitions de phase pendant le cyclage ce qui 

pourrait expliquer l’instabilité de sa structure. Concernant la phase P2, une transition de phase 

à haut potentiel, c’est-à-dire à faible taux de sodium inséré, entrainerait un changement 

structural d’une géométrie prismatique à une géométrie octaédrique. La nature de cette 

transition de phase n’est cependant pas clairement déterminée. En effet, en partant de la phase 

P2, la transition de P2 à O2 ou O6
[133],[137],[140],[141] 

et celle de P2 à OP4
[142]

 sont proposées. La 

phase OP4 serait en réalité intermédiaire à la transition de phase P2  O2
[142]

. Elle 

engendrerait un glissement des plans afin de faciliter le passage en O2. La Figure 19 illustre 

les structures P2, O2 et OP4. En partant de la phase P3, la transition P3  O3 serait plutôt 

favorisée
[133]

. La transition de phase à haut potentiel est en fait très mal cernée car les pics de 

diffraction de rayons X sont si larges que l’indexation est impossible à réaliser 

rigoureusement. Dans tous les cas, le passage d’une configuration prismatique à une 

configuration octaédrique s’effectue par glissement de plans d’oxygènes pour limiter les 

répulsions entre plans de métaux de transition. Autrement dit, les lacunes d’ions sodium sont 

plus stables dans les sites octaédriques que dans les sites prismatiques. 
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Figure 19. Représentations structurales des phases a) P2 et O2
[140]

 et b) OP4, phase intermédiaire ayant 

lieu pendant la transition de phase P2  O2
[142]

 

 

Les problèmes de cyclabilité des oxydes lamellaires sont principalement dus aux nombreuses 

transformations structurales et à l’ordre entre les ions Na
+
 et les lacunes créées pendant le 

cyclage
[133]

. Comme décrite précédemment, la transition de phase se déroulant à haut potentiel 

est la plus critique. L’ordre entre les lacunes et les alcalins est plus fréquent dans les 

composés au sodium que dans les composés au lithium à cause du fort caractère ionique et de 

la taille importante de l’ion sodium qui entrainent une forte répulsion Na
+
-Na

+[143]
. Cet ordre 

est à éviter car il ralentirait la diffusion et diminuerait le nombre de transport des ions
[144],[145]

. 

 

3. Comparaison des oxydes lamellaires au sodium avec leurs homologues au lithium 

 

 Tout d’abord, il est important de noter que, malgré leurs propriétés physico-chimiques 

semblables, les composés à base de lithium et de sodium peuvent présenter des 

comportements électrochimiques très différents. Un article paru en 2012 par Kim et al.
[146]

 

compare les oxydes lamellaires à base de lithium et ceux à base de sodium. Les composés de 

type O3 à base de sodium ont des mécanismes de déstabilisation différents - la conversion en 

structure spinelle et la migration des métaux de transition - de leurs homologues à base de 

lithium. Alors que la phase O3 des composés au lithium passe spontanément en structure 

spinelle lors de la désinsertion, son homologue au sodium se convertit plutôt en structure de 

type P3
[147],[148]

. En particulier, des calculs d’énergie de formation basés sur la théorie de la 

fonctionnelle de la densité
[146]

 montrent que la formation d’une structure spinelle pour les 

composés au sodium de type Na0,5MO2 avec M un métal de transition n’est pas favorable, 
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contrairement à leurs homologues au lithium (voir Figure 20). Par exemple, NaVO2 peut 

intercaler et désintercaler 0,5 Na
+
 par formule

[149],[150]
 alors que LiVO2 se convertit 

spontanément en structure spinelle pendant la délithiation.  

 

 

       

Figure 20. Différence d’énergie par atome entre une structure spinelle et une structure lamellaire de type 

A0,5MO2 pour différents métaux de transition avec a) A = Li et b) A = Na
[146]

 

 

 

 En raison de ces différents mécanismes de déstabilisation, certains matériaux inactifs 

au lithium sont cependant actifs au sodium, et inversement. Par exemple, le matériau NaCrO2 

peut atteindre une capacité de 120 mAh.g
-1

 contrairement à son homologue LiCrO2 qui est 

électrochimiquement inactif
[151]

. Ce dernier peut en réalité délivrer une capacité de première 

charge d’environ 60 mAh.g
-1

 mais cette capacité est irréversible
[152]

. Ceci est expliqué par 

Komaba et al.
[152]

 par une migration irréversible du Cr(VI) pendant la désinsertion du lithium, 

migration qui ne se produit pas dans le composé au sodium en raison d’une plus grande 

distance entre plans CrO2 et d’une liaison O-O plus longue. D’ailleurs, les simulations 

théoriques de Kim et al.
[146]

 ont montré que la migration des métaux de transition dans l’inter 

feuillet serait plus difficile pour les composés au sodium à cause d’une barrière énergétique 

plus importante. Pour passer d’un site octaédrique à l’autre, un passage par les sites 

tétraédriques est nécessaire car moins énergétique
[153]

. Or, comme expliqué précédemment, la 

coordination 4 n’est pas favorable aux ions sodium, ce qui rend le passage difficile. Ainsi, la 

nature de l’alcalin est à l’origine de la migration ou non des métaux de transition
[146]

. 

a) b) 
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Autre exemple de différences entre lithium et sodium, alors que le composé LiFeO2 

n’est pas électrochimiquement actif, son homologue au sodium l’est[154],[155]. Ce dernier peut 

délivrer des capacités réversibles entre 80 et 100 mAh.g-1[156]. 

 Pour résumé, la conversion en structure spinelle d’une phase O3 au sodium et une 

migration des métaux de transition dans les feuillets d’ions sodium ont une très faible 

probabilité de se produire.  

 De façon générale, les courbes galvanostatiques des oxydes lamellaires à base de 

sodium présentent plus de plateaux que leurs homologues au lithium, indiquant de nombreux 

changements structuraux[157]. Le Tableau IV compare les oxydes lamellaires au sodium et au 

lithium à base des deux métaux de transition les plus abondants (Mn et Fe)[158]. 

 

 

Tableau IV. Récapitulatif des oxydes lamellaires au lithium et au sodium à base de fer et de manganèse[158] 

 

 
 
 De nos jours, de nombreuses substitutions des métaux de transition sont étudiées. 

Chaque métal de transition va impliquer des changements structuraux qui vont engendrer des 

différences de localisation électronique, de structure cristallographique, d’état de spin, etc. En 
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conséquence de tous ces paramètres, les performances électrochimiques vont être directement 

modifiées en termes de capacités réversibles, de tenues en cyclage et en puissance et de 

potentiel moyen
[132]

. 

 

1. Oxydes lamellaires composés d’un seul métal de transition 

 

 L’étude électrochimique des deux composés O3-NaVO2 et P2-Na0,7VO2
[159]

 a montré 

que le type P2 présente une plus faible polarisation que le type O3, ce qui suggère différents 

mécanismes d’insertion et de désinsertion. La différence de polarisation est expliquée par une 

diffusion différente des ions sodium au sein du cristal. En effet, comme expliqué 

précédemment les ions sodium passent d’un site octaédrique à l’autre via des sites 

tétraédriques dans la structure de type O3
[149],[153] 

et ce passage n’est pas favorable. 

Cependant, dans le cas de la structure de type P2, les ions sodium diffuseraient à travers les 

sites prismatiques en passant par une barrière de diffusion plus faible
[132]

 d’où la faible 

polarisation. En outre, il est intéressant de noter que la phase P2 conserve son intégrité tout au 

long du cyclage, malgré la présence de nombreuses transformations, comme en témoigne la 

forte évolution des paramètres de maille pendant le cyclage avec l’alternance de domaines 

mono- et biphasiques
[159],[160]

 (voir Figure 21). La structure O3 atteint une plus grande 

capacité que la structure P2 (120 mAh.g
-1

 pour O3 contre 100 mAh.g
-1

 pour P2), toutes deux 

stables sur une dizaine de cycles
[159]

. Différentes stœchiométries en sodium du composé 

NaxVO2 ont été étudiées tant d’un point de vue structural que d’un point de vue 

électrochimique
[149],[161]

. 

 
Figure 21. Courbes galvanostatiques du composé P2-Na0,7VO2 cyclé à C/20

[159]
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 Concernant les oxydes lamellaires à base de titane, le composé NaxTiO2 a été étudié en 

1983 par Maazaz et al.
[162]

 montrant que la zone de réversibilité se situe lorsque 0,7  x  1. 

Lorsque la désinsertion des ions dépasse 0,3 Na
+
, les ions titane peuvent se déplacer des plans 

(TiO2) à l’espace inter planaire afin de stabiliser la structure. Cependant, lorsque les ions se 

réinsèrent, aucune force motrice ne permet aux ions titanes de retourner à leur position 

initiale, ce qui engendre une forte polarisation pendant la réinsertion. L’oxyde de titane, sous 

forme de nanotubes, présente une capacité de 150 mAh.g
-1

 avec une bonne cyclabilité 

(supérieure à 100 cycles) à une densité de courant de 50 mA.g
-1

. Cette capacité n’est atteinte 

qu’au bout de 15 cycles. L’efficacité coulombique initiale s’élève à 64 % seulement
[163]

. Son 

potentiel moyen s’élève à 1,5 V vs Na
+
/Na. A cause de la taille de l’ion Na

+
 solvaté, les 

nanotubes doivent avoir un diamètre supérieur à 120 nm pour permettre une bonne 

réversibilité. Le stockage du sodium est, pour ce matériau, issu d’un mécanisme capacitif. Les 

nanotiges de TiO2 synthétisées par Ramadoss et Kim
[164]

 ont permis d’améliorer le transport 

de charge par rapport à des nanoparticules sphériques. Des travaux récents de Wu et al.
[75]

 ont 

mené à d’intéressantes performances électrochimiques sur des nanoparticules de TiO2 : à un 

régime de 5,5C (c’est-à-dire 1,85 A.g
-1

), une capacité de 100 mAh.g
-1

 est atteinte pendant plus 

de 1 000 cycles sans une chute de capacité notable. Il est à noter qu’avec leur potentiel 

intermédiaire, les oxydes de titane peuvent être des matériaux d’électrodes positives et 

négatives. 

 

 L’oxyde lamellaire à base de chrome a été revisité par Ding et al.
[165]

 en étudiant 

l’influence d’un recouvrement de carbone à la surface des particules de NaCrO2. Une couche 

de carbone de quelques dizaines de nanomètres permet d’améliorer clairement les 

performances de ce matériau comparativement à ce qui a été reporté dans la littérature
[148],[152]

. 

Ce recouvrement permet à la matière active et à l’électrolyte de ne plus être en contact 

direct
[166]

 et d’améliorer la conductivité électronique. Par conséquent, la polarisation est 

réduite et la rétention de capacité est améliorée. Celle-ci s’élève à 115 mAh.g
-1

 au premier 

cycle et elle est maintenue à 110 mAh.g
-1

 après 40 cycles. Récemment, les performances 

électrochimiques ont pu être davantage améliorées par Yu et al.
[167]

. Avec un pourcentage 

massique de 3,4 % de carbone, NaCrO2 délivre une capacité réversible de 120 mAh.g
-1

 à 20 

mA.g
-1

 au premier cycle. 90 % de la capacité est maintenue au bout de 300 cycles. Enfin, 

même à un régime de 150C, la capacité s’élève à 100 mAh.g
-1

. La Figure 22 compare les 

performances électrochimiques de NaCrO2 avec et sans recouvrement de carbone. 
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Figure 22. Comparaison des performances électrochimiques de NaCrO2 avec (en rouge) et sans (en noir) 

recouvrement de carbone, à 20 mA.g
-1

 avec l’électrolyte 0,5M NaPF6 PC:FEC (98:2)
[167]

 

 

 

 L’influence de la fenêtre de potentiel a été étudiée par Vassilaras et al.
[168]

 avec le 

composé O3-NaNiO2 de structure monoclinique. Lorsque ce composé est oxydé jusqu’à 4,5 

V, une capacité de première charge très élevée de 200 mAh.g
-1

 est atteinte. Cependant, 

l’efficacité coulombique initiale (environ 75 %) et la stabilité en cyclage sont faibles. Lorsque 

la borne à haut potentiel est abaissée à 3,75 V, une capacité stable de 120 mAh.g
-1

 est obtenue 

sur une vingtaine de cycles. Des analyses de diffraction des rayons X ont montré la présence 

d’une phase supplémentaire formée au-dessus de 4 V qui pourrait expliquer l’excès de 

capacité lors de la première charge, en plus de la décomposition de l’électrolyte. Cependant, 

cette phase, non identifiée par les auteurs semble ne pas pouvoir désinsérer les ions sodium. 

Enfin, la décomposition de l’électrolyte NaPF6 dans EC:DMC (1:1) a été observée à 4 V. Cet 

électrolyte a mené aux meilleures performances électrochimiques concernant le matériau 

NaNiO2 en comparaison avec les électrolytes NaClO4 dans PC et NaBF4 dans 

EC:DMC
[148],[169],[170]

. Le fait de travailler sur le couple redox Ni
2+

/Ni
4+

 permet d’atteindre des 

potentiels moyens plus élevés. Les différentes transitions de phase ont pu être identifiées par 

diffraction des rayons X in situ en précisant la composition de chaque phase
[171]

.  

 

 En 1981, Delmas et al.
[147]

 ont étudié la structure de NaxCoO2 avec 0,5 < x < 1. 

L’oxyde lamellaire NaxCoO2 ayant un comportement semi-conducteur, une addition de 

graphite est nécessaire afin d’augmenter la conductivité électronique au sein de l’électrode. La 

densité d’énergie théorique de Na0,7CoO1,96 en demi-pile s’élève à 260 Wh.kg
-1

 de matière 

active
[147]

. La phase P2-Na0,7CoO2-y a été, par la suite, étudiée par Molenda et al.
[172]

, en 
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comparant ses propriétés électroniques et électrochimiques. Une relation a été établie entre la 

non stœchiométrie des atomes d’oxygène (valeur de y) et la quantité de sodium intercalée. 

Plus y est élevé, plus il y a d’électrons dans le cristal. Cependant, lorsque la température 

augmente, les trous deviennent des porteurs de charge supplémentaires et vont ainsi se 

recombiner avec les électrons. Dans ce cas, la concentration en électrons décroit et entraine 

ainsi une diminution de la conductivité électronique du matériau. Le groupe de recherche 

déduit de cette étude que plus la déviation de la stœchiométrie est faible, plus la concentration 

en trous est élevée et ainsi la quantité de sodium insérée est plus élevée par équivalent du 

nombre de moles d’électrons
[173]

. Récemment, les nombreuses transitions de phase du 

matériau P2-NaxCoO2 ont pu être précisément identifiées grâce aux travaux de Berthelot et 

al.
[174]

. 

 

 Dans l’objectif de développer une technologie d’accumulateurs à coût réduit et faible 

impact environnemental, de nombreuses recherches sont préférentiellement orientées vers des 

oxydes lamellaires pauvres en cobalt et contenant des éléments plus intéressants en termes 

d’abondance tels que le fer ou le manganèse
[141],[142],[143],[175]

. 

 Pour toutes ces raisons, les oxydes de manganèse sont l’objet d’intenses recherches 

grâce au couple d’oxydo-réduction Mn
4+

/Mn
3+

. Cependant, la présence de Mn
3+

 de structure 

électronique (t2g)
3
(eg)

1
 induit un fort effet Jahn-Teller qui engendre une distorsion de la 

structure
[176],[177]

. Les oxydations et réductions successives du manganèse au cours des cycles 

entrainent de fortes contraintes sur le matériau conduisant à la présence de nombreux plateaux 

sur la courbe galvanostatique
[178],[179]

. L’oxydation du manganèse à l’état +4 est ainsi 

recherchée à l’état initial afin de diminuer voire d’inhiber les distorsions structurales. Ceci est 

possible en synthétisant l’oxyde dans des conditions oxydantes
[180]

. Au niveau des 

performances électrochimiques, le matériau NaMnO2 peut se présenter sous deux formes,  et 

possédant des structures lamellaires très différentes
[136]

(Figure 23). Les formes  et  sont 

obtenues à 700 °C et 900 °C respectivement.  
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Figure 23. Représentations schématiques des deux structures possibles de l’oxyde lamellaire NaMnO2 a) 

forme α et b) forme β
[136]

 

 

 

Les deux structures du matériau NaxMnO2 ont été comparées par Mendiboure et al.
[136]

 dans 

les années 1980. Les courbes galvanostatiques des deux formes sont très différentes : dans la 

fenêtre de potentiel 1,5 V - 3,5 V vs Na
+
/Na, les taux de sodium échangés correspondent à 

0,23 Na
+
 et 0,15 Na

+
 pour les formes  et  respectivement. Entre 2 V et 3,8 V, le composé 

-NaMnO2 délivre une capacité en décharge de 185 mAh.g
-1

 au premier cycle à un régime de 

C/10. La capacité est maintenue à 132 mAh.g
-1

 après 20 cycles
[181]

. En 2002, l’oxyde 

lamellaire Na0,6MnO2 a été cyclé en atteignant une capacité d’environ 150 mAh.g
-1

 à 0,1 

mA.cm
-2

 entre 2 V et 3,8 V
[139]

. Cependant, la capacité chute très rapidement au bout de 8 

cycles à cause d’une amorphisation de la structure. Récemment, le matériau NaMnO2 a été 

synthétisé sous la forme d’inter croissance des deux polymorphes α et β et a montré des 

performances électrochimiques très intéressantes
[178]

. Une capacité de première charge 

d’environ 190 mAh.g
-1

 a été obtenue à 10 mA.g
-1

 entre 2 V et 4,2 V vs Na
+
/Na. Après 100 

cycles, la capacité est maintenue à 100 mAh.g
-1

. Le potentiel moyen de ce matériau est de 2,8 

V approximativement. 

 

 Comme NaMnO2, l’oxyde lamellaire à base de fer comporte également deux formes  

et . Alors que la dernière ne semble pas électrochimiquement active, la forme  permet 

d’atteindre une capacité réversible d’environ 85 mAh.g
-1

 sur trois cycles à 0,2 mA.cm
-2[182]

. 

En 2012, Yabuuchi et al.
[156]

 ont montré que la réversibilité de NaFeO2 était très dépendante 
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de la borne de coupure à haut potentiel. La réversibilité est dégradée lorsque le potentiel de 

coupure est supérieur à 3,5 V (voir Figure 24). Lorsque le composé est cyclé entre 2,5 V et 

3,4 V, la capacité de première décharge atteint 80 mAh.g
-1

 et est maintenue sur une trentaine 

de cycles pour atteindre une capacité de 70 mAh.g
-1

 à 12 mA.g
-1

. Le problème de stabilité en 

cyclage de ces oxydes lamellaires à base de fer a été expliqué par Lee et al.
[183]

 en 2015. Des 

analyses par spectroscopie Mossbauer ex situ ont montré que le degré d’oxydation +IV du fer 

n’était pas stable chimiquement dans l’environnement de la cellule électrochimique. Ce 

problème de stabilité engendrerait une réduction spontanée d’une part importante des ions 

Fe
4+

 en ions Fe
3+

, accompagnée d’une dégradation continue de l’électrolyte. Ce matériau a 

également permis de mettre en lumière l’importance de la voie de synthèse choisie dans 

l’optimisation des performances électrochimiques
[155]

. En effet, la voie hydrothermale et la 

voie solide ont mené à différents matériaux en termes de morphologie et de taille de particules 

et par conséquent, les performances électrochimiques ont pu être modulées en fonction des 

conditions de synthèse.  

 

Figure 24. Courbe galvanostatique du composé NaFeO2 du premier cycle avec différentes bornes hautes 

de coupure
[156]

 

 

 

2. Oxydes lamellaire composés de plusieurs métaux de transition 

 

 L’addition de lithium, cobalt ou nickel dans un composé de type NaxMnO2 entraine la 

suppression de l’effet Jahn Teller des ions Mn
3+

, ce qui permet d’avoir une structure P2 non 

distordue
[184]

. En raison de sa toxicité et de son coût élevé, les oxydes lamellaires à base de 

cobalt ne seront pas développés dans la suite de cette étude bibliographique. 
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 Dans l’optique de synthétiser un matériau composé de métaux de transition abondants, 

l’oxyde lamellaire P2-Na2/3[Fe1/2Mn1/2]O2 a été étudié par de nombreux groupes de 

recherche
[132],[142],[185],[186],[187]

. Yabuuchi et al.
[142]

 ont obtenu une capacité réversible de 190 

mAh.g
-1

 avec un potentiel moyen de 2,75 V vs Na
+
/Na. Même après 30 cycles, la capacité se 

maintient à 150 mAh.g
-1

. La chute de capacité est attribuée à la transition de phase de P2 à 

OP4 pendant la désinsertion des ions. Ce matériau représente l’un des matériaux d’oxydes 

lamellaires les plus prometteurs car il permet de délivrer une forte capacité avec un potentiel 

moyen élevé tout en étant intéressant en termes de ressources et de coût
[143]

. Les courbes 

galvanostatiques de ce matériau sont montrées sur la Figure 25. La faible polarisation laisse 

supposer des réactions d’insertion et de désinsertion faciles des ions. En parallèle de P2-

Na2/3[Fe1/2Mn1/2]O2, le matériau O3-Na[Fe1/2Mn1/2]O2 a été étudié mais n’atteint cependant 

que des capacités de l’ordre de 100 - 110 mAh.g
-1

 avec une forte polarisation entre la charge 

et la décharge. 

 

 

  
Figure 25. Courbes galvanostatiques des matériaux a) P2-Na2/3[Fe1/2Mn1/2]O2 et b) O3-Na[Fe1/2Mn1/2]O2  

cyclés à 12 mA.g
-1

 entre 1,5 et 4,3 V vs Na
+
/Na. Le 1

er
 cycle n’est pas tracé sur le graphe par souci de 

simplification
[142]

. 

 

 

 Les performances électrochimiques obtenues par Yabuuchi et al. ont été légèrement 

améliorées par Xu et al.
[187]

 en synthétisant ce même matériau par voie sol-gel. Dans la 

fenêtre de potentiel 1,5 – 4 V, une capacité initiale de première désinsertion de 110 mAh.g
-1

 

est atteinte à 13 mA.g
-1

 et la rétention de capacité s’élève à 98,2 % après 50 cycles. Même à 

130 mA.g
-1

, la capacité initiale d’environ 91 mAh.g
-1

 est maintenue à 99,6 % après 50 cycles.  

 Pour un même composé, différentes structures peuvent être obtenues en fonction de la 

température de calcination. Par exemple, pour le matériau Na2/3[Fe1/2Mn1/2]O2, les structures 

P3 et P2 sont obtenues lorsque les températures de synthèse sont fixées à 700 °C et 900 °C, 

respectivement
[134]

. Une inter croissance de ces deux phases est également observée lorsque la 

a) b) 
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température de calcination est proche de 700 °C
[134],[188]

. L’ordre des métaux de transition a 

été identifié dans les structures de type T2, P2 et P3
[134],[189]

. Cependant, dans le cas de cette 

dernière, la diffraction de neutrons a révélé des zones dans lesquelles se trouvent des défauts 

d’empilements des feuillets MO2 ordonnés
[189]

. 

 

 Gonzalo et al.
[190]

 ont effectué la même constatation avec le composé 

Na2/3[Fe2/3Mn1/3]O2. Deux voies de synthèse différentes ont mené à ce même matériau mais la 

structure est soit de type O3 ou soit de type P2. En partant de carbonates, la phase P2 est 

favorisée alors que le type O3 est synthétisé à partir de précurseurs hydroxydes. Les 

comportements électrochimiques des deux structures sont similaires mais des différences sont 

malgré tout notables. En particulier, le potentiel moyen de la phase P2 est plus élevé que celui 

de la phase O3. De plus, contrairement à la phase O3, la polarisation de la phase P2 est accrue 

pour le couple Fe
3+

/Fe
4+

 et réduite pour le couple Mn
3+

/Mn
4+

. La phase O3 montre cependant 

une meilleure tenue en puissance. 

 

 Le nickel, introduit dans un oxyde lamellaire, travaille sur les couples redox 

Ni
2+

/Ni
3+

/Ni
4+

 ce qui permet d’obtenir des potentiels moyens relativement hauts mais 

engendre cependant de nombreux plateaux. 

 La structure du matériau P2-Na2/3[Ni1/3Mn2/3]O2 a été détaillée par Lu et Dahn
[137] 

en 

2001 par diffraction des rayons X in situ. Lorsque x ≥ 1/3, la phase P2- Nax[Ni1/3Mn2/3]O2 est 

pure. A partir de x = 1/3, des défauts structuraux de type O2 sont présents et deviennent de 

plus en plus nombreux jusqu’à la fin de la charge. Ceci crée un domaine biphasique de P2-

Na1/3[Ni1/3Mn2/3]O2 et de O2-[Ni1/3Mn2/3]O2 clairement observé avec un long plateau à 4,2 V 

vs Na
+
/Na. La capacité de première charge de ce matériau atteint 160 mAh.g

-1
 entre 2 V et 

4,45 V à une densité de courant de 5 mA.g
-1

. Plusieurs travaux sur le composé 

Na2/3[Ni1/3Mn2/3]O2 ont permis de bien cerner sa structure
[134],[189],[191],[192]

. Ce matériau 

possède une capacité théorique de 173 mAh.g
-1

 basée sur le couple redox Ni
2+

/Ni
4+

. Des 

études par diffraction des rayons X accompagnées d’un affinement Rietveld ont permis de 

révéler la sur-structure du composé. Une sur-structure est observée lorsque les métaux de 

transition des couches MO2 sont ordonnés de telle sorte qu’il est possible de redéfinir une 

maille, plus grande que la maille élémentaire, permettant de décrire le cristal. La maille 

élémentaire hexagonale définie par les paramètres de maille a et c peut être redéfinie par une 

maille dont les paramètres sont a’ et c’ où a’ =  √3 a et c’ = c. La Figure 26 permet de clarifier 
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ces différentes notions
[193]

. Cet ordre entre les métaux de transition est établi lorsque les 

rayons ioniques des métaux de transition sont différents. Par exemple, la différence entre les 

rayons de Ni
2+

 et Mn
4+

 (r(Ni
2+

) = 0,69 Å et r(Mn
4+

) = 0,53 Å) est suffisamment significative 

pour engendrer un ordre entre ces deux métaux. Cet ordre permet en fait de minimiser les 

interactions répulsives entre les cations Mn
4+[189]

. Par contre, les rayons de Co
3+ 

et de Mn
4+

 

(r(Co
3+

) = 0,545 Å) sont proches ce qui ne permet pas un ordre entre ces deux cations
[192]

. 

Une sur-structure de P2-Na2/3[Ni1/3Mn2/3]O2 est observée en diffraction des rayons X par 

rayonnement synchrotron avec la détection de trois petits pics à 7,23°, 7,54° et 7,8°. Puisque 

la diffraction des rayons X ne peut faire la différence entre le nickel et le manganèse, la sur-

structure est attribuée, par les auteurs, à un ordre des ions sodium dans l’inter feuillet
[177]

. 

 

 

Figure 26. Représentation schématique d’une sur-structure observée sur un plan de métaux de transition 

MO2
[193]

 

 

 

 En 2013, Lee et al.
[140]

 ont obtenu une capacité de première charge de 190 mAh.g
-1

 

avec P2-Na2/3[Ni1/3Mn2/3]O2 à C/100 entre 2,3 V et 4,5 V vs Na
+
/Na. L’excès de capacité (190 

mAh.g
-1

 contre 173 mAh.g
-1

 en théorie) est attribué à une décomposition probable de 

l’électrolyte au-dessus de 4,4 V. Comme l’avaient déjà observé Lu et Dahn
[137]

 en 2001, la 

phase P2 est la plus stable dans la région 1/3 < x < 2/3 et O2 est la plus stable lorsque x < 1/3. 

A partir de 4,2 V (c’est-à-dire à partir de x = 1/3), deux plans d’oxygènes glissent sans rompre 

les liaisons O-M pour obtenir la phase O2 (voir Figure 19). Un long plateau à 4,22 V est 

observé pour ce composé, reflétant ainsi la coexistence des deux phases P2 et O2. Lorsque le 

sodium est progressivement désintercalé de la structure, les ions Ni
2+

 subissent la transition 
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Ni
2+

/Ni
3+

/Ni
3,5+

 alors que les ions manganèse restent à l’état d’oxydation +IV pendant tout le 

cyclage. Afin d’éviter la transformation de la phase P2 en la phase O2, le potentiel de coupure 

est fixé à 4,1 V. Cependant, l’abaissement de la borne haute de coupure diminue nettement la 

capacité : en charge, une capacité de 87 mAh.g
-1

 et une capacité de 82 mAh.g
-1

 sont atteintes à 

C/20 et C/5 respectivement. Dans cette gamme de potentiel, la rétention de la capacité est très 

importante et s’élève à 92 % après 50 cycles. La Figure 27 montre les performances 

électrochimiques de ce composé avec les deux bornes hautes de coupure, 4,5 V et 4,1 V. 

  

 
Figure 27. Performances électrochimiques du composé Na2/3[Ni1/3Mn2/3]O2 avec deux bornes de potentiels 

différentes (2,3 V - 4,5 V et 2,3 V - 4,1 V) et trois régimes différents (C/100, C/20, C/5)
[140]

 

 

 

 Ces différentes études menées sur le composé Na2/3[Ni1/3Mn2/3]O2 mettent en valeur le 

fort impact de la transition de phase à haut potentiel de la structure prismatique à la structure 

octaédrique. 

 

 L’effet de la fenêtre de potentiel a également été évalué pour les oxydes lamellaires de 

ratio 1:1 en Ni:Mn
[194]

. Le composé O3-NaNi0,5Mn0,5O2 délivre une capacité de première 

charge de 125 mAh.g
-1

 entre 2,2 et 3,8 V à une densité de courant de 24 mA.g
-1

. Au cours de 

la charge, les plans [Ni0,5Mn0,5]O2 glissent sans rompre les liaisons Ni-O et Mn-O ce qui 

induit l’apparition d’une phase prismatique P3. L’élargissement des pics des 

diffractogrammes obtenus pendant le cyclage montre que la structure P3 contient de 

nombreux défauts d’empilement. Des mesures de spectrométrie d'absorption des rayons X ont 

montré que seuls les ions nickel étaient chimiquement actifs, les ions manganèse étant tous à 

l’état d’oxydation +IV.  
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 La solution solide O3-NaNiO2-NaFeO2 a été testée dans le but d’améliorer la stabilité 

du composé NaFeO2
[195]

. En particulier, le matériau NaNi0,7Fe0,3O2 a permis de diminuer 

nettement la polarisation et d’améliorer la rétention de capacité. Une capacité initiale de 135 

mAh.g
-1

 est maintenue à 74 % au bout de 30 cycles, entre 2 et 3,8 V. L’amélioration des 

performances électrochimiques s’explique par le fait que le couple redox Ni
3+

/Ni
4+

 contribue 

en grande partie à la capacité en supprimant la formation des ions Fe
4+

 instables. 

 Différents oxydes lamellaires composés de trois métaux de transition ont été étudiés 

dans la littérature. Sathiya et al.
[196]

 ont synthétisé l’oxyde lamellaire 

ternaire Na[Ni1/3Mn1/3Co1/3]O2 de structure O3. Lors de la désinsertion du sodium dans cette 

structure, une alternance de domaines biphasiques et monophasiques est observée : O3  O1 

 P3  P1 avec une augmentation du paramètre de maille c alors que le paramètre a reste 

quasiment inchangé. Il est à relever que la cinétique des ions sodium est lente dans ce 

matériau. Une capacité de 120 mAh.g
-1

 à un régime de C/10 pendant 50 cycles est atteinte 

lorsque les électrodes sont cyclées entre 2 et 3,75 V. 

 Le matériau lamellaire P2-Na0,67[Mn0,65Co0,20Ni0,15]O2 a montré une importante 

capacité réversible de 141 mAh.g
-1

 qui a légèrement diminué jusqu’à 125 mAh.g
-1

 après 50 

cycles
[197]

. 

 En plus de Na[Ni1/3Mn1/3Co1/3]O2 cité précédemment, Kim et al.
[198]

 ont remplacé le 

cobalt par le fer, qui est un élément très peu cher. Ce type de composés ternaire a également 

été étudié par d’autres groupes de recherche
[199],[200]

. Par exemple, le composé 

Na0,5[Ni0,23Fe0,13Mn0,63]O2 montre une capacité réversible initiale d’environ 190 mAh.g
-1

 à 50 

mA.g
-1

 entre 1,5 et 4,6 V
[200]

. La capacité est maintenue à 150 mAh.g
-1

 après 70 cycles. La 

bonne stabilité en cyclage est attribuée à une faible présence de la transition de la phase P2 à 

la phase O2. 

 

 D. Incorporation de dopants 

 

 Dans le but de stabiliser la structure de l’oxyde lamellaire, l’incorporation de dopants 

telle que du lithium, du magnésium, de l’aluminium, du titane, etc peut être une solution 

efficace
[132],[145],[201],[202],[203]

. 

 La substitution de nickel par du lithium dans le matériau Nax[Ni1/3Mn2/3]O2 a permis 

d’atteindre des capacités de 115 mAh.g
-1

 entre 2 et 4,4 V avec une rétention de la capacité 

s’élevant à 91 % après 50 cycles
[204]

. Cet ajout de lithium dans le composé permet de retarder 
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la transformation de phase P2-O2 à haut potentiel et de stabiliser la structure pendant le 

cyclage grâce à la migration réversible du lithium des couches de métaux de transition vers 

les couches de sodium. Le matériau P2-Na5/6[Li1/4Mn3/4]O2 a même permis de dépasser 

légèrement la capacité de Na2/3[Fe1/2Mn1/2]O2 pour atteindre 190 mAh.g
-1

 entre 1,5 et 4,4 V à 

10 mA.g
-1[141]

. 

 En 2014, plusieurs études ont conclu sur l’effet positif de l’ajout de magnésium sur les 

courbes galvanostatiques. Par exemple, Billaud et al.
[205]

 ont montré que 5 % de magnésium 

suffisait pour pouvoir obtenir des courbes galvanostatiques moins polarisées. Malgré une 

légère diminution de la capacité due à l’ajout d’éléments électrochimiquement inactifs, le 

magnésium permet de stabiliser la structure ce qui améliore la rétention de capacité au cours 

des cycles. En particulier, le composé P2-Na0,67Mn0,8Mg0,2O2 montre une capacité réversible 

de 150 mAh.g
-1

 stable sur 25 cycles à 12 mA.g
-1

 entre 1,5 et 4 V. En effet, l’addition de 

magnésium favorise la présence des ions Mn
4+

 au détriment des ions Mn
3+

 ce qui diminue les 

distorsions structurales causées par l’effet Jahn Teller des ions Mn
3+

. La Figure 28 compare 

les performances électrochimiques du matériau Na0,67Mn0,8Mg0,2O2 et celles du matériau non 

substitué de magnésium
[205]

. Le groupe de Komaba a synthétisé le composé 

Na0,67Mn0,72Mg0,28O2 et a obtenu une capacité de première décharge de 220 mAh.g
-1

 lorsque 

la cellule est cyclée entre 1,5 et 4,4 V à 10 mA.g
-1[206]

. 

 Comme le magnésium, l’incorporation de titane a permis d’améliorer la rétention de 

capacité. Le matériau O3-NaTi0,5Ni0,5O2 a mené à une capacité de première décharge de 120 

mAh.g
-1

 à 20 mA.g
-1

 entre 2 et 4,7 V. Une excellente rétention de capacité s’élevant à 93 % 

est obtenue au bout de 100 cycles
[207]

. Le potentiel moyen du composé atteint 3,1 V. Des 

performances électrochimiques similaires ont été observées en ajoutant une fraction de titane 

dans le composé Na2/3Ni1/3Mn2/3O2
[208]

. Les meilleures performances électrochimiques ont été 

obtenues pour le composé Na2/3Ni1/3Mn1/2Ti1/6O2 en atteignant des capacités réversibles de 

120 mAh.g
-1

 stables sur 20 cycles à une densité de courant de 24 mA.g
-1

 entre 2,5 et 4,35 V. 

Le potentiel de décharge moyen atteint environ 3,7 V. 

 Une substitution partielle du cobalt par de l’aluminium dans le composé P2-

Na0,67[Mn0,65Co0,20Ni0,15]O2 a permis d’améliorer la stabilité en cyclage, d’augmenter le 

potentiel de travail et d’améliorer les performances cinétiques de ce matériau
[197]

. 

 



Chapitre I : Généralités et état de l’art 

 

 67  

 

             

Figure 28. Comparaison des performances électrochimiques en cyclage galvanostatique sur 25 cycles à 12 

mA.g
-1

 entre 1,5 et 4 V des composés a) Na0,67MnO2 et b) Na0,67Mn0,8Mg0,2O2
[205]

 

 

 

 E. Sensibilité des oxydes lamellaires à l’air 

 

 Les oxydes lamellaires sont très sensibles à l’air ce qui pose de nombreux problèmes 

en pratique pouvant limiter leur utilisation dans les batteries commerciales. Le groupe de 

Nazar
[209]

 a étudié la sensibilité du composé P2-Na0,67[Mn0,5Fe0,5]O2 à l’eau, au dioxyde de 

carbone et au dioxygène. Lorsque la synthèse et la fabrication des électrodes sont entièrement 

protégées de l’air, le matériau montre de meilleures capacités réversibles et une plus faible 

polarisation. A 13 mA.g
-1

, une capacité de 200 mAh.g
-1

 est atteinte au premier cycle et 

maintenue à 65 % au bout de 50 cycles. La chute de capacité est attribuée à la conversion de 

la phase P2 à la phase OP4 se déroulant au-delà de 4,1 V vs Na
+
/Na. Cette transition de phase 

est reportée comme réversible
[186]

 mais impacte, malgré tout, la stabilité du matériau en 

cyclage. Le même composé a été stocké sous air pendant une semaine. La présence de 

carbonates a été détectée par microscopie électronique à balayage à cause de quantités 

importantes en CO2 et H2O adsorbées à la surface du matériau. Cette présence de carbonates 

a) b) 
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engendre une polarisation accrue sur la courbe galvanostatique. L’incorporation de nickel a 

permis de diminuer la réactivité du matériau à l’air et plus particulièrement au CO2.  

 L’intercalation de molécules d’eau entre les feuillets de métaux de transition
[134],[139]

 a 

été étudiée par Lu et Dahn
[210]

 pour la famille de matériaux P2-Na2/3[CoxNi1/3-xMn2/3]O2 pour 

x = 0, 1/6, 1/3. Une phase hydratée a été observée par diffraction des rayons X seulement pour 

les matériaux contenant du cobalt. Les auteurs justifient cela par le fait que la sur-structure 

observée pour P2-Na2/3[Ni1/3Mn2/3]O2
[191] 

entraine une forte interaction entre les plans MO2 ce 

qui empêche une insertion de molécules d’eau. Cependant, l’addition de cobalt supprime 

l’ordre entre les métaux de transition, ce qui diminue les interactions entre les feuillets et 

permet ainsi une intercalation d’eau. Cette phase hydratée est réversible car un simple 

chauffage à 200 °C permet de retrouver la phase initiale. Buchholz et al.
[211]

 ont également 

étudié la sensibilité à l’eau du matériau P2/P3-NaxNi0,22Co0,11Mn0,66O2. Des analyses en 

diffraction des rayons X in situ et ex situ ont abouti à différents résultats. A faible taux de 

sodium (x < 0,33), le matériau a une forte tendance à insérer des molécules d’eau entre les 

feuillets de métaux de transition. Cependant, lorsque x > 0,33, aucune insertion de molécules 

d’eau n’est observée. La diffraction des rayons X in situ a montré que, lorsque le potentiel 

atteint environ 4,3 V vs Na
+
/Na, les réflexions (00l) disparaissent ce qui montre la transition 

d’une phase prismatique à une phase octaédrique. Cependant, les raies correspondant à la 

phase O ne sont pas visibles, ce qui ne permet pas de l’identifier précisément. La diffraction 

des rayons X ex situ montre, quant à elle, une forte tendance du matériau à capter les 

molécules d’eau. A 4 V, c’est-à-dire à faible taux de sodium, deux pics supplémentaires à 

12,56° et 25,30° sont repérés et attribués à une phase hydratée. Ces pics correspondent aux 

réflexions (00l)’ indiquant une augmentation de la distance entre feuillets due à l’intercalation 

de molécules d’eau.  

 

 F. Conclusions sur les oxydes lamellaires 

 

 Les oxydes lamellaires cités dans cette partie bibliographique représentent une liste 

non exhaustive des travaux entrepris dans la quête d’une électrode positive performante. De 

nombreuses combinaisons de métaux de transition ont été testées mais la stabilité en cyclage 

reste encore à améliorer. Un oxyde lamellaire constitué d’un seul métal de transition ne 

semble pas pouvoir répondre à toutes les conditions nécessaires au développement et à la 

commercialisation de batteries Na-ion. Néanmoins, l’incorporation de deux ou trois métaux 
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de transition pourrait permettre d’atteindre des capacités relativement élevées, stables au 

cours du cyclage, avec un potentiel moyen élevé. En plus de la composition de l’oxyde 

lamellaire, la voie de synthèse et la température de calcination influencent fortement la 

structure du matériau, et par conséquent, les performances électrochimiques
[133]

. 

 

 

 V. Systèmes complets Na-ion 

 

 Bien que la plupart des matériaux d’électrodes développés dans les laboratoires de 

recherche soient d’abord testés face à du sodium métal, certains groupes expérimentent leurs 

électrodes en configuration Na-ion, c’est-à-dire en couplant un matériau d’électrode négative 

autre que du sodium métal avec un matériau d’électrode positive. Quelques exemples de 

systèmes complets Na-ion oxyde lamellaire // carbone dur sont détaillés par la suite. La 

combinaison de ces deux matériaux est l’une des plus prometteuses pour un futur 

développement de batteries sodium-ion
[83]

. Les capacités répertoriées pour les systèmes 

complets sont exprimées par gramme de matériaux d’électrode négative ou d’électrode 

positive. Il est ainsi délicat de comparer directement les résultats publiés par les différents 

groupes.  

 En 2011, le groupe de Komaba
[45]

 a réalisé une pile bouton constituée de carbone dur 

commercial à l’électrode négative et de l’oxyde lamellaire NaNi0,5Mn0,5O2 à l’électrode 

positive. L’électrolyte utilisé est 1M NaTFSI dans PC. A 300 mA.g
-1

, des capacités 

réversibles d’environ 200 mAh.g
-1

 de carbone dur sont atteintes et stables sur une dizaine de 

cycles. Après 80 cycles, la capacité réversible s’élève à 150 mAh.g
-1

. Le potentiel moyen de 

ce système est d’environ 3 V. 

 Le composé Na[Ni1/3Mn1/3Fe1/3]O2 a été testé face à une électrode de carbone dur 

commercial
[198]

. Une capacité de 100 mAh.g
-1

 est obtenue après 150 cycles à une densité de 

courant de 75 mA.g
-1

, les électrodes étant cyclées entre 1,5 et 4,1 V. Même à une densité de 

courant de 150 mA.g
-1

, la capacité au premier cycle s’élève à 94 mAh.g
-1

. Une chute de 28 % 

de la capacité est observée au premier cycle et est attribuée à la forte capacité irréversible 

initiale de l’électrode de carbone. Le potentiel moyen de cette cellule est d’environ 2,75 V.  

 La cellule électrochimique NaCrO20,5M NaPF6 dans PC:FEC (98:2 en volume) 

carbone dur en configuration pouch cell (sachet souple) a montré de très intéressantes 

performances électrochimiques
[167]

. Une capacité réversible initiale de 100 mAh.g
-1
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d’oxyde est maintenue à 89,7 % au bout de 300 cycles à 20 mA.g
-1

 sur la fenêtre de potentiel 

1,8-3,4 V. Même à 30C (3 A.g
-1

), la capacité réversible est seulement réduite de moitié. Le 

potentiel moyen s’élève à environ 2,8 V. 

 Un système symétrique constitué de P2-Na0,6[Cr0,6Ti0,4]O2 à l’électrode positive et à 

l’électrode négative a permis d’obtenir une capacité initiale de 80 mAh.g
-1

 à 106 mA.g
-1

 entre 

1,5 et 3 V
[145]

. Cependant, le potentiel moyen reste faible (environ 2,5 V). 

 Une récente étude comparative des systèmes complets oxyde lamellairecarbone dur et 

Na3V2(PO4)2F3carbone dur a été réalisée à partir de données expérimentales et de 

simulations
[212]

. Les énergies volumétrique et massique des deux systèmes Na-ion sont 

similaires, environ 230 Wh.kg
-1

 et 600 Wh.L
-1

 respectivement sur la base des matériaux actifs 

uniquement. L’ajout d’un sel sacrificiel tel que Na3P permettrait de s’affranchir de la capacité 

irréversible du système, principalement due à l’électrode négative. Pour le système contenant 

le matériau Na3V2(PO4)2F3, l’utilisation de ce sel augmenterait de 10 % la densité d’énergie 

du système. Cette étude montre l’impact considérable du potentiel moyen comparé à la 

capacité du système complet. 

 Toutefois, les batteries sodium-ion restent critiquées en raison de densités d’énergie 

(volumiques et massiques) théoriquement plus faibles. En effet, la plus forte masse molaire et 

la taille élevée de l’ion sodium ne pourraient pas permettre d’égaler voire dépasser les 

performances électrochimiques des batteries Li-ion. Cependant, la technologie sodium-ion 

peut s’avérer intéressante pour des applications non-embarquées pour lesquels ce critère est 

moins pertinent ou des applications de puissance. Il est également intéressant de noter que le 

système Na3V2(PO4)2F3carbone dur développé par le RS2E (Réseau sur le Stockage 

Electrochimique de l'Energie) a déjà dépassé les batteries Li-ion les moins énergétiques tels 

que LiFePO4Li4Ti5O12
[83]

. 

 

 VI. Conclusions 
 

 Ce chapitre bibliographique a permis de faire un état de l’art des matériaux 

d’électrodes et des électrolytes utilisés dans le cadre d’un système oxyde lamellaire // carbone 

dur. 
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Dans le cadre de cette thèse, le sel NaPF6 a été préférentiellement choisi à NaClO4 pour 

le volet sécurité et NaTFSI pour l’absence de problèmes de corrosion. Au niveau des solvants, 

le mélange EC:DMC (1:1) a été choisi pour garantir une très bonne conductivité ionique 

(environ 12 mS.cm
-1

) et une bonne imprégnation des séparateurs en raison de la faible 

viscosité du mélange. Ce dernier critère est en effet très important lorsque le matériau est testé 

en puissance puisque l’on doit s’assurer que l’électrolyte n’est pas limitant. Concernant les 

matériaux de l’électrode négative, les carbones durs semblent les matériaux les plus 

prometteurs pour les batteries Na-ion au vu des performances électrochimiques déjà reportées 

dans la littérature (capacité relativement élevée, cyclabilité nettement supérieure à celle des 

alliages). Dans ce manuscrit, des carbones durs issus de la pyrolyse de la cellulose ont été 

synthétisés dans le but de transférer les connaissances acquises sur le polymère pur à des 

biomasses qui sont majoritairement constituées de cellulose. En effet, le développement des 

batteries Na-ion nécessite l’utilisation de matériaux très peu coûteux en termes 

d’approvisionnement et de fabrication. Enfin, l’électrode positive choisie est composée d’un 

oxyde lamellaire à base de nickel et de manganèse. Le nickel est incorporé en faible 

proportion pour garantir un potentiel moyen relativement haut, tout en conservant cette notion 

d’abondance des ressources. 
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 I. Introduction 
 

Ce chapitre décrit les principales techniques de caractérisations physico-chimiques et 

électrochimiques entreprises tout au long de la thèse.  

Une première partie détaillera les techniques utilisées pour caractériser la 

morphologie, la structure et la composition des carbones durs et des oxydes lamellaires. Des 

méthodes de caractérisation seront communes à ces deux familles de matériaux, à savoir les 

microscopies électroniques à balayage et à transmission, la granulométrie laser, la diffraction 

des rayons X et l’adsorption d’azote. Elles sont couramment utilisées dans le domaine des 

matériaux. Ensuite, des techniques propres à chaque famille de matériaux seront décrites. En 

particulier, pour les carbones durs, quelques points théoriques et l’interprétation des courbes 

seront détaillés pour la diffusion des rayons X aux petits angles. Enfin, la chromatographie en 

phase gazeuse couplée à la spectrométrie de masse (GC-MS) a été utilisée dans le cadre de 

l’étude menée sur l’électrolyte. 

Les clichés de microscopie électronique à transmission ont été réalisés en 

collaboration avec le DTNM sur la plateforme de nanocaractérisation (PFNC) à MINATEC 

par Adrien Boulineau, ingénieur-chercheur au CEA Grenoble (LITEN). L’étude des différents 

carbones durs par diffusion des rayons X aux petits angles ont été menée en collaboration 

avec l’Institut Nanosciences et Cryogénie (INAC) du CEA Grenoble et en particulier, avec 

l’aide précieuse du chercheur Arnaud de Geyer. De plus, l’analyse des carbones durs en 

spectroscopie Raman a été entreprise avec Denis Rouchon, ingénieur-chercheur au CEA 

Grenoble (LETI) sur la PFNC. Enfin, les spectres d’impédances effectués sur les carbones 

durs ont été analysés et interprétés avec l’aide de Sylvain Franger, professeur de l’Université 

Paris Sud. Concernant l’électrode positive, l’étude au synchrotron a été menée en 

collaboration avec Samuel Tardif et François Rieutord, chercheurs à l’INAC. 

Une seconde partie détaillera les caractérisations électrochimiques, communes aux 

deux familles de matériaux. Les piles boutons sont les cellules électrochimiques 

majoritairement utilisées pendant la thèse. Le montage de celles-ci et les tests 

électrochimiques appliqués seront détaillés. Enfin, la procédure entreprise lors d’analyses 

post-mortem sera abordée, en précisant le démontage des piles boutons et le nettoyage des 

électrodes à analyser. 
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Les méthodes de caractérisations physico-chimiques et les autres designs de cellules 

électrochimiques propres à une série d’expériences seront détaillés en introduction du chapitre 

de résultats correspondant. 

 

 II. Caractérisations physico-chimiques 
 

 A. Etude de la taille et de la morphologie des particules  

 

La taille des particules peut être facilement déterminée à l’aide de la granulométrie 

laser ou à partir des clichés de microscopie électronique à balayage. Cette dernière technique 

permet également de visualiser la morphologie des particules secondaires et parfois primaires 

selon la taille de celles-ci. 

  

1. Granulométrie laser 

 

Cette technique permet de déterminer la taille des particules de l’échelle 

submicronique (c’est-à-dire quelques centaines de nanomètres) à l’échelle millimétrique. Elle 

mesure les distributions de taille de particules à partir de la diffraction laser. Lorsqu’un 

faisceau laser incident traverse un échantillon de particules dispersées dans un solvant, ce 

faisceau lumineux est diffusé différemment en fonction de la taille des particules. La variation 

angulaire de l’intensité diffusée va ainsi dépendre de la taille. Les grosses particules vont 

diffuser à des angles plus petits et inversement pour les petites particules. Une image de 

diffraction traçant l’intensité diffusée en fonction de l’angle est ensuite convertie en 

distribution de taille de particules grâce à la théorie de Mie
[213]

. Cette théorie correspond à la 

résolution des équations de Maxwell dans un milieu hétérogène dont les hypothèses sont les 

suivantes
[214]

 : 

- la lumière incidente est monochromatique 

- les particules sont sphériques, isotropes et homogènes 

- le milieu de dispersion est non absorbant 

- la concentration est faible  
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 Cette théorie, valable pour toutes les tailles de particules, montre que l’image de 

diffraction dépend de la taille de la particule et des indices de diffraction des deux milieux 

(dispersant et échantillon). Des suspensions peu concentrées sont préférables pour ne pas 

risquer une superposition des images de diffraction de chaque particule. En pratique, le taux 

d’obscuration, représentant le rapport entre les surfaces projetées de toutes les particules du 

volume et la surface éclairée, ne doit pas dépasser 25 %. Le choix du solvant est crucial car il 

doit pouvoir disperser efficacement les particules. Les solvants utilisés ici sont de l’eau 

accompagnée de 5 % volumique d’éthanol, pour les oxydes lamellaires, et uniquement de 

l’éthanol, pour les carbones durs. Un passage aux ultrasons de trois minutes précède la mesure 

de l’échantillon afin de casser les agrégats restant. Le taux d’obscuration des mesures varie 

entre 12 % et 20 %. Les mesures sont faites au moyen d’un granulomètre laser Malvern 

MASTERSIZER S.  

 

2. Microscopie électronique à balayage 

 

Le microscope électronique à balayage (MEB) permet de reconstituer l’image d’un 

échantillon en le bombardant d’électrons
[215]

. La matière peut réagir à ce flux d’électrons 

selon différentes réactions menant à une émission électronique et à une émission X. Lors de la 

pénétration des électrons du faisceau incident dans la matière, les électrons vont avoir des 

trajectoires en ligne brisée accompagnées de pertes énergétiques. Le nombre d’électrons et 

leur énergie moyenne en seront diminués. L’ensemble des interactions électrons-matière ayant 

lieu dans un volume défini appelé « poire d’interaction » est donné sur la Figure 29
[216]

. Ce 

volume varie cependant en fonction de l’énergie des électrons incidents (modulée, en 

pratique, par la tension d’accélération) et de la nature de l’échantillon cible. La poire 

d’interaction est d’autant plus grande que la tension d’accélération est élevée et que le numéro 

atomique et la densité de la cible est faible. La résolution effective, c’est-à-dire la distance 

minimale entre deux points pour qu’ils soient séparés sur l’image, dépend du volume 

d’interaction. 
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Figure 29. Représentation schématique de la poire d’interaction formée à l’issue de la radiation d’un 

échantillon par un faisceau d’électrons 

 

Les électrons détectés, secondaires et rétrodiffusés, donnent des informations différentes et 

complémentaires sur l’échantillon. Les électrons secondaires renseignent sur le contraste 

topographique, c’est-à-dire sur l’état de surface de l’échantillon. Les électrons rétrodiffusés 

donnent, quant à eux, des informations sur le contraste chimique. Une microanalyse par 

spectrométrie à sélection d’énergie peut être entreprise avec l’équipement utilisé pendant la 

thèse, le MEB LEO 1530 de Zeiss. Comme expliqué précédemment, les atomes de 

l’échantillon sont excités par le faisceau d’électrons incidents puis, en revenant à leur état 

fondamental, ils émettent des rayons X. Ce sont ces rayons, dont la longueur d’onde est 

propre à chaque élément chimique, qui sont détectés et permettent d’identifier les éléments de 

l’échantillon. Des cartographies peuvent également être effectuées sur tout l’échantillon pour 

connaitre la répartition et la quantité d’éléments chimiques présents.   

 

 B. Etude de la structure d’un matériau 

 

1. Diffraction des rayons X 

 

La diffraction des rayons X (DRX) est couramment utilisée pour identifier la structure 

des matériaux cristallins. Un rayon monochromatique et parallèle qui frappe un cristal est 
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diffracté dans une direction donnée par chacune des familles de plans réticulaires à chaque 

fois que la loi de Bragg est réalisée. La loi de Bragg est décrite par l’Équation 2 et 

schématisée sur la Figure 30. 

 

Équation 2                   n  = 2 d sin 

Où : - est la longueur d’onde du faisceau de rayons X (en Å) 

        - d est la distance entre deux plans réticulaires, elle dépend des indices de Miller h, k, l et 

des paramètres de maille a, b, c (formule dépendant de la structure cristallographique du 

matériau) (en Å) 

        -  est l’angle d’incidence du faisceau de rayons X (en radians) 

        - n est l’ordre de diffraction 

 

 

 

Figure 30. Représentation schématique de la loi de Bragg 
[217]

 

 

L’appareil de mesure utilisé est un diffractomètre D8 Advance Bruker AXS muni d’une 

anticathode de cuivre, ((CuK) = 1,5418 Å). Les paramètres utilisés dans les programmes 

d’analyse des carbones durs et des oxydes lamellaires sont différents. Ils sont recensés dans le 

Tableau V.  
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Tableau V. Paramètres des programmes utilisés pour les deux familles de matériaux analysées en 

diffraction des rayons X 

 Carbone dur Oxyde lamellaire 

Gamme angulaire 5° - 80° 5°-80° 

Pas (°) 0,05° 0,024° 

Temps par pas (s) 1s 4s 

Durée totale de mesure 26 min 3h40 

 

Les carbones durs étant des matériaux très désordonnés, trois bandes très larges sont 

obtenues correspondant aux familles de plans réticulaires (002), (100) et (101) apparaissant 

respectivement aux angles 2= 26,5°, 42,3° et 44,1° en théorie. La faible cristallinité 

engendre une distance réticulaire d mal définie et ainsi un élargissement des pics de 

diffraction. La valeur de d est évaluée grâce à la loi de Bragg à partir de la position angulaire 

du maximum du pic de diffraction. Le fond continu est très élevé pour ce type de matériaux. 

Une rapide acquisition du diffractogramme est suffisante pour ces matériaux désordonnés. 

Les phases des oxydes lamellaires, matériaux cristallins, sont identifiées à l’aide du 

logiciel EVA de Bruker. Ce logiciel utilise différentes bases de données telles que ICDD, 

PDF2, PDF4+ permettant une meilleure indexation des phases. Les paramètres de maille 

seront déterminés à l’aide de ce logiciel (moyennant un ajustement manuel des paramètres de 

maille) ou à l’aide du logiciel FULLPROF. Pour ces matériaux cristallins, une acquisition 

d’environ 4 heures est nécessaire afin d’augmenter le ratio signal sur bruit et ainsi obtenir un 

diffractogramme de bonne qualité. 

 

2. Spectroscopie Raman 

 

La spectroscopie Raman est une technique sensible aux types d’hybridation. Elle sera 

utilisée uniquement dans le cas des carbones pour lesquels deux types d’hybridation sont 

présents, sp
2
 et sp

3
. Sur les spectres Raman, ces deux hybridations sont distinguables grâce à 

l’apparition de deux bandes, une bande communément appelée D située à environ 1360 cm
-1

 

et une bande nommée G située à environ 1580 cm
-1

. La bande D est reliée aux défauts 

structuraux, c’est-à-dire à l’hybridation sp
3
, et la bande G est reliée à la structure graphitique, 

c’est-à-dire à l’hybridation sp
2
. Le ratio entre l’intensité de la bande D, notée ID, et l’intensité 

de la bande G, notée IG, représente le degré de désordre du matériau
[64],[65]

. Ces analyses sont 
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effectuées avec un spectromètre Raman de Renishaw. Le faisceau est focalisé sur la surface 

de l’échantillon utilisant un objectif 100 x (0,9 NA
4
) avec un diamètre de 0,8 µm. La longueur 

d’onde du laser est 532 nm avec une puissance de l’ordre de 1 mW. 

 

 C. Etude de la surface des matériaux 

 

 La surface des matériaux carbonés a été analysée par spectrométrie photoélectronique 

X (XPS, de l’anglais, X-ray photoelectron spectroscopy). Cette technique est intéressante car 

elle permet de sonder les éléments de surface, leurs liaisons chimiques et leurs concentrations 

et de déterminer ainsi la composition chimique de la surface d’un échantillon.  

 L’échantillon à analyser est irradié par des photons X d’énergie h engendrant 

l’ionisation de ses atomes. Une partie de cette énergie sert à casser la liaison, c’est l’énergie 

de liaison notée EB et l’énergie restante est transférée à l’électron sous forme d’énergie 

cinétique, notée Ec. Cette dernière est mesurée par le détecteur et permet d’en déduire 

l’énergie de liaison EB = h - EC, caractéristique des atomes émetteurs et des liaisons 

chimiques. La profondeur d’analyse varie entre 3 et 10 nm, cette technique sonde ainsi 

uniquement la surface de l’échantillon. 

 La caractérisation par XPS d’électrodes de carbone dur sodiées a été réalisée en 

collaboration avec le DTNM sur la plateforme de nanocaractérisation (PFNC) à MINATEC 

par Anass Benayad, chercheur au CEA Grenoble. Les spectres ont été exploités avec le 

logiciel CasaXPS et la base de données NIST X-ray Photoelectron Spectroscopy Database 

(version 4.1).  

 

 D. Etude de la porosité des matériaux 

 

 Pour éviter toute confusion, rappelons les termes techniques définis par l’IUPAC 

concernant la porosité
[218]

. Les pores de diamètre supérieur à 50 nm sont appelés 

« macropores ». Ceux qui ont une taille comprise entre 2 nm et 50 nm sont appelés 

« mésopores ». Enfin, les micropores ont une taille inférieure à 2 nm. 

 

 

                                                           
4
 NA est l’abréviation de l’ouverture numérique 
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1. Mesure de la porosité ouverte par adsorption d’azote 

 

L’adsorption d’azote permet de mesurer la surface spécifique d’un échantillon à partir 

de la quantité d’azote adsorbée en fonction de la pression relative, 
𝑃

𝑃0
 en azote, mesurée à la 

température de liquéfaction de l’azote (77 K). Les molécules d’azote s’adsorbent à la surface 

de l’échantillon par des liaisons faibles de type Van der Waals, phénomène appelé 

physisorption. Le volume occupé par une molécule d’azote étant connu, le nombre total de 

molécules adsorbées à la surface de l’échantillon peut être déduit. Le volume mort est 

préalablement mesuré avec de l’hélium qui ne s’adsorbe pas à 77 K
[219]

. Une isotherme 

complète d’adsorption-désorption peut être mesurée afin de déterminer la taille des pores d’un 

échantillon. Pour connaitre la surface spécifique, seule l’isotherme d’adsorption est 

nécessaire. Celle-ci peut être décrite par le modèle de Brunauer, Emmett et Teller (BET) qui 

rend compte d’une adsorption multimoléculaire constituée de plusieurs couches à des 

pressions relatives inférieures à 0,3. L’équation BET est décrite par l’Équation 3
[220]

. 

 

Équation 3                     
𝑷

𝑽( 𝑷𝟎−𝑷)
 = 

𝟏

𝑽𝒎 𝑪
 + 

(𝑪−𝟏)𝑷

𝑽𝒎𝑪𝑷𝟎
 

Où : - V est le volume adsorbé à la pression P 

        - Vm est le volume d’une monocouche 

        - P0 est la pression de vapeur saturante de l’échantillon 

        - C est une constante 

 

 

Dans le cas où le matériau présente uniquement des micropores, la méthode BET n’est plus 

applicable. Cependant, lorsque l’échantillon présente à la fois des micropores et des 

macropores (ou des mésopores), la méthode BET peut s’appliquer mais une attention 

particulière doit être portée au coefficient C. Si ce coefficient est négatif, la méthode BET doit 

s’appliquer à une gamme de pressions relatives plus étroite 
[221]

. 

Les mesures sont réalisées par le modèle TriStar II du fabricant Micromeritics en 

utilisant une méthode de cinq points pris pour 
𝑃

𝑃0
 entre 0,01 et 0,3 après un dégazage à 180 °C 

jusqu’à 20 mbar. Ce prétraitement est nécessaire afin d’éliminer toute trace de contaminant. 

Par exemple, les molécules d’eau adsorbées à la surface des carbones peuvent fausser les 



Chapitre II : Méthodes et techniques expérimentales 

 

 82  

 

mesures si elles ne sont pas éliminées. Dans le cas de l’adsorption d’azote, une surface 

minimale de 10 m² d’échantillon est nécessaire pour garantir la fiabilité des résultats. Dans le 

cas de matériaux à faible surface BET, l’adsorption de Krypton est préférable car elle permet 

d’accéder à des surfaces inférieures à 1 m².g
-1

. La surface minimale d’échantillon nécessaire 

pour une mesure par adsorption de Krypton est de 1 m² seulement. La quantité d’échantillons 

ne doit pas non plus être trop importante pour éviter des problèmes de dégazage ou des 

situations hors-équilibre.  

 

2. Mesure de la porosité totale par diffusion des rayons X aux petits angles 

 

 La diffusion des rayons X aux petits angles (SAXS, de l’anglais Small Angle X-ray 

Scattering) est une puissante technique permettant de caractériser les matériaux en mesurant 

des structures à l’échelle de 1 à plusieurs centaines de nanomètres. Pour être observées, ces 

structures doivent présenter une variation de densité électronique par rapport à la matrice 

extérieure. Dans le cadre de cette thèse, cette technique sera utilisée dans l’étude des carbones 

durs pour caractériser la porosité du matériau solide (taille et nombre des pores) en fonction 

des différentes températures de pyrolyse (Chapitre III) et pour tenter de décrire les différents 

types d’insertion des ions sodium au cours du cyclage (Chapitre IV).  

 

i. Quelques points théoriques 

 

Pour cette technique, le signal est détecté en transmission. La Figure 31 schématise le 

principe de mesure du SAXS. Les photons du faisceau incident en interagissant avec les 

structures de l’échantillon vont diffuser à des angles qui dépendent de la taille des structures 

présentant un contraste électronique. L’intensité diffusée par les structures de petites tailles 

(autour de 1 nm) sera observée aux grands angles (autour de 2θ ~ 1 à 10°). L’intensité 

diffusée par les structures de grandes tailles (autour de 1 à 100 nm) sera observée aux petits 

angles (2θ < 1°). Le faisceau incident, qui traverse l’échantillon dans tout le volume, est arrêté 

entre l’échantillon et le détecteur afin de collecter uniquement le faisceau diffusé. En jouant 

sur la distance échantillon-détecteur, il est ainsi possible d’accéder à une large gamme 

angulaire. 
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Figure 31. Principe de mesure de la diffusion des rayons X aux petits angles 

 

Dans le cas des carbones, le SAXS permet d’observer au sein du matériau les pores qui 

résultent de l’arrangement plus ou moins ordonné des plans de graphène. En effet, en 

négligeant l’influence des hétéroatomes, on peut affirmer que les échantillons contiennent 

uniquement des atomes de carbone. Ainsi, selon l’agencement des plans de graphène, la 

densité électronique va varier entre les plans et les pores. Un contraste électronique est donc 

créé, ce qui se traduit par une intensité détectée. En théorie, la courbe de l’intensité détectée 

en fonction du vecteur de diffusion Q attendue en SAXS correspond à la Figure 32. Le 

vecteur de diffusion Q est lié à l’angle de diffusion 2  par l’Équation 4. 

 

Équation 4                 Q = 4 
𝐬𝐢𝐧 


 

Où : -  est la longueur d’onde de la raie K du cuivre, c’est-à-dire 1,5418 Å.  

        - Q est le vecteur de diffusion (Å
-1

) 

        - 2est l’angle entre le faisceau incident et le faisceau diffusé (en radians) 
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Figure 32. Comportement attendu de matériaux macro, méso et microporeux (domaines 1 et 3 : 

comportements linéaires en Q
-4

 ou en Q
-3

, domaine 2 : domaine de Guinier) 

 

 

Le domaine de Guinier, noté 2 sur la Figure 32, correspond à la diffusion des micropores. 

Dans le cas idéal, il est encadré par deux domaines linéaires en représentation log-log: celui 

aux petits angles, noté 1, correspond à la diffusion des surfaces des méso- et macro- pores et 

celui aux angles plus élevés, noté 3, correspond à la diffusion des surfaces des micropores. 

Lorsque le domaine linéaire présente un comportement en Q
-4

, cela signifie que l’interface est 

dense et nette, créant ainsi une différence de contraste abrupte. Lorsque le domaine évolue en 

Q
-3

, l’interface n’est pas clairement définie, ainsi la différence de contraste n’est pas marquée. 

La Figure 33 schématise les deux comportements possibles au sein d’un matériau poreux. 

 

Figure 33. Comportements linéaires possibles dus à la diffusion des surfaces des pores dans le cas où : a) 

l’interface est abrupte (bien définie) ou b) l’interface est lisse (mal définie)
[222]
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Dans le domaine 3, l’intensité mesurée peut être due à la contribution des surfaces des 

micropores et à celle des empilements de plans de graphène qui commence autour de 0,6 Å
-1

. 

Ces deux contributions ne sont pas discernables. Cependant, lorsqu’un comportement linéaire 

est observé, cela signifie que seule la contribution des surfaces des micropores est présente. 

Lorsque l’on s’éloigne encore vers les valeurs plus élevées en Q, on retrouve la diffraction des 

rayons X. Dans le cas des carbones durs, la bande (002) très diffuse est retrouvée. Cette 

contribution est visible lorsque le domaine 3 de la Figure 32 n’est pas linéaire. Une constante 

est ainsi à enlever arbitrairement si l’on veut ajuster la courbe de diffusion au modèle détaillé 

ci-après. 

Lorsque la diffusion des objets observés suit un régime de Guinier (c’est-à-dire pour Q*Rg < 

1), l’expression de l’intensité diffusée Idiffusée peut être approximée par l’Équation 5
[223]

. 

 

Équation 5             Idiffusée (Q) = I0  𝒆
− 𝑸²𝑹𝒈²

𝟑    avec I0 = N V² ² 

Où : - N est le nombre de pores 

       - V est le volume d’un pore (Å3
) 

       - Rg est le rayon de giration de l’objet observé (Å) 

       - Q est le vecteur de diffusion (Å
-1

) 

 

L’intensité que l’on mesure dépend ainsi du volume et du nombre d’objets qui diffusent 
[28]

. 

Rappelons que tout objet peut être défini par un rayon de giration Rg calculé à partir du 

moment d’inertie de l’objet par rapport à un axe de rotation divisé par un ensemble de masses. 

En d’autres termes, il peut être vu comme la distance entre l’axe de rotation de l’objet et un 

point fictif où serait concentrée sa masse (centre d’inertie
5
 noté G). L’Équation 6 et la Figure 

34 expliquent cette notion de rayon de giration
[224]

. 

 

                                                           
5
 Le centre d’inertie est le barycentre des masses. A ne pas confondre avec le centre de gravité qui est le point 

d’application de la résultante des forces de gravité. 



Chapitre II : Méthodes et techniques expérimentales 

 

 86  

 

                                                                                          

Figure 34. Définition du rayon de giration d’un objet
[224]

 

 

Le rayon de giration peut être vu comme une dimension moyenne des objets qui diffusent : 

dans le cas étudié, il s’agit d’une dimension moyenne des micropores.  

Le rayon de giration (Rg) peut être retrouvé en linéarisant l’Équation 5, c’est-à-dire en traçant 

ln(I) en fonction de Q². Rg peut être calculé à partir de la pente p de la droite obtenue puisque 

p = 
− 𝑅𝑔²

3
.  

Pour aller plus loin, dans le cas où on considère que les pores sont de taille sphérique, un 

rayon de Guinier RGuinier peut être calculé à partir du rayon de giration (voir Équation 7)
[222]

. 

 

Équation 7                RGuinier  =  
𝑫𝑮𝒖𝒊𝒏𝒊𝒆𝒓

𝟐
 = √

𝟓

𝟑
 Rg  

 

Le diamètre DGuinier correspond ainsi à la taille moyenne des micropores en assimilant ceux-ci 

à des sphères. Dans le cas des carbones durs, l’approximation de pores sphériques est 

grossière puisque les pores contenus dans les échantillons sont très probablement de forme 

très complexe
[59]

. Ainsi, par la suite, nous parlerons uniquement de rayon de giration sauf 

dans le cas où le nombre relatif de pores est déterminé.   

Une autre méthode peut être utilisée pour déterminer le rayon de giration. En effet, 

l’allure attendue de la courbe de diffusion d’un matériau peut être décrite par l’Équation 8. 

 

 

 

 

Équation 6                I = i mi si² 

 

Où : - I est le moment d’inertie 

        - mi est la masse de l’entité i  

        - si est la distance entre l’entité i et le 

barycentre G                   
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Équation 8                Idiffusée = A x Q
-y

 + B x 𝒆
− 𝑸²𝑹𝒈²

𝟑  

 

Où : - A est le facteur décrivant l’amplitude du comportement en Q
-y 

avec y compris entre 3 et 

4 inclus (Å
y
) 

        - B est le facteur décrivant l’amplitude du domaine de Guinier, facteur proportionnel au    

nombre de pores et au volume d’un pore (sans unité) 

        - Rg est le rayon de giration de l’objet observé (Å) 

        - Q est le vecteur de diffusion (Å
-1

) 

 

Cette méthode permet de décrire complétement le comportement de diffusion du matériau : la 

diffusion des surfaces des macro- et des méso-pores, celle des micropores et celles de la 

surface des micropores. Cependant, de nombreux paramètres sont à ajuster simultanément (A, 

y, B, et Rg), ce qui rend la méthode plus délicate. 

 

Le carbone dur seul non-sodié sera caractérisé en linéarisant l’Équation 5 (Chapitre 

III). Le rayon de giration de chaque carbone dur sera donc déterminé précisément. Dans le cas 

de carbones durs sodiés (Chapitre IV), le comportement complet de diffusion sera décrit en 

utilisant les paramètres A, B et y.   

 

Le nombre relatif de micropores peut être également évalué à partir de l’Equation 5. 

En extrapolant le plateau du domaine de Guinier à Q = 0 Å
-1

, l’intensité diffusée Idiffusée est 

égale à I0. Or, les échantillons étudiés étant tous des matériaux carbonés, le contraste 

électronique est identique quel que soit l’échantillon considéré. Par conséquent, l’intensité I0 

est proportionnelle au nombre N de pores et au volume V d’un pore. Le volume d’un pore 

peut être calculé à partir du rayon de Guinier, RGuinier, en supposant des pores sphériques. 

Ainsi, le nombre relatif de pores peut être calculé à l’aide de l’Équation 9. La valeur de N doit 

être considérée comme relative puisque le rayon de Guinier a été déterminé à partir de 

l’approximation de pores sphériques. 

 

Équation 9                  N         
𝑰𝟎

(
𝟒

𝟑
 𝝅 𝑹𝑮𝒖𝒊𝒏𝒊𝒆𝒓

𝟑 )²
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ii. Description de l’appareil de mesure 

 

 Les mesures ont été effectuées avec un équipement de diffusion de rayons X aux petits 

angles monté à l’INAC comprenant une source ponctuelle dont la taille du faisceau est 

d’environ 200 µm x 200 µm et un générateur de rayons X de Bruker-Nonius (FR591) à anode 

tournante utilisant une radiation de cuivre KÅà 45 kV et 66 mA. Un détecteur 

de 20 cm de diamètre est placé à 80 cm des échantillons afin d’enregistrer les courbes de 

diffusion dans la gamme angulaire qui nous intéresse (c’est-à-dire entre 0,01 Å
-1

 et 0,8 Å
-1

). 

Une photographie de l’équipement utilisé est montrée sur la Figure 35.  

 

 

Figure 35. Photographie de l’équipement SAXS utilisé à l’INAC 

 

 Préparation des échantillons de carbone iii.

 

 Dans le cas des carbones durs non cyclés, les mesures ont été réalisées directement sur 

les poudres et non sur les électrodes composites. Les échantillons ont été préalablement 

séchés à 250 °C sous vide pendant au moins 12 heures. Comme précédemment décrit dans le 

cas de l’adsorption d’azote, ce séchage est nécessaire afin d’éliminer toute trace éventuelle 

d’eau. 

 Dans le cas de carbones durs cyclés à différents potentiels, les échantillons ne sont pas 

séchés avant analyse mais les électrodes de carbone ont été préalablement séchées sous vide à 

80 °C pendant 48 heures avant d’être mises en boite à gants puis assemblées en piles boutons. 

Les piles boutons ont ensuite été desserties en boite à gants, comme il sera expliqué dans le 

paragraphe III. D. de ce chapitre. 

La cellule utilisée lors de l’analyse est présentée en Figure 36. Le remplissage de la 

cellule se fait  à l’air libre dans le cas des  poudres non cyclées, et sous atmosphère contrôlée 
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dans le cas des électrodes cyclées. Les échantillons sont pesés afin de normaliser les intensités 

diffusées par la masse. Des cellules de mêmes dimensions sont utilisées pour toutes les 

expériences, pour s’affranchir du volume de poudre analysée. Ainsi, seule la normalisation de 

l’intensité diffusée par la masse de carbone est effectuée. La masse des échantillons varie 

entre 4 et 7 mg.  

                                                  

Figure 36. Photographies des deux faces de la cellule utilisée pour toutes les expériences de diffusion de 

rayons X aux petits angles sur les carbones durs 

 

 Traitement des données  iv.

 

La courbe de diffusion de la cellule vide est mesurée afin de la soustraire à celle d’un 

échantillon de carbone et ainsi d’obtenir le signal du carbone uniquement. Ensuite, un 

regroupement radial des intensités est effectué dans le but d’obtenir l’intensité diffusée en 

fonction de l’angle de diffusion. Le détecteur 2D mesurant l’intensité diffusée pixel par pixel, 

une conversion entre pixels et angles est nécessaire. Un échantillon de béhénate d’argent 

(formule brute C22H43AgO2) dont le profil de diffusion est connu, est utilisé comme référence 

pour la calibration de la distance et du vecteur de diffusion Q. La Figure 37 montre les 

différents ordres de pics d’intensité mesurés pour l’échantillon de béhénate d’argent. La 

conversion des pixels en angles peut se faire en sélectionnant un ordre. Par exemple, l’ordre 1 

correspond à Q = 0,1076 Å
-1

. Ainsi, en repérant l’ordre 1 sur la courbe de diffusion du 

béhénate mesuré à chaque série d’expériences, la correspondance Q = 0,1076 Å
-1

 avec le 

numéro i du pixel peut se faire en utilisant le schéma de la Figure 38.   
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Figure 37. Courbe de diffusion des rayons X aux petits angles du béhénate d’argent 

 

 

               Où : - i est la distance entre deux pixels du détecteur 

                        - D est la distance échantillon-détecteur (D ne peut 

pas être précisément connue) 

        - 2est l’angle entre le faisceau incident et le faisceau                                              

        diffusé 

 

 

 

Figure 38. Schéma explicatif du calcul de conversion des pixels en vecteur de diffusion Q 

 

A partir de la Figure 38, on en déduit que : 

                          tan(2) = i  
c

D
               (où c est la taille moyenne d’un pixel) 

D’où:                          = 
1

2
 arctan (i 

𝑐

𝐷
 ) 
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Par conséquent, on peut en déduire la formule du vecteur de diffusion Q : 
 

Q = 
4  sin 


 = 

4 


 sin(

1

2
 arctan (i 

𝑐

𝐷
 )) 

 

Puis, en se basant sur la correspondance pixel - Å
-1

 du béhénate, on peut en déduire le 

facteur 
𝑐

𝐷
. Ce coefficient est ensuite réinjecté dans la feuille de calcul de chaque échantillon 

pour pouvoir convertir tous les pixels en angles.  

Enfin, la dernière étape consiste à normaliser la courbe de chaque échantillon par celui du 

fer 55. Le fer 55
6
 permet de calibrer la sensibilité du détecteur qui est constitué de 

nombreuses cellules plus ou moins sensibles au faisceau. Ainsi, il est nécessaire de prendre en 

compte cette sensibilité pour chaque pixel et la courbe de chaque échantillon est donc divisée 

par celui du fer 55.  

 

 E. Etude de l’arrangement atomique par microscopie électronique en 

transmission 

 

La microscopie électronique en transmission permet de visualiser l’arrangement des 

atomes au sein d’un matériau à l’échelle de quelques nanomètres. Contrairement au MEB, le 

microscope électronique en transmission (MET) exploite les électrons traversant l’échantillon 

cible. La cible doit ainsi être de faible épaisseur (généralement de l’ordre d’une centaine de 

nanomètres). La résolution des MET actuels peut atteindre jusqu’à un dixième de nanomètre.  

En pratique, l’échantillon, sous forme de poudre, est légèrement broyé dans un mortier 

avec du carbonate de diméthyle, ensuite la suspension est déposée sur une grille de cuivre ou 

de nickel à l’aide d’une pipette Pasteur. Cette préparation est réalisée en boite à gants, 

principalement pour les matériaux sensibles à l’air, c’est-à-dire les carbones sodiés. La grille 

est ensuite introduite dans une cellule de transfert adaptée au MET avant d’être analysée. 

L’équipement est le microscope électronique à transmission Tecnaï de FEI. 

  

                                                           
6
 Le fer 55 est une source radioactive d’énergie d’émission moyenne de rayons X de 2 keV, proche de l’énergie 

de la source de la raie K du cuivre (8 keV) et dont la période de décroissance est relativement grande (2,7 ans). 
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 F. Analyses élémentaires 

 

 Les carbones durs ont été passés en analyses élémentaires H, N, O, S par l’Institut des 

Sciences Analytiques à Villeurbanne. Pour les gammes de mesure des échantillons de carbone 

synthétisés pendant cette thèse, les incertitudes sont reportées dans le Tableau VI. 

 

Tableau VI. Incertitude de mesure (en % absolu) des éléments H, N, O et S contenus dans les carbones 

durs synthétisés 

 H N O S 

Incertitude de mesure (% absolu) 0,20 % 0,20 % 0,30 % 0,30 % 

  

 G. Chromatographie en phase gazeuse couplée à la spectrométrie de masse 

 

 La chromatographie en phase gazeuse couplée à la spectrométrie de masse (appelée 

également GC-MS, de l’anglais Gas chromatography-mass spectrometry) est une technique 

qui permet d’analyser et de quantifier des produits organiques volatiles. L’échantillon 

introduit dans l’équipement sera chauffé à une température judicieusement choisie qui va 

permettre de scinder le produit en différents composants individuels à l’aide d’une colonne 

capillaire. Chaque composant va ensuite être analysé par spectrométrie de masse par 

identification de son spectre de masse avec ceux répertoriés dans la base de données.  

 Dans le cadre de cette thèse, l’équipement de GC-MS est un spectromètre de 

CPG/MSD Agilent (série 5975C) piloté avec le logiciel ChemStation GC/MSD. Des vials de 

1,5 mL sont utilisés pour analyser 50 µL d’électrolyte. L’électrolyte analysé est dilué 30 fois 

dans l’acétonitrile puis injecté dans l’équipement à une température de 280 °C. Le transport 

des substances dans la colonne se fait via un gaz porteur, ici de l’hélium, dont le débit s’élève 

à 1,2 mL.min
-1

. Le programme choisi est le suivant : de 40 °C, la température augmente 

jusqu’à 250 °C à une rampe de 10 °C.min
-1

 et est maintenue pendant 2 min. Le spectromètre 

de masse utilise le mode d’ionisation électronique dont la source ionique est à une 

température de 230 °C et à une tension de 70 V. La gamme détectée est comprise entre 10 et 

350 m/z. Les spectres de masse sont identifiés à l’aide de la base de données National 

Institute of Standards (NIST) 08 library.  
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 H. Calcul d’incertitudes 

 

 Les incertitudes concernant les mesures de surface développée (ou surface BET) ont 

été calculées à l’aide de l’Équation 10. 

Équation 10                  = √
∑ (𝒙𝒊−𝒏

𝒊=𝟏  𝒙𝒎𝒐𝒚)²

𝒏−𝟏
 

Où : -   est l’erreur absolue des mesures 

        -  𝑥𝑖 est la valeur de la mesure i 

        -  n est le nombre total de mesures 

        -  𝑥𝑚𝑜𝑦  est la moyenne des valeurs des i mesures 

  

Les incertitudes ont été calculées en faisant 3 mesures successives de chaque échantillon. 

Concernant les incertitudes liées aux valeurs déterminées à partir des courbes de diffusion en 

SAXS, la barre d’erreur sur le rayon de giration correspond à l’incertitude sur la pente traçant 

ln(I) en fonction de Q². Pour le nombre de pores relatifs, la formule de l’incertitude d’un 

rapport est appliquée (Équation 11). Le nombre relatif de pore est déterminé par rapport à 

celui du composé obtenu à 1600 °C, appelé HC1600. 

 

                        Équation 11                         ( 
𝑵𝑯𝑪𝑿

𝑵𝑯𝑪𝟏𝟔𝟎𝟎
 ) =  

𝑵𝑯𝑪𝑿

𝑵𝑯𝑪𝟏𝟔𝟎𝟎
  (

  𝑵𝑯𝑪𝑿

𝑵𝑯𝑪𝑿
 + 

  𝑵𝑯𝑪𝟏𝟔𝟎𝟎

𝑵𝑯𝑪𝟏𝟔𝟎𝟎
 ) 

Où : -  est l’incertitude 

        - NHCX est le nombre de pores dans le carbone dur obtenu à la température X 

        - NHC1600 est le nombre de pores dans le carbone dur obtenu à 1600 °C, nommé HC1600 

 

 III. Caractérisations électrochimiques 
 

 A. Fabrication de piles boutons 

 

1. Préparation des électrodes 

 

Une électrode est constituée généralement de trois éléments : un matériau 

électrochimiquement actif, appelé « matière active », un additif conducteur carboné et un 
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liant. L’additif carboné, généralement du noir de carbone, assure la conductivité électronique 

de l’électrode dans le cas où la matière active est limitante. Le noir de carbone peut être sous 

la forme de particules sphériques ou de fibres de carbone. Le liant est un polymère qui permet 

d’assurer la cohésion de l’électrode en faisant le lien entre l’additif carboné et la matière 

active ; et il permet également d’améliorer l’adhésion de l’électrode au collecteur de courant. 

L’obtention d’une électrode passe par la préparation d’une encre qui sera ensuite enduite, 

c’est-à-dire déposée, sur un collecteur de courant. En effet, il est important de passer par un 

état fluide afin d’obtenir une électrode homogène d’épaisseur contrôlée. 

Dans le cadre de cette thèse, l’encre est principalement réalisée par voie organique. 

L’additif carboné est du noir de carbone C-nergy super C65 de Timcal, le liant est du fluorure 

de polyvinylidène (PVdF, de l’anglais PolyVinylidene Fluoride) de Solvay et le solvant 

organique utilisé est de la N-méthyl-2-pyrrolidone (NMP) de Sigma-Aldrich. La première 

étape consiste à mélanger le noir de carbone avec la matière active dans un mortier contenant 

du cyclohexane. Ensuite, le mélange est séché à l’air avant d’ajouter le PVdF puis la NMP. La 

proportion et la nature de chaque constituant sont appelées « formulation ». La formulation 

est fixée à 80 % massique de matière active (carbone dur ou oxyde lamellaire), 10 % 

massique de liant et 10 % massique d’additif carboné. La quantité de NMP est ajustée pour 

avoir un extrait sec, calculé en faisant le rapport entre la masse totale de poudre et la masse 

totale de l’encre, de l’ordre de 30 %. Le solvant permet d’homogénéiser l’encre et d’obtenir la 

viscosité visée permettant de l’enduire facilement ; il est ainsi ajusté au cas par cas. 

 

L’encre ainsi préparée est déposée sur une feuille de collecteur de courant en 

aluminium de 20 µm, maintenue par aspiration sur une table d’enduction. L’encre est 

entrainée par une racle d’épaisseur contrôlée en translation sur la table. La hauteur de la racle 

est fixée à 100 µm sauf cas particuliers qui seront précisés. Afin d’évaporer la totalité du 

solvant (NMP), l’enduction est placée dans une étuve à 55 °C pendant au moins une nuit.  

 

Enfin, les électrodes sont découpées en forme de pastilles de diamètre 14 mm à l’aide 

d’une poinçonneuse. Dans le cas d’un système complet Na-ion, le diamètre de l’électrode de 

carbone dur est de 16 mm et celui de l’électrode d’oxyde lamellaire est de 14 mm. Les 

électrodes sont ensuite pressées. L’étape de pressage permet, d’une part, d’augmenter 

l’énergie volumique en réduisant l’épaisseur de l’électrode et, d’autre part, d’assurer la 

percolation électronique au sein de l’électrode qui peut être isolante après enduction. Le 
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pressage peut également garantir une bonne cohésion de l’électrode avec le collecteur de 

courant. La pression exercée sur les électrodes d’oxydes lamellaires est fixée arbitrairement à 

6,5 tonnes.cm
-2

. Concernant les électrodes de carbones durs, la pression a été optimisée en 

faisant varier sa valeur entre 0 et 4,55 tonnes.cm
-2

 et en testant ces électrodes en piles boutons 

pour déterminer le maximum de capacité d’insertion de sodium. De cette étude, la pression 

4,55 tonnes.cm
-2

 a été choisie. 

 Après avoir été pressées, les électrodes sont ensuite pesées afin de déterminer la 

masse réelle de matière active sur l’électrode, appelée « masse active ». L’épaisseur de 

chaque électrode est mesurée à l’aide d’un micromètre de précision, Digital Micrometer de 

Testing Machines, Inc (TMI). Ensuite, les électrodes sont séchées sous vide dans un four 

büchi® à 80 °C pendant 48 h. Enfin, elles sont introduites en boîte à gants pour pouvoir 

procéder au montage des piles boutons.  

 

2. Assemblage des piles boutons 

 

L’assemblage des piles boutons se fait en boîte à gants du fait de la forte réactivité du 

sodium vis-à-vis de l’eau. Celui-ci forme également de nombreux oxydes moins réactifs que 

sa forme métallique. Même en boite à gants, le sodium métal, initialement brillant, est 

rapidement oxydé par toute vapeur de solvant. Ceci montre encore la grande sensibilité du 

sodium à tout type de solvant. Les piles boutons sont, par conséquent, préparées uniquement 

lorsque les quantités d’eau et de dioxygène sont inférieures à 3 ppm et à 15 ppm, 

respectivement. De plus, pour éviter toute contamination et toute oxydation rapide, le matériel 

nécessaire à la préparation des électrodes de sodium métal est préalablement nettoyé avec de 

l’isopropanol puis séché avec un mouchoir sec.  

La première étape consiste à préparer les électrodes de sodium métal. Le sodium métal 

majoritairement utilisé pendant la thèse est fourni par Sigma-Aldrich sous la forme de cubes 

de 1 cm
3
 baignés dans de l’huile minérale afin de limiter son oxydation. Un cube permet, en 

général, de fabriquer environ 7 électrodes. Il est nettoyé avec du pentane, solvant permettant 

d’enlever les graisses, avant d’être découpé en tranches. Les faces du cube étant très oxydées, 

seul l’intérieur du cube est utilisé dans la conception de l’électrode. Une tranche brillante de 

sodium métal est déposée sur une cale en acier inoxydable de diamètre 16 mm. Le morceau de 

sodium est ensuite étalé sur la cale à l’aide d’un petit rouleau en polypropylène. Le sodium 
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étant plus collant que le lithium, aucun solvant n’a été trouvé pour faciliter l’étalement du 

métal. Les excès de sodium qui dépassent de la cale sont enlevés à l’aide d’un emporte-pièce 

de 16,5 mm de diamètre et d’un scalpel. Un soin particulier est mis en œuvre pour éviter tout 

débordement de sodium métal sur la cale pouvant engendrer des courts-circuits. L’épaisseur 

de l’électrode de sodium métal est difficilement mesurable précisément (estimée à 430 µm par 

plusieurs pesées) puisque le morceau prélevé provient d’un cube de sodium. De plus, une 

surface plane d’électrode est difficile à obtenir. En fin de préparation de l’électrode, une 

couche fine blanche d’oxyde a tendance à apparaitre sur le sodium métal. Elle est 

délicatement enlevée en grattant la surface de l’électrode avec une pince en plastique.  

Après avoir préparé l’électrode de sodium métal, l‘assemblage de la pile bouton peut 

commencer. La Figure 39 montre le schéma éclaté d’une pile bouton.  

 

Figure 39. Schéma montrant une vue éclatée d’une pile bouton constituée d’une électrode de sodium métal 

 

Après avoir déposé le joint dans le grand capot, l’électrode à tester, les séparateurs  

viledon® et Celgard 2400® sont successivement empilés les uns sur les autres.  Le viledon® 

est une membrane en polyoléfine servant de réservoir pour l’électrolyte. Il est mis 

préférentiellement du côté de l’électrode à tester pour garantir une bonne imprégnation de 

celle-ci. Le séparateur microporeux utilisé est du Celgard 2400® en polypropylène perméable 

uniquement aux espèces ioniques évitant ainsi tout court-circuit entre les deux électrodes. Un 

volume de 150 µL d’électrolyte est ensuite ajouté à l’aide d’une micropipette. L’électrolyte 
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standard utilisé pendant ces travaux de thèse est une solution dont la concentration est de 1 

mol.L
-1

 de NaPF6 (de Stella Chemifa) dans un mélange 1:1 en volume de carbonate 

d’éthylène (EC) et de carbonate de diméthyle (DMC) du fournisseur UBE. Cet électrolyte 

n’étant pas commercial, il a été nécessaire de préparer des solutions électrolytiques tout au 

long de la thèse. Cet électrolyte a également fait l’objet d’ajout d’additif tel que le carbonate 

de fluoroéthylène (FEC) comme exposé au chapitre V
7
. 

Après avoir ajouté l’électrolyte, l’électrode de sodium métal est déposée. Enfin, un 

ressort et le petit capot sont successivement ajoutés. Pour finir, la pile est sertie à l’aide d’une 

sertisseuse manuelle de marque HOHSEN afin d’assurer une bonne étanchéité. La cellule est 

nettoyée à l’isopropanol puis sortie de boite à gants. Avant de lancer les tests 

électrochimiques, la pile est de nouveau nettoyée, à l’éthanol cette fois, et sa tension est 

vérifiée à l’aide d’un multimètre. La tension au repos d’une pile bouton comprenant un oxyde 

lamellaire ou un carbone dur est de l’ordre de 2,8 V vs Na
+
/Na. 

La configuration décrite ici correspond à une configuration en demi-pile, c’est-à-dire 

que l’électrode (carbone dur ou oxyde lamellaire) est testée face à du sodium métal. Le fait 

d’utiliser une électrode de sodium métal permet d’avoir une source excédentaire en sodium 

pour que cette électrode ne soit jamais limitante. Ainsi, cette configuration sera choisie dans 

la plupart des cas afin d’évaluer les performances électrochimiques intrinsèques du matériau. 

Dans certains cas qui seront précisés, la configuration en système complet est testée avec des 

piles boutons comportant une électrode négative de carbone dur et une électrode positive 

d’oxyde lamellaire. Cette configuration se rapproche ainsi d’un système réel. Dans un 

système sodium-ion, le potentiel de l’électrode de travail et celui de la contre-électrode 

varient en même temps, ce qui complexifie l’interprétation des courbes électrochimiques.  

 

 B. Tests électrochimiques 

 

Suivant la nature et les conditions des tests électrochimiques, les matériaux 

d’électrodes peuvent être évalués de différentes façons.  

 

 

                                                           
7
 Dans le chapitre V, le rôle du carbonate de fluoroéthylène (FEC) en tant qu’additif est évalué. 
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1. Cyclage galvanostatique 

 

Le test électrochimique couramment utilisé pour les batteries se fait en cyclage 

galvanostatique, c’est-à-dire que des cycles de charge et de décharge de la pile bouton sont 

effectués successivement à courant constant. Le courant est imposé et la tension entre les deux 

électrodes est mesurée en fonction du temps. Les bornes de potentiel sont fixées par 

l’utilisateur. Lorsque l’une des bornes est atteinte, le courant s’inverse. Lors de l’insertion des 

ions Na
+
 dans l’électrode de travail, le courant est négatif puisqu’il s’agit d’une réduction. 

Inversement, lorsque les ions se désinsèrent, le courant imposé est positif et le matériau 

d’électrode est oxydé. La réduction se fait à la cathode et l’oxydation à l’anode. Par abus de 

langage, les termes de cathode pour l’électrode positive et d’anode pour l’électrode négative 

sont couramment utilisés dans le domaine des batteries. Il est important de relever que cette 

appellation n’est correcte que dans le cas d’une décharge de la batterie (c’est-à-dire lorsque le 

courant imposé est négatif). Dans la suite du manuscrit, seules les dénominations « électrode 

positive » et « électrode négative » seront choisies.  

La capacité théorique d’un matériau peut être calculée à partir de la loi de Faraday. Cette loi 

est décrite pour le cas particulier des matériaux pour batteries par l’Équation 12. 

 

Équation 12                     Q = 
𝒏 𝑭

𝟑,𝟔 𝑴
 

Où : - Q est la capacité théorique du matériau (Ah.g
-1

) 

        - n est le nombre de moles d’électrons échangés pendant la charge ou la décharge 

        - F est la constante de Faraday, F = 96 500 C.mol
-1 

        - M est la masse molaire du matériau (g. mol
-1

) 

 

L’efficacité coulombique représente la réversibilité du système électrochimique. Elle est 

calculée en faisant le rapport entre la capacité de décharge et la capacité de charge d’un 

matériau (en %). Ainsi, une efficacité coulombique élevée permet d’obtenir un nombre 

important de cycles. Pour évaluer la tenue en cyclage d’un matériau, une succession de 

charges et de décharges est effectuée afin d’observer la perte de capacité au cours des cycles. 

Une cellule est communément considérée en fin de vie lorsqu’elle aura perdu 20 % de sa 

capacité initiale.  Les capacités massiques (en mAh.g
-1

) seront toujours exprimées en masse 

de matière active (carbone dur ou oxyde lamellaire). 
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Le régime est une notion souvent employée dans le domaine des batteries. 

Généralement noté sous la forme 
C

n
, il correspond au courant nécessaire pour obtenir la 

capacité visée Q (en mAh.g
-1

) du matériau, en général, sa capacité théorique, en n heures (n 

un nombre entier), en charge ou en décharge. Par exemple, dans le cas où le régime est fixé à 

𝐶

10
, cela signifie qu’il faut 10 h pour charger ou décharger la batterie à une capacité Q donnée.  

Pour évaluer la capacité d’insertion d’ions d’un matériau, il est pertinent de travailler à 

faible courant. Rappelons l’expression de la tension U d’un générateur (Équation 13).  

 

Équation 13                 U = ∆Eth - ηa - |ηc| - Σ RiI 

Où : - U est la tension de la cellule électrochimique, c’est-à-dire la tension mesurée entre 

l’électrode positive et l’électrode négative 

        - ∆Eth est la différence de potentiels d’équilibre des deux électrodes calculés à partir de 

l’équation de Nernst 

        - ηa et ηc sont les surtensions anodiques et cathodiques respectivement 

        - Σ RiI est le terme de chutes ohmiques incluant les pertes par effet Joule dans 

l’électrolyte et les résistances dues aux électrodes et aux séparateurs     

 

Ainsi, lorsque l’intensité I augmente (I positif), les chutes ohmiques augmentent et la 

tension de la cellule U diminue. Inversement, lorsque I est négatif, la tension augmente. Un 

faible courant permet ainsi d’évaluer la réponse réelle d’un matériau en minimisant les chutes 

ohmiques. 

Les tests en cyclage galvanostatique sont réalisés sur un banc de cyclage de Arbin 

Instruments pilotés par le logiciel MITS PRO. A partir des courbes galvanostatiques, les 

capacités d’insertion et de désinsertion des ions et les efficacités coulombiques peuvent être 

calculées. La stabilité en cyclage peut ensuite être observée en traçant l’évolution des 

capacités réversibles en fonction du nombre de cycles de charge-décharge.  

 

2. Voltampérométrie cyclique 

 

La voltampérométrie cyclique, appelée également voltammétrie cyclique, consiste à 

imposer un balayage en potentiel à vitesse constante (V.s
-1

) tout en suivant l’évolution du 

courant. Ce type de tests permet d’analyser les phénomènes électrochimiques en précisant leur 
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potentiel d’apparition et leur réversibilité. Les courbes montrant l’intensité du courant en 

fonction du potentiel peuvent être tracées. Chaque pic de courant correspond à un phénomène 

électrochimique. Dans le cas de matériaux pour batteries, les pics de courant peuvent être 

attribués à de l’insertion ou de la désinsertion d’ions, à de la formation de couche de 

passivation ou à de la dégradation de l’électrolyte. La stabilité du matériau peut être 

également évaluée en superposant les pics obtenus au cours des cycles lors des différentes 

oxydations et réductions. Enfin, la capacité du matériau est déterminée en calculant la charge 

totale échangée (en coulomb) lors d’une oxydation ou d’une réduction pour en déduire la 

capacité d’insertion et de désinsertion (en mAh.g
-1

) du matériau.  

Les tests en voltampérométrie cyclique sont opérés à l’aide de potentiostats de 

Biologic pilotés par le logiciel EC-LAB.  

 

 

 C. Etude par spectroscopie d’impédance 

 

 La spectroscopie d’impédance
[225]

 est une technique permettant de distinguer les 

phénomènes physiques se déroulant dans une batterie. L’impédance complexe Z
*
 d’une 

batterie est exprimée selon l’Équation 14. 

 

Équation 14                     U = U0 + Z
*
.I 

 

 La Spectroscopie d’Impédance Electrochimique (SIE) va décrire l’impédance Z
*
 qui 

dépend de phénomènes physiques de cinétiques différentes. Une variation de tension 

alternative sinusoïdale de faible amplitude est appliquée autour de la tension d’équilibre U0. 

On représente généralement les résultats d’analyse en traçant l’opposé de la partie imaginaire 

de Z
*
 en fonction de sa partie réelle. Ce diagramme est appelé diagramme de Nyquist. Il peut 

être modélisé par un circuit électrique équivalent composé de résistances, de condensateurs, 

de bobines et d’autres éléments plus complexes. La SIE permet ainsi de mieux distinguer les 

différents phénomènes résistifs d’une batterie pendant les cycles de charge-décharge afin 

d’améliorer ses performances électrochimiques. Cependant, il faut rester prudent avec cette 

technique car, souvent, le diagramme d’impédance d’une cellule ne peut pas être simulé par 

un unique circuit équivalent. Par conséquent, des interprétations peuvent différer sur une 

même cellule, en fonction du circuit électrique équivalent choisi. Un modèle proposé par 
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Zhuang et al.[226] en 2010 décrit les phénomènes physiques d’une batterie de la façon suivante, 

concernant la spinelle LiMn2O4 : une première résistance correspond aux résistances 

ohmiques dues au câblage et à l’électrolyte ; un premier circuit composé d’une résistance et 

d’un condensateur en parallèle représente la couche de passivation ; un second circuit 

composé également d’une résistance et d’un condensateur est relatif à la conductivité 

électronique du matériau et un troisième représente le transfert de charge (ions et électrons) ; 

enfin, la dernière composante fréquemment modélisée par une impédance dite de Warburg 

symbolise la diffusion des ions au sein d’une particule[226]. Cependant, dans la plupart des cas, 

le circuit équivalent est simplifié comme représenté sur la Figure 40. La résistance R1 

correspond aux résistances dues au câblage et à l’électrolyte. Les deux circuits R2//C2 et 

R3//C3 correspondent à la couche de passivation et au transfert de charge, respectivement. 

Enfin, le warburg W4, qui peut être remplacé par un condensateur, représente le 

comportement diffusionnel au sein de l’électrode.  

 
Figure 40. Schéma simplifié du circuit équivalent pour électrodes poreuses 

 

La spectroscopie d’impédance est effectuée au moyen d’un potentiostat VMP de 

Biologic piloté par le logiciel EC-LAB. La fréquence varie entre 10 mHz et 200 kHz. La 

Figure 41 montre les précisions des impédances déterminées par l’équipement. Dans la 

gamme de fréquences étudiée, la précision peut être considérée comme inférieure à 1 %. 
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Figure 41. Fenêtre de précision des mesures d’impédance en fonction de la fréquence appliquée
[227]

. Les 

mesures d’impédance effectuées pendant cette thèse se situent dans la zone hachurée.  

 

 

 D. Analyses ex situ  

 

 Les analyses ex-situ permettent de comprendre les phénomènes limitants d’une cellule 

électrochimique en étudiant les électrodes cyclées. Après avoir ouvert les batteries, les 

électrodes sont récupérées et peuvent être analysées par différentes techniques pour étudier les 

éléments de surface, la structure du matériau à différents taux de charge ou de décharge, etc.  

En pratique, les piles boutons sont desserties en boite à gants à l’aide d’une 

dessertisseuse manuelle de marque HOHSEN. Les différents éléments de la pile bouton sont 

séparés en prenant soin de retirer délicatement l’électrode à analyser. Celle-ci est ensuite 

plongée dans un flacon en plastique contenant 1 mL de DMC pendant 1 minute. Cette 

opération est répétée une nouvelle fois. Après avoir enlevé le DMC souillé, le flacon est 

légèrement fermé puis introduit dans le petit sas de la boite à gants. L’électrode est alors 

séchée sous vide dynamique à température ambiante pendant 10 minutes. Enfin, l’électrode 

est de nouveau rentrée en boite à gants et conservée sous argon pour être analysée. Ce 

protocole est inspiré de la littérature
[228]

. 

 Cette procédure d’ouverture des piles boutons et de lavage des électrodes a été suivie 

pour toutes les analyses ex situ, à savoir l’étude des électrodes de carbone dur en diffusion des 
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rayons X aux petits angles, en microcopie électronique en transmission et en spectrométrie 

photoélectronique X et l’étude des oxydes lamellaires en diffraction des rayons X. Dans la 

littérature, de nombreux protocoles sont utilisés. Une récente étude de Gordon et al.[228] a 

montré que le lavage des électrodes par des carbonates impactait légèrement l’état de surface. 

Dans le cadre de cette thèse, les analyses ex situ ont été effectuées pour observer la structure 

du matériau ou la morphologie des particules. Seule l’étude par spectrométrie 

photoélectronique X a permis de sonder l’état de surface des électrodes de carbone. Dans ce 

cas, il a été nécessaire de suivre, malgré tout, le protocole de lavage afin de s’affranchir de la 

présence du sel qui pourrait fausser l’interprétation des spectres. 

  



 

 

 

 104  

 

 

Chapitre III : 

 

Influence de la 
 

Température de pyrolyse 
 

Sur la structure 
 

Des carbones durs 
 



 

 105  

 

 

  



Chapitre III : Influence de la température de pyrolyse sur la structure des carbones durs 

 

 106  

 

 I. Introduction 

 

 Ce troisième chapitre constitue la première partie de résultats expérimentaux sur les 

carbones durs. L’influence de la température finale de pyrolyse sur la structure des carbones 

durs est étudiée pour des températures comprises entre 700 °C et 1600 °C.  

 Tous les échantillons sont synthétisés par pyrolyse de cellulose. Ce polymère 

organique a été préférentiellement choisi pour diverses raisons. Tout d’abord, il est le plus 

abondant sur Terre
[229],[230]

, ce qui fait de lui une ressource illimitée et disponible 

uniformément à travers le monde. Ainsi, du point de vue de l’approvisionnement et de 

l’abondance des ressources, la cellulose semble pertinente. Dans ces travaux de thèse, une 

cellulose synthétique est utilisée pour des questions de simplicité. En effet, la cellulose 

naturelle présente de nombreux taux de cristallinité différents qui peuvent être contenus de 

façon inhomogène au sein d’un même échantillon. De plus, la présence d’impuretés 

organiques et inorganiques dans la cellulose naturelle est difficile à caractériser et à éviter. 

L’impact de celles-ci sur la structure d’un matériau est admis par la communauté 

scientifique
[76]

 mais les effets sont encore très mal compris
[44]

. Par conséquent, une cellulose 

synthétique pure et cristalline est utilisée afin d’évaluer uniquement l’influence de la 

température de pyrolyse sur le polymère.   

 Les carbones durs synthétisés sont caractérisés par de nombreuses techniques. Des 

méthodes de caractérisations dites « classiques » telles que la microscopie électronique à 

balayage, la diffraction des rayons X, la granulométrie laser et l’adsorption d’azote sont 

utilisées. Les matériaux sont ensuite caractérisés en détails grâce à la diffusion des rayons X 

aux petits angles qui permet de mesurer la porosité interne et grâce à la microscopie 

électronique en transmission qui permet d’observer l’arrangement des atomes de carbone à 

l’échelle nanométrique. 

 Des tests électrochimiques en cyclage et en puissance vont permettre d’évaluer les 

performances électrochimiques des différents carbones durs en systèmes piles boutons face à 

du sodium métal. Dans un premier temps, le cyclage est effectué à faible densité de courant 

pour connaitre la stabilité du matériau au fur et à mesure des cycles. Dans un second temps, 

différents régimes sont appliqués aux matériaux afin d’évaluer leurs comportements en 

puissance. 

 Enfin, un lien peut être établi entre les capacités obtenues (capacité réversible, capacité 

irréversible) et les paramètres structuraux déterminés à l’aide des méthodes de caractérisation 



Chapitre III : Influence de la température de pyrolyse sur la structure des carbones durs 

 

 107  

 

citées précédemment. Les meilleures performances électrochimiques ont pu être mises en 

lumière dans la gamme de température considérée. 

 

 II.    Synthèse des carbones durs 
 

 A. La cellulose utilisée comme précurseur organique 

 

 Les carbones durs sont synthétisés à partir d’un précurseur organique, la cellulose, 

dont la configuration est représentée sur la Figure 42. 

(C6H10O5)n 

Figure 42. Configuration de la cellulose (C6H10O5)n 

 

Comme mentionné précédemment, la cellulose est le polymère organique le plus 

abondant sur Terre, ce qui fait d’elle une bioressource quasi illimitée. Dans le cadre du projet 

de thèse, la cellulose utilisée est la poudre microcristalline fournie par Sigma Aldrich dont la 

référence est 435236 de CAS 9004-34-6. Le même lot a été utilisé pendant toute la thèse pour 

s’affranchir d’éventuelles évolutions dans l’approvisionnement, tels que la présence 

d’impuretés supplémentaires ou un degré de cristallinité différent.  

Afin d’étudier l’évolution de la cellulose commerciale avec la température, une 

analyse thermogravimétrique (ATG) a été effectuée  jusqu’à 1400 °C (température maximale 

que peut atteindre le four de l’ATG), sous argon, avec une rampe de 5 °C.min
-1

. La Figure 43 

représente la perte de masse de la cellulose en fonction de la température. 
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Figure 43. Analyse thermogravimétrique sous argon de la cellulose commerciale 

 

 

Comme observé sur la Figure 43, la cellulose se dégrade rapidement entre 300 °C et 400 °C 

pour ensuite se stabiliser à une perte de masse d’environ 80 % à partir de 500 °C. On peut 

ainsi en déduire que la cellulose est entièrement dégradée à partir de 600 °C. Après 1200 °C, 

une deuxième perte de masse semble se produire mais celle-ci reste très faible. 

 

 B. Mécanisme de pyrolyse de la cellulose et rendement associé 

 

 Le rendement théorique de cette synthèse, c’est-à-dire le rapport entre la masse de 

carbone résiduel en fin de traitement thermique et la masse de cellulose initialement 

introduite, est difficilement accessible car les produits finaux (dégagement gazeux, formation 

de goudron, etc.) ne sont pas connus. De ce point de vue, différents modèles ont été testés 

dans le cadre de l’étude du bois, cependant, aucun d’entre eux ne reflète parfaitement la 

réalité. Le modèle de Broido-Shafizadeh
[231]

 est encore très utilisé de nos jours et suit le 

mécanisme de la Figure 44. 

 

 

Figure 44. Mécanisme simplifié de décomposition de la cellulose tiré du modèle de Broido-Shafizadeh
[231]
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La cellulose activée est décrite comme une cellulose dont le degré de polymérisation est plus 

faible que celui de la cellulose initiale. Ce composé intermédiaire va mener à différents 

rendements de carbone selon les paramètres de synthèse utilisés. 

 

Si l’on suppose qu’il se forme uniquement de l’eau et du carbone, le rendement théorique peut 

être calculé à partir du Tableau VII. 

 

Tableau VII. Calcul du rendement théorique de la décomposition de la cellulose 

n en mol C6H10O5                   6 C             +          5 H2O 

Etat initial n = 
𝑚𝑐𝑒𝑙𝑙𝑢𝑙𝑜𝑠𝑒

𝑀𝑐𝑒𝑙𝑙𝑢𝑙𝑜𝑠𝑒
 / / 

Etat final 0 6n 5n 

 

Rendement théorique = 
𝑚𝑎𝑠𝑠𝑒 𝑑𝑒 𝑐𝑎𝑟𝑏𝑜𝑛𝑒

𝑚𝑎𝑠𝑠𝑒 𝑑𝑒 𝑐𝑒𝑙𝑙𝑢𝑙𝑜𝑠𝑒
  = 

𝑛𝑐𝑎𝑟𝑏𝑜𝑛𝑒∗𝑀𝑐𝑎𝑟𝑏𝑜𝑛𝑒

𝑚𝑐𝑒𝑙𝑙𝑢𝑙𝑜𝑠𝑒
 = 

6∗𝑀𝑐𝑎𝑟𝑏𝑜𝑛𝑒

𝑀𝑐𝑒𝑙𝑙𝑢𝑙𝑜𝑠𝑒
 = 44,4 % 

 

Ce rendement calculé représente le rendement maximal de la dégradation complète de la 

cellulose en carbone et en eau. Néanmoins, il s’agit d’un cas idéal puisque l’on observe 

expérimentalement la formation d’un goudron dans le tube du four lors de la pyrolyse. De 

plus, un dégagement de monoxyde de carbone est très probable. Un rendement expérimental 

de l’ordre de 20 % est classiquement obtenu, ce qui est confirmé par les différentes pyrolyses 

effectuées pendant cette thèse qui ont mené à des rendements massiques de l’ordre de 21 %. 

 En termes de gammes de température, il est connu qu’une étape de déshydratation se 

passe avant 180 °C et que la cellulose se dégrade entre 400 °C et 450 °C. La transformation 

de la cellulose serait terminée à 600 °C
[231]

. Ces résultats confirment bien l’analyse 

thermogravimétrique effectuée précédemment. Pour garantir une décomposition complète de 

la cellulose, des températures de pyrolyse supérieures à 600 °C sont étudiées. Même si la 

cellulose parait complètement dégradée, il est important de noter que des hétéroatomes tels 

que l’hydrogène, l’azote et l’oxygène mais également des impuretés inorganiques peuvent 

être présentes même à des températures très élevées.  
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 C. Paramètres influençant le rendement de la pyrolyse 

 

 Outre la nature du précurseur de carbone, de nombreux paramètres peuvent influencer 

la pyrolyse. Tout d'abord, les paramètres expérimentaux tels que la température de pyrolyse, 

la vitesse de chauffe et le flux de gaz inerte sont à considérer
[58],[232]

. En effet, lorsque les 

vitesses de chauffe sont élevées, la production de gaz est favorisée au détriment du rendement 

de carbone. De plus, lorsque le flux de gaz inerte est faible, les réactions secondaires solide-

gaz sont favorisées, ce qui entraine une augmentation du rendement en carbone. En plus de 

ces paramètres liés au procédé de synthèse s’ajoutent des paramètres propres à l’échantillon 

tels que son épaisseur, son diamètre et sa masse volumique. D’après une étude réalisée dans le 

cadre de la thèse de Préau
[231]

, l’épaisseur de l’échantillon n’influencerait pas la perte de 

masse finale. Par contre, lorsque le diamètre de la pastille d’échantillon est important ou que 

sa masse volumique apparente est élevée, la perte de masse est faible. Afin de s’affranchir de 

ces nombreux paramètres, seule la température de pyrolyse finale a été étudiée dans ce 

manuscrit. Le creuset a toujours été rempli de la même façon, ce qui permet d’avoir toujours 

la même épaisseur et la même surface solide-gaz. De plus, les vitesses de chauffe et les débits 

de gaz ont été fixés. 

 

 

 D. Etapes de pyrolyse de la cellulose 

 

 La synthèse des carbones durs se fait en deux étapes comme décrit sur la Figure 45. La 

cellulose est pesée dans un creuset en alumine de 20 cm de long qui est ensuite introduit dans 

un four tubulaire de nature différente selon l’étape. Le tube du premier four est en quartz et 

celui du second four est en alumine. Au centre de chaque four, la répartition de la chaleur est 

homogène sur au moins 20 cm, ce qui permet de garantir une pyrolyse uniforme de 

l’échantillon sur toute la longueur du creuset.   
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Figure 45. Chemins de traitements thermiques correspondants aux deux étapes de synthèse des carbones 

durs (Tambiante= 25 °C) 

 

 

Le premier traitement thermique, allant jusqu’à 450 °C, est commun à tous les carbones durs. 

Il est effectué dans un tube en quartz sous argon, avec un débit de 3,55 L.h
-1

. Le deuxième 

traitement thermique atteint différentes températures de pyrolyse, notées Tpyr, égales à 700 °C, 

1000 °C, 1150 °C, 1300 °C, 1400 °C ou 1600 °C. Il est effectué dans un four en alumine avec 

un débit d’argon de 55,2 L.h
-1

. Un fort débit de gaz mène à une augmentation de la capacité 

réversible et à une diminution de la capacité irréversible comme il l’a été montré par Xing et 

al.
[69]

. En effet, le flux de gaz permet d’évacuer rapidement les gaz émis par le précurseur 

pendant la pyrolyse, engendrant ainsi une diminution de surface développée. L’utilisation 

d’un four en alumine limite la température maximale à 1600 °C. Pour atteindre des 

températures supérieures, un four en graphite est nécessaire, ce qui n’a cependant pas été 

possible dans le cadre de cette thèse. Même si la température maximale du four est de 1600 

°C et que la durée du plateau à Tpyr est seulement d’une heure, des impuretés ont été détectées 

en diffraction des rayons X pour le carbone dur obtenu à 1600 °C. A cette température, une 

réaction entre l’alumine du creuset et l’échantillon carboné mène à la formation de carbure 

d’aluminium, Al4C3. Cette réaction parasite a pu être évitée en ajoutant une feuille de graphite 

souple de marque Papyex® au fond du creuset. 

Cette synthèse est inspirée de celle décrite par Xing et al.
[69]

, excepté que, dans le cas 

étudié ici, la synthèse se fait en deux étapes pour des raisons techniques liées à la disponibilité 

des équipements. En effet, le four équipé d’un tube en quartz, disponible au laboratoire, ne 

peut atteindre des températures supérieures à 1100 °C. Ainsi, le creuset est refroidi jusqu’à 

Etape 1 : 

Etape 2 : 
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température ambiante après la première étape, pour ensuite être transféré dans un four en 

alumine appartenant à un autre laboratoire du CEA Grenoble.  

 Pour conclure sur cette partie II, de nombreux paramètres peuvent influencer la 

synthèse des carbones durs et ainsi leur morphologie et leur structure. Pour cela, les flux de 

gaz inerte des deux étapes de synthèse, la température intermédiaire en fin d’étape 1, les 

vitesses de chauffe, la géométrie du creuset en alumine utilisé et le lot de cellulose 

commerciale ont été fixés. Seule l’influence de la température finale de pyrolyse est étudiée 

dans le cadre de cette thèse.  

 

 III. Caractérisations physico-chimique des carbones durs  

 

 Dans la mesure où seule la température de pyrolyse varie, la notation décrite dans le 

Tableau VIII sera utilisée tout au long du manuscrit. Par exemple, le composé HC1000 

correspond au carbone dur ayant subi une première étape de pyrolyse jusqu’à 450 °C puis une 

seconde étape à 1000 °C.   

 

Tableau VIII. Notations utilisées pour les deux étapes de pyrolyse de la cellulose 

Notation Etape 1 Etape 2 

HC450 450 °C - 

HC700 450 °C 700 °C 

HC1000 450 °C 1000 °C 

HC1150 450 °C 1150 °C 

HC1300 450 °C 1300 °C 

HC1400 450 °C 1400 °C 

HC1600 450 °C 1600 °C 

 

 Afin d’observer la structure des carbones durs synthétisés, plusieurs techniques de 

caractérisation ont été utilisées. La structure des carbones durs a ainsi été analysée de l’échelle 

macroscopique à l’échelle atomique. 
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 A. Microscopie Electronique à Balayage (MEB) 

 

 Tout d’abord, la température de pyrolyse ne semble pas impacter la morphologie et la 

taille des particules comme le montrent les images effectuées par microscopie électronique à 

balayage (MEB) de la Figure 46. 

 

Figure 46. Images de microscopie électronique à balayage (MEB) des carbones durs obtenus à : a) 700 °C, 

b) 1000 °C, c) 1150 °C, d) 1300 °C, e) 1400 °C et f) 1600 °C 

 

 

Des agglomérats de forme très irrégulière sont observés. Leur taille est d’environ 100 µm, ce 

qui est confirmé par granulométrie laser (voir Figure 47). Une seule population de taille de 

particules centrée autour de 100 µm est détectée.  
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Figure 47. Distribution des tailles des particules déterminée par granulométrie laser 

 

 B. Diffraction des Rayons X (DRX) 

 

 Concernant la diffraction des rayons X, les diffractogrammes présentent deux bosses 

très larges, typiques de matériaux désordonnés (voir Figure 48). La première bosse 

correspond à la réflexion (002) située à 2 = 22° - 24°. Cette réflexion représente la distance 

entre les plans de graphène. La deuxième bosse est située à 2= 43° -  44°. Elle correspond à 

la famille de plans réticulaires (100). Dans le cas du graphite, les plans de graphène (002) 

diffractent à 2 = 26,74°, ce qui correspond à une distance entre plans de 3,35 Å. Dans le cas 

des carbones durs, la distance inter planaire moyenne est déterminée en prenant le maximum 

de la bosse (002). Malgré le désordre présent dans le carbone dur, une tendance est tout de 

même notée comme le montre la Figure 49 a).  
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Figure 48. Diffractogrammes des carbones durs synthétisés aux différentes températures de pyrolyse 

 

       

Figure 49. a) Evolution de la distance inter-planaire des carbones durs et b) évolution des largeurs à mi-

hauteur des raies (002) et (100) en fonction de la température finale de pyrolyse 

 

 

Un décalage de la réflexion (002) est observé vers les angles les plus élevés lorsque la 

température augmente. Ceci montre une diminution de la distance entre les plans de graphène 

avec la température. Il est important de noter que, même si à 1600 °C la distance inter 

planaire a fortement diminué, elle reste néanmoins largement supérieure à celle du graphite 

(3,75 Å pour HC1600 contre 3,35 Å pour le graphite). Dans le cas des carbones durs, les 

distances d002 reportées dans la littérature sont supérieures à 3,7 Å
[20]

. Le niveau de désordre 

dans le matériau est tel que les plans de graphène ne peuvent pas s’aligner correctement les 

uns par rapport aux autres pour atteindre des distances inter planaires inférieures à 3,7 Å. Ces 
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résultats montrent que les plans de graphène ont tendance à se rapprocher avec la température, 

tout en conservant un niveau de désordre très important. De plus, la Figure 49 b) montre que 

les largeurs à mi-hauteur des raies (002) et (100) diminuent lorsque la température de 

pyrolyse augmente, ce qui dénote une taille croissante des cristallites. L’estimation de cette 

dernière ne semble pas pertinente car, même à 1600 °C, moins de 10 plans de graphène 

diffractent. On rappelle que la formule de Scherrer ne donne des résultats précis qu’au-delà de 

10 nm, ce qui n’est pas le cas ici (taille inférieure à 3 nm). 

 

 C. Surface développée 

 

 Malgré une morphologie et une taille de particules identiques, la surface développée 

des différents carbones durs varie avec la température. La Figure 50 montre la chute brutale 

de la surface développée jusqu’à 1150 °C suivie d’une stabilisation de celle-ci.  

 

 

Figure 50. Evolution de la surface développée des carbones durs en fonction de la température finale de 

pyrolyse 

 

 

Dans le cas de faibles surfaces développées, c’est-à-dire pour des températures de pyrolyse 

supérieures à 1150 °C, la barre d’erreur dépasse 50 %. En dessous de cette température, la 

barre d’erreur est très faible. L’incertitude importante pour les faibles surfaces s’explique par 

le fait que l’adsorption d’azote est généralement adaptée pour les matériaux présentant une 

surface BET supérieure à 1 m².g
-1

. En effet, pour ce type d’adsorption, une surface minimum 

de 10 m² est requise dans le tube ; ce qui est difficilement réalisable car ceci requiert une 
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grande quantité d’échantillons. De plus, si la quantité de poudre est trop importante, des 

problèmes de dégazage et d’équilibre peuvent être engendrés. Dans le cas des très faibles 

surfaces, l’adsorption de Krypton serait préférable afin de limiter les incertitudes 

expérimentales car elle requiert une surface minimale d’échantillon dans le tube de 1 m² 

seulement
[221]

. Les barres d’erreur élevées pour les matériaux obtenus au-delà de 1150 °C 

s’expliquent ainsi par leur valeur de surface BET qui est proche de la limite de la technique 

d’adsorption d’azote.  

 

 D. Diffusion des Rayons X aux Petits Angles (SAXS) 

 

 Grâce aux caractérisations précédemment effectuées, plusieurs différences structurales 

ont pu être déterminées. Tout d’abord, la morphologie et la taille des particules ne varient pas 

en fonction de la température. Cependant, les mesures d’adsorption d’azote ont révélé une 

diminution brutale de la surface spécifique entre 1000 °C et 1150 °C. La fermeture des pores, 

décrite par Buiel et al.
[59]

, est ainsi clairement observable entre ces deux températures. 

Ensuite, la diffraction des rayons X a confirmé la structure très désordonnée des carbones 

durs quelle que soit la température de pyrolyse. Un rapprochement des plans de graphène a 

été constaté à travers la diminution de la distance d002. 

 Ainsi, à partir de 1150 °C, une porosité interne est suspectée. En général, la porosité 

est étudiée via des techniques d’adsorption qui nécessitent l’utilisation d’un gaz. Or, ces 

techniques sont limitées à la taille de la molécule sonde, d’une part, et aux dimensions des 

pores accessibles à cette molécule, d’autre part. Ainsi, pour pouvoir étudier la porosité 

interne, la diffusion des rayons X aux petits angles est considérée. Cette technique permet en 

effet de détecter les pores dans tout le volume de l’échantillon. Les principes de cette 

technique de caractérisation sont présentés en détails dans le Chapitre II, paragraphe D. 2. 

 

La Figure 51 rassemble les courbes de diffusion des rayons X des carbones durs synthétisés 

traçant l’intensité diffusée en fonction du vecteur de diffusion Q. 
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Figure 51. Courbes de diffusion de rayons X aux petits angles des carbones durs (échelle log-log) 

 

 

La courbe de diffusion est découpée en plusieurs domaines (voir Chapitre II). Dans le 

domaine de diffusion des surfaces des macropores et des mésopores (valeurs de Q < 0,05 Å
-1

), 

les différents carbones durs ont un comportement similaire et linéaire en échelle log-log. Les 

droites oscillent entre Q
-3

 et Q
-4

, caractéristique d’interfaces peu définies
[222]

, ce qui  corrobore 

les observations par microscopie électronique à balayage des carbones durs.   

 Ensuite, dans le domaine de Guinier, (0,05 Å
-1

 < Q < 0,4 Å
-1

), qui correspond à la 

diffusion des micropores
[223]

, des différences apparaissent entre les composés. L’intensité du 

composé HC450 est très faible et le signal est plat dans le domaine de Guinier, ce qui ne 

permet pas d’en déduire un rayon de giration. En effet, si leur taille est très petite, le volume 

des pores l’est également et donc l’intensité diffusée est négligeable (Équation 5). Il se peut 

également qu’il n’y ait pas du tout de micropores dans ce matériau. Lorsque la température de 

pyrolyse augmente, l’intensité de diffusion des micropores croît également. Il est intéressant 

de noter que les courbes de diffusion des composés HC1000 et HC1150 sont très semblables. 

Pour le composé HC1600, un décalage important du plateau dans le domaine de Guinier est 

observable vers les vecteurs de diffusion plus faibles. On peut donc en déduire une 

augmentation de la taille des micropores. 

0,01 0,1 1
10

3

10
4

10
5

10
6

10
7

3

2

 HC450

 HC700

 HC1000

 HC1150

 HC1300

 HC1400

 HC1600

In
te

n
si

té
 (

u
.a

.)

Q (Å
-1
)

1



Chapitre III : Influence de la température de pyrolyse sur la structure des carbones durs 

 

 119  

 

 Comme expliqué dans le Chapitre II, la linéarisation de la formule de Guinier permet 

de déduire un rayon de giration, c’est-à-dire une taille moyenne des micropores. La Figure 52 

montre un exemple de droites obtenues à partir de cette linéarisation. 

 

 

Figure 52. Droites obtenues en linéarisant la formule de Guinier pour les composés HC700, HC1000 et 

HC1400 

 

 

A partir de la pente p = 
− 𝑅𝑔²

3
, le rayon de giration peut être déterminé. La Figure 53 répertorie 

les valeurs de rayons de giration et le nombre relatif de pores de chaque carbone dur. Le 

calcul de l’erreur de mesure de ces deux paramètres est basé sur l’écart de linéarité des 

ajustements de chaque composé. On observe ainsi une forte augmentation du rayon de 

giration de 700 °C à 1000 °C, puis une certaine « stagnation » entre 1000 °C et 1400 °C, et 

enfin une nouvelle augmentation au-delà de 1400 °C.  
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Figure 53. Evolution du rayon de giration (en carrés noirs) et du nombre relatif de pores (en ronds 

rouges) en fonction de la température de pyrolyse 

 

 

 Ces résultats confirment le fait que les composés HC1000 et HC1150 ont une porosité 

totale similaire. Néanmoins, dans le cas de HC1000, la porosité est majoritairement externe 

comme l’a montré l’adsorption d’azote, en revanche, dans le cas de HC1150, cette porosité 

devient interne donc elle n’est plus accessible aux molécules d’azote. 

 Concernant le troisième domaine (voir Chapitre II), aucun comportement linéaire n’est 

observé quelle que soit la température de pyrolyse, à l’exception du composé HC1600. 

L’intensité mesurée dans ce domaine correspond à la somme de la diffusion des surfaces des 

micropores et celle de l’empilement des plans de graphène. Un comportement linéaire 

montrerait une forte contribution de la diffusion des surfaces des micropores par rapport à 

celle des empilements de plans. C’est le cas pour le carbone HC1600. Or ce comportement ne 

suit pas une loi en Q
-4

 ce qui montre que les interfaces microporeuses ne sont pas très bien 

définies géométriquement, corroborant ainsi les représentations complexes des micropores. 

 

 Pour aller plus en détails sur l’empilement des plans de graphène, des clichés de 

microscopie électronique en transmission (MET) haute résolution sont effectués. 
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 E. Microscopie Electronique en Transmission (MET) 

 

 Les clichés MET des différents carbones sont donnés sur la Figure 54. L’image de 

diffraction insérée sur le côté de chaque cliché MET est obtenue en faisant une transformation 

de Fourier de l’image calculée par le logiciel ImageJ. 

 

    

    

a) b) 

c) d) 
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Figure 54. Clichés de microscopie électronique à transmission de haute résolution des carbones durs 

obtenus à : a) HC700, b) HC1000, c) HC1150, d) HC1300, e) HC1400 et f) HC1600. Les images de 

diffraction obtenues par transformée de Fourier rapide sont insérées. 

 

 

Les clichés de la Figure 54 permettent d’observer l’arrangement des atomes de carbone et la 

formation des paquets de plans de graphène. Les images de diffraction précisent la cristallinité 

de chaque matériau. Tout d’abord, la structure des carbones est très désordonnée jusqu’à 1150 

°C comme l’attestent les images de diffraction. En effet, les plans sont très petits et orientés 

dans toutes les directions. Les transformées de Fourier rapides (FFT pour Fast Fourier 

transform) effectuées sur les clichés MET montrent un signal très diffus. Aucun paquet de 

plans de graphène n’est identifiable, les plans de graphène sont tous isolés les uns des autres. 

Ce n’est qu’à partir de 1300 °C que des petits paquets de plans sont observés. Même si 

l’image de diffraction effectuée sur l’image entière montre un signal encore très diffus, des 

empilements d’environ 4 plans de graphène sont visibles : une graphitisation localisée 

commence à apparaitre. A 1400 °C, des cristallites d’environ 10 nm se forment. Les 

cristallites sont composés de nombreux plans de graphène empilés. Un ordre à plus longue 

distance est visible. Enfin, à 1600 °C, les cristallites grossissent pour atteindre des tailles de 

quelques dizaines de nanomètres. La structure hexagonale du graphite est retrouvée sur 

l’image de diffraction. Cependant, il est important de préciser que la graphitisation observée 

reste très localisée. En effet, les zones sombres sur le cliché du carbone HC1600, appelées 

franges de Moiré, montrent qu’il n’y a pas de cohérence en profondeur de champ. En d’autres 

termes, cela signifie que, même si les quelques plans au bord de la particule sondée sont 

parfaitement empilés, les plans dans le reste de la particule sont empilés mais sont légèrement 

pivotés les uns par rapport aux autres. Ces plans pivotés bloqueraient la transmission du 

e) f) 
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signal d’où la présence de franges de Moiré. Ainsi, même si un ordre est observé selon la 

direction (110), il n’est pas valable dans le cas de la direction (002). D’ailleurs, ce fait est 

confirmé par le diffractogramme du composé HC1600 qui présente également de larges pics. 

L’ensemble de ces clichés montre qu’une graphitisation localisée s’effectue sur seulement 

quelques nanomètres lorsque la température de pyrolyse augmente.  

 

 Afin de diminuer une nouvelle fois la fenêtre d’observation, la spectroscopie Raman 

est préférentiellement choisie car cette technique est sensible aux types d’hybridation.  

 

 F. Spectroscopie RAMAN 

 

Dans le cas des carbones durs, deux types d’hybridation sont présents : sp
2
 et sp

3
. Sur 

les spectres Raman, ces deux hybridations sont distinguables grâce à l’apparition de deux 

bandes, une bande D située à environ 1360 cm
-1

 et une bande G située à environ 1580 cm
-1

. 

La bande D est reliée aux défauts structuraux, c’est-à-dire à l’hybridation sp
3
, et la bande G 

est reliée à la structure graphitique, c’est-à-dire à l’hybridation sp
2
. Le ratio entre l’intensité 

de la bande D, notée ID, et l’intensité de la bande G, notée IG, représente le degré de désordre 

du matériau. Les résultats obtenus sont indiqués sur la Figure 55. L’intensité des spectres est 

normalisée par l’intensité de la bande G du carbone HC1000 pour faciliter la comparaison des 

différents carbones.  

 

 

  

Figure 55. a) Spectres Raman des différents carbones durs et b) Evolution du ratio 
𝑰𝑫

𝑰𝑮
 en fonction de la 

température de pyrolyse 
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Une augmentation du ratio 
𝐼𝐷

𝐼𝐺
 est observée en fonction de la température de pyrolyse, révélant 

ainsi une augmentation du nombre de défauts structuraux. Ces résultats semblent en 

désaccord avec ce qui était attendu. En effet, compte tenu de la graphitisation localisée et de 

l’augmentation d’ordre avec la température, une diminution du nombre de défauts était plutôt 

suspectée. Cependant, cette augmentation de défauts peut être expliquée par le fait, qu’à basse 

température (c’est-à-dire en dessous de 1150 °C), les plans de graphène sont indépendants et 

donc seule l’hybridation sp
2
 de chaque plan est détectée. Cependant, lorsque la température 

s’accroit, le rapprochement des plans engendre la création de défauts ponctuels au niveau des 

jonctions entre ceux-ci. Par conséquent, l’hybridation sp
3
 s’intensifie avec la température. Les 

mêmes constatations ont été répertoriées dans la littérature par Li et al.
[128]

. Cependant, les 

travaux de Pol et al. ont montré une diminution du ratio dans la gamme de température 700 

°C – 2800 °C. Au regard de l’étude menée pendant ces travaux de thèse, il est possible que la 

température ne soit pas suffisamment élevée pour obtenir une structure sans défauts. Il est 

important de rappeler que, même à des températures très élevées, un carbone dur ne deviendra 

pas du graphite à cause des nombreux défauts résiduels. 

 

 G. Conclusions 

 

 Pour conclure sur ces différentes caractérisations menées sur les carbones durs, nous 

avons pu constater que la température de pyrolyse impacte fortement la structure du carbone 

final. En fonction de l’échelle observée, plusieurs points ont pu en être déduits. D’un point de 

vue macroscopique, la taille et la morphologie des particules sont similaires. Or, la porosité 

ouverte se ferme entre 1000 °C et 1150 °C. Ces matériaux sont en fait de structure très 

proche : une structure très désordonnée (d002 et clichés MET) et une porosité similaire (taille 

et nombre de pores). Cependant, cette porosité est principalement externe dans un cas, et 

majoritairement interne dans l’autre. Une graphitisation localisée est visible après cet état 

transitoire. Un ordre à longue distance augmente avec la température menant à des cristallites 

de taille supérieure à 10 nm à 1600 °C. Ainsi, un accroissement de la  température de pyrolyse 

mène à la formation de petits paquets de plans de graphène engendrant une augmentation de 

la taille des micropores. Néanmoins, il est important de ne pas oublier que les carbones durs 

étudiés ici conservent tout de même une structure très désordonnée et que la technique de 

microscopie électronique à transmission permet de visualiser les endroits les plus fins d’une 

particule pouvant ne pas être représentatifs d’une particule entière.  
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 IV. Performances électrochimiques des carbones durs 
 

 Les carbones durs obtenus à partir des six températures de pyrolyse de la cellulose 

sont testés en piles boutons face à du sodium métal. Le montage des piles boutons est décrit 

dans les méthodes expérimentales (Paragraphe II. D du Chapitre II). Tout d’abord, les tests en 

cyclage à faible densité de courant permettent d’évaluer la capacité maximale atteinte par le 

matériau en précisant son efficacité coulombique mais également d’observer sa stabilité en 

cyclage. Pour cela, un régime de C/10, correspondant à une densité de courant de 37,2 mA.g
-

1
, est appliqué jusqu’à la borne basse (10 mV ou 50 mV vs Na

+
/Na) et une étape à potentiel 

constant est ajoutée en fin de réduction. Le comportement en puissance de chaque carbone est 

ensuite testé en appliquant différentes densités de courant. Seuls les régimes de désinsertion 

(oxydation) des ions sodium sont modulés.  

 

 A. Tests électrochimiques en cyclage 

 

1. Etude détaillée du premier cycle 

 

 Comme reporté dans la littérature, la borne de coupure à bas potentiel influence 

fortement les performances électrochimiques, et principalement, la capacité d’insertion des 

ions sodium. En effet, un excès de capacité peut, selon les matériaux, être obtenu dans la 

région plate située à bas potentiel. Cependant, la borne basse doit être prudemment choisie car 

cette région frôle le potentiel de dépôt du sodium métal. La formation de dendrites est ainsi à 

suspecter à ces bas potentiels, ce qui pourrait mener à des courts-circuits internes de la cellule 

électrochimique et ainsi engendrer un emballement thermique dans le cas d’une batterie 

commerciale
[28],[29]

. 

 Dans le cadre de cette thèse, deux conditions d’arrêt en réduction ont été étudiées. Les 

deux bornes de coupure considérées à 50 mV et 10 mV ont été toutes deux appliquées avec 

une étape de potentiel constant. Cette étape permet de forcer l’insertion des ions sans 

descendre en potentiel. La borne basse de coupure n’a pas été diminuée en-dessous de 10 mV 

pour les raisons de sécurité citées précédemment.  

 La Figure 56 montre la courbe électrochimique typique d’un carbone dur, ici HC1600. 

Elle peut se découper en trois parties : une pour la capacité irréversible et deux autres pour la 

capacité réversible obtenue dans les Régions 1 et 2 respectivement. La Région 1 correspond à 
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la partie pentue de la courbe alors que la Région 2 correspond à la région plus plate. La 

tangente à 45° (en pointillés) représente la frontière entre les deux régions.  

 

 

Figure 56. Courbe électrochimique typique d’un carbone dur découpée en trois parties distinctes - 

capacité irréversible, capacité obtenue dans la partie pentue (Région 1) et capacité obtenue dans la région 

plus plate (Région 2) 

 

 

 La Figure 57 montre les courbes électrochimiques des carbones durs testés en piles 

boutons entre 3 V et 50 mV suivi d’une étape à potentiel constant. 
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Figure 57. Courbes électrochimiques des carbones durs testés en piles boutons entre 3 V et 50 mV vs 

Na
+
/Na avec une étape de potentiel constant utilisant l’électrolyte 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1)  

 

 

Selon la température de pyrolyse, l’allure des courbes électrochimiques change. Pour les 

composés obtenus entre 700 °C et 1150 °C, la Région 2 est courte voire inexistante et la 

Région 1 est prépondérante. A partir de 1150 °C, cette dernière est réduite pour laisser place à 

une Région 2 plus importante. Par conséquent, en fonction de la température de pyrolyse, la 

proportion des capacités obtenues dans les deux régions va varier.  

 A la lumière de ces différentes allures, la plus grande influence de la borne basse de  

coupure concernerait les carbones présentant une Région 2 importante. Ce point a été vérifié 

en évaluant les performances électrochimiques lorsque le potentiel est abaissé à 10 mV. La 

Figure 58 compare les courbes électrochimiques des carbones HC700, HC1150 et HC1600 

lorsque la borne basse de coupure est fixée à 50 mV ou à 10 mV, toujours suivie d’une étape 

de potentiel constant. 
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Figure 58. Comparaison des courbes électrochimiques des trois carbones durs a) HC700, b) HC1150 et c) 

HC1600 lorsque la borne basse de cyclage est diminuée de 50 mV (en noir) à 10 mV (en rouge) avec une 

étape de potentiel constant 

 

 

Comme attendu, la borne de coupure n’a quasiment pas d’influence sur le carbone obtenu à 

700 °C car très peu d’insertion se fait à bas potentiel. Cependant, l’impact est ressenti 

lorsqu’une Région 2 est présente. En effet, à une température de 1150 °C, un léger gain de 

capacité est obtenu à 10 mV alors que la différence de capacité de réduction est néanmoins 

considérable pour HC1600 où un gain de 60 % de capacité est atteint lorsque la borne est 

abaissée à 10 mV. Il est aussi intéressant de noter que la capacité irréversible initiale de ce 

matériau est similaire pour les deux bornes de coupure étudiées. Ainsi, la capacité de première 

réduction acquise dans la Région 2 ne contribue pas ou peu à la capacité irréversible initiale 

des matériaux. La couche de passivation se formerait donc principalement dans la partie 

pentue de la courbe électrochimique.  

L’abaissement de la borne de coupure permettrait ainsi d’augmenter considérablement 

la capacité réversible des carbones durs obtenus pour les plus hautes températures de 

pyrolyse, c’est-à-dire au-delà de 1300 °C. 
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Le Tableau IX et la Figure 59 rassemblent les performances électrochimiques (capacités 

réversible et irréversible, efficacité coulombique initiale) des carbones durs cyclés entre 3 V 

et 10 mV pour toutes les températures de pyrolyse. 

 

Tableau IX. Performances électrochimiques des carbones durs testés en piles boutons entre 3 V et 10 mV 

vs Na
+
/Na au premier cycle, avec l’électrolyte 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1) 

Température de 

pyrolyse (°C) 

Capacité de 

réduction (mAh.g
-1

) 

Capacité d’oxydation  

(mAh.g
-1

) 

Efficacité 

coulombique (%) 

700 365 142 38,9 

1000 353 254 71,9 

1150 356 273 76,7 

1300 379 306 80,7 

1400 375 310 82,7 

1600 366 307 83,9 

 

 

 

 
Figure 59. Courbes électrochimiques des carbones durs testés en piles boutons entre 3 V et 10 mV vs 

Na
+
/Na avec une étape de potentiel constant utilisant l’électrolyte 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1)  
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 Tout d’abord, le Tableau IX montre que les six carbones durs atteignent des capacités 

de première réduction similaires comprises entre 353 et 379 mAh.g
-1

. Cependant, les 

capacités de première oxydation sont très différentes. En effet, la capacité irréversible 

diminue considérablement avec la température de pyrolyse. Ceci est principalement dû à la 

formation de la couche de passivation (SEI) qui est moins importante à haute température. 

Comme reporté dans la littérature
[89]

, cette couche consomme des ions sodium de façon 

irréversible et plus la surface développée du matériau est élevée, plus la capacité contribuant à 

la SEI est importante. Ce phénomène se reflète par une forte variation d’efficacité 

coulombique initiale. A 700 °C, cette efficacité est d’environ 39 % alors que, pour des 

températures supérieures à 1300 °C, elle atteint plus de 80 %. En particulier, une excellente 

efficacité coulombique de 84 % est obtenue pour le carbone pyrolysé à 1600 °C. Si l’on fait 

une corrélation avec la surface BET mesurée, des efficacités coulombiques supérieures à 75 

% sont obtenues lorsque la surface est inférieure à 10 m².g
-1

. Par conséquent, des surfaces 

développées inférieures à 10 m².g
-1

 sont nécessaires afin de garantir la meilleure efficacité 

coulombique initiale. Ce phénomène de passivation est bien connu dans le cas des batteries 

lithium-ion. Par exemple, pour une électrode de graphite, l’efficacité coulombique initiale 

peut atteindre 88 %
[233]

. Ainsi, avec une formulation d’électrode classique comprenant 80 % 

de carbone dur et 10 % de noir de carbone, le matériau HC1600 peut permettre de délivrer 

une capacité réversible d’environ 310 mAh.g
-1

 avec une efficacité coulombique initiale de 84 

%. Ces performances électrochimiques sont très intéressantes mais peuvent être améliorées en 

jouant sur la formulation, et plus particulièrement, sur l’additif carboné. Dans le cas d’un 

additif standard comme le noir de carbone, du fait de sa surface développée très élevée, 

l’insertion des ions sodium est très importante et largement irréversible. Par conséquent, en 

diminuant les quantités de noir de carbone ou en le remplaçant par un additif carboné de 

surface développée plus faible, il serait probablement possible d’améliorer encore l’efficacité 

coulombique initiale. Des éléments de réponse sont donnés dans le paragraphe IV. A. 2. 

 On peut voir sur la Figure 59 que, malgré des capacités de première réduction 

similaires, les courbes électrochimiques ne sont clairement pas superposables. Même dans le 

cas où les carbones ont des surfaces développées comparables (inférieures à 10 m².g
-1

), les 

performances électrochimiques sont différentes. Ainsi, la surface développée ne peut plus 

expliquer ces disparités et d’autres paramètres structuraux sont à considérer.  

 En reprenant les deux zones distinctes de la courbe électrochimique d’un carbone dur 

(Figure 56), on peut remarquer que la proportion des capacités obtenues dans les régions 1 et 
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2 diffère selon l’échantillon considéré. D’après la littérature
[20],[39],[52]

, il est assez largement 

admis que la Région 1 est attribuée à l’insertion d’ions sodium entre les plans de graphène et 

que la Région 2 correspond à l’insertion dans les micropores. Lorsque la température de 

pyrolyse est 1600 °C, la Région 1 présente la plus faible capacité de réduction alors qu’une 

grande partie de la capacité est obtenue dans la Région 2. Ceci peut s’expliquer par le fait 

qu’à cette température, la distance entre les plans de graphène est faible (environ 3,76 Å) et la 

taille des pores est importante (DGuinier
8

 = 17,8 Å). Ainsi, en référence aux deux mécanismes 

reportés dans la littérature
[39],[52]

, l’insertion de sodium serait favorisée par une taille 

importante de micropores et défavorisée par une faible distance d002. Ceci est cohérent avec 

les problématiques thermodynamiques développées dans le Chapitre I expliquant l’insertion 

défavorable du sodium dans le graphite
[33]

. Dans la même optique, pour le composé HC700, 

la distance entre les plans de graphène est très élevée (environ 4,2 Å) alors que la taille des 

micropores est très faible (DGuinier = 7 Å). Au niveau de la courbe électrochimique, la capacité 

de réduction est principalement obtenue dans la Région 1 alors que la Région 2 est quasiment 

inexistante. Par conséquent, le cas où les plans de graphène sont très éloignés les uns des 

autres engendre une microporosité importante mais très petite. L’insertion se fait 

principalement entre les plans de graphène d’où une partie pentue très largement 

prépondérante. Il est intéressant de noter que la formation de paquets de plans de graphène 

entraine un rapprochement des plans, ce qui crée, en parallèle, une augmentation de la 

porosité interne. Ceci explique pourquoi l’accroissement de la température de pyrolyse 

engendre une augmentation de la taille des pores. Concernant les carbones durs si 

désordonnés que les plans sont indépendants les uns des autres – par exemple, HC700 – la 

taille réelle des micropores (de l’ordre de 7 Å) est très proche de la distance entre les plans 

(environ 4,2 Å). Dans ce cas, la distinction entre le vide présent entre les plans de graphène et 

le vide lié à un micropore est difficile à faire. Alors que, dans le cas de matériaux relativement 

plus ordonnés – par exemple, pour HC1600 – la taille des micropores (environ 17,8 Å) est très 

différente de la distance inter planaire (environ 3,75 Å). Ici, les micropores et l’espace entre 

les plans de graphène peuvent être clairement distingués. Ainsi, la distinction entre pore et 

distance entre les plans de graphène est plus facile à faire lorsque la température de pyrolyse 

est élevée. Ce point se reflète sur la courbe électrochimique. En effet, les régions 1 et 2 se 

distinguent plus facilement à haute température de pyrolyse. Un lien entre les différentes 

                                                           
8
 Pour rappel, DGuinier = 2 x RGuinier où RGuinier est le rayon moyen des pores assimilés à des sphères 
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capacités (irréversible, Région 1 et Région 2) et les paramètres structuraux des carbones durs 

peut être établi, comme le montre la Figure 60.  

 

 

Figure 60. Evolution de la capacité irréversible et de la capacité réversible totale obtenue dans les régions 

1 et 2 en fonction de la température de pyrolyse ; et lien avec les paramètres structuraux.  

 

 

La Figure 60 présente les capacités des différentes régions de la courbe électrochimique en 

fonction de la température de pyrolyse. Dans un premier temps, la capacité irréversible décroît 

lorsque la surface développée du matériau diminue puisqu’une quantité plus faible d’ions est 

consommée pour former la SEI. Dans un deuxième temps, la capacité obtenue dans la Région 

1 baisse lorsque d002 diminue. L’insertion des ions sodium est défavorisée lorsque les plans de 

graphène se rapprochent. Ensuite, la capacité obtenue dans la Région 2 augmente avec la 

taille des micropores. Enfin, la somme de toutes ces capacités permet de dégager les 

meilleures performances électrochimiques pour les matériaux pyrolysés à partir de 1300 °C. 

En d’autres termes, la combinaison d’une faible surface développée, d’une taille de micropore 

élevée et d’une distance inter planaire faible permet de mener aux meilleures performances 

électrochimiques. Dans la gamme de température étudiée ici, la structure du carbone dur 

HC1600 permet d’obtenir une capacité réversible d’environ 310 mAh.g
-1

 avec une efficacité 

coulombique initiale atteignant 84 %.  

En prenant en compte ces constatations, on peut imaginer que le maximum de capacité 

serait atteint lorsque la surface développée est inférieure à 10 m².g
-1

, la taille des micropores 
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est grande (Rg supérieur à 6 Å) et que l’espace entre les plans de graphène est élevé (d002 

supérieure à 4 Å). Ces caractéristiques permettraient ainsi de minimiser la capacité 

irréversible initiale et de maximiser, d’un côté, l’insertion dans les micropores et de l’autre 

côté, l’insertion entre les plans de graphène. Cependant, un tel matériau semble difficilement 

réalisable puisque c’est justement le rapprochement des plans qui crée des pores internes de 

taille importante. 

 Une description plus détaillée de l’influence de la température de pyrolyse sur la 

structure du carbone dur, d’une part, et sur les performances électrochimiques, d’autre part, 

est donnée sur la Figure 61. Cette proposition découle des caractérisations effectuées aux 

différentes fenêtres d’observation de la structure et des courbes électrochimiques au premier 

cycle.  

 

 

Figure 61. Description proposée de l’influence de la température de pyrolyse sur la structure des carbones 

durs et ses conséquences sur l’insertion des ions sodium 

 

 

Comme le schématise la Figure 61, lorsque la température de pyrolyse augmente, la surface 

développée décroit. Ainsi la capacité irréversible diminue puisque la consommation 

irréversible d’ions sodium nécessaire à la formation de la SEI est moins importante 

(représentée par les hachures rouges). Ensuite, comme il l’a été montré en diffraction des 

rayons X et en microscopie électronique à transmission, la distance entre les plans de 
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graphène diminue (d002 diminue) avec la température pour former de petits paquets de plans. 

Le rapprochement des plans ne favorise pas l’insertion des ions dans l’espace inter planaire, 

ce qui entraine une diminution de la capacité obtenue dans la Région 1. Enfin, la diffusion des 

rayons X aux petits angles a montré un accroissement de la taille des micropores (représentés 

par les cercles bleus clairs) en même temps qu’une diminution de leur nombre lorsque la 

température s’élève. Cette augmentation de taille favorise l’insertion des ions sodium dans les 

micropores. La représentation proposée permet de corréler la structure avec les performances 

électrochimiques, en s’inspirant des mécanismes reportés dans la littérature.  

 

2. Influence de l’additif carboné sur la capacité irréversible initiale 

 

 Comme évoqué précédemment, le noir de carbone utilisé dans la formulation des 

encres réagit avec les ions sodium de façon importante mais majoritairement irréversible. Les 

carbones durs sont majoritairement constitués de carbones hybridés sp
2
, ce qui leur confère 

une bonne conductivité électronique. Par conséquent, un additif carboné n’est pas forcément 

nécessaire. La Figure 62 compare la courbe électrochimique au premier cycle du carbone dur 

HC1600 sans et avec noir de carbone (Imerys super C65, 10 % massique). Il est important de 

préciser que la formulation sans noir de carbone a été faite en voie aqueuse avec de la 

carboxyméthylcellulose (CMC) comme liant car une formulation organique sans noir de 

carbone n’a pu être réalisée. En effet, l’additif carboné permet en général d’obtenir une encre 

homogène à viscosité contrôlée en écrantant la répulsion entre le noir de carbone et le liant 

PVdF. En l’absence de ce dernier, une encre homogène est difficile à obtenir.  
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Figure 62. Courbes électrochimiques au premier cycle du carbone dur HC1600 cyclé entre 10 mV et 3 V 

avec deux formulations d’électrode différentes : avec 10%m de noir de carbone (noir) et sans noir de 

carbone (rouge) 

 

 

La formulation en voie aqueuse sans additif carboné a permis d’améliorer l’efficacité 

coulombique initiale jusqu’à 93 %. Cependant, en vue d’une application haute puissance, 

l’absence d’additif carboné pourrait conduire à une polarisation importante pour les fortes 

densités de courant. Ainsi, par la suite, la formulation contenant 10 % massique de noir de 

carbone est conservée. 

 

 Stabilité du matériau au cours des cycles 3.

 

 Les carbones durs sont testés en cyclage à faible régime (C/10-D/10) afin d’évaluer 

leur perte de capacité au cours des cycles. La Figure 63 compare la stabilité en cyclage des 

carbones durs testés entre 50 mV et 3 V et entre 10 mV et 3 V. 
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Figure 63. Stabilité en cyclage des carbones durs cyclés à C/10 (où C = 372 mA.g
-1

) entre 3 V et a) 50 mV 

avec une étape de potentiel constant ou b) 10 mV avec une étape de potentiel constant ; avec l’électrolyte 

1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1) 

 

 

La Figure 63 montre que, quelle que soit la borne basse de coupure, les carbones durs 

montrent une très bonne stabilité en cyclage. En effet, en ce qui concerne le cyclage entre 3 V 

et 50 mV, la perte moyenne de capacité par cycle s’élève à seulement 0,047 %.cycle
-1

. Les 

capacités élevées obtenues grâce à l’abaissement de la borne de coupure sont quasiment 

maintenues intégralement au cours du cyclage (seulement 0,079 %.cycle
-1

). Pour le carbone 

dur HC1600, une capacité réversible d’environ 290 mAh.g
-1

 est retenue pendant 200 cycles. 
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Les petits décrochements de capacité observés pour les composés pyrolysés entre 1000 °C et 

1600 °C sont dus aux tests de puissance appliqués pendant le cyclage, ce qui a légèrement 

affecté la capacité. L’efficacité coulombique atteint 100 % au bout d’une dizaine de cycles. 

Cela peut s’expliquer par un manque de stabilité de la SEI qui s’efface après quelques cycles.  

 Ces tests électrochimiques en cyclage montrent que la capacité des carbones durs peut 

atteindre 300 mAh.g
-1

 en capacité réversible pour les composés obtenus au-delà de 1300 °C 

avec une excellente efficacité coulombique initiale. De plus, ces matériaux ont montré une 

très bonne stabilité en cyclage. Une fois que le comportement électrochimique en cyclage des 

carbones durs a bien été cerné, on s’est intéressé à tester leur capacité à désinsérer les ions à 

différentes densités de courant.  

 

 B. Tests électrochimiques en puissance 

 

 Pour évaluer le comportement en puissance de chaque carbone dur en oxydation, les 

régimes ont variés entre C/10 et 5C, ce qui correspond à des densités de courant de 37,2 

mA.g
-1

 et 1,86 A.g
-1

 respectivement. La réduction se fait toujours à un régime de C/10. Il est 

important de ne faire varier qu’un seul type de densité de courant, c’est-à-dire soit les densités 

de courant en réduction soit les densités de courant en oxydation. En effet, si les régimes de 

charge et de décharge sont modifiés en parallèle, il est difficile de dissocier la vitesse 

d’insertion de la vitesse de désinsertion des ions. Une étape peut être limitante, ce qui 

pénalisera la suivante. Par exemple, dans le cas où l’insertion est limitante par rapport à la 

désinsertion, la capacité de désinsertion sera sous-estimée puisque le nombre d’ions insérés 

sera faible. Dans le cadre de cette thèse, nous avons choisi d’évaluer uniquement le 

comportement en désinsertion. Dans le cas d’une batterie complète, ceci correspondrait à la 

capacité de cette batterie à fournir de l’énergie rapidement. La Figure 64 trace le pourcentage 

de capacité obtenue à un régime donné par rapport à la capacité atteinte à C/10 en fonction du 

régime.  
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Figure 64. Comportement en puissance des carbones durs cyclés en demi-piles avec l’électrolyte 1M 

NaPF6 dans EC:DMC (1:1)  

 

 

Tous les carbones durs, excepté celui obtenu à 700 °C, montrent un comportement en 

puissance très intéressant. Même à une densité de courant de 1,86 A.g
-1

 (5C), plus de 80 % de 

la capacité est maintenue. Le meilleur comportement en puissance est obtenu pour les 

carbones pyrolysés à des températures supérieures à 1300 °C pour lesquels 90 % de la 

capacité est maintenue à forts régimes. Ainsi, les ions sodium peuvent être facilement 

désinsérés de la structure des carbones durs. Concernant HC700, la faible adaptation du 

matériau aux fortes densités de courant peut être due à la présence d’une couche de 

passivation très épaisse à la surface des particules de carbone ne permettant pas une diffusion 

efficace des ions.  

 

 V. Conclusions 
 

 Cette étude sur les carbones durs a permis de mettre en lumière le fort impact de la 

température de pyrolyse sur la structure d’un carbone dur. Celle-ci a pu être caractérisée de 

façon approfondie grâce à de nombreuses techniques permettant de sonder différentes échelles 

du matériau. Différents phénomènes connus de la littérature tels que la graphitisation localisée 

et la fermeture des pores ont pu être confirmés. De plus, le rapprochement et l’alignement des 

plans de graphène mènent à la formation de petits paquets de plans, ce qui crée une porosité 
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interne. Cette porosité a pu être caractérisée grâce à la diffusion des rayons X aux petits 

angles.  

 Ensuite, un lien a pu être élaboré entre les paramètres structuraux des carbones et les 

performances électrochimiques. La capacité irréversible, la capacité obtenue dans la partie 

pentue (Région 1) et celle obtenue à bas potentiel (Région 2) ont pu être corrélées à la surface 

développée du matériau, à la distance inter planaire et à la taille des micropores, 

respectivement. En particulier, ces travaux mettent en évidence l’importance de la porosité 

interne, porosité qui semble être en partie ou entièrement accessible aux ions sodium. Une 

description du lien entre la structure et les performances électrochimiques a pu être proposée. 

 Les meilleures performances électrochimiques ont été atteintes pour des températures 

de pyrolyse supérieures à 1300 °C. Plus précisément, le carbone dur obtenu à 1600 °C a 

montré une capacité réversible stable d’environ 300 mAh.g
-1

 sur 200 cycles avec une 

efficacité coulombique initiale de 84 %. De plus, les tests en puissance ont permis de déceler 

une excellente rétention de la capacité à de fortes densités de courant. Ces matériaux 

présentent donc des performances électrochimiques très prometteuses dans le but de les 

utiliser comme électrodes négatives dans les batteries sodium-ion. La faible efficacité 

coulombique initiale des carbones durs a souvent été un frein pour leur utilisation car, dans la 

pratique, une importante consommation irréversible d’ions n’est pas acceptable. Cependant, 

les carbones issus de la pyrolyse de cellulose ont montré qu’il était possible d’obtenir des 

efficacités coulombiques initiales supérieures à 80 %. Celles-ci peuvent être améliorées 

davantage en jouant sur la formulation des électrodes. Cet axe d’amélioration ne rentre 

cependant pas dans le cadre de cette thèse. Pour la suite, la formulation des électrodes 

contiendra 10 % massique de noir de carbone. 

 Tandis que les carbones durs synthétisés à partir de cellulose présentent des 

performances électrochimiques très différentes, il est intéressant de se pencher sur les 

mécanismes d’insertion des ions sodium au sein des structures obtenues et caractérisées dans 

ce chapitre. 
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 I. Introduction  

 

 Comme détaillé dans le Chapitre I, les mécanismes d’insertion du sodium dans le 

carbone dur font l’objet de controverses. La plupart des groupes de recherche approuve le 

modèle décrit par Stevens et Dahn dans les années 2000
[39],[52]

. Ce modèle décrit deux types 

d’insertion : l’un s’effectuant dans la partie pentue (notée Région 1 dans le Chapitre III) et 

l’autre s’effectuant dans la partie à bas potentiel (notée Région 2 dans le Chapitre III) de la 

courbe galvanostatique. Des analyses in situ de diffusion des rayons X aux petits angles ont 

permis à Stevens et Dahn de prouver le remplissage des micropores par les ions sodium (ou 

lithium) dans la Région 2 et l’insertion de sodium (ou de lithium) entre les plans de graphène 

dans la Région 1. Cependant, cette description reste critiquée par certains groupes qui, soit 

penchent pour une inversion de ces deux mécanismes d’insertion
[72]

, soit la complètent en 

ajoutant l’importance des défauts structuraux à la surface du carbone
[49],[50]

. 

 Afin d’améliorer la compréhension des mécanismes d’insertion de sodium dans une 

électrode de carbone dur, nous avons identifié plusieurs techniques de caractérisation physico-

chimiques et électrochimiques. Tout d’abord, la diffusion des rayons X aux petits angles a 

permis d’évaluer l’influence de l’insertion des ions sodium au sein de deux structures bien 

distinctes de carbones durs (HC700 et HC1600
9
). Ensuite, la microanalyse X, effectuée sur le 

carbone HC1600, a mené à des cartographies de particules sodiées. Elle a permis d’observer 

la répartition des composés majoritaires de la SEI, identifiés en amont par spectrométrie 

photoélectronique X. Enfin, la spectroscopie d’impédance a montré des différences dans les 

comportements diffusionnels des carbones HC700 et HC1600. Une étude qualitative des 

différents phénomènes électrochimiques (passivation, transfert de charge, diffusion) se 

déroulant au sein d’une électrode de carbone dur a pu être entreprise.  

 Ces techniques de caractérisation n’ont jamais été associées dans la littérature pour 

pouvoir aborder les mécanismes d’insertion d’un autre point de vue. Elles permettent 

d’observer l’impact de l’insertion des ions sodium de l’échelle du micropore à celle de 

l’électrode, en passant par la particule. 

 

 

 

                                                           
9
 On rappelle que ces notations correspondent à la cellulose pyrolysée à 700 °C pour HC700 et à 1600 °C pour 

HC1600. 
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 II. Etude de l’insertion de sodium au sein d’une particule 
 

 Afin de mieux comprendre les mécanismes mis en jeu lors de l’insertion du sodium 

dans les carbones durs, des analyses ex situ en diffusion des rayons X aux petits angles 

(SAXS) ont été entreprises à différents taux d’insertion de sodium. Cette technique semble 

pertinente dans cette analyse puisqu’elle est sensible aux micropores mais également à la 

matrice carbonée environnante. Le comportement complet de diffusion du matériau peut être 

décrit par l’Équation 8 du Chapitre II. Par manque de temps, la conception d’une cellule pour 

effectuer ces analyses en in situ n’a pu être réalisée et nous avons ainsi opté pour des analyses 

ex situ. Néanmoins, plusieurs points ont été prudemment regardés pour garantir la fiabilité des 

résultats, à savoir la préparation des échantillons, d’une part, et l’étanchéité de la cellule, 

d’autre part. 

 

 A. Précautions expérimentales 

 

1. Préparation des échantillons 

 

 La formulation de l’électrode a dû être modifiée pour ces analyses. En effet, il est 

nécessaire de s’affranchir d’additif carboné afin de visualiser uniquement la porosité du 

carbone dur (cf Figure 65 illustrant la courbe de diffusion du noir de carbone). Cependant, 

une encre homogène contenant uniquement du carbone dur et du PVdF
10

 dans le solvant N-

MethylPyrolidone n’a pu être obtenue quel que soit le carbone ou l’épaisseur d’enduction. 

Ceci peut s’expliquer par la présence d’interactions répulsives entre les échantillons à 

analyser et le PVdF. Dans le cas des formulations classiques, l’additif carboné permet 

d’obtenir une encre homogène à viscosité contrôlée en écrantant la répulsion entre les deux 

autres constituants. Ainsi, lorsque le noir de carbone est absent, aucun élément ne fait tampon 

entre le liant et le carbone dur pour permettre d’obtenir une encre homogène. 

 

                                                           
10

 PVdF pour poly(fluorure de vinylidène) est le liant utilisé dans la formulation en voie organique 
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Figure 65. Courbe de diffusion de rayons X aux petits angles de l’additif carboné, noir de carbone 

 

 

 Une formulation en voie aqueuse a alors été testée. Une encre 90/10 en proportion 

massique sur extrait sec (carbone dur/CMC-Carboxyméthylcellulose) a pu être réalisée avec 

succès et a permis d’obtenir une enduction satisfaisante. 

 Des électrodes de carbone dur/CMC ont subi une réduction en piles boutons à 

différents taux d’insertion de sodium puis les piles ont été desserties. Les électrodes ont été 

nettoyées, selon le protocole décrit dans le paragraphe III. D. du Chapitre II, et elles ont 

ensuite été grattées à l’aide d’une pince en plastique pour récupérer le mélange de poudre. 

Lors de la préparation des échantillons sous atmosphère inerte, la masse de chaque échantillon 

est notée et varie entre 3 et 6 mg. Une normalisation de l’intensité diffusée par la masse de 

chaque échantillon est effectuée pour tous les graphes. Afin de garantir une normalisation la 

plus juste possible, une balance précise au dixième de milligramme près est utilisée. 

 

2. Etanchéité de la cellule 

 

 L’étanchéité de la cellule a été testée en faisant les expériences suivantes. Deux 

analyses de 1 heure chacune sont effectuées l’une après l’autre. Puis, la cellule est ouverte à 

l’air pendant 30 minutes et refermée afin de repasser l’échantillon sous le faisceau de rayons 

X. Le test a été réalisé sur le composé obtenu à 1000 °C sodié jusqu’à 50 mV avec une étape 

de potentiel constant limitée à 40 heures ou un courant limite de 10 µA. A ce potentiel, le 
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carbone contient le plus d’ions sodium, il est ainsi supposé le plus réactif. La Figure 66 

montre les courbes de diffusion des trois mesures effectuées pour ce composé ainsi que sa 

courbe de réduction. 

 

 

  

Figure 66. a) Courbe de réduction du composé HC1000 sodié jusqu’à 50 mV suivie d’une étape de 

potentiel constant et b) Courbes de diffusion de rayons X aux petits angles associées : t0, mesure effectuée 

dès réception de l’échantillon (triangles noirs), t0 + 1h, début de la deuxième mesure effectuée à la suite de 

la première mesure (ronds rouges) et la troisième mesure effectuée après ouverture de la cellule à l’air 

pendant 30 min (carrés bleus) notée « après exposition à l’air ». 

 

 

 

 Comme le montre la Figure 66, les mesures 1 et 2 présentent le même comportement. 

Les courbes de diffusion obtenues dans l’heure qui suit la préparation de l’échantillon sont 

similaires. Cependant, après exposition à l’air, l’échantillon sodié présente clairement un 

comportement différent. Le domaine de Guinier (0,09 Å
-1

 < Q < 0,5 Å
-1

) ne conserve ni son 

pseudo-plateau ni sa courbure. Le signal de diffusion des micropores est perdu après 

exposition à l’air. Ceci pourrait s’expliquer par une réaction entre le carbone sodié et les 

molécules d’eau présentes dans l’air qui formerait des (hydr)oxydes de sodium en surface. La 

réactivité à l’humidité d’un graphite lithié est en effet bien connue dans la littérature
[234]

. Le 

même genre de comportement peut être attendu dans le cas d’un carbone dur sodié. 

 

 Cette expérience confirme ainsi l’étanchéité de la cellule sur les deux heures suivant la 

préparation de l’échantillon.  
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 B. Résultats expérimentaux 

 

 Maintenant que la préparation des échantillons est maitrisée et que l’étanchéité de la 

cellule est confirmée, le carbone dur peut être analysé à différents taux d’insertion de sodium. 

Le composé HC1600 a été préférentiellement choisi car sa courbe de réduction présente une 

nette distinction entre la Région 1 et la Région 2. Afin de réduire au maximum l’incertitude 

sur la masse, des électrodes épaisses (enduites à 450 µm en hauteur de racle, soit environ 8,2 

mg.cm
-2

 de carbone dur contre 1 mg.cm
-2

 environ pour des électrodes « classiques ») de ce 

composé ont été réalisées. Le régime a été diminué de moitié, c’est-à-dire passé de C/10 à 

C/20 (avec C = 372 mA.g
-1

), afin d’assurer l’insertion homogène et complète des ions sodium 

sur toute l’épaisseur de l’électrode de carbone dur. Comme expliqué dans le paragraphe II. A. 

1, la formulation d’électrode est composée de 90 % massique de carbone dur et 10 % 

massique de CMC. 

 La Figure 67 a) regroupe les courbes de réduction obtenues pour deux potentiels 

d’arrêt étudiés, 0,2 V et 10 mV suivi d’une étape de potentiel constant. La borne basse de 

coupure de 10 mV a été choisie pour comparer les observations effectuées par SAXS avec la 

courbe de cyclage du HC1600 menant aux meilleures performances électrochimiques 

(Chapitre III). La Figure 67 a) montre que les deux courbes de réduction ne sont pas 

superposables en raison d’une forte polarisation pour l’électrode cyclée jusqu’à 0,2 V. 

Cependant, en raison de son haut potentiel de coupure, cette électrode ne contient, dans tous 

les cas, que très peu d’ions sodium. Ainsi, le fait d’atteindre seulement une capacité de 25 

mAh.g
-1

 contre une capacité de 50 mAh.g
-1

 pour la deuxième électrode au même potentiel 

n’est pas véritablement problématique dans le sens où, dans cette étude, seuls les deux cas 

extrêmes sont étudiés (carbone très peu sodié ou carbone complétement sodié). Des analyses 

effectuées en in situ permettraient cependant de s’affranchir de ces problèmes de 

reproductibilité. Il est à noter que l’électrode ayant subi une réduction jusqu’à 10 mV atteint 

une capacité de première insertion très élevée malgré son fort grammage et l’absence d’additif 

carboné (285 mAh.g
-1

 contre 360 mAh.g
-1

 en piles boutons avec une électrode fine composée 

d’additif carboné). Les courbes de diffusion associées à l’échantillon de carbone non sodié et 

aux deux échantillons sodiés sont montrés sur la Figure 67 b).  

 

 

 



Chapitre IV : Etude de l’insertion d’ions sodium dans les carbones durs 

 147  

 

 

   

Figure 67. a) Courbes de réduction des deux échantillons de HC1600 réduits jusqu’à 0,2 V (en rouge) et 10 

mV (en bleu) et b) Courbes de diffusion des rayons X aux petits angles associés : état initial (carrés noirs), 

à 0,2 V (ronds rouges) et à 10 mV avec une étape de potentiel constant (triangles bleus). L’intensité 

diffusée est normalisée par la masse de chaque échantillon.  

 

 

 Après normalisation par la masse, on peut remarquer que la réponse aux rayons X du 

carbone HC1600 est différente selon les états de sodiation considérés. Entre l’état non cyclé et 

l’état partiellement sodié jusqu’à 0,2 V, aucune différence n’est à noter. Cependant, lorsque le 

carbone est entièrement sodié (c’est-à-dire quand l’électrode est réduite jusqu’à 10 mV), la 

courbe de diffusion est nettement différente. L’intensité diffusée dans le domaine de Guinier 

est plus faible et le pseudo-plateau est quasiment perdu, ce qui montre que les micropores 

diffusent moins. L’insertion des ions sodium dans les micropores a ainsi changé la réponse du 

matériau de façon notable. 

 

 Pour quantifier ces observations, les trois courbes ont été ajustées au modèle décrit 

dans le Chapitre II. Rappelons que la courbe de diffusion peut être décrite selon l’Équation 8. 

 

Équation 8                Idiffusée = A x Q
-y

 + B x 𝑒
− 𝑄2𝑅𝑔²

3  

Où : - A est le facteur décrivant l’amplitude du comportement en Q
-y

 (avec y compris entre 3 

et 4 inclus) 

        - B est le facteur décrivant l’amplitude du domaine de Guinier, facteur proportionnel au    

nombre de pores et au volume d’un pore 
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Pour rappel, le premier terme de cette expression représente la diffusion des surfaces des 

macro- et méso- pores et le deuxième terme représente la diffusion des micropores décrite par 

la courbure observée entre 0,1 et 0,4 Å
-1

. 

 

La Figure 68 rassemble les trois courbes de diffusion ajustées à l’aide de l’Equation 8. Les 

différents paramètres d’ajustement sont donnés dans le Tableau X.  

 

 
Figure 68. Ajustement des courbes de diffusion du carbone HC1600 aux trois états de sodiation 

différents : a) Non sodié, b) Sodié jusqu’à 0,2 V et c) Sodié jusqu’à 10 mV 

 

 

 

Tableau X. Paramètres d’ajustement des trois états de sodiation du carbone dur HC1600 

 A y B Rg 

Non cyclé 1,1 3,9 90 000 6,7 Å 

0,2 V 1,02 3,9 74000 6,7 Å 

10 mV 0,91 3,9 18 200 6,7 Å 
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 Au regard des paramètres A et y, on peut constater que la contribution des macro- et 

méso- pores est la même quel que soit le nombre d’ions insérés. Le paramètre A oscille autour 

de 1, sa variation, inférieure à 20 %, n’étant pas significative. De plus, le comportement en   

Q
-3,9

 est observé quel que soit le taux d’ions sodium insérés, ce qui montre que l’insertion 

d’ions ne modifie pas la nature de l’interface entre les pores et la matrice carbonée. Il est 

également intéressant de noter qu’en raison de sa faible épaisseur, la couche de passivation 

présente à la surface des particules sodiées n’impacte pas la diffusion des rayons X. Ainsi, 

peu de changement est à noter concernant le comportement aux très petits angles.  

 

 Considérons maintenant l’intensité dans le domaine de Guinier, autrement dit le 

deuxième terme de l’Equation 1. Dans un premier temps, nous constatons que la courbe de 

diffusion du matériau non cyclé et celle du matériau cyclé jusqu’à 0,2 V sont similaires. La 

diminution du paramètre B de 90 000 à 74 000 n’est pas significative. Dans ce cas, on ne peut 

pas mettre en évidence un mécanisme d’insertion. Dans un second temps, la chute du 

paramètre B d’un facteur 4 lorsque le carbone est réduit jusqu’à 10 mV montre que les 

micropores diffusent moins lorsque des ions sodium s’insèrent en grand nombre dans le 

carbone. En outre, l’ajustement des courbes de diffusion a pu s’effectuer sans faire varier le 

rayon de giration qui est constant à 6,7 Å (Tableau X) pour les différents taux de sodiation. 

Par conséquent, le volume d’un pore ne semble pas varier.  

Il est important de rappeler que l’intensité dans le domaine de Guinier peut également s’écrire 

selon l’Équation 5. 

 

Équation 5           I0   =  N V² ² 

Où : - N est le nombre de pores 

        - V est le volume d’un pore  

        -  est le contraste électronique 

 

Ainsi, il ne reste que deux facteurs pouvant expliquer cette diminution d’intensité diffusée 

dans le domaine de Guinier, à savoir le contraste électronique et/ou le nombre de pores N 

que nous allons considérer dans ce qui suit. 
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1. Calcul du contraste électronique 

 

 Le contraste électronique correspond à la différence entre la densité électronique 

matrice de la matrice carbonée et la densité électronique pore du micropore (voir Figure 69). 

Or, le micropore étant par définition vide, sa densité électronique est nulle. Il suffit ainsi de 

calculer la densité électronique (en électrons.Å
-3

) de la matrice carbonée. 

 

 

       

Figure 69. Représentation du contraste électronique entre la matrice carbonée et le micropore 

 

 

 Comme il a été montré dans la littérature par des analyses de diffraction des rayons 

X
[45],[56]

, la distance entre les plans de graphène augmente lorsque les ions s’insèrent. Ceci se 

traduit par un décalage de la raie (002) vers les faibles angles, pendant l’insertion. Cette 

expansion volumique est cependant réversible puisque, lors de la désinsertion des ions, la 

distance interplanaire, notée d002, diminue et atteint quasiment l’état initial. 

 En prenant en compte cette expansion volumique à partir des valeurs déterminées par 

Komaba et al.
[45]

 (voir Figure 70) pour un carbone possédant une distance inter planaire 

initiale de 3,8 Å comme le composé HC1600, le calcul du volume de la maille est possible, en 

considérant une structure hexagonale. Pour le composé HC1600, cette hypothèse n’est pas 

aberrante car, comme observé par microscopie électronique en transmission (voir Chapitre 

III), des cristallites d’une vingtaine de plans sont observés. Ainsi, pour calculer la densité 

électronique de la matrice carbonée, nous devons déterminer le nombre d’électrons contenus 

dans une maille. Considérons une maille prismatique contenant 2 atomes de carbone pour 
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décrire la structure hexagonale compacte. L’expression du volume d’une maille prismatique 

est donnée par l’Équation 15. 

 

Équation 15                      V = 
𝒂² 𝒄 √𝟑

𝟐
 

Où : - V est le volume de la maille prismatique dans une structure hexagonale compacte  

        - a et c sont les paramètres de maille avec a = 1,42 Å et c = 2 d002 

 

 

Les valeurs du volume de la maille, du nombre d’électrons et de la densité électronique sont 

données pour chaque échantillon dans le Tableau XI. 

 

 

Figure 70. Evolution de la distance entre les plans de graphène en fonction du taux d’insertion des ions 

sodium, autrement dit, de la capacité massique
[45]
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Tableau XI. Valeurs du volume d’une maille, du nombre d’électrons dans une maille et la densité 

électronique des trois échantillons analysés 

 

  

Le nombre d’électrons dans la maille prend en compte les électrons appartenant aux 2 atomes 

de carbone (soit 2x6 électrons) et aux électrons amenés par les ions sodium. L’ajout 

d’électrons dû à l’insertion d’ions sodium dans la maille se calcule à partir de la capacité (en 

mAh.g
-1

) permettant de retrouver la quantité x de sodium par atome de carbone, soit NaxC. On 

suppose ici que tous les ions s’insèrent de façon homogène entre les plans de graphène, c’est-

à-dire que la répartition des ions sodium qui s’insèrent est uniforme au sein de la matrice 

carbonée. D’un point de vue de la diffusion, ceci signifie que la densité électronique 

supplémentaire amenée par un ion sodium est la même à n’importe quel endroit de la matrice. 

La Figure 71 dresse une représentation schématique de ce scénario.  

 

                                                           
11

 Valeur expérimentale de d002 du composé obtenu à 1600 °C déterminé à partir du diffractogramme. 
12

 Un atome de sodium contient 11 électrons, l’ion Na
+
 en possède ainsi 10. 

 

Valeur de x dans 

NaxC (capacité de 

réduction obtenue) 

Volume de la 

maille (Å
3
) 

Nombre d’électrons 

dans la maille 

(électrons) 

Densité 

électronique 

(électrons.Å
-3

) 

Non cyclé 
0 

(0 mAh.g
-1

) 

1,42² x2x3,7511 √3

2
 = 

13,1 

2 x 6 = 12 0,92 

0,2 V 
0,01 

(25 mAh.g
-1

) 

1,42² x2x3,85 √3

2
 = 

13,4 

2 x 6 + 2 x 0,01 x 10
12

 

= 12,2 
0,91 

10 mV 
0,17 

(285 mAh.g
-1

) 

1,42² x2x4,15 √3

2
 = 

14,5 

2 x 6 + 2 x 0,17 x 10 = 

15,4 
1,06 
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Figure 71. Représentation schématique d’une faible insertion d’ions sodium (jusqu’à 0,2 V) au sein d’une 

particule de carbone HC1600 

 

Comme le montre le calcul des densités électroniques, l’insertion d’ions sodium jusqu’à 0,2 V 

est très faible, ce qui n’entraine pas de fluctuation de la densité électronique entre 

l’échantillon non cyclé et celui cyclé jusqu’à 0,2 V. Ceci corrobore le fait que les courbes de 

diffusion de l’échantillon non réduit et celui réduit jusqu’à 0,2 V sont similaires. 

 Cependant, à 10 mV, la densité électronique de la matrice carbonée augmente ce qui 

devrait, en théorie, engendrer une augmentation de l’intensité diffusée dans le domaine de 

Guinier. Or, ce n’est pas ce que l’on observe sur les courbes de diffusion. Ainsi, en 

considérant uniquement la variation du contraste électronique, il n’est pas possible 

d’expliquer le comportement du carbone en diffusion. Ceci est cohérent avec l’électrochimie 

qui présente un comportement différent entre la Région 1 (0,2 V) et la Région 2 (10 mV). Un 

autre mécanisme d’insertion est ainsi à suspecter.  

 

2. Influence du nombre de pores  

 

 Le contraste électronique n’expliquant pas la diminution d’intensité diffusée dans le 

domaine de Guinier visible dans le cas du carbone le plus sodié, seule une chute du nombre de 

Insertion 

d’ions Na
+
 

jusqu’à 0,2 V 
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pores qui diffusent peut expliquer ce comportement. Cette diminution du nombre de pores 

peut avoir différentes origines.  

Tout d’abord, si l’on considère une forte insertion d’ions sodium entre les plans, on 

peut penser que les zones où l’insertion d’ions sodium est importante subissent de fortes 

expansions volumiques, engendrant ainsi une chute de la taille des pores. Cette diminution est 

telle que la taille des pores les plus petits va passer en dessous du seuil de détection du SAXS 

(environ 10 Å), et réduire en conséquence leur contribution au signal. Comme le nombre de 

pores qui diffusent est plus faible, cela va conduire à une forte diminution de l’intensité 

diffusée. Cette diminution d’intensité diffusée est représentée par la chute du paramètre B 

déterminé précédemment. 

Cependant, cette origine n’est pas la seule à considérer puisqu’en électrochimie, nous 

pouvons constater que les régions 1 et 2 ont des comportements bien distincts. Au moins deux 

mécanismes d’insertion sont donc attendus, l’un dans la Région 1 et l’autre dans la Région 2. 

En revenant sur la diffusion, le SAXS permet de déduire une taille moyenne des micropores 

avec le rayon de giration. Une distribution de taille de pores est ainsi attendue. Lorsque le 

carbone est complétement sodié, les ions peuvent être localisés dans les micropores, soit en 

tapissant la surface des micropores, insertion pouvant être assimilée à de l’adsorption, soit en 

remplissant totalement les micropores les plus petits. Ces deux cas mènent, d’une part, à la 

disparition des plus petits micropores car il n’y a plus de contraste électronique entre le 

micropore et la matrice carbonée, et d’autre part, à une diminution de la taille des autres 

micropores puisque leur paroi est recouverte d’ions sodium. En somme, la taille moyenne des 

micropores peut être conservée puisque les petits pores ne sont plus détectables par SAXS et 

que les plus grands pores sont vus avec une taille plus faible.  

 La Figure 72 dresse une représentation schématique de ce nouveau scénario. 
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Figure 72. Représentation schématique de l’insertion des ions sodium jusqu’à 10 mV suivi d’une étape à 

potentiel constant au sein d’une particule de carbone HC1600 

 

 

 

 Après avoir considéré le carbone dur obtenu à 1600 °C dont la courbe galvanostatique 

présente deux régions 1 et 2 distinctes, il est intéressant d’observer la réponse du carbone 

HC700 en SAXS. Dans le cas de ce dernier, les deux potentiels 0,2 V et 50 mV avec une 

étape de potentiel constant ont été étudiés. La borne basse de coupure est de 50 mV et non pas 

10 mV comme précédemment. Comme nous avons pu le voir dans le Chapitre III, la borne 

basse de coupure n’a pas d’influence sur le carbone dur obtenu à 700 °C puisque, dans ce cas, 

la Région 2 est quasiment inexistante. Ainsi, aucune différence n’est attendue entre les 

résultats obtenus ici et ceux pouvant être obtenus à 10 mV puisque la même quantité d’ions 

sodium est insérée dans les deux cas et ce, seulement dans la Région 1. La Figure 73 montre 

les courbes de réductions du matériau jusqu’à 0,2 V et 50 mV avec une étape de potentiel 

constant, et les courbes de diffusion associées. Une excellente reproductibilité des tests 

électrochimiques effectués en piles boutons peut être constatée. 
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Figure 73. a) Courbes galvanostatiques des deux échantillons de HC700 réduits jusqu’à 0,2 V (en rouge) et 

50 mV (en bleu) et b) Courbes de diffusion de rayons X aux petits angles associés : état initial (carrés 

noirs), à 0,2 V (ronds rouges) et à 50 mV avec une étape de potentiel constant (triangles bleus) 

 

 

 Nous pouvons déjà constater que les courbes de diffusion du matériau réduit à 0,2 V et 

50 mV sont similaires. De plus, la courbure dans le domaine de Guinier a disparu, ce qui 

montre que le signal de diffusion des micropores est perdu. Ainsi, aucun ajustement de courbe 

ne peut être effectué pour le composé HC700 puisque la courbure n’est plus visible. 

L’ajustement des paramètres B et Rg n’aurait aucun sens. D’ailleurs, il est important de noter 

que les courbes de diffusion des composés HC700 à 0,2 V et HC1600 à 10 mV, sont 

nettement différentes alors que le nombre d’ions sodium inséré est quasiment identique dans 

les deux cas (Na0,15C pour HC700 et Na0,17C pour HC1600). Ceci dénote que, pour le même 

nombre d’ions sodium, le comportement des micropores est différent entre ces deux 

matériaux. L’influence de la structure du matériau sur les mécanismes d’insertion est ainsi 

mise en lumière.  

 Comme dans le cas du HC1600, le premier mécanisme d’insertion se fait entre les 

plans de graphène. Il est important de rappeler que le composé obtenu à 700 °C comporte une 

structure très désordonnée dans laquelle les plans de graphène sont très éloignés les uns des 

autres et la taille des micropores est très faible (Rg = 3,5 Å). Ainsi, lorsque le carbone est 

réduit à 0,2 V, la quantité d’ions sodium insérés est très élevée, ce qui suppose une expansion 

volumique déjà présente à ce potentiel. La taille des micropores étant initialement très faible, 

on peut facilement imaginer que la forte insertion à 0,2 V entraine une expansion volumique 

considérable, ce qui conduirait à une disparition des pores d’un point de vue de la diffusion. 

En d’autres termes, la taille des micropores du carbone HC700, initialement à la limite de 
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détection du SAXS, peut rapidement passer en dessous du seuil de détection. En corrélant 

l’électrochimie et les courbes de diffusion, on peut voir que l’insertion des ions entre les plans 

de graphène va être le principal mécanisme se déroulant dans la Région 1 de la courbe 

galvanostatique et que l’augmentation de la distance entre les plans va engendrer la 

« disparition des plus petits pores », d’un point de vue de la diffusion des rayons X aux petits 

angles. 

 

 C. Conclusions 

 

 Ces expériences de diffusion de rayons X aux petits angles ont permis de révéler 

différents points. Tout d’abord, cette technique semble pertinente dans l’étude de l’insertion 

d’ions dans des matériaux poreux. Le protocole expérimental mis en place pour les analyses 

ex situ a pu être validé.  

 Ensuite, l’étude des deux carbones HC1600 et HC700 par SAXS a pu mettre en 

évidence l’impact de la structure sur le signal de diffusion des micropores et ainsi de corréler 

la réponse électrochimique de ces matériaux aux différents mécanismes d’insertion. En 

d’autres termes, l’insertion entre les plans de graphène va principalement impacter les 

micropores du composé le plus désordonné (HC700) en diminuant leur taille à cause de 

l’expansion inter planaire. Dès 0,2 V, les micropores ne sont plus visibles en SAXS. 

Cependant, dans le cas du HC1600, l’insertion entre les plans est faible à 0,2 V ce qui ne 

modifie pas la courbe de diffusion. Cependant, à bas potentiel, la détection de pores de même 

rayon de giration que le matériau non cyclé fait penser à une disparition des plus petits pores 

d’un point de vue de la diffusion, causée par le remplissage complet des micropores et/ou de 

l’expansion volumique des plans, et à une diminution de la taille des autres pores due à un 

tapissage de leur paroi par les ions sodium. Tout ceci permettrait ainsi, à 10 mV, de détecter 

des micropores de même taille mais avec une intensité totale plus faible car le nombre de 

pores contribuant à la diffusion a chuté.  

 Enfin, la préparation de ces échantillons constitue un travail conséquent en amont qui 

ne permet pas d’en caractériser un grand nombre. Plusieurs piles boutons ont été effectuées 

afin de garantir les résultats présentés dans ce manuscrit. Pour assurer la reproductibilité et la 

fiabilité des résultats et pour alléger la réalisation de ces expériences, la conception d’une 

cellule pour effectuer des analyses SAXS en in situ serait à envisager. 



Chapitre IV : Etude de l’insertion d’ions sodium dans les carbones durs 

 158  

 

 Maintenant que l’impact de l’insertion des ions sodium au sein d’une matrice carbonée 

a pu être étudié par diffusion des rayons X aux petits angles, il est intéressant d’observer cette 

insertion à l’échelle de plusieurs particules. 

 

 

 III. Etude de l’insertion d’ions sodium sur un ensemble de 

particules 

 

 L’analyse dispersive en énergie, appelée également EDX de l’anglais Energy 

Dispersive X-ray spectrometry, a été choisie pour effectuer des cartographies et ainsi observer 

la répartition du sodium au sein des particules de carbone dur. Avant d’analyser les particules 

de carbone par microanalyse, il est important d’identifier les éléments se trouvant à la surface. 

Pour cela, la spectrométrie photoélectronique X (XPS, de l’anglais, X-ray photoelectron 

spectroscopy) est une technique intéressante permettant de sonder à la fois les éléments de 

surface, leurs liaisons chimiques et leur concentration mais également de déterminer la 

composition chimique de la surface d’un échantillon. Dans le cadre de ces travaux de thèse, 

seule l’analyse qualitative est effectuée avec cette technique de caractérisation. Après avoir 

identifié les éléments de surface, leur répartition est observée en faisant des cartographies par 

microanalyse X sur différentes particules sodiées d’un même échantillon. Enfin, une analyse 

quantitative de chaque élément est réalisée sur différentes zones de l’échantillon. Ceci a été 

répété pour différents carbones durs. 

 

 

 A. Analyse de la surface des particules de carbones durs par XPS 

 

 La caractérisation par XPS d’électrodes de carbone dur sodiées a été réalisée en 

collaboration avec Anass Benayad, chercheur au CEA Grenoble. 

 

1. Mise en place de l’analyse  

 

 Dans le cadre de cette étude, des électrodes de carbone dur du fournisseur Kureha ont 

cyclées à différents potentiels afin d’étudier les éléments de surface lors de l’insertion de 

sodium. Un carbone commercial présentant des performances électrochimiques d’assez bonne 
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qualité a été choisi pour cette étude par manque de masse de carbones durs obtenue à chaque 

lot de synthèse. La Figure 74 montre les trois points d’arrêt en insertion, 0,9 V, 0,2 V et 50 

mV. En désinsertion, les deux potentiels 0,2 V et 0,9 V ont également été analysés. Ainsi, le 

premier cycle d’une électrode de carbone dur a pu être entièrement étudié. Rappelons que, 

lors de ce premier cycle, une couche de passivation, appelée SEI (de l’anglais, Solid 

Electrolyte Interphase), se forme à la surface des particules de carbone dur. Par conséquent, 

ces analyses par XPS permettent d’identifier les produits majoritaires de la SEI, et plus 

précisément, ceux issus de la décomposition des solvants EC et DMC.  

 

 

Figure 74. Courbe galvanostatique d’une électrode de carbone dur commercial réduite à C/10 (où C = 372 

mA.g
-1

) face à du sodium métal, avec l’électrolyte 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1). Les étoiles bleues 

indiquent les différents potentiels d’arrêt auxquels les analyses XPS ont été effectuées. 

 

 

Lorsque les potentiels d’arrêt sont atteints, les piles boutons sont démontées et les électrodes 

sont nettoyées selon la procédure détaillée dans le paragraphe II. D. du Chapitre II.  

 

2. Résultats expérimentaux 

 

 Compte tenu des éléments potentiellement présents à la surface du carbone, les 

orbitales 1s du carbone, de l’oxygène, et du fluor et l’orbitale 2s du sodium ont été sondées.  

 La Figure 75 montre les spectres de l’orbitale 1s du carbone obtenus lors de l’insertion 

de sodium à différents potentiels.  
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Figure 75. Spectres XPS de l’orbitale 1s du carbone lorsque le taux d’insertion de sodium dans le carbone 

dur augmente pour des potentiels allant de 0,9 V à 50 mV 

 

 

Durant l’insertion de sodium, la couche de passivation qui se forme à la surface de l’électrode 

est principalement constituée d’éléments chimiques comme des alcoxydes RONa, RC=ONa, 

RCOONa, ROCOONa ou du carbonate de sodium, Na2CO3 (identifiés grâce à la base de 

données NIST). A 50 mV, le pic du carbone dur a disparu, ce qui montre que la couche de 

passivation a totalement recouvert la surface du carbone et que la SEI atteint une épaisseur 

supérieure ou égale à la profondeur d’analyse, c’est-à-dire quelques nanomètres. De plus, les 

pics des espèces chimiques évoluent en fonction du taux d’insertion. Alors que la formation 

de la couche de passivation est attendue avant 0,2 V
[20]

, les spectres XPS obtenus pour les 

électrodes cyclées à 0,2 V et 50 mV ne sont clairement pas superposables. Une évolution de la 

SEI est ainsi suspectée, même à bas potentiel. 
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Lors de la désinsertion, le pic associé au carbone dur réapparait indiquant ainsi une 

dissolution partielle de la SEI (voir Figure 76). 

 

Figure 76. Spectres XPS de l’orbitale 1s du carbone lors de la désinsertion de sodium à 0,2 V et à 0,9 V 

 

 

L’analyse de l’orbitale 1s de l’oxygène confirme la présence d’espèces carbonées détectées 

précédemment pour le carbone (spectres XPS non montrés).  

 

La Figure 77 montre les spectres XPS de l’orbitale 1s du fluor et de l’orbitale 2s du sodium 

pour une insertion jusqu’à 0,2 V. Concernant l’orbitale 1s du fluor, du fluorure de sodium et 

des fluorophosphates de sodium de type NaxPOyFz sont détectés. La présence d’espèces 

fluorées vient principalement du liant (ici PVdF) et de la dégradation du sel en NaF. Les 

spectres de l’orbitale 2s du sodium confirment la présence de carbonates et de phosphates à 

base de sodium. Cependant, l’attribution du pic entre 62 et 68 eV (Figure 77 b)) est difficile à 

faire en raison du chevauchement de plusieurs pics dans cette gamme d’énergie de liaison. 
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Figure 77. Spectres XPS de l’orbitale a) 1s du fluor et b) 2s du sodium lors de l’insertion de sodium dans le 

carbone dur jusqu’à 0,2 V 

 

 

3. Conclusions sur les analyses XPS 

 

 Les analyses effectuées par XPS sur des électrodes de carbone dur confirment la 

présence d’une couche de passivation se formant tout au long de l’insertion de sodium. Même 

entre 0,2 V et 50 mV, la composition de la couche de passivation change. Une petite étude 

électrochimique a été entreprise afin de confirmer ou non la formation continue de la SEI tout 

au long de la première insertion. Pour cela, des piles jumelles à celles lancées pour les 

expériences XPS ont été réduites aux différents potentiels étudiés ici puis ont subi une 

oxydation jusqu’à 3 V. La capacité irréversible en mAh.g
-1

 a ainsi pu être déterminée en 

fonction du potentiel. Le Tableau XII recense ces résultats. 

 

Tableau XII. Premier cycle d’une électrode de carbone commercial réduite jusqu’à différents potentiels 

(0,9 V ; 0,2 V ou 50 mV) puis oxydée jusqu’à 3 V 

 

Capacité de réduction 

(mAh.g
-1

) 

Capacité irréversible 

(mAh.g
-1

) 

0,9 V 24 16 

0,2 V 125 42 

50 mV 237 51 

 

Le Tableau XII montre qu’une grande partie de la SEI sur le carbone est formée entre 0,9 V et 

0,2 V. Cependant, même entre 0,2 V et 50 mV, la capacité irréversible a augmenté de 20 % 

environ de 42 à 51 mAh.g
-1

 traduisant ainsi une formation additionnelle de SEI. Par 

conséquent, la couche de passivation semble se former tout au long de la première réduction. 

   

a)  b)  
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 De plus, ces spectres XPS semblent présenter une dissolution partielle de la SEI lors 

de l’oxydation. Par conséquent, la SEI issue de la dégradation de l’électrolyte contenant 1 

mol.L
-1

 de NaPF6 dans un mélange équivolume EC:DMC ne serait que partiellement stable 

lors du premier cycle. Enfin, comme reporté dans la littérature, les produits tels que Na2CO3, 

des alcoxydes et NaF constituent majoritairement la SEI
[45],[57]

. 

 

 B. Etude d’un ensemble de particules de carbone dur sodiées par EDX 

 

 Maintenant que l’état de surface des carbones durs a été étudié, la répartition des 

éléments (sodium, fluor, carbone et oxygène) au sein d’un ensemble de particules peut être 

visualisée en faisant des cartographies. Ces microanalyses X ont été effectuées sur les 

carbones durs notés HC1000, HC1150, HC1300 et HC1600 synthétisés pendant cette thèse. 

Le composé HC700 n’a pas été analysé en raison de ses faibles performances 

électrochimiques. 

 Des piles boutons ont été réalisées pour chaque matériau et ont subi une réduction 

jusqu’à 50 mV suivie d’une étape de potentiel constant pour atteindre de forts taux d’insertion 

de sodium. Le protocole décrit pour les analyses ex situ (paragraphe II. D. du Chapitre II) a 

été suivi. Les électrodes ont été grattées, après avoir été nettoyées et séchées. L’échantillon a 

pu ensuite être préparé sur une grille de cuivre avant d’être introduit dans le microscope 

électronique à transmission Tecnaï de FEI. 

 Les cartographies et les quantifications sont effectuées avec le logiciel ESPRIT de 

Bruker. 

 

 Résultats expérimentaux 1.

 

 Plusieurs particules ont été observées pour chaque carbone dur afin d’assurer une 

bonne répétabilité des mesures. Les éléments chimiques récurrents trouvés dans les espèces 

identifiées par XPS sont préférentiellement sélectionnés, à savoir le carbone, le sodium, le 

fluor et l’oxygène. Une quantification est effectuée sur plusieurs zones d’une même particule. 

Des tendances similaires ont été trouvées pour les quatre carbones durs analysés, par 

conséquent, seules les observations concernant le carbone HC1600 sont détaillées.  
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Les résultats de l’analyse quantitative et les clichés correspondants sont montrés sur la 

Figure 78. Les pourcentages indiqués sont des pourcentages atomiques. Les valeurs ne 

doivent pas être considérées comme des valeurs absolues mais plutôt comme des valeurs 

relatives. En effet, les quantifications sont à prendre avec précaution. La profondeur d’analyse 

ne dépassant pas 1 µm, il n’est pas possible de faire une quantification sur une particule 

entière, c’est-à-dire dans le volume entier. Ainsi, on peut se demander si la répartition en 

carbone, fluor, oxygène et sodium sur cette épaisseur est représentative de la particule. De 

plus, la couche de passivation à la surface des particules de carbone peut fausser la 

quantification puisque les produits de dégradation de la SEI consomment du sodium de façon 

irréversible (ou partiellement réversible si l’on suppose une dissolution partielle de la SEI 

comme observée par XPS). Par conséquent, l’insertion réversible de sodium ne peut être 

distinctement visualisée et donc la quantité de sodium par atome de carbone ne peut être 

déterminée précisément.  

 

 

 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

Zone analysée 
Pourcentages 

atomiques (%) 

Zone 1 

(quantification 

sur la particule 

complète) 

C : 46 % 

Na : 13 % 

O : 16 % 

F : 25 % 

Zone 2 

(équivalente 

aux zones 3 et 

4) 

C : 47 % 

Na : 13 % 

O : 11 % 

F : 29 % 

a) 

Zone 1 

Zone 2 Zone 3 

Zone 4 

b) 
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Figure 78. Cartographies et analyses quantitatives de deux particules sodiées notées a) et b) du carbone 

dur HC1600 

 

 

 Malgré des quantifications assez grossières, une tendance peut être dégagée de ces 

résultats. Tout d’abord, nous pouvons voir que la répartition des différents éléments (C, F, Na 

et O) diffère d’une particule à l’autre. Trois catégories de populations semblent tout de même 

se dégager : la première contient peu de sodium et de fluor par rapport à la quantité de 

carbone, la deuxième contient une proportion importante en fluor et en sodium ce qui diminue 

la proportion en carbone, et la troisième, qui semble bien moins fréquente sur tous les clichés 

réalisés sur les carbones durs, présente une quantité très importante en oxygène. 

 

 Comme observé précédemment par XPS, les principaux éléments présents en surface 

sont les espèces carbonées à base de sodium et d’oxygène et des espèces fluorées telles que le 

fluorure de sodium. Le pourcentage d’oxygène est relativement constant (environ 15 - 20 %) 

sur toutes les zones et sur les deux particules étudiées, sauf pour la zone 3 du cliché b). 

Ensuite, en regardant plus précisément le pourcentage atomique du carbone et celui du 

sodium, on peut voir que le rapport des deux n’est pas constant, variant entre 3 et 7,7 selon les 

clichés et les zones considérées. Cependant au niveau d’un cliché global, la détermination de 

x dans NaCx mène à la valeur x = 3,8, ce qui représente une capacité d’insertion de 388 

mAh.g
-1

. Cette valeur de capacité est surestimée par rapport à la capacité obtenue lorsqu’une 

Zone analysée 
Pourcentages 

atomiques (%) 

Zone 1 

(quantification 

sur la particule 

complète) 

C : 49 % 

Na : 13 % 

O : 31 % 

F : 7 % 

Zone 2 

C : 77 % 

Na : 10 % 

O : 11 % 

F : 2 % 

Zone 3 

C : 22 % 

Na : 6 % 

O : 70 % 

F : 2 % 

Zone 4 

C : 51 % 

Na : 17 % 

O : 18 % 

F : 14 % 

Zone 1 

Zone 2 

Zone 3 

Zone 4 
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électrode de HC1600 est cyclée dans les mêmes conditions (225 mAh.g
-1

 en première 

réduction). Ceci peut s’expliquer par une insertion inhomogène de sodium au sein des 

particules de carbone. L’image d’une particule sodiée en coupe aurait pu confirmer ou non ce 

fait.  

 La plus grande inhomogénéité de répartition est visible pour le fluor. En effet, son 

pourcentage atomique passe de 2 % à 29 % sur une même particule. Cette augmentation 

semble être liée à une plus grande insertion de sodium par atome de carbone (environ 15 % de 

sodium). En d’autres termes, lorsque le ratio C/Na est faible, le pourcentage de fluor est très 

élevé. Ceci peut montrer deux points. D’un côté, une quantité importante de NaF se forme 

dans certaines zones, et d’un autre côté, la présence de NaF peut éventuellement faciliter 

l’insertion réversible de sodium dans le carbone. Cependant, ces analyses ne permettent pas 

de différencier les contributions réversibles et irréversibles lors de la réduction du carbone.   

 

 Conclusions sur la microanalyse X  2.

 

 Comme expliqué en introduction de la partie III. B. 1, ces quantifications sont à 

prendre avec précaution car la profondeur d’analyse est d’environ 1 µm ce qui ne permet pas 

de sonder tout le volume d’une particule, d’une part, et la formation de la SEI à la surface des 

particules peut fausser les quantifications, d’autre part. Malgré ces considérations, nous 

pouvons quand même constater que les espèces carbonées (telles que Na2CO3) et les espèces 

fluorées (principalement NaF) ne sont pas réparties de façon uniforme sur un ensemble de 

particules de carbone. De plus, même au sein d’une même particule, des différences de 

répartition peuvent apparaitre. En somme, les produits de la SEI ne seraient pas répartis de 

façon homogène à la surface des particules de carbone dur, ce qui supposerait des différences 

de stabilité de cette couche de passivation et/ou des différences de facilité d’insertion de 

sodium suivant la nature chimique de la SEI de la particule considérée (majorité de NaF ou de 

Na2CO3, etc). En effet, les endroits où s’est formée la SEI montrent qu’il y a eu une plus 

grande insertion d’ions sodium. On peut ainsi imaginer que les chemins de diffusion 

préférentiels des ions sodium se créent dans les environnements riches en SEI et plus 

particulièrement riches en Na2CO3
[235]

.  
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 C. Conclusions 

  

 Si l’on reprend les tests électrochimiques des carbones durs (Chapitre III), on peut voir 

que la capacité chute sur les premiers cycles puis se stabilise sur des centaines de cycles. 

Ainsi, à la lumière des observations réalisées par XPS et microanalyse X, on pourrait 

supposer que la SEI formée pendant la première réduction n’est pas suffisamment stable, car 

inhomogène, d’où la chute de capacité observée entre la 1
ère 

et la 2
ème

 réduction ; et que, 

pendant les 2 - 3 premiers cycles, la SEI tend à s’homogénéiser pour atteindre une répartition 

stable et homogène et ainsi éviter une perte de capacité réversible sur les cycles suivants. 

 La microanalyse X a été réalisée sur des électrodes ayant subi une seule réduction. Il 

aurait ainsi été intéressant d’étudier les répartitions en sodium, carbone, fluor et oxygène 

lorsque les ions sodium sont désinsérés afin d’observer la dissolution partielle de la SEI. De 

plus, l’observation d’un ensemble de particules au dixième cycle, par exemple, pourrait 

permettre de confirmer ou non l’hypothèse d’une homogénéisation de la SEI au cours des 

premiers cycles. 

 

 IV. Etude de l’insertion d’ions sodium à l’échelle de l’électrode 
 

 Maintenant que l’insertion d’ions sodium au sein d’une particule et d’un ensemble de 

particules a été observée, il est important de comprendre à l’échelle de l’électrode le 

comportement électrochimique du carbone dur lors de l’insertion et de la désinsertion des 

ions. Pour cela, la spectroscopie d’impédance permet d’étudier le comportement d’une cellule 

électrochimique dans le domaine de fréquences en mesurant sa réponse en courant (ou en 

potentiel) lorsqu’elle est soumise à une oscillation sinusoïdale en potentiel (ou en courant) de 

faible amplitude. Comme détaillé dans le paragraphe III. C. du Chapitre II, le diagramme de 

Nyquist, traçant l’évolution de l’opposé de la partie imaginaire de l’impédance en fonction de 

sa partie réelle, permet d’appréhender les différents phénomènes électrochimiques se 

déroulant dans une batterie et ainsi de déterminer les paramètres limitants (diffusion, transfert 

de charge, etc). 

 Comme développé dans le Chapitre III, le choix de la température de pyrolyse va 

fortement impacter la structure finale du carbone dur. Au niveau d’une électrode, les 
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différentes caractéristiques structurales des carbones durs telles que la surface développée et 

les porosités externe et interne risquent d’influencer l’impédance des phénomènes 

électrochimiques. En raison de leurs structures très différentes, les deux carbones obtenus à 

700 °C et 1600 °C sont étudiés par spectroscopie d’impédance. Une normalisation de 

l’impédance par la surface BET et la masse de carbone dur est effectuée en multipliant toutes 

les impédances par ces deux paramètres structuraux. Par exemple, dans le cas de fortes 

surfaces développées, une faible impédance attribuée à un phénomène électrochimique sera 

en réalité très grande puisqu’elle a été « répartie » sur une grande surface. Au contraire, une 

forte impédance concentrée sur une petite surface développée sera en fait à modérer. 

 Les résultats présentés dans cette partie ont été interprétés avec l’aide précieuse de 

Sylvain Franger, professeur à l’Université Paris-Sud. 

 

 A. Intérêt de la spectroscopie d’impédance en configuration trois électrodes 

 

 Afin de discerner les phénomènes électrochimiques et de s’affranchir de la 

contribution de l’impédance du sodium métal sur les spectres, il est nécessaire d’introduire 

une électrode de référence. La présence d’une référence dans le système permet de mesurer 

l’impédance entre l’électrode de travail, ici l’électrode de carbone dur, et la référence. Cette 

dernière n’étant soumise à aucun courant - à part un très faible courant imposé ponctuellement 

pour la mesure de potentiel – son impédance devrait être constante au cours du temps. Par 

souci de simplicité, la référence utilisée est du sodium métal. L’étude d’un autre matériau 

d’électrode de référence telle que l’antimoine pré-sodié et le titanate de lithium Li5Ti4O12
13

 

sodié n’a pas mené à l’obtention d’une courbe galvanostatique présentant un long plateau qui 

aurait pu servir de potentiel de référence. Par conséquent, le sodium métal reste à ce jour le 

meilleur candidat comme électrode de référence. Il est important de garder à l’esprit que le 

sodium constitue, en réalité, une pseudo-électrode de référence car son potentiel est 

susceptible de fluctuer légèrement pendant la durée de l’expérience, même si les mesures ne 

dépassent pas une semaine. Une électrode de référence telle qu’un fil d’argent dans une 

solution d’AgNO3 est classiquement utilisée dans le cadre de solutions organiques
[236]

. 

Cependant, ce type d’électrode est difficilement envisageable pour des mesures d’impédance 

                                                           
13

 Les matériaux d’insertion ont la particularité de présenter l’équilibre du couple Li
+
/Li dans leur structure 

permettant ainsi de ne pas nécessiter l’ajout de sel de lithium dans l’électrolyte pour assurer l’équilibre du couple 

redox. 
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dans la configuration d’accumulateurs électrochimiques réalistes à cause de la distance 

importante qu’elle requiert entre les différentes électrodes
[135]

. 

 La mesure d’impédance peut subir des artefacts engendrant des boucles, des 

impédances négatives, etc
[237] 

sur les spectres d’impédance, ne permettant pas de les exploiter. 

Ces artefacts de mesure sont en général attribués à la croissance de la SEI. Cependant, une 

étude récente de Brandstatter et al.
[237]

 montre que les boucles inductives sont principalement 

dues au câblage et au design de la cellule électrochimique. A basse fréquence, des effets 

capacitifs dus à des dérives ou à de la corrosion peuvent être observés à travers des 

impédances négatives. De plus, la position de l’électrode de référence est un élément clé 

permettant d’obtenir des spectres d’impédance de bonne qualité
[135],[236]

. En effet, l’électrode 

de référence doit, dans l’idéal, se situer près de l’électrode de travail sans perturber les lignes 

de champ. Par exemple, placée aux bords de l’électrode de travail et de la contre-électrode, 

l’électrode de référence perturbe le champ électrique en le distordant, et par conséquent, le 

spectre d’impédance est impacté. 

 

 Ainsi, le choix de la cellule électrochimique à trois électrodes est crucial. Différents 

design peuvent être envisagés : les cellules basées sur la technologie Swagelok®, les piles 

boutons, les cellules EL-CELL® et les cellules en sachet souple. Malheureusement, cette 

dernière possibilité n’a pas pu être mise en œuvre à cause d’une faible quantité de carbone dur 

issue de chaque lot de synthèse, ce qui ne permet pas de réaliser des électrodes de grande 

surface. 

 

 B. Montages des cellules électrochimiques à 3 électrodes 

 

 Dans le cadre de cette étude, trois design de cellules électrochimiques ont pu être 

étudiés : les cellules Swagelok®, les piles boutons et les cellules EL-CELL®. 

La Figure 79 montre les trois types de cellules électrochimiques à trois électrodes 

utilisés pour la spectroscopie d’impédance. 

 Les cellules Swagelok® (Figure 79 a)) en T permettent d’introduire une troisième 

électrode relativement éloignée des deux autres électrodes. Le même empilement effectué 

pour les piles boutons a été réalisé à part quelques modifications. Le séparateur Viledon® a 

été retiré et plusieurs cales ont été rajoutées du côté de l’électrode de sodium métal en plus du 
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ressort pour garantir une bonne pression du système. Le volume d’électrolyte est d’environ 1 

mL. 

 

 Les piles boutons à trois électrodes (Figure 79 b)) diffèrent de celles à deux électrodes 

par l’ajout d’un Celgard® supplémentaire à la suite du Viledon® et du Celgard®, ce qui 

permet d’introduire l’électrode de référence entre les deux Celgard®. L’électrode de référence 

est une patte d’aluminium possédant un morceau de sodium métal et entourée de Celgard®. 

Comme les piles boutons à deux électrodes, le volume d’électrolyte est de 150 µL. 

Contrairement aux cellules Swagelok®, l’électrode de référence se trouve au milieu du 

système à 2 électrodes, même si elle est légèrement placée sur le côté. Ce montage ne permet 

pas de connaitre et d’ajuster précisément la position de l’électrode de référence. 

 

 Les cellules EL-CELL® (Figure 79 c)) nécessitent une attention particulière sur 

l’épaisseur du montage. L’électrode de référence et l’empilement du cœur électrochimique ne 

pouvant être ajustés comme dans le cas de cellules Swagelok®, il est important que 

l’électrode de référence soit placée au milieu des séparateurs. Sachant que la référence est 

située à 900 µm du socle de la cellule, l’empilement d’une cale en acier inoxydable de 0,5 

mm avec du sodium métal étalé d’environ 200 µm d’épaisseur et de deux séparateurs (le 

Celgard® de 25 µm et le Viledon® de 250 µm) permet de positionner la référence au niveau 

du Viledon®. Après l’ajout de 500 µL d’électrolyte, l’électrode de travail est insérée. La 

cellule est ensuite fermée à l’aide d’une vis papillon qui permet d’appliquer toujours la même 

pression sur le système. 

   

 

    

 

a) 
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Figure 79. Photographies et schémas des trois design de cellules électrochimiques à trois électrodes utilisés 

pour la spectroscopie d’impédance : a) Cellule Swagelok®, b) Pile bouton et c) Cellule EL-CELL® 

 

 

 C. Paramètres du programme 

 

 Une voltamétrie cyclique à une vitesse de balayage à 50 µV.s
-1

 est appliquée à 

différents potentiels d’arrêt par rapport au sodium métal : 0,5 V ; 0,2 V ; 50 mV ; 10 mV ; 10 

mV avec une étape à potentiel constant, en insertion, et 0,5 V et 3 V, en désinsertion. Un 

repos de 30 minutes précède chaque mesure d’impédance afin d’être le plus proche possible 

de l’équilibre. Une sinusoïde en tension de 5 mV est effectuée autour de chaque potentiel 

d’arrêt et la fréquence varie de 10 mHz à 200 kHz. Les cellules sont testées avec le 

potentiostat VMP de Biologic®. 

 

b) 

c) 
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 D. Apparition de boucles inductives 

 

 La Figure 80 montre les spectres d’impédance contenant des boucles inductives 

obtenus avec une cellule Swagelok® et une pile bouton.  

 Dans le cas des cellules Swagelok®, les spectres d’impédance ont majoritairement 

montré des boucles inductives. Les artefacts observés dans ce cas ne permettent pas 

d’exploiter les spectres d’impédance. D’ailleurs, dans la littérature, il a été reporté que la 

configuration en cellules Swagelok® ne serait pas adaptée pour les mesures d’impédance
[237]

, 

ce qui est confirmé par les expériences menées pendant cette thèse.   

 Dans le cas de piles boutons, les boucles inductives sont présentes seulement sur 

certaines piles. Ceci est surement dû à l’approximation de la position de l’électrode de 

référence entre les deux Celgard® permettant selon les cas d’avoir des spectres de bonne 

qualité ou d’obtenir des spectres possédant des boucles inductives. Sur 4 piles boutons 

différentes réalisées, 3 d’entre elles ont présenté des boucles inductives. La probabilité 

d’obtenir des spectres exploitables étant assez faible, la pile bouton à trois électrodes n’a pas 

été retenue comme le design adéquat à la spectroscopie d’impédance. 

     

Figure 80. Spectres d’impédance du composé HC1600 avec des boucles inductives dues au positionnement 

de l’électrode de référence en : a) Cellule Swagelok® et b) Pile bouton 

 

 

 Les différents artefacts reportés dans la littérature tels que les boucles inductives et des 

valeurs négatives de l’opposé de la partie imaginaire de l’impédance sont visibles dans les 
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deux configurations étudiées sur la Figure 80. Dans le cas d’une cellule Swagelok®, la 

position de l’électrode de référence est probablement trop éloignée des deux autres électrodes 

mais elle ne peut malheureusement pas être modifiée. En ce qui concerne la pile bouton, 

l’électrode de référence peut être insérée à n’importe quel endroit mais l’ajustement de la 

position est difficile à faire. En effet, lors du sertissage de la pile bouton, l’ajout du petit capot 

peut déplacer l’électrode de référence. De plus, la surface de l’électrode de référence est 

relativement grande (environ 6 mm²) par rapport à celle de l’électrode de travail (1,54 cm²). 

L’électrode de référence peut ainsi perturber les lignes de champ de façon considérable. 

 

 Pour toutes ces raisons, ces deux designs de cellules électrochimiques n’ont pas été 

choisis par la suite. Par contre, les cellules EL-CELL® ont présenté, quant à elles, des 

spectres d’impédance de bonne qualité. 

 

 E. Résultats expérimentaux des cellules EL-CELL® à trois électrodes 

 

 Les Figures 81 et 82 montrent les spectres d’impédance non normalisés des carbones 

HC700 et HC1600 respectivement. 
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Figure 81. a) Spectres d’impédance du carbone HC700 effectués à différents potentiels : 0,5 V ; 0,2 V ; 50 

mV ; 10 mV ; 10 mV avec une étape de potentiel constant et 0,5 V (retour) b) Zoom 
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Figure 82. a) Spectres d’impédance du carbone HC1600 effectués à différents potentiels : 0,5 V ; 0,2 V ; 50 

mV ; 10 mV et 10 mV avec une étape de potentiel constant b) Zoom 

 

Dans un premier temps, nous pouvons constater, dans le cas du carbone HC700 

(Figure 81), un décalage de l’impédance à haute fréquence vers des valeurs plus élevées lors 

de la réduction. Ceci peut montrer qu’il y a une perte de contact entre la matière active et le 

collecteur de courant tout au long du cyclage. Expérimentalement, il a été observé que la 

matière active se détachait facilement lors du lavage des électrodes dans du DMC pour des 

analyses ex situ. Ceci pourrait ainsi être corrélé à l’augmentation de la résistance aux hautes 

fréquences. Ce phénomène est observé pour le carbone HC1600 de 0,5 V à 0,2 V puis 

l’impédance se stabilise à 15  Cette perte de contact semble ainsi bien moins critique pour 

ce matériau.   

En normalisant les spectres d’impédance par la surface BET et la masse de matière 

active, on peut constater que le carbone HC700 est bien plus impédant que le carbone 

HC1600. On rappelle que les surfaces BET des composés HC700 et HC1600 s’élèvent à 386 

m².g
-1

 et 1,7 m².g
-1

 respectivement. La Figure 83 montre les spectres d’impédance normalisés 

par la surface BET et la masse active des deux carbones réduits jusqu’à 0,5 V. 
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Figure 83. Spectres d’impédance normalisés des carbones HC700 (a)) et HC1600 (b)) réduits jusqu’à 0,5 

V. La normalisation a été faite par multiplication des impédances par la surface BET respectivement, 386 

m².g
-1

 pour HC700 et 1,7 m².g
-1

 pour HC1600, et la masse de matière active. 

 

Afin de pouvoir comparer facilement les spectres d’impédance, une modélisation de 

chaque courbe est effectuée avec le circuit équivalent présenté sur la Figure 84 : une 

résistance R1, deux circuits R2//Q2 et R3//Q3 et enfin un CPE seul noté Q4. Un CPE, de 

l’anglais Constant Phase Element, est très populaire dans la modélisation des spectres 

d’impédance car il permet de prendre en compte les écarts à l’idéalité d’un condensateur. Il 

est caractérisé par deux paramètres, la capacité électrique Q et le coefficient  représentant 

son écart à l’idéalité par rapport à un condensateur parfait ( pour un condensateur idéal). 

La résistance R1 obtenue à très haute fréquence représente les impédances liées aux 

limitations électroniques (principalement le câblage). Ensuite, le premier circuit R2//Q2 

symbolise la couche de passivation (SEI) de l’électrode. La constante de temps de ce circuit 

ne dépend pas de l’épaisseur de la SEI mais plutôt de sa composition chimique (organique ou 

inorganique). En effet, si les espèces formées à la surface de l’électrode varient pendant le 

cyclage, la fréquence de relaxation change. Par contre, si l’épaisseur de la SEI change alors la 

résistance R2 est impactée. Le second circuit R3//Q3 représente quant à lui le transfert de 

charge. La résistance R3 est inversement proportionnelle au courant d’échange i0 (en mA.cm
-

2
) qui représente la facilité à laquelle la réaction électrochimique a lieu à la surface de 

l’électrode. Enfin, à basse fréquence, la composante Q4 modélise le comportement 

diffusionnel au sein de l’électrode. Ce circuit équivalent simple a été choisi pour permettre de 

comparer facilement les matériaux entre eux. Cependant, dans cette configuration, seule une 

analyse qualitative des phénomènes électrochimiques peut être effectuée. Les valeurs 

obtenues pour tous les modèles sont reportées dans les Tableaux XIII et XIV. Il est à noter 

que ces valeurs ne sont pas normalisées par la surface BET et la masse de carbone. La Figure 
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85 montre un exemple de modélisation effectué sur les deux carbones réduits jusqu’à 10 mV 

avec une étape à potentiel constant (noté 10 mV + CV dans les tableaux). 

 

 
Figure 84. Schéma du circuit équivalent choisi dans le cadre de cette étude 

 

Tableau XIII. Valeurs caractéristiques des différents composants électriques utilisés pour modéliser les 
spectres d’impédance du composé HC1600 

HC1600 R1 (ohm) 
Q2 

(F.ݏ௔
షభ

) 
R2 (ohm) 

Q3 
(F.ݏ௔

షభ
) 

R3 (ohm) Q4 (F) α4 

0,5 V 
(initial) 

11,21 8,19E-05 7,616 1,21E-05 24,63 8,47E-04 0,8109 

0,2 V 14,56 8,92E-04 13,71 1,50E-05 16,79 9,16E-04 0,7071 
10 mV 12,97 4,03E-04 6,935 6,60E-05 10,65 1,03E-03 0,6986 
10 mV 
+ CV 

11,99 1,72E-03 9,965 6,39E-05 7,214 1,04E-03 0,7208 

0,5 V 
(retour) 

13 4,87E-05 7,992 3,63E-05 27,93 1,08E-03 0,713 

 

Tableau XIV. Valeurs caractéristiques des différents composants électriques utilisés pour modéliser les 
spectres d’impédance du composé HC700 

HC700 R1 (ohm) 
Q2 

(F.ݏ௔
షభ

) 
R2 (ohm) 

Q3 
(F.ݏ௔

షభ
) 

R3 (ohm) Q4 (F) α4 

0,5 V 
(initial) 

8,999 1,41E-05 4,102 1,41E-05 25,33 1,06E-03 0,8174 

0,2 V 10,15 2,59E-05 3,826 1,73E-05 12,33 1,38E-03 0,6953 
10 mV 14,9 1,98E-05 3,751 2,52E-05 8,452 2,05E-03 0,5904 

10 mV + 
CV 

18,05 2,25E-05 4,74 3,02E-05 11,27 2,24E-03 0,5458 

0,5 V 
(retour) 

18,37 1,94E-05 6,336 1,94E-05 39,63 2,55E-03 0,4692 
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Figure 85. a) et c) Spectres d’impédance des carbones durs HC700 et HC1600 réduits jusqu’à 10 mV suivi 

d’une étape à potentiel constant, et b) et d) Diagrammes de Bode des spectres correspondants 

 

Au regard de la Figure 85, on peut constater que le circuit équivalent sélectionné peut 

correctement ajuster les données expérimentales. La modélisation des spectres d’impédance 

peut en effet être vérifiée grâce aux diagrammes de Bode en vérifiant les fréquences 

caractéristiques et la superposition des modules et des déphasages expérimentaux et 

modélisés. 

Tout d’abord, la région aux basses fréquences est étudiée pour les deux carbones. 

Concernant le composé HC700, on peut constater une diminution de la pente sur la Figure 81. 

Ceci se confirme avec la valeur caractéristique 4 du CPE à basses fréquences. Plus  est 

important, plus la partie à basses fréquences est pentue. Pour le composé HC700, la valeur de 

 décroit de 0,82 à 0,47 tout au long du cycle. Alors que la pente est, en valeur absolue, 

supérieure à 45° en début d’insertion, celle-ci atteint 45° à partir de 10 mV. Ceci est un 
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comportement classique d’électrode de matériaux d’insertion. En début de réduction, la 

diffusion n’est pas limitante, cependant, ce phénomène devient limitant à partir de 10 mV. En 

ce qui concerne le composé HC1600, la diffusion ne devient jamais limitante puisque la pente 

a toujours la même valeur. Ceci peut être visualisé sur le diagramme de Bode et plus 

précisément par la valeur du déphasage qui est toujours supérieure à -45° même à 10 mV + 

CV. Pour ce matériau, la valeur de 4 varie faiblement entre 0,81 et 0,72. 

Concernant le circuit R3//Q3 représentant le transfert de charge (3 proche de 1 pour 

les deux carbones), on peut remarquer que, pour les deux carbones, la résistance R3 diminue 

tout au long de l’insertion de sodium puis augmente lors de la désinsertion. Cette résistance 

étant inversement proportionnelle au courant d’échange, il semblerait que l’échange 

d’électrons à la surface de l’électrode soit de plus en plus facile lorsque le potentiel diminue. 

Cependant, lors de la désinsertion des ions, la réaction redox parait à nouveau plus difficile. 

D’ailleurs, à 0,5 V (retour), les deux carbones reviennent à des valeurs de résistances de 

transfert de charge équivalentes à celles obtenues à ce même potentiel lors de l’insertion. 

Ensuite, à isocomposition chimique de la SEI, la fréquence caractéristique du circuit 

R2//Q2 situé aux hautes fréquences ne devrait pas varier au cours du cyclage. Cependant, 

pour les deux carbones durs étudiés, la fréquence augmente d’un facteur 10 entre le début et la 

fin d’un cycle. Ceci pourrait suggérer qu’il n’y a pas un mais plutôt deux circuits RQ où la 

résistance R2 est découpée en deux composantes R2’ et R2’’. Ces dernières sont, en général, 

attribuées à une évolution de la SEI où deux couches, l’une organique et l’autre inorganique, 

se forment à des gammes de potentiels différentes. Cependant, dans le cas étudié ici, il est 

difficile de distinguer deux demi-cercles dans la partie R2//Q2 car la fréquence maximale est 

limitée à 200 kHz. Alors que des évolutions de la SEI au cours d’un cycle ont déjà pu être 

appréhendées lors des analyses XPS effectuées sur le carbone commercial (voir paragraphe 

III. A. de ce chapitre), des études complémentaires sont nécessaires afin de corréler 

proprement les spectres XPS et d’impédance aux différents potentiels. Concernant l’écart à 

l’idéalité du CPE, on peut remarquer que la valeur 2 varie sensiblement autour de 0,7 pour le 

carbone HC700 alors qu’elle varie entre 0,34 et 0,62 pour le carbone HC1600. 

Enfin, alors que la valeur de R1 est stable pour le composé HC1600 (environ 12 ), celle 

du carbone obtenu à 700 °C augmente lors de l’insertion et semble se stabiliser lors de la 

désinsertion. Comme évoqué précédemment, ceci peut s’expliquer par une perte de contact 
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entre la matière active et le collecteur de courant. Ce fait a d’ailleurs été observé plusieurs fois 

lors de l’ouverture de piles boutons de ce matériau.   

 

 F. Conclusions 

 

L’étude par spectroscopie d’impédance des carbones durs obtenus à 700 °C et 1600 °C a 

permis d’évaluer l’influence des paramètres structuraux sur les phénomènes électrochimiques 

à l’échelle d’une électrode. Le carbone HC700 a montré un comportement bien plus impédant 

que l’autre carbone dur. De plus, alors que la diffusion au sein de HC1600 n’est jamais 

limitante, elle le devient pour le carbone obtenu à 700 °C réduit à 10 mV. A ces bas 

potentiels, il n’y a quasiment plus d’insertion dans ce carbone. Ensuite, les deux composés ont 

montré que le transfert de charge devenait de plus en plus facile tout au long de l’insertion 

d’ions sodium. Enfin, une perte de contact entre le carbone HC700 et le collecteur de courant 

a été observée par une augmentation de la résistance R1 au cours du cycle. 

  

 V. Conclusions 
 

Ce chapitre IV avait pour objectif d’étudier l’insertion et la désinsertion d’ions sodium au 

sein du carbone dur et ce, à différentes échelles (particule, électrode). Pour cela, différentes 

techniques de caractérisation ont été utilisées dans le but de mieux cerner les mécanismes de 

dés(insertions) mais également de comprendre davantage l’influence de la structure du 

carbone dur sur ces mécanismes.  

Tout d’abord, la diffusion des rayons X aux petits angles a montré que la courbe de 

diffusion d’un carbone complétement sodié était différente selon sa structure. Pour le carbone 

HC700, les micropores ne sont plus détectés dès 0,2 V. Par contre, pour le carbone obtenu à 

1600 °C, la modélisation de la courbe de diffusion a permis d’émettre différentes hypothèses 

pour permettre d’interpréter la diminution de la diffusion des micropores : micropores 

entièrement remplis, taille des plus petits micropores qui diminue fortement et tapissage de la 

paroi des plus gros micropores. 

Ensuite, l’étude par spectrométrie photoélectronique X corrélée à quelques tests 

électrochimiques a permis de mettre en lumière une dissolution partielle de la SEI au cours de 
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la première oxydation. Cependant, cette couche de passivation à la surface du carbone dur 

tend à se stabiliser après une dizaine de cycles. La microanalyse X effectuée sur les carbones 

durs a, quant à elle, mis en valeur une insertion de sodium inhomogène au niveau d’un 

ensemble de particules. En effet, l’insertion semble favoriser par la présence des composés 

majoritaires de la SEI, à savoir Na2CO3 et NaF. 

Enfin, la spectroscopie d’impédance a permis d’appréhender les différents phénomènes 

électrochimiques au sein d’une électrode de carbone dur. En particulier, une différence 

importante entre les composés HC700 et HC1600 est visible à basse fréquence. La structure 

du carbone obtenu à 700 °C qui contient de nombreux petits pores et un espace inter feuillet 

important ne semble pas favoriser la diffusion des ions à bas potentiel. 

Concernant les perspectives, l’analyse par XPS des deux carbones HC700 et HC1600 

sodiés jusqu’à différents potentiels pourrait permettre d’étudier la stabilité de la SEI formée 

sur ces deux matériaux. Ensuite, à partir de la quantification de ces spectres, une corrélation 

avec la résistance R2 du circuit équivalent à basses fréquences pourrait être faite. L’utilisation 

de ces deux techniques de caractérisation (XPS et spectroscopie d’impédance) pourrait être 

effectuée sur plusieurs cycles afin de comprendre les problèmes de stabilité de la SEI, tout 

ceci dans le but de diminuer la perte de capacité observée sur les premiers cycles. 
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 I. Introduction 
 

 Les travaux exposés dans les Chapitres III et IV ont permis d’aboutir à un carbone dur 

atteignant d’excellentes performances électrochimiques en cyclage et en puissance. 

Maintenant qu’une électrode négative intéressante a été identifiée, l’accumulateur complet 

visé dans le cadre de cette thèse nécessite une électrode positive viable. 

 Comme il l’a été détaillé dans le Chapitre I, les oxydes lamellaires semblent être les 

matériaux les plus prometteurs en termes de capacités réversibles. Cependant, les 

transformations structurales étant nombreuses pendant les insertions et les désinsertions 

successives d’ions sodium, la structure de l’oxyde lamellaire subit de fortes contraintes qui ne 

lui permettent pas toujours de retrouver sa structure initiale. Ces distorsions structurales 

entrainent des problèmes de stabilité du matériau au cours des cycles se traduisant par une 

chute importante de la capacité à chaque cycle. Afin d’améliorer la stabilité de ces matériaux, 

deux stratégies principales sont en général envisagées : le mélange de plusieurs métaux de 

transition et l’incorporation de dopants en faible proportion. 

 Parmi les oxydes lamellaires, les composés sans cobalt à base de manganèse et de 

nickel semblent constituer un bon compromis entre performances électrochimiques (forte 

capacité et tension élevée grâce au couple Ni
2+

/Ni
4+

) et coût réduit grâce au manganèse. Dans 

le cadre de cette thèse, la famille de matériaux Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 a été étudiée. La 

proportion 1 pour 3 en nickel et en manganèse a été très peu étudiée dans la littérature
[188],[238]

 

contrairement aux proportions 1 pour 2
[134],[137],[189],[191],[192]

 et 1 pour 1
[194]

 présentant des taux 

de nickel plus élevés. En fonction de la valeur de x dans NaxMO2 où M est un (ou des) métal(-

aux) de transition, les degrés d’oxydations +III et +IV du manganèse peuvent coexister. Les 

matériaux Na2/3[Ni1/3Mn2/3]O2 et NaNi1/2Mn1/2O2 les plus étudiés contiennent uniquement le 

degré d’oxydation +IV du manganèse. Dans ce cas, seul le couple redox Ni
2+

/Ni
4+

 (présentant 

un potentiel redox plus élevé que le couple Mn
3+

/Mn
4+

) travaille. Concernant l’abondance des 

ressources, le nickel représente un élément relativement critique dont il faut minimiser 

l’utilisation. Ces raisons nous ont poussés à introduire du nickel en faible proportion.  

 Dans ce chapitre, l’influence de la température de calcination sur la structure du 

matériau Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 est étudiée. Plusieurs techniques de caractérisation ont été 

utilisées afin de bien cerner le matériau non cyclé. Les oxydes lamellaires ont ensuite été 
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testés en électrochimie face à du sodium métal. Les premiers tests ont révélé des problèmes de 

reproductibilité se traduisant par des surcharges apparaissant de manière aléatoire et 

fluctuante pendant le cyclage. Cela nous a poussés à étudier plus précisément les interactions 

avec l’électrolyte. Après avoir identifié un électrolyte permettant de pallier ces problèmes, les 

performances électrochimiques des composés obtenus aux différentes températures de 

calcination ont pu être évaluées en cyclage et en puissance. Enfin, l’évolution de la structure 

au cours du cyclage a été caractérisée par diffraction des rayons X. 

 

 II. Etude de l’oxyde lamellaire Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 non cyclé 
 

 A.  Synthèse de la famille de matériaux 

 

 Le matériau de composition théorique Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 a été obtenu par voie solide 

à partir de carbonate de sodium (Sigma Aldrich, CAS 497-19-8) et du précurseur 

Ni0,25Mn0,75CO3 synthétisé en amont au CEA Grenoble par coprécipitation
[239]

. Les deux 

précurseurs sont broyés dans un mortier avec du cyclohexane. Le passage par voie humide 

permet de favoriser un mélange intime entre ces deux matériaux. Le carbonate de sodium est 

placé en léger excès. Le mélange est ensuite séché à l’air pendant une trentaine de minutes 

pour garantir l’évaporation totale du cyclohexane. La poudre est ensuite récupérée et mise 

dans un creuset cylindrique en alumine. Le creuset est introduit dans un four à moufle pour 

effectuer le traitement thermique. Cette dernière étape consiste à effectuer un plateau à la 

température de calcination Tcalc pendant 24 heures, avec une montée en température de 2 

°C.min
-1

. Les températures de calcination testées sont 800 °C, 900 °C, 950 °C et 1000 °C. La 

Figure 86 montre le profil de température de la synthèse. Le four utilisé pour cette synthèse 

est un four à chambre Carbolite CWF 11/13 dont la température maximale d’utilisation est 

1100 °C. 
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Figure 86. Dernière étape de synthèse de l’oxyde lamellaire Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 avec Tcalc = 800 °C, 900 °C, 

950 °C ou 1000 °C 

 

 B.  Caractérisations physico-chimiques des matériaux synthétisés 

 

 Les quatre oxydes lamellaires obtenus après calcination à 800 °C, 900 °C, 950 °C et 

1000 °C respectivement ont été caractérisés en détail par plusieurs techniques telles que la 

granulométrie laser, la microscopie électronique à balayage et la diffraction des rayons X. 

 

 Taille et morphologie des particules 1.

  

 La Figure 87 montre les distributions de taille des particules déterminées par 

granulométrie laser. 
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Figure 87. Distributions de la taille des particules des oxydes lamellaires obtenus aux quatre températures 

de calcination étudiées 

 

 

 Les distributions de taille de particules sont très similaires quelle que soit la 

température de calcination considérée. Deux populations de particules sont présentes et 

centrées autour de 300 nm et 5 µm, respectivement. 

 La morphologie des particules est ensuite observée par microscopie électronique à 

balayage (MEB). Sur la Figure 88, les clichés de gauche illustrent la répartition des particules 

à la même échelle et montrent une distribution globale des particules homogène qui ne diffère 

pas avec la température de calcination. En zoomant sur les particules (clichés de droite), des 

sphères d’environ 5 µm de diamètre sont majoritairement observées. Ceci est en accord avec 

la granulométrie laser dont les résultats montrent une population importante de particules 

centrée autour de 5 µm. La deuxième population, dont les particules sont plus petites, pourrait 

représenter les particules primaires de ces sphères. En effet, un passage aux ultrasons est 

effectué en amont de la mesure par granulométrie laser, ce qui permet de casser les agrégats. 

Il est ainsi possible qu’une partie des particules secondaires sphériques soient cassées et que, 

par conséquent, les particules primaires soient détectées. Une autre population de particules 
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semble également apparaitre à haute température. Même si les particules sont majoritairement 

sphériques, des particules prismatiques sont observées en plus petit nombre à partir de 950 °C. 

Ces prismes grossissent pour atteindre des tailles d’environ 10 µm à 1000 °C. Ils pourraient 

correspondre à des impuretés qui se formeraient à hautes températures. 

 

    

    

    

 

a) 

b) 

c) 
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Figure 88. Clichés de microscopie électronique à balayage des oxydes lamellaires obtenus à la température 

de calcination de : a) 800 °C, b) 900 °C, c) 950 °C et d) 1000 °C. Attention aux échelles : clichés de gauche 

(échelle de 10 µm) et ceux de droite (échelle de 1 OU 2 µm). 

 

 

 C. Surface développée des matériaux 

 

 La morphologie des particules étant peu différente en fonction de la température de 

calcination, des valeurs de surfaces développées similaires sont attendues. Le Tableau XV 

reporte les surfaces BET obtenues par adsorption d’azote. 

 

Tableau XV. Surfaces BET des oxydes lamellaires obtenus aux quatre températures de calcination 

étudiées (les incertitudes sont données entre parenthèses) 

Température de 

calcination (°C) 
800 900 950 1000 

Surface BET 

(m².g
-1

) 
2,3 (+/- 0,0) 1,5 (+/- 0,1) 1,2 (+/- 0,1) 0,8 (+/- 0,2) 

 

Le Tableau XV semble montrer une diminution de la surface BET du matériau lorsque la 

température de calcination augmente. Ceci pourrait s’expliquer par l’obtention de sphères 

moins poreuses avec la température due à une légère croissance des particules primaires et/ou 

à l’apparition de particules prismatiques qui ne paraissent pas poreuses sur les clichés MEB. 

Globalement, on peut constater que la surface développée de ces oxydes lamellaires est faible 

car inférieure à 3 m².g
-1

. 

 

 D. Structures cristallographiques des matériaux 

 

 Comme il l’a été détaillé dans le Chapitre I, la structure de l’oxyde lamellaire 

conditionne ses performances électrochimiques. Il est ainsi fondamental de bien caractériser 

d) 
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sa structure initiale pour pouvoir ensuite expliquer son évolution au cours du cyclage. Pour 

cela, les matériaux ont été analysés par diffraction des rayons X pour identifier la (ou les) 

structure(s) et les éventuelles impuretés. 

 

 Analyse qualitative des diffractogrammes 1.

 

 La Figure 89 représente le diffractogramme obtenu pour chaque oxyde lamellaire. Les 

raies de diffraction peuvent être indexées avec deux phases, appelées P2 et P3, dont les 

propriétés cristallographiques sont reportées dans le Tableau XVI. 

 

  

 

Figure 89. Diffractogrammes des oxydes lamellaires obtenus aux quatre températures de calcination 

étudiées : 800 °C (en noir), 900 °C (en rouge), 950 °C (en bleu) et 1000 °C (en vert) 
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Tableau XVI. Propriétés cristallographiques des deux structures appelées P2 et P3 

PDF Système 
Type 

d’empilement
14

 
Groupe d’espace 

Paramètres de 

maille 

00-054-0894 Hexagonal P2 P63/mmc 
a=b=2,885 Å 

c=11,183 Å 

04-016-7123 
Rhomboédrique 

hexagonal 
P3 R3m 

a=b=2,879 Å 

c=16,746 Å 

 

 Les deux structures cristallographiques, P2 et P3, sont présentes dans le matériau 

Na0,6Ni0,25Mn0,75O2. Ces deux phases avaient déjà été identifiées par Dollé et al.
[188]

 pour le 

composé Na0,7Ni0,25Mn0,75O2. Comme observé sur les diffractogrammes de la Figure 89, la 

cristallinité de ces deux phases est clairement différente en fonction de la température de 

calcination. La largeur des raies de la phase P3 restant constante avec la température, on peut 

en déduire que la cristallinité de cette phase (indexée avec les pics violets) ne dépend pas de la 

température. Néanmoins, les pics de la phase P2 (indexés en verts foncés) s’affinent 

nettement lorsque la température augmente. Ceci montre une augmentation de la taille des 

cristallites et, par conséquent, une cristallinité accrue de cette phase. Même si deux structures 

ont été identifiées à l’aide de la base de données ICDD, les paramètres de maille doivent être 

ajustés pour pouvoir parfaitement correspondre aux pics de diffraction des quatre oxydes 

lamellaires synthétisés. 

 L’attribution des indices de Miller des raies de diffraction permet d’obtenir de 

nombreuses informations sur l’ordre structural des matériaux. Par exemple, sur la Figure 90 

se trouve l’indexation des raies principales du composé obtenu à 1000 °C.  

 

                                                           
14

 D’après la nomenclature de Delmas et al. établie en 1980 pour les oxydes lamellaires
[131]
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Figure 90. Partie du diffractogramme du composé obtenu à 1000 °C sur laquelle les principales raies de 

diffraction sont indexées 

  

 Bien que la structure P2 devienne de plus en plus cristallisée avec la température, 

certains pics restent assez larges. La Figure 90 montre que les pics (00l) sont fins alors que les 

pics (h0l) ou (0kl) de la phase P2 sont assez larges. Ceci montre que la structure P2 présente 

des fautes d’empilement de type P3. En effet, ces deux types d’empilement ont la même 

distance inter feuillet, par conséquent, les raies (00l) ne sont pas impactées par d’éventuels 

défauts. Par contre, les familles de plans réticulaires faisant intervenir une composante selon c 

et une autre selon a ou b sont impactées par les défauts d’empilement, d’où des pics de 

diffraction plus larges pour les raies (h0l) et (0kl). Ce fait est d’autant plus confirmé avec le 

pic (110) correspondant aux deux structures et le pic (100) qui sont très fins. Ainsi, le plan 

(a,b) ne contient aucun défaut. Autrement dit, les feuillets des métaux de transition ne 

présentent aucun défaut mais leur empilement qui est majoritairement de type P2 à haute 

température est perturbé par des défauts de type P3. Ces défauts d’empilement représentent en 

réalité des glissements ponctuels des feuillets de métaux de transition.  
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 En regardant plus précisément les diffractogrammes, trois pics d’intensités très faibles 

présents à 14,2°, à 77° et à 77,7° ne correspondent pas aux deux phases principales P2 et P3 

(Figure 91). Le pic à 14,2° représente la raie K des raies (002) et (003) à 15,8°. Les deux 

autres pics n’ont cependant pas pu être identifiés.  

 

     

Figure 91. Pics supplémentaires de très faibles intensités détectés à 14,2° (Kβ), à 77° et 77,7° non identifiés 

avec la base de données (voir flèches) 

 

 

 De plus, le ratio des intensités intégrées 
P2

P3
  semble augmenter avec la température. En 

effet, alors que les intensités des pics de la phase P2 augmentent avec la température, celles 

des pics de la phase P3 diminuent. Cependant, il n’est pas possible de déterminer précisément 

la proportion de chaque phase. En effet, puisque la phase P2 contient des fautes 

d’empilements, ces défauts vont affecter les raies d’indices (h0l) et (0kl) en diminuant leur 

intensité alors que les raies (00l) ne seront pas impactées. Par conséquent, seule la 

comparaison entre les raies (00l) des structures P2 et P3 aurait permis de calculer la 

proportion de chaque phase. Or ces raies sont superposées comme on peut le voir, par 

exemple, avec la raie (004) de la phase P2 et la raie (006) de la phase P3 qui tombent toutes 

deux à 32°. Pour pouvoir quantifier proprement ces deux structures, un affinement par des 

logiciels tels que FAULTS ou DIFFAX aurait permis de mieux caractériser les défauts 

d’empilement présents dans ces matériaux.    

 Ainsi, l’analyse des quatre diffractogrammes a permis de mettre en lumière la 

présence de fautes d’empilement de type P3 au sein de la structure P2 des oxydes lamellaires 

Na0,6Ni0,25Mn0,75O2. Ces défauts sont de moins en moins nombreux avec la température 
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comme on a pu le voir avec l’affinement des pics de la structure P2 et la diminution des pics 

de la phase P3. 

 Par la suite, nous avons choisi de développer l’oxyde lamellaire obtenu à 900 °C qui 

présente une meilleure cristallinité que celui obtenu à 800 °C et ne contient aucune impureté, 

d’une part, et le composé obtenu à 1000 °C car il présente la plus haute cristallinité mais 

contient cependant quelques impuretés comme il sera développé par la suite. 

 

 Analyse détaillée des diffractogrammes des composés obtenus à 900 °C et 1000 °C 2.

 

 La Figure 92 montre les diffractogrammes des matériaux obtenus à 900 °C et 1000 °C 

sur la gamme angulaire 30° - 80°. 
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Figure 92. a) Diffractogrammes des oxydes lamellaires obtenus à 900 °C et 1000 °C sur la gamme 

angulaire 30°-80° et b) Indexation des impuretés de l’oxyde lamellaire obtenu à 1000 °C  

 

 

 Alors que l’oxyde lamellaire obtenu à 900 °C ne présente pas d’autres pics 

supplémentaires excepté les trois faibles pics à 14,2°, 77° et 77,7°, celui obtenu à 1000 °C 

présente deux impuretés attribuées aux composés NiO et NiMn2O4 (numéros de cartes PDF 

04-001-9373 et PDF 00-001-1110 respectivement). La formation de ces oxydes de métaux de 

transition à haute température peut témoigner d’une perte de sodium au sein du matériau. Ce 

manque de Na a pu engendrer une migration de métaux de transition dans l’inter feuillet ou en 

surface, menant aux composés NiO et NiMn2O4. 

 Dans le but de connaître précisément les paramètres de maille des oxydes lamellaires, 

un affinement des diffractogrammes par whole pattern matching (Méthode LeBail) est 

effectué avec le logiciel FULLPROF, d’une part, et le logiciel EVA, d’autre part. Alors que le 

logiciel FULLPROF détermine les paramètres de maille par calcul, le logiciel EVA permet à 

l’opérateur de les trouver par tâtonnement en faisant varier leur valeur manuellement. Des 

valeurs similaires ont été trouvées par ces deux logiciels pour ajuster la position des raies du 

matériau obtenu à 900 °C. Le Tableau XVII recense les paramètres de maille affinés de ce 

composé. 
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Tableau XVII. Paramètres de mailles affinés de l’oxyde lamellaire obtenu à 900 °C 

Paramètres de maille (Å) P2 P3 

a = b 2,874 Å 2,874 Å 

c 11,243 Å 16,882 Å 

 

 Le logiciel FULLPROF a ensuite été utilisé pour ajuster le profil de raies du 

diffractogramme expérimental. En analysant plus précisément les pics de diffraction, nous 

avons pu constater que le profil simulé par une fonction pseudo-Voigt ne peut être ajusté au 

profil expérimental à cause de l’anisotropie des pics de diffraction due aux défauts 

d’empilement (Figure 93). En effet, le logiciel ne peut pas simuler un diffractogramme dont 

les raies d’une même phase présentent des largeurs à mi-hauteur bien différentes.  

 

 

Figure 93. Simulation du profil expérimental de l’oxyde lamellaire obtenu à 900 °C par le logiciel 

FULLPROF 

 

 

 Concernant maintenant l’oxyde lamellaire obtenu à 1000 °C, le paramètre de maille c 

de la phase P3 n’a pas pu être corrélé à celui déterminé manuellement par le logiciel EVA. 

Deux raisons peuvent expliquer cela à savoir, d’une part, la présence de nombreux pics 

supplémentaires correspondant, entre autres, aux impuretés NiO et NiMn2O4 et, d’autre part, 

la faible intensité de la phase P3 rendant l’ajustement plus difficile. Les paramètres de maille 
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déterminés avec le logiciel EVA par tâtonnement semblent cependant mieux correspondre à la 

position des pics de diffraction du composé, ils seront ainsi gardés par la suite (Tableau 

XVIII). 

 

Tableau XVIII. Paramètres de mailles ajustés de l’oxyde lamellaire obtenu à 1000 °C 

Paramètres de maille (Å) P2 P3 

a = b 2,878 2,877 

c 11,239 16,878 

 

 L’analyse détaillée des diffractogrammes des deux composés obtenus à 900 °C et 1000 

°C a permis de confirmer la présence et la position des raies des phases P2 et P3. Pour ces 

deux températures de calcination, peu de variations de paramètres de maille sont à noter. A 

haute température, une perte de sodium semble avoir lieu, comme attesté par la présence 

d’oxydes de nickel et/ou de manganèse. De plus, la présence des défauts d’empilement dans 

ces oxydes lamellaires empêche l’affinement de la structure. Seuls des logiciels prenant en 

compte les défauts structuraux pourraient permettre de mieux caractériser la structure 

complexe de Na0,6Ni0,25Mn0,75O2. 

 

 E. Stabilité à l’air des matériaux 

 

 Les oxydes lamellaires étant des matériaux généralement sensibles à l’air, la stabilité 

de leur structure à l’air a été suivie par diffraction des rayons X. Le suivi a été réalisé sur 

l’oxyde lamellaire calciné à 900 °C. Le produit obtenu en fin de synthèse a été séparé en deux 

parties : l’une conservée à l’air et l’autre conservée en boite à gants, à température ambiante. 

Des diffractogrammes ont été acquis pendant 30 minutes à une fréquence d’un par mois. La 

Figure 94 compare les diffractogrammes de l’oxyde lamellaire conservé sous les deux 

atmosphères différentes.  
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Figure 94. Comparaison des diffractogrammes de l’oxyde lamellaire obtenu à 900 °C stocké sous : a) 

argon et b) air 

 

 

Comme le montre la Figure 94, l’oxyde lamellaire stocké sous argon ne présente pas de 

dégradations structurales sur 6 mois. En effet, les diffractogrammes ne présentent ni de pics 
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supplémentaires ni de disparition de pics. Par contre, le matériau stocké sous air se dégrade à 

partir de 4 mois avec l’apparition de nouveaux pics à 12,5°, 14° et 25,5°. Ces dégradations 

s’intensifient et, à 6 mois, les pics des structures initiales (P2 et P3) sont complétement 

déformés. Les nouveaux pics peuvent être indexés à une phase hydratée dont les raies les plus 

intenses sont repérées à 12,5° et 25,5° (indiqués par une flèche sur la Figure 94). Comme 

reporté dans la littérature
[134],[139],[209],[210]

, l’intercalation de molécules d’eau est possible entre 

les feuillets des métaux de transition, ce qui expliquerait la présence d’une phase hydratée.  

 Il est important de rappeler que la diffraction des rayons X caractérise uniquement les 

matériaux cristallins, d’une part, et ne détecte ces matériaux qu’à partir d’une quantité 

minimale qui diffracte. Par conséquent, il est possible que des dégradations se produisent 

avant 4 mois sans que celles-ci ne soient détectées en DRX. Des impuretés amorphes ou 

cristallines en faibles quantités peuvent ainsi être présentes avant 4 mois. Pour s’affranchir de 

tout doute sur une éventuelle évolution de structure, tous les échantillons d’oxydes lamellaires 

sont conservés en boite à gants. 

 

 

 F.  Conclusions 

 

 Cette première partie sur les oxydes lamellaires a permis d’observer l’impact de la 

température de calcination sur le matériau Na0,6Ni0,25Mn0,75O2. La structure des quatre oxydes 

lamellaires étudiés dans le cadre de cette thèse a été caractérisée par différentes techniques. 

Quelle que soit la température de calcination, l’oxyde lamellaire est constitué de deux types 

d’empilement, P2 et P3. Ce dernier semble plutôt être des fautes d’empilement de la phase P2. 

Lorsque la température de calcination augmente, la phase P2 devient plus cristallisée et les 

fautes d’empilement de type P3 diminuent. L’utilisation de logiciels comme FAULTS aurait 

permis de mieux cerner les défauts d’empilement de l’oxyde lamellaire étudié dans le cadre 

de cette thèse.  

 Pour garantir la stabilité des matériaux, les oxydes lamellaires sont directement 

stockés en boite à gants après être synthétisés. 

 Maintenant que la structure de l’oxyde lamellaire Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 a été 

caractérisée, il est intéressant de voir comment se comporte cette structure en électrochimie. 

La capacité théorique de ce composé s’élève à 158 mAh.g
-1

 pour 0,6 Na
+
 échangés. Dans ce 

qui suit, tous les potentiels sont donnés par rapport au sodium métal. 
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 III. Evaluation des performances électrochimiques de l’oxyde 

lamellaire Na0,6Ni0,25Mn0,75O2  – Importance du choix de 

l’électrolyte 
 

 Comme lors de l’étude électrochimique des carbones durs, la configuration « demi-

pile », c’est-à-dire face au sodium métal, est adoptée. Elle est communément utilisée car elle 

permet d’étudier un matériau d’électrode, soit positive soit négative, face au sodium métal. 

Dans ce type de système, l’électrode de sodium métal est en excès, ce qui permet d’évaluer 

spécifiquement les propriétés électrochimiques du matériau d’insertion, en termes de 

capacités réversible et irréversible, de potentiel moyen et de stabilité en cyclage. La 

configuration demi-pile est également très utilisée pour sa simplicité de mise en œuvre. En 

effet, la valeur du grammage de l’électrode doit être connue mais n’est pas critique comme 

dans la configuration « système complet ». En effet, dans le cas de ce dernier, le ratio entre la 

capacité surfacique de l’électrode négative et celle de l’électrode positive, appelé 

« équilibrage », est parfois difficile à contrôler en laboratoire : l’épaisseur des électrodes est 

délicate à ajuster avec une racle lors de l’enduction, ce qui ne permet pas de contrôler 

précisément le grammage des électrodes et l’homogénéité de l’épaisseur de l’enduction. De 

plus, dans une configuration Na-ion, le potentiel de l’électrode positive et celui de l’électrode 

négative varient simultanément, le premier augmente et le deuxième diminue pendant la 

charge de la cellule électrochimique. Par conséquent, il n’est pas possible de suivre le 

potentiel de chaque électrode, sauf si une électrode de référence est ajoutée au système. 

Cependant, comme abordé dans le Chapitre IV dans le cadre de la spectroscopie d’impédance, 

la position de l’électrode de référence est un point crucial et délicat dans l’obtention de 

résultats reproductibles et fiables. Ces différents aspects nous ont poussés à tester l’oxyde 

lamellaire face au sodium métal. 

 Malgré les avantages liés à l’emploi de demi-cellules, il est important de noter que 

l’utilisation de sodium métal peut engendrer des réactions parasites entre l’électrolyte et le 

métal. Comme il l’a été évoqué dans l’étude bibliographique du Chapitre I, le mélange de 

carbonates linéaires et de carbonate d’éthylène (EC) se dégraderait et formerait un carbonate 

d’alkyle
[104],[105],[107],[108],[109]

 à bas potentiel. Ce dernier limiterait la durée de vie et dégraderait 

la sécurité des batteries. Le mécanisme de dégradation de l’électrolyte a été largement étudié 
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dans les batteries Li-ion
[104],[105],[240],[241]

. Néanmoins, dans le cas des batteries Na-ion, peu de 

travaux portent sur ces dégradations électrolytiques
[107]

. 

 Les travaux présentés dans cette partie ont été entrepris avec Lauréline Lecarme, post-

doctorante au CEA Grenoble. L’oxyde lamellaire le plus cristallin, c’est-à-dire celui obtenu à 

une température de calcination de 1000 °C a été choisi pour cette étude. 

 

 A. Premiers tests en configuration « demi-pile » 

 

 Les bornes de coupure par rapport au sodium métal ont été changées à la fois à bas 

potentiel, en prenant la valeur 1 V  ou 2 V, et à haut potentiel avec les valeurs 4 V, 4,2 V et 

4,45 V. Les performances électrochimiques de cette étude sont recensées sur la Figure 95.  

 

 
Figure 95. Performances électrochimiques en cyclage galvanostatique de l’oxyde lamellaire 

Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 obtenu à 900 °C sur différentes fenêtres de potentiel avec l’électrolyte 1M NaPF6 dans 

EC:DMC (1:1) à 15,8 mA.g
-1
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 Dans un premier temps, nous pouvons voir que, malgré les différentes bornes de 

coupure testées, les courbes galvanostatiques du premier cycle sont superposables (graphes a) 

et c) de la Figure 95). En considérant seulement la première oxydation, on peut distinguer une 

zone pentue jusqu’à 4 V puis un plateau à environ 4,2 V par rapport au sodium métal. Une 

partie considérable de la capacité est d’ailleurs atteinte sur ce plateau. Par conséquent, lorsque 

la borne de coupure est limitée à 4 V, une capacité d’environ 70 mAh.g
-1

 est obtenue alors 

qu’elle peut atteindre jusqu’à 150 mAh.g
-1

 lorsque le potentiel maximal est fixé à 4,45 V. Il 

est à noter que cette capacité est très proche de la capacité théorique du matériau qui est de 

158 mAh.g
-1

 (pour 0,6 Na
+
 échangés). Ainsi, la quasi-totalité des ions sodium peut être retirée 

de la structure à 4,45 V.  

 Dans un second temps, on peut voir que le matériau est capable d’insérer plus d’ions 

sodium qu’il en a initialement dans sa structure, c’est-à-dire 0,6 Na
+
. Comme évoqué 

précédemment, ceci s’explique par la présence de lacunes dans l’espace interfeuillet (0,4 

lacunes) qui permet à la structure d’accueillir des ions supplémentaires. Cette insertion 

supplémentaire est, par conséquent, plus importante lorsque la borne de coupure basse est 

abaissée de 2 V à 1 V. En effet, à 1V, la capacité additionnelle peut atteindre jusqu’à 100 

mAh.g
-1

 et conduit à un total équivalent à 0,93 Na
+
 inséré. La structure pourrait ainsi 

accueillir l’équivalent de 1 Na
+
 entre ses feuillets. Cependant, cette insertion supplémentaire 

n’est possible que dans le cas d’un système en demi-pile, c’est-à-dire face à du sodium métal, 

puisque dans cette configuration, une ressource en sodium est disponible. Dans l’optique de 

réaliser un système Na-ion complet utilisant une électrode négative non sodiée, l’échange 

maximal possible serait de 0,6 Na
+
 par mole de matériau actif.  

 La synthèse du matériau NaNi0,25Mn0,75O2 a été envisagée puisque cet oxyde 

permettrait d’échanger l’équivalent de 1 Na
+
 et ainsi d’augmenter la capacité réversible à 224 

mAh.g
-1

. Cependant, le potentiel moyen en décharge de ce matériau est faible (environ 2,8 V) 

comparé à celui du Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 qui atteint 3,3 V. Par conséquent, la densité d’énergie 

atteinte au premier cycle correspond à 627 Wh.kg
-1

 et 495 Wh.kg
-1

 (kg d’oxyde lamellaire) 

pour NaNi0,25Mn0,75O2 et Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 respectivement, soit une augmentation de 21 % 

uniquement. Par ailleurs, compte tenu de son potentiel redox très bas, la stabilité à l’air de 

l’oxyde NaNi0,25Mn0,75O2 est très mauvaise et nous avons donc finalement conservé le 

matériau Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 pour l’étude en fixant la borne basse de coupure à 2 V. 
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 Concernant la stabilité des matériaux au cours des cycles (graphes b) et d) de la Figure 

95), on peut observer une forte chute de la capacité lorsque la borne haute de coupure est 

augmentée. Ceci peut s’expliquer par deux raisons. Tout d’abord, la dégradation 

électrolytique commence à partir d’environ 4 V vs Na
+
/Na. La décomposition des solvants de 

l’électrolyte consomme des électrons qui ne peuvent pas être utilisés pour les réactions 

d’oxydo-réduction des matériaux d’électrodes. Ensuite, comme reporté dans la littérature, une 

transition d’une phase avec Na en environnement prismatique à une phase avec Na en 

environnement octaédrique s’effectuerait sur le plateau à 4 V
[133]

. Ce changement entrainerait 

de fortes contraintes qui peuvent déstabiliser la structure et limiter sa réversibilité lors de 

l’insertion des ions. Par conséquent, le fait de limiter la borne haute à 4 V permet de limiter 

ces deux phénomènes – décomposition de l’électrolyte et transition de phase – et ainsi 

d’améliorer la stabilité du matériau au cours des cycles. Néanmoins, cette limitation conduit à 

diviser la capacité réversible par un facteur 2. Malgré les problèmes présents à haut potentiel, 

la fenêtre de potentiel 2 V – 4,45 V a finalement été choisie pour le reste de l’étude pour 

permettre d’atteindre une capacité de première réduction d’environ 150 mAh.g
-1

 avec des 

potentiels moyens de décharge de 3,3 V et de charge de 3,9 V. 

 Lors de l’étude de la stabilité en cyclage de l’oxyde lamellaire en piles boutons, des 

problèmes de reproductibilité sont apparus à cause de surcharges (capacité d’oxydation 

supérieure à la capacité spécifique théorique du matériau) importantes et fluctuantes d’un 

cycle à l’autre (Figure 96). 
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Figure 96. Courbes galvanostatiques de l’oxyde lamellaire Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 cyclé en pile bouton à C/10 

(où C = 158 mA.g
-1

) avec l’électrolyte 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1) 

 

 

Sur la Figure 96, la capacité d’oxydation au 3
ème

 cycle atteint 200 mAh.g
-1

, ce qui est 

nettement supérieur à la capacité théorique de l’oxyde lamellaire (158 mAh.g
-1

 pour 0,6 Na
+
 

échangés). Ce gain de capacité ne correspond donc pas à une oxydation supplémentaire du 

matériau, mais plutôt à des oxydations électrolytiques importantes à haut potentiel. Ces 

dégradations semblent d’ailleurs survenir de façon aléatoire en fonction des cycles. En outre, 

ces réactions parasites sont majoritairement irréversibles car la capacité déchargée 

(réduction), ne semble pas être impactée par la valeur de la capacité de charge (oxydation). La 

capacité de réduction s’élève initialement à 175 mAh.g
-1

 grâce à l’insertion supplémentaire 

d’ions sodium à bas potentiel qui permet au matériau de dépasser la capacité théorique 

calculée pour 0,6 Na. En effet, comme évoqué précédemment, puisque l’oxyde est en sous-

stœchiométrie de sodium, la structure du matériau contient des lacunes, ce permet d’accueillir 

plus de 0,6 Na
+
. Pour les cycles suivants, la capacité de réduction décroit progressivement au 

fur et à mesure des cycles et ne suit donc pas l’évolution fluctuante de la capacité 

d’oxydation. Cette chute de capacité est couramment observée dans la famille des oxydes 

lamellaires. L’origine de celle-ci sera développée dans la partie V de ce chapitre. 
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 Il est important de noter que ces problèmes de surcharge ont été également observés 

simultanément dans le cas d’un autre matériau d’électrode positive étudié au laboratoire, 

Na3V2(PO4)2F3 (noté NVPF par la suite), comme le montre la Figure 97.   

 

 

Figure 97. Courbes galvanostatiques du matériau NVPF cyclé en pile bouton à C/10 (où C = 128 mA.g
-1

) 

avec l’électrolyte 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1) 

 

 Il convient également de relever que ces réactions parasites ont été constatées 

uniquement dans le cas d’électrodes positives. En effet, lors de l’étude des carbones durs, les 

tests électrochimiques n’ont présenté aucun phénomène pouvant nuire à la reproductibilité et 

à la fiabilité des résultats. Ces phénomènes de surcharge seraient ainsi constatés uniquement 

dans le cas d’un cyclage à haut potentiel. La borne haute de coupure étant différente selon le 

matériau d’électrode testé (4,3 V pour le NVPF et 4,45 V pour l’oxyde), on peut en déduire 

que ces  phénomènes se produisent indépendamment du type de matériau et à partir d’un 

potentiel situé entre 3 V et 4,3 V vs Na
+
/Na. 

  

 Ces réactions électrolytiques posent problème pour plusieurs raisons. Tout d’abord, les 

performances électrochimiques du matériau sont difficilement évaluables puisqu’elles varient 

en fonction des piles boutons et des cycles. Ainsi, les valeurs de capacités réversibles et 

irréversibles sont faussées, de même que la stabilité du matériau est délicate à estimer puisque 
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ces réactions parasites peuvent également conduire à la formation d’espèces réactives vis-à-

vis de l’oxyde (ou du NVPF). Par conséquent, la fiabilité des tests électrochimiques des 

systèmes oxyde lamellaire // Na métal et NVPF // Na métal est remise en question. 

 De plus, il est important d’identifier l’origine de ces dégradations électrolytiques afin 

de savoir si celles-ci peuvent se dérouler dans un système complet Na-ion. La décomposition 

de l’électrolyte à haut potentiel peut engendrer à la fois une forte diminution de la quantité 

d’électrolyte dans la cellule mais également la formation de gaz
[242]

. Ces deux conséquences 

peuvent gravement nuire à la durée de vie et à la sécurité des batteries. Ceci pourrait 

constituer un frein au développement de batteries Na-ion commerciales.  

 

 B. Identification des produits de dégradation de l’électrolyte 

 

 Afin d’identifier le(s) produit(s) de dégradation de l’électrolyte 1M NaPF6 dans un 

mélange équivolume EC:DMC, un morceau de sodium métal d’environ 1 cm² de surface 

totale a été placé dans un bécher et immergé dans cet électrolyte. Un suivi cinétique de la 

solution électrolytique a été effectué à l’aide de la chromatographie en phase gazeuse couplée 

à la spectroscopie de masse (GC-MS).  

Le chromatogramme obtenu après 24 heures d’immersion est donné sur la Figure 98 avec le 

spectre de masse du produit de dégradation identifié, le méthyl carbonate d’éthylène glycol 

(noté EGMC par la suite, de l’anglais Ethylene Glycol Methyl Carbonate). 

  

      

Figure 98. a) Chromatogramme de GC-MS de la solution électrolytique 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1) 

contenant un morceau de sodium métal au bout de 24 heures d’immersion et b) Spectre de masse du 

produit de dégradation identifié, EGMC 
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Sur la Figure 98 a), on peut distinguer cinq pics différents à 2,4 min, 3 min, 3,6 min, 12,2 min 

et 14 min. Le premier pic à 2,4 min correspond à POF3, composé issu de la dégradation du sel 

en NaF et PF5 qui peut ensuite réagir avec les traces d’eau présentes dans les solvants 

organiques. La réaction de décomposition du sel LiPF6 est décrite sur la Figure 99
[105]

. Ce 

même mécanisme de dégradation peut également être écrit pour le sel NaPF6. 

 

 
Figure 99. Mécanisme de dégradation du sel de lithium LiPF6

[105]
 

 

 

Le pic à 3 min est attribué à l’acétonitrile, solvant utilisé pour diluer l’échantillon prélevé. Le 

facteur de dilution est de 30, ce qui explique la forte intensité du pic. Les pics à 3,6 min et 

12,2 min correspondent aux solvants de l’électrolyte à savoir le DMC et l’EC respectivement. 

Enfin, le dernier pic a été identifié comme étant le méthyl carbonate d’éthylène glycol 

(EGMC) dont le spectre de masse est représenté sur la Figure 98 b). Ce produit de 

dégradation, déjà détecté dans les batteries Li-ion, a été également retrouvé dans les cellules 

sodium-ion contenant un mélange de carbonates linéaires et de carbonate d’éthylène
[107]

. 

Cependant, dans le cas des batteries Li-ion, ce produit est détecté dans des conditions 

particulières de cyclage ou de température. D’après la littérature
[104],[108],[109]

, le mécanisme de 

formation le plus répandu est constitué de deux étapes. La première correspond à la réduction 

du DMC en une espèce anionique, le méthoxyde, et une espèce radicalaire, le formiate de 

méthyle. Le méthoxyde attaque le carbonate d’éthylène par réaction nucléophile, ce qui mène 

au produit de dégradation EGMC mais également à la formation d’une nouvelle molécule de 

méthoxyde. Cette espèce peut de nouveau attaquer une molécule d’EC, et ainsi de suite. 

Enfin, l’EGMC formé peut également réagir avec l’intermédiaire noté A en entrainant la 

formation d’un polymère. Le mécanisme est décrit sur la Figure 100. 
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Figure 100. Réactions de dégradation d’un mélange EC:DMC menant à la formation de l’EGMC et d’un 
polymère 

 
Le suivi cinétique effectué sur la solution électrolytique contenant du sodium métal permet 

d’observer l’évolution du pourcentage molaire d’EC et de DMC consommés et celui d’EGMC 

formés en fonction du temps. Des étalonnages des différents solvants ont été effectués en 

amont afin de les quantifier. Les résultats du suivi cinétique sont répertoriés dans le Tableau 

XIX. 

 

Tableau XIX. Suivi cinétique du pourcentage molaire en DMC, EC et EGMC 

Temps 
%nDMC 

consommé 

%nEC 

consommé 

%nEGMC 

formé 

t0 / / / 
t0 + 9 h / / / 
t0 + 24 h 4 4 4 
t0 + 29 h 13 13 13 
t0 + 35 h 18 18 18 
t0 + 80 h 19 19 19 

 

Tout d’abord, le Tableau XIX montre que les solvants de l’électrolyte commencent à se 

décomposer après 24 heures de contact avec le sodium métal, ce qui indique une dégradation 

rapide. Ensuite, ces données confirment qu’une mole de DMC et une mole d’EC mènent à la 

formation d’une mole d’EGMC comme reporté dans la littérature[104],[107],[243]. 
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Lorsque le volume d’électrolyte introduit est faible, le polymère est visible après avoir 

immergé un morceau de sodium métal pendant quelques heures (Figure 101). 

 

                                                      

Figure 101. Photographies d’un morceau de sodium dans très peu d’électrolyte 1M NaPF6 dans EC:DMC 

(1:1) : a) dès immersion et b) après 15 heures d’immersion du morceau de sodium 

 

 

Après 15 heures d’immersion, la solution électrolytique, initialement transparente, devient 

orangée et très visqueuse. Ceci montre qu’une polymérisation a bien eu lieu dans le bêcher. 

Ce polymère ne peut, cependant, pas être caractérisé par GC-MS. Une étude plus poussée par 

chromatographie d'exclusion stérique couplée à de la spectroscopie infrarouge pourrait peut-

être permettre d’identifier la nature et la masse molaire du polymère formé. Dans le cas du 

suivi cinétique (Tableau XIX), le précipité est observé après 35 heures d’immersion. 

D’ailleurs, il est à noter qu’après 35 heures, le pourcentage molaire des différents composés 

ne varie quasiment plus. Ceci semble indiquer que la polymérisation a lieu lorsque la solution 

est saturée en EGMC. 

 Lors de cette étude préliminaire, nous avons pu voir que l’immersion de sodium métal 

dans l’électrolyte 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1) mène à deux produits de dégradation qui 

sont le POF3, issu de la dégradation du sel de sodium, et l’EGMC, issu de la décomposition 

des solvants au potentiel du sodium métal. L’EGMC est formé en continu à partir d’une 

molécule d’EC et d’une molécule de DMC. Lorsque sa concentration devient trop importante, 

ce produit polymérise et forme un gel orangé. Il est intéressant de voir maintenant si ce 

produit se forme pendant le cyclage et s’il peut être corrélé aux surcharges parfois observées 

dans les systèmes matériau d’électrode positive // Na métal.  

 

au bout 

de 15 heures 
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 C. Suivi de l’EGMC pendant le cyclage de « demi-cellules »  

 

 Protocole expérimental 1.

 

 Afin de quantifier les solvants et le produit de dégradation, EGMC, dans une cellule 

électrochimique, il est nécessaire de connaitre le volume exact prélevé. Or, dans le cas de 

piles boutons, l’électrolyte imbibe les séparateurs, ce qui ne permet pas d’en prélever 

facilement un volume. Dans la littérature
[104]

, il est commun d’immerger les séparateurs dans 

l’acétonitrile et d’analyser ensuite la solution. Cette technique est adaptée à l’identification de 

composés mais elle ne permet pas de quantifier précisément ces produits. Pour cette raison, le 

design d’une cellule sans séparateurs et permettant de prélever aisément l’électrolyte était 

nécessaire. Pour cela, nous avons utilisé une cellule développée par l’INAC pour les 

expériences de diffraction des rayons X au synchrotron (projet BACCARA) pour mener à 

bien ces études sur l’électrolyte. Ce design, illustré en Figure 102, ne nécessite pas de 

séparateurs car les électrodes sont distantes de 3 millimètres.  

 

                                   

Figure 102. Photographies de la cellule développée par l’INAC et adaptée pour analyser des électrodes par 

diffraction des rayons X sous rayonnement synchrotron avec : a) cellule assemblée, b) électrode de travail 

sur la partie basse de la cellule et c) contre-électrode (ici, sodium métal) sur le plot métallique supérieur. 

 

 

Cette cellule est constituée d’un corps en peek
15

 et de deux plots métalliques faisant office de 

collecteurs de courant. Pour calculer facilement sa surface, l’électrode (d’oxyde lamellaire ou 

de NVPF) est découpée en rectangle. Le collecteur de courant en aluminium de même aire est 

pesé seul afin de déterminer la masse de matière active sur l’électrode de travail. Concernant 

la contre-électrode, du sodium métal est étalé pour former une fine couche sur le plot (voir 

Figure 102 c)). Un volume de 800 µL d’électrolyte contenant 1M de NaPF6 dans EC:DMC 

(1:1) est introduit. Un prélèvement de 50 µL de cet électrolyte est dilué dans un vial de 1,5 

                                                           
15

 Le peek désigne le polyétheréthercétone. 

a) b) c) 

https://fr.wikipedia.org/wiki/Poly%C3%A9ther%C3%A9therc%C3%A9tone
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mL d’acétonitrile. Pour pouvoir comparer les différentes quantifications effectuées, chaque 

cellule est démontée à la fin du 5
ème

 cycle. L’étude a été menée sur l’oxyde lamellaire 

Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 et sur le fluorophosphate NVPF. Plusieurs solutions électrolytiques ont 

été testées telles que l’électrolyte 1M NaPF6 EC:DMC (1:1) sans additif ou avec différents 

pourcentages massiques d’un additif, le carbonate de fluoroéthylène (FEC). L’intérêt de cet 

additif sera développé ultérieurement dans ce chapitre. 

 

 Formation de l’EGMC dans une cellule cyclée avec électrolyte sans additif 2.

 

 Comme dans le cas des piles boutons, l’oxyde lamellaire cyclé dans la cellule de 

l’INAC présente des oxydations parasites importantes et aléatoires. La Figure 103 montre les 

courbes galvanostatiques des 5 premiers cycles de l’oxyde lamellaire. 

 

Figure 103. Courbes galvanostatiques des 5 premiers cycles de l’oxyde lamellaire cyclé à C/10 (où C = 158 

mA.g
-1

) avec l’électrolyte 1M NaPF6 EC:DMC (1:1) entre 2 V et 4,45 V vs Na
+
/Na dans la cellule 

développée par l’INAC 

 

Comme observé sur la Figure 103, excepté le premier cycle, de fortes surcharges sont 

obtenues à chaque cycle. En particulier, celle du cycle 3 est très élevée car elle conduit à une 

capacité d’oxydation d’environ 250 mAh.g
-1

 (contre 158 mAh.g
-1

 en théorie). D’ailleurs, il est 
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à noter que la polarisation est très significative. De plus, à part le léger gain de capacité en 

décharge dû à une insertion supplémentaire d’ions sodium à bas potentiel (6 mAh.g
-1

), les 

capacités de réduction ne sont pas impactées par les différentes surcharges. La capacité de 

réduction décroit graduellement au cours des cycles (Tableau XX). Par conséquent, les 

problèmes d’oxydation ne semblent pas influencer la réduction. 

 

Tableau XX. Capacités de réduction des 5 premiers cycles de l’oxyde lamellaire cyclé à C/10 (où C = 158 

mA.g
-1

) avec l’électrolyte 1M NaPF6 EC:DMC (1:1) entre 2 V et 4,45 V vs Na
+
/Na dans la cellule 

développée par l’INAC 

 Cycle 1 Cycle 2 Cycle 3 Cycle 4 Cycle 5 

Capacité de réduction (mAh.g
-1

) 143 140 129 118 110 

 

Après les cinq cycles, la cellule est démontée et un volume de 50 µL d’électrolyte est prélevé 

et analysé en GC-MS. Dans ce cas, un pourcentage molaire de 20 % d’EGMC est atteint, 

valeur en accord avec les diminutions 20 %molaire d’EC et de DMC. Lors du démontage de 

la cellule, une croûte orangée a été observée sur l’électrode de sodium métal, comme le 

montre la photographie de la Figure 104. Il pourrait s’agir du même polymère formé lors de 

l’immersion de sodium métal dans l’électrolyte. 

 

 

Figure 104. Photographie de l’électrode de sodium métal lorsque la cellule a été cyclée avec l’électrolyte 

1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1) 

 

 

 Par conséquent, le produit de décomposition des solvants est également observé dans 

une cellule qui a subit 5 cycles de charge-décharge. Or l’EGMC est le seul produit de 

dégradation détecté. Ainsi, les surcharges obtenues dans les systèmes oxyde lamellaire // Na 

métal pourraient être liées à la présence de ce composé. 
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 D. Mise en évidence du rôle de l’EGMC dans les surcharges via l’ajout de 

FEC 

 

 Intérêt de l’additif FEC 1.

 

 Comme expliqué dans l’étude bibliographique du Chapitre I, l’additif FEC a prouvé 

son efficacité dans le cadre des batteries Li-ion. Récemment, l’impact positif du FEC sur un 

oxyde lamellaire riche en lithium a pu être mis en lumière par une récente étude de Li et 

al.
[244]

. Celle-ci montre de meilleures performances électrochimiques en cyclage et en 

puissance pour un de ces matériaux. Dans le cas des batteries Na-ion, l’effet de l’ajout de cet 

additif semble dépendre du type de matériaux utilisés. Dans le cas des alliages tels que 

l’antimoine ou l’étain, le FEC permet d’améliorer efficacement la stabilité de la couche de 

passivation, ce qui permet de réduire les expansions volumiques, et par conséquent, 

d’améliorer la cyclabilité du matériau
[93]

. Dans le cas du carbone dur, les effets sont mitigés : 

l’efficacité de cet additif semble dépendre de la nature du carbone et de l’électrolyte 

utilisé
[67],[110],[121]

. 

 Avec le même protocole expérimental que celui mis en place dans le paragraphe III. C. 

1. de ce chapitre, un morceau de sodium métal est immergé dans 1M NaPF6 EC:DMC (1:1) 

contenant 0,5 %massique de FEC. Un volume d’électrolyte et un morceau de sodium 

identiques ont été utilisés pour ces deux expériences. Après 1 mois de suivi cinétique de 

l’électrolyte contenant du FEC, aucune trace d’EGMC n’a été détectée. Pour rappel, dans le 

cas de l’électrolyte sans additif, l’EGMC se formait au bout de 24 heures seulement. Ceci 

peut s’expliquer par une amélioration de la couche de passivation sur le sodium métal due à la 

décomposition du FEC. En effet, bien que FEC et EC aient une formule assez proche, le 

remplacement d’un hydrogène par un fluor dans le cas du FEC (Figure 105) permet à ce 

dernier d’attirer plus facilement les électrons
16

 et donc le FEC va se décomposer en 

premier
[245]

. Cette réduction engendre la formation d’un polymère dont la nature est encore en 

débat dans la littérature
[242],[246]

. Il pourrait s’agir de polyéthylène
[242]

 ou de polycarbonate de 

vinylène
[247]

. Les motifs des deux polymères proposés sont représentés sur la Figure 106. 

                                                           
16

 L’électronégativité du fluor est plus élevée que celle de l’hydrogène. 
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                                            EC                                              FEC 

Figure 105. Formules de EC et FEC 

                                                                

                 Polyéthylène                                             Polycarbonate de vinylène  

Figure 106. Propositions de motifs de polymères issus de la réduction du FEC
[242],[247]

 

 

La décomposition du FEC permet d’améliorer la stabilité de la SEI sur le sodium métal en 

rendant cette couche de passivation plus compacte. Certains articles expliquent que la 

réduction du FEC engendrerait une formation accrue de NaF
17

, composé permettant 

d’améliorer la stabilité de la SEI
[121],[246]

. Cependant, la décomposition de cet additif pourrait 

mener à des dégagements gazeux tels que H2
[242]

, ce qui limiterait la durée de vie et la sécurité 

des batteries. 

 Pour conclure sur l’immersion de sodium métal dans l’électrolyte 1M NaPF6 EC:DMC 

(1:1) contenant 0,5 %m de FEC, on peut dire que cet ajout a permis de passiver efficacement 

la surface du sodium métal et ainsi d’éviter une décomposition continue de EC et de DMC. 

Par conséquent, aucune molécule d’EGMC n’a été formée.  

 

 

 

 

                                                           
17

 Pour rappel, même sans FEC, un des composés principaux de la SEI est le NaF provenant de la dégradation du 

sel NaPF6. 
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 Impact du FEC sur les performances électrochimiques 2.

 

 L’efficacité du FEC dans l’amélioration de la couche de passivation étant 

expérimentalement attestée, différents pourcentages massiques de cet additif ont été ajoutés 

dans l’électrolyte 1M NaPF6 EC:DMC (1:1) afin d’évaluer son impact sur les performances 

électrochimiques de l’oxyde lamellaire synthétisé à 1000 °C. Pour rappel, le but est de 

corréler la formation d’EGMC aux surcharges observées sur les matériaux d’électrodes 

positives. Cette fois encore, la cellule développée par l’INAC est utilisée afin de prélever un 

volume précis d’électrolyte et de quantifier les produits analysés par GC-MS. Les tests 

électrochimiques obtenus pour les différents pourcentages de FEC sont représentés sur la 

Figure 107. 

 

 

Figure 107. Courbes galvanostatiques de l’oxyde lamellaire cyclé à C/10 (où C = 158 mA.g
-1

) avec 

différents pourcentages de FEC (sans FEC, avec 0,5 %m, 3 %m et 10 %m de FEC) dans la cellule de 

l’INAC 
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Comme on peut le voir sur la Figure 107, en présence de FEC et quel que soit son 

taux, aucun phénomène de surcharge n’est observé contrairement à l’électrolyte de référence 

pour lequel les courbes de potentiel se décalent lors des cycles successifs vers des valeurs de 

capacités d’oxydation fluctuantes. Nous pouvons également observer que la capacité 

d’oxydation lors du 2
ème

 cycle est plus importante que celle du 1
er

 cycle. Mais, comme il l’a 

déjà été évoqué précédemment, la structure de l’oxyde lamellaire peut accueillir plus de 0,6 

Na
+
 en réduction, ce qui explique pourquoi, en fonction de la borne de tension basse de 

coupure, la capacité de deuxième oxydation peut être plus importante. Pour les cycles 

suivants, la capacité réversible décroit progressivement à cause de l’instabilité structurale du 

matériau, point qui sera développé dans la partie V de ce chapitre. 

Cependant, malgré cette absence de surcharges, des différences en termes de capacités 

d’oxydation et de réduction sont à noter. Dans le cas où seulement 0,5 %m de FEC est ajouté, 

une capacité d’environ 80 mAh.g
-1 

est atteinte, ce qui est bien plus faible que la capacité 

attendue par ce matériau (158 mAh.g
-1

). Cependant, pour des pourcentages massiques plus 

importants en FEC, une capacité de première oxydation d’environ 130 mAh.g
-1

 est obtenue. 

L’insertion supplémentaire d’ions sodium à bas potentiel permet d’atteindre une capacité de 

deuxième oxydation d’environ 150 mAh.g
-1

. Pour les cycles suivants, les capacités de 

réduction et d’oxydation ne dépassent pas cette valeur. Dans le cas où 0,5 %m de FEC est 

ajouté, la forte diminution de la capacité n’est pas encore comprise à ce jour. Cependant, 

comme nous allons le montrer par la suite, ceci n’est pas observé dans le cas des tests en piles 

boutons. 

Une légère différence est malgré tout observée entre 3 %m et 10 %m de FEC. En 

regardant plus précisément l’ordre des courbes galvanostatiques, on peut constater que, pour 

celles de l’oxyde lamellaire cyclé avec 3 %m de FEC, les capacités d’oxydation ne suivent 

pas forcément l’ordre des cycles (Figure 108). En effet, même si les capacités sont très 

proches, la capacité d’oxydation du cycle 5 est légèrement supérieure à celles des cycles 3 et 

4. Ceci n’est pas observé dans le cas du cyclage avec l’électrolyte contenant 10 %m d’additif. 
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Figure 108. Evolution de la capacité d’oxydation de l’oxyde lamellaire cyclé à C/10 (où C = 158 mA.g
-1

) 

avec différents pourcentages de FEC (3 %m et 10 %m) dans la cellule de l’INAC 

 

Ces quatre cellules ont été démontées après 5 cycles et l’électrolyte a été analysé par 

GC-MS afin de connaître les quantités d’EGMC formée et de FEC consommée. Alors que 

sans additif, un pourcentage molaire de 20 % d’EGMC est atteint, aucune trace de ce produit 

n’a été détectée par GC-MS pour toutes les cellules contenant du FEC. De surcroît, une légère 

diminution de la quantité de FEC a été observée ce qui confirme que les produits de 

dégradations issus de la consommation de l’additif ont participé à la formation de la SEI. 

Ainsi, quel que soit le taux de FEC, l’additif a un effet positif sur les tests 

électrochimiques réalisés. Une SEI plus stable sur les premiers cycles peut être établie et ainsi 

empêcher la formation d’EGMC. Lorsqu’aucune trace du produit de dégradation n’a été 

retrouvée dans l’électrolyte, les surcharges sont absentes. Ceci laisse supposer que l’EGMC 

est à l’origine des oxydations supplémentaires. De plus, une capacité intéressante de 130 

mAh.g
-1 

peut être atteinte si une quantité comprise entre 3 %m et 10 %m de FEC est ajoutée 

dans le design de cellule étudié ici. 
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 Influence de la nature de l’électrode négative sur la formation d’EGMC 3.

 

Dans l’optique de concevoir des cellules complètes Na-ion oxyde lamellaire // carbone 

dur, on peut se demander si la formation du produit de dégradation est due à la présence de 

sodium métal (dégradation chimique) ou au fait d’être exposé à un potentiel très réducteur 

(dégradation électrochimique). Si ce dernier cas est avéré, ceci impliquerait que l’EGMC se 

forme également dans des cellules complètes Na-ion, ce qui poserait des problèmes pour un 

futur développement de cette technologie. 

Pour cela, deux électrodes de carbone dur ont été cyclées en piles boutons et réduites 

jusqu’à être entièrement sodiées avec l’électrolyte 1M NaPF6 EC:DMC (1:1) sans additif ou 

avec 0,5 %m de FEC. Les deux piles boutons ont ensuite été démontées et les électrodes ont 

été nettoyées. Celles-ci ont ensuite été immergées dans 1M NaPF6 EC:DMC (1:1) sans additif 

afin de faire un suivi cinétique de l’électrolyte par GC-MS. Le fait que les électrodes de 

carbone dur soient complétement sodiées, c’est-à-dire portées à environ 10 mV vs Na
+
/Na, va 

nous permettre de conclure sur l’influence du bas potentiel sur la formation d’EGMC. De 

plus, ceci nous permettra d’évaluer la stabilité des SEI formées sans ou avec additif. Les 

Tableaux XXI et XXII montrent les résultats issus de ces deux suivis cinétiques. 

 

Tableau XXI. Suivi cinétique de l’électrolyte 1M NaPF6 EC:DMC (1:1) dans lequel est placée une 

électrode de carbone dur complétement sodiée et réduite avec le même électrolyte 

1M NaPF6 

EC:DMC (1:1) 

%nDMC 

consommé 

%nEC 

consommé 

%nEGMC 

formé 

t0 / / / 

t0 +  1 min / / / 

t0 + 3 h / / / 

t0 + 19 h / / / 

t0 + 24 h / / / 

t0 + 43 h 1 1 1 

t0 + 48 h 1 1 1 

t0 + 67 h 3 3 3 

t0 + 144 h 17 20 19 

t0 + 190 h 18 19 19 
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Tableau XXII. Suivi cinétique de l’électrolyte 1M NaPF6 EC:DMC (1:1) dans lequel est placée une 

électrode de carbone dur complétement sodiée et réduite avec le même électrolyte contenant 0,5 %m de 

FEC 

1M NaPF6 

EC:DMC (1:1) 

+ 0,5 %m FEC 

%nDMC 

consommé 

%nEC 

consommé 

%nEGMC 

formé 

t0 / / / 

t0 + 19 h / / / 

t0 + 37 h / / / 

t0 + 42 h / / / 

t0 + 48 h / / / 

t0 + 96 h 17 17 17 

t0 + 168 h 18 19 19 

 

Dans le cas où l’électrode de carbone dur a subi une réduction avec un électrolyte ne 

contenant aucun additif, la formation d’EGMC apparait au bout de 43 heures. Par contre, 

lorsque l’électrode a été réduite en présence de FEC, le produit de dégradation ne se forme 

qu’après 48 heures d’immersion. Deux points peuvent être dégagés de ces résultats. Tout 

d’abord, la SEI formée en présence de FEC est plus stable que celle formée sans additif, ce 

qui confirme le pouvoir de passivation de cet additif. Ensuite, ces suivis cinétiques montrent 

que, malgré sa formation retardée, l’EGMC se forme dans les deux cas indiquant ainsi que les 

bas potentiels sont responsables de cette décomposition électrolytique, d’une part, et que la 

couche de passivation formée sur le carbone dur n’est pas stable lorsqu’un faible potentiel est 

maintenu pendant plusieurs dizaines d’heures, d’autre part. On rappelle que lorsque 

l’électrolyte était en présence d’un morceau de sodium, un pourcentage molaire de 4 % 

d’EGMC est obtenu en 24 heures. Malgré un faible écart de potentiel d’environ 10 mV entre 

le sodium métal et une électrode de carbone dur complétement sodiée, la décomposition des 

solvants à bas potentiel est plus rapide et plus importante en présence de sodium métal. 

 Ces différents suivis cinétiques ont permis de mettre en lumière, une fois de plus, 

l’impact favorable du FEC sur la passivation des électrodes négatives. Ils ont également 

souligné l’influence considérable du potentiel sur la formation d’EGMC. La présence de ce 

produit de dégradation est ainsi fortement suspectée dans le cas de systèmes complets. Ce 

composé pouvant conduire à des réactions parasites à l’électrode positive, il est par 

conséquent nécessaire d’améliorer la stabilité de la SEI des électrodes négatives afin d’éviter 

les surcharges à l’autre électrode. 
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Même si ces expériences montrent la responsabilité, directe ou indirecte, de l’EGMC 

dans les surcharges, il est intéressant de comprendre les différents phénomènes 

électrochimiques se déroulant en présence ou non de ce produit de dégradation. Pour cela, des 

voltammétries cycliques de l’électrode d’oxyde lamellaire ont été entreprises.  

 

 Influence de l’EGMC sur des courbes électrochimiques 4.

 

Des piles boutons d’électrode d’oxyde lamellaire face au sodium métal ont été testées en 

voltammétrie cyclique à une vitesse de balayage de 0,1 mV.s
-1

. Seuls l’électrolyte sans additif 

et l’électrolyte avec 0,5 %m de FEC ont été étudiés. En effet, pour rappel, même avec ce 

faible ajout d’additif, aucune trace d’EGMC n’a été retrouvée dans l’électrolyte exposé au 

sodium métal. Ceci suppose que les phénomènes électrochimiques menant aux oxydations 

parasites seraient déjà inhibés dans ce cas. Les courbes électrochimiques obtenues par 

voltammétrie cyclique pour ces deux formulations d’électrolytes sont représentées sur la 

Figure 109. 

 

 
Figure 109. Courbes intensité - potentiel des quatre premiers cycles de l’oxyde lamellaire cyclé en pile 

bouton à une vitesse de balayage de 0,1 mV.s
-1

 entre 2 V et 4,45 V avec l’électrolyte 1M NaPF6 EC:DMC 

(1:1)  sans additif (en rouge) et avec 0,5 %m de FEC (en noir). Le courant a été normalisé par la surface 

géométrique de l’électrode, soit 1,54 cm².  
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Sur la Figure 109, les courbes intensité - potentiel des quatre premiers cycles sont quasiment 

superposées pour les deux formulations d’électrolyte étudiées. Par contre, au premier cycle, 

on peut voir que le pic à 4,2 V est plus large et semble présenter un épaulement à 4,35 V en 

oxydation, dans le cas où il n’y a pas d’additif. De plus, de grandes différences apparaissent à 

bas potentiel où des oxydations et réductions supplémentaires autour de 2 V semblent 

apparaitre sans FEC. D’ailleurs, pour les deux formulations d’électrolyte, le comportement 

électrochimique de l’oxyde lamellaire en dessous de 2,5 V est répétable au cours des cycles. 

Ensuite, si l’on compare les courbes intensité - potentiel des différents cycles, on peut voir 

une forte diminution du pic situé à 4,2 V au fur et à mesure des cycles pour les deux 

formulations d’électrolytes. Même si le FEC améliore la passivation du sodium métal, il ne 

permet pas d’améliorer la stabilité du matériau en cyclage de façon significative. Les pics de 

réduction et d’oxydation semblent tout de même mieux définis en présence d’additif. A partir 

des courbes de la Figure 109, les capacités de réduction et d’oxydation atteintes par le 

matériau peuvent être calculées pour chaque cycle. Les résultats sont reportés dans le Tableau 

XXIII. 

 

 

Tableau XXIII. Capacités d’oxydation et de réduction de l’oxyde lamellaire au cours du cyclage (ox = 

oxydation ; red = réduction) 

Capacité (mAh.g
-1

) 
Cycle 1 Cycle 2 Cycle 3 Cycle 4 

ox red ox red ox red ox red 

Sans FEC 134 154 170 142 170 138 161 134 

Avec 

0,5 %m de FEC 
130 147 147 141 141 137 136 133 

 

Le Tableau XXIII met en valeur les oxydations supplémentaires observées dans une pile 

bouton cyclée sans additif. La capacité d’oxydation varie entre 134 et 170 mAh.g
-1

. De plus, 

ces résultats permettent de confirmer encore une fois que la capacité de réduction ne semble 

pas impactée par le comportement du matériau en oxydation puisque sa valeur décroit 

progressivement de manière similaire pour les 2 électrolytes, de 154 à 134 mAh.g
-1

 sans FEC 

et de 147 à 133 mAh.g
-1

 avec FEC. Dans le cas où l’oxyde lamellaire est cyclé avec 

l’électrolyte contenant 0,5 %m de FEC, aucune surcharge n’est observée. Le gain de 17 

mAh.g
-1

 lors de la première réduction permet d’échanger cette même valeur lors de la 
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deuxième oxydation. Pour les cycles suivants également, le nombre d’ions insérés lors de la 

réduction n peut être entièrement désinséré lors de l’oxydation n+1. 

Même si l’ajout de FEC empêche les surcharges, il n’améliore pas significativement la 

stabilité du matériau en cyclage. L’origine des oxydations parasites observées dans le cas du 

cyclage de l’oxyde lamellaire sans additif n’a pas pu être déterminée. Une voltammétrie 

cyclique du produit commercial EGMC a été entreprise afin de savoir si cette espèce est 

électrochimiquement active. Malheureusement, aucune réaction d’oxydoréduction n’a été 

identifiée dans la fenêtre de stabilité de l’électrolyte 1M NaPF6 EC:DMC (1:1). 

 

 E. Optimisation de la quantité d’additif en piles boutons 

 

L’étude précédente a montré l’intérêt du FEC dans l’amélioration de la couche de 

passivation du sodium métal et, par conséquent, l’absence de dégradation continue de 

l’électrolyte a permis d’éviter les surcharges. L’ajout d’additif dans l’électrolyte 1M NaPF6 

dans EC:DMC (1:1) est ainsi nécessaire. Cependant, la quantité de FEC doit être optimisée 

car sa réduction entrainerait la formation de gaz
[242]

 et sa forte viscosité (4,1 mPa.s pour FEC 

contre 1,95 mPa.s pour EC, à 40 °C) pourrait ralentir la conduction des ions à travers 

l’électrolyte et ainsi limiter les performances électrochimiques du matériau en puissance. 

Comme étudié dans la partie précédente de ce chapitre, la quantité optimale en FEC dans 

la cellule développée par l’INAC serait située entre 3 %m et 10 %m. Or, cette quantité est 

susceptible d’être différente pour un autre design. Par exemple, dans la configuration de piles 

boutons, le volume d’électrolyte est bien plus faible en proportion (150 µL) et les électrodes 

sont proches car distancées seulement de deux séparateurs (environ 275 µm). Ainsi, dans ce 

design, les séparateurs sont imbibés d’électrolytes et sont constamment en contact avec les 

deux électrodes.  

 

Afin d’optimiser la quantité d’additif dans la configuration « pile bouton », des tests 

galvanostatiques ont été entrepris à C/10 (où C = 158 mA.g
-1

) avec les 3 pourcentages 

massiques de FEC étudiés, 0,5 %, 3 % et 10 %. Dans ce cas, l’électrolyte n’a pas été analysé 

par GC-MS puisque l’on a déjà montré précédemment qu’une quantité de 0,5 %m de FEC 

empêchait la formation d’EGMC. Par conséquent, seules les performances électrochimiques 

de l’oxyde lamellaire sont évaluées dans cette partie.  
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La Figure 110 représente la courbe galvanostatique de l’oxyde lamellaire au 1
er

 cycle 

testé en piles boutons avec les 3 différentes formulations d’électrolyte. 

 

Figure 110. Courbes galvanostatiques au 1
er

 cycle de l’oxyde lamellaire cyclé à C/10 (où C = 158 mA.g
-1

) 

avec différents pourcentages de FEC (0,5 %m, 3 %m et 10 %m) en piles boutons 

 

La Figure 110 montre que les capacités d’oxydation sont identiques pour des pourcentages 

massiques en FEC de 0,5 %m et 3 %m (132 mAh.g
-1

). Cependant, lorsque la quantité de FEC 

atteint 10 %m, la capacité diminue très légèrement (127 mAh.g
-1

). Ceci pourrait s’expliquer 

par l’augmentation de la viscosité due à l’ajout important de FEC qui peut limiter la 

conductivité des ions
[245]

. Une quantité trop importante d’additif n’est donc pas souhaitable 

afin de ne pas dégrader les performances électrochimiques à fortes densités de courant. Pour 

cette raison, seules les proportions 0,5 %m et 3 %m ont été sélectionnées par la suite. Ces 

résultats en piles boutons montrent également qu’une quantité de plus de 3 %m de FEC 

pourrait dégrader les performances électrochimiques, alors que, pour la cellule développée par 

l’INAC, l’ajout de 10 %m de FEC ne compromettait pas le bon fonctionnement du système. 

De plus, contrairement à la cellule développée par l’INAC, un taux de 0,5 %m de FEC mène à 

une capacité correcte en piles boutons. Ainsi, la quantité optimale en additif dépend assez 

logiquement du design de cellule étudiée.  

 Le comportement en cyclage à faible densité de courant de l’oxyde lamellaire a 

ensuite été étudié pour les deux pourcentages de FEC, 0,5 %m et 3 %m. Les Figures 111 et 
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112 montrent la stabilité en cyclage de l’oxyde lamellaire pour chaque formulation. Dans ce 

cas, la condition d’arrêt en fin de réduction est fixée à 2 V ou correspond à la capacité 

d’oxydation du cycle en cours. Ainsi, aucune insertion supplémentaire n’est possible à bas 

potentiel.  

 

 

Figure 111. Courbes galvanostatiques des 5 premiers cycles de l’oxyde lamellaire cyclé à C/10 (où C = 158 

mA.g
-1

) avec différents pourcentages de FEC (0,5 %m, 3 %m) contenus dans 1M NaPF6 dans EC:DMC 

(1:1) en piles boutons 
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Figure 112. Stabilité en cyclage de a) l’oxyde lamellaire cyclé à C/10 (où C = 158 mA.g

-1
) et b) NVPF cyclé 

à C/10 (où C = 128 mA.g
-1

) avec différents pourcentages de FEC (0,5 %m, 3 %m) contenus dans 1M 

NaPF6 dans EC:DMC (1:1) en piles boutons. Les marqueurs pleins et vides représentent l’oxydation et la 

réduction, respectivement. 

 

La Figure 111 montre que, pour un pourcentage massique en FEC de 0,5 %, une légère 

surcharge de 7 mAh.g
-1

 est observée dès le 2
ème

 cycle. Cependant, lorsque l’on ajoute 3 %m 
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légèrement plus élevées concernant l’électrolyte contenant 0,5 %m de FEC (Figure 112 a)). 

Ceci ne semble malgré tout pas significatif au regard des différentes piles boutons lancées en 

parallèle. Cependant, tout au long du cyclage, l’efficacité coulombique en présence de 3 %m 

de FEC est légèrement meilleure que celle avec seulement 0,5 %m d’additif. Malgré ces 

différences, la perte de capacité au cours des cycles est la même pour chaque formulation 

d’électrolyte. Après une chute importante sur environ 15 cycles, la capacité décroit moins 

vite. Au bout de 70 cycles, une capacité réversible d’environ 90 mAh.g
-1

 est maintenue pour 

0,5 %m de FEC, ce qui représente une rétention de 69 % de la capacité obtenue au premier 

cycle. Concernant le NVPF, (Figure 112 b)), les performances électrochimiques semblent 

également meilleures en présence de 3 %m de FEC en termes de stabilité et d’efficacité 

coulombique. Les capacités sont cependant légèrement plus faibles avec 3%m de FEC. La 

faible augmentation de la capacité d’oxydation observée pour ce composé avec 3%m de FEC 

au fur et à mesure des cycles n’est cependant pas encore comprise à ce jour.  

Pour conclure, dans le cas des piles boutons, la quantité optimale de FEC se situerait 

entre 0,5 %m et 3 %m pour les deux matériaux d’électrode positive étudiés. 

 

 F. Conclusions 

 

Cette partie a permis de mettre en lumière le rôle du produit de dégradation appelé 

EGMC dans les surcharges obtenues avec deux types de matériaux d’électrodes positives, un 

oxyde lamellaire mais aussi un fluorophospate étudié par ailleurs au sein du laboratoire. La 

formation de l’EGMC est issue de la décomposition du mélange EC:DMC à bas potentiel et 

ce, quelle que soit la nature de l’électrode négative (carbone dur ou sodium métal). Sa 

formation a pu être empêchée en ajoutant du FEC qui permet d’améliorer la stabilité de la SEI 

sur les électrodes négatives. La quantité de cet additif reste cependant à optimiser car le FEC 

est visqueux et sa réduction engendrerait la libération de gaz. La quantité optimale va 

dépendre du design de cellule utilisée, un taux compris entre 0,5 %m et 3 %m semblant 

optimal en piles boutons. Par la suite, il a été décidé d’évaluer les performances 

électrochimiques de l’oxyde lamellaire en pile bouton face à du sodium métal et avec 

l’électrolyte 1M NaPF6 EC:DMC (1:1) contenant 0,5 %m de FEC.  
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 IV. Performances électrochimiques de l’oxyde lamellaire 

Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 
 

Les oxydes lamellaires obtenus aux quatre températures de calcination ont été caractérisés 

électrochimiquement en cyclage galvanostatique à un régime de C/10 (où C = 158 mA.g
-1

) et 

en puissance à des régimes de C/10 à 5C. 

 

 A. Stabilité en cyclage des matériaux 

 

 Pour évaluer l’influence de la température de calcination sur les performances 

électrochimiques, seule la fenêtre de potentiel 2 V – 4,45 V a été testée. Cependant, à 2 V, une 

condition supplémentaire a été fixée afin d’éviter l’insertion supplémentaire d’ions sodium 

dans le matériau et de se rapprocher au maximum d’une configuration « système complet ». 

La capacité de réduction a ainsi été limitée à 2 V ou à la capacité d’oxydation du cycle en 

cours. Concernant l’électrolyte, une solution contenant 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1) avec 

0,5 %massique de FEC est ajoutée. 

 Le premier cycle de chaque matériau est représenté sur la Figure 113.  

 

Figure 113. Courbes galvanostatiques de l’oxyde lamellaire NaxNi0,25Mn0,75O2 obtenu aux quatre 

températures de calcination à 15,8 mA.g
-1

 avec l’électrolyte 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1) avec 0,5 

%massique de FEC  
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Comme illustré sur la Figure 113, les matériaux obtenus aux quatre températures de 

calcination étudiées présentent des courbes galvanostatiques similaires. La capacité de 

première oxydation s’élève à environ 130 mAh.g
-1

. Une légère augmentation de la capacité 

d’oxydation est observée pour le composé obtenu à 1000 °C. Ainsi, malgré la perte de sodium 

suspectée par la formation de composés d’oxydes de métaux de transition, la plus haute 

cristallinité du matériau permettrait peut-être d’obtenir une meilleure diffusion des ions dans 

la structure et ainsi compenser ce manque de sodium. De plus, une polarisation légèrement 

plus importante est observée pour le matériau obtenu à 900 °C.  

La Figure 114 montre la tenue en cyclage de ces quatre oxydes lamellaires. 

 

 

Figure 114. Stabilité en cyclage des oxydes lamellaires Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 obtenus aux quatre 

températures de calcination à 15,8 mA.g
-1

 avec l’électrolyte 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1) avec 0,5 

%massique de FEC 
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réduction peuvent être obtenues sur les premiers cycles. Cependant, au bout d’une quarantaine 

de cycles, les capacités de réduction des matériaux synthétisés aux quatre températures de 

calcination sont similaires (environ 100 mAh.g
-1

). Les oxydes lamellaires synthétisés à 900 °C 

et 1000 °C présentent une stabilité en cyclage similaire avec une capacité réversible de 100 

mAh.g
-1
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pouvons voir que les valeurs sont similaires pour les quatre matériaux (environ 97 %). Ceci 

pourrait s’expliquer par une quantité insuffisante de FEC sur des cyclages longs. Comme 

évoqué précédemment, la quantité d’additif reste encore à optimiser. 

 

 B. Tenue en puissance des matériaux 

 

Les matériaux ont été caractérisés en décharge rapide à différentes densités de courant 

afin d’évaluer la capacité à insérer rapidement les ions Na
+
 et connaître ainsi leur 

comportement en puissance. Dans le but de partir, à chaque fois, d’un matériau initialement 

totalement chargé, la charge (désinsertion) est réalisée en appliquant une faible densité de 

courant (15,8 mA.g
-1

). La Figure 115 montre la tenue en puissance des quatre matériaux 

synthétisés. L’axe des ordonnées représente le rapport entre la capacité d’insertion obtenue à 

la densité de courant en abscisse et la capacité d’insertion obtenue à une densité de 15,8 

mA.g
-1

 (équivalent à un régime de C/10). 

 

 

Figure 115. Evaluation du comportement en puissance de l’oxyde lamellaire Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 obtenu 

aux quatre températures de calcination avec l’électrolyte 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1) (seuls les 

régimes de décharge varient) 

 

Les matériaux présentent logiquement le même comportement pour les faibles densités de 

courant, c’est-à-dire dire inférieures à 30 mA.g
-1

. Par contre, lorsque la densité de courant 
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augmente, des divergences apparaissent. Alors que les oxydes obtenus à 800 °C et 950 °C 

présentent la même tenue en puissance, les composés synthétisés à 900 °C et 1000 °C ne 

peuvent supporter de fortes densités de courant (supérieures à 500 mA.g
-1

). La différence 

entre les matériaux peut, en partie, être expliquée par des masses d’électrodes testées très 

distinctes. En effet, les électrodes des composés obtenus à 900 °C et 1000 °C ont une masse 

plus importante de celles des deux autres électrodes, ce qui ne facilite pas l’accommodation 

aux fortes densités de courant. Par conséquent, au vu des masses actives relatives des 

différentes électrodes, on peut en déduire que le comportement en puissance est similaire 

quelle que soit la température de calcination à laquelle est obtenu l’oxyde lamellaire. De plus, 

on peut constater que ces matériaux présentent un assez bon comportement en puissance en 

maintenant environ 60 % de la capacité initiale obtenue à environ 800 mA.g
-1 

soit environ 5C. 

 

 C. Conclusions 

 

Les oxydes lamellaires synthétisés aux différentes températures de calcination ont été 

testés entre 2 V et 4,45 V vs Na
+
/Na avec l’électrolyte 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1)  

contenant 0,5 %m FEC. Ils ont présenté des comportements similaires en cyclage à faible 

densité de courant et en puissance. Une capacité d’oxydation d’environ 130 mAh.g
-1

 est 

atteinte au premier cycle et est maintenue à 77 % au bout d’une quarantaine de cycles. Ainsi, 

bien que la proportion des fautes d’empilement de type P3 soit différente en fonction de la 

température de calcination, ces défauts structuraux ne semblent pas impacter le comportement 

électrochimique de façon significative.  

Au regard de ces résultats, les performances électrochimiques de l’oxyde lamellaire 

Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 sont à améliorer, principalement au niveau de la stabilité de la capacité au 

cours des cycles. Pour cela, la structure de ces matériaux a été étudiée en diffraction des 

rayons X pendant le cyclage.  
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 V. Evolution de la structure de l’oxyde lamellaire 

Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 pendant le cyclage 
 

 Comme expliqué en introduction de ce chapitre, les oxydes lamellaires souffrent d’une 

importante chute de capacité pendant le cyclage, principalement due à de fortes contraintes 

structurales causées par de nombreuses transitions de phase. Maintenant que l’oxyde 

lamellaire Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 non cyclé a été caractérisé par plusieurs techniques physico-

chimiques, l’évolution de sa structure au cours des désinsertions et des insertions successives 

de sodium peut être étudiée. Pour cela, la diffraction des rayons X (DRX), très appropriée à ce 

genre de problématique, a été préférentiellement sélectionnée. 

 

 A.  Evolution du degré d’oxydation des métaux de transition pendant le 

cyclage 

 

 La Figure 116 rappelle la courbe galvanostatique de l’oxyde lamellaire 

Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 obtenu à 1000 °C choisi pour cette étude en raison de sa plus haute 

cristallinité. 

 

Figure 116. Courbe galvanostatique de l’oxyde lamellaire Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 cyclé en pile bouton face à du 

sodium métal, à C/10 (où C = 158 mA.g
-1

) avec l’électrolyte 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1) avec 0,5 %m 

de FEC 

 

 

Cette courbe présente une partie pentue jusqu’à 4 V puis un plateau à environ 4,2 V. 
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Dans la composition théorique de l’oxyde lamellaire Na0,6Ni0,25Mn0,75O2, le degré 

d’oxydation du nickel est +II et les cations Mn
3+

 et Mn
4+

 doivent coexister pour respecter 

l’électroneutralité. Lors de la désinsertion des ions sodium, c’est-à-dire lors de l’oxydation, 

les ions manganèse Mn
3+

 s’oxydent en premier pour devenir Mn
4+

. Les ions nickel s’oxydent, 

quant à eux, à des potentiels plus élevés, au-delà de 3,7 V vs Na
+
/Na

[133]
. Ils vont s’oxyder en 

Ni
3+

 puis en Ni
4+

. Le Tableau XXIV montre l’évolution du degré d’oxydation des métaux de 

transition dans le matériau lors de la première oxydation.  

 

Tableau XXIV. Evolution du degré d’oxydation du matériau pendant la première oxydation avec les 

capacités massiques attendues 

Fenêtre de 

potentiel 

Oxydation 

observée 
Composition théorique 

Contribution à la 

capacité (mAh.g
-1

) 

2,8 V (au 

repos) 
aucune Na0,6Ni0,25

+II
Mn0,1

+III
Mn0,65

+IV
O2 0 

2,8 V – 3,7 V Mn
3+

  Mn
4+

 Na0,5Ni0,25
+II

Mn0,75
+IV

O2 27 

3,7 V – 4,45 V Ni
2+

  Ni
4+

 Ni0,25
+IV

Mn0,75
+IV

O2 131 

  

Au regard de la courbe galvanostatique présentée sur la Figure 116, la première oxydation 

correspondant à l’oxydation totale des ions Mn
3+

 en Mn
4+

 correspondrait à la première vague 

de la courbe, c’est-à-dire environ 45 mAh.g
-1

. Ceci n’est pas aberrant par rapport à la théorie 

(27 mAh.g
-1

) car, dans cette région de la courbe, une variation de potentiel de 3,6 V à 3,8 V 

engendre un gain de capacité de 18 mAh.g
-1

. Ensuite, après la deuxième oxydation, c’est-à-

dire celle des ions Ni
2+

 en Ni
4+

, la capacité théorique atteint 158 mAh.g
-1

. Dans ce cas, on 

suppose que tous les ions Na
+
 peuvent être désinsérés. En pratique, une capacité d’environ 

130 mAh.g
-1

 est atteinte, ce qui montre que l’oxydation des ions Ni
2+

 n’est pas totale et donc 

que tous les ions sodium ne sont pas désinsérés de la structure. Malgré tout, 82 % de la 

capacité théorique est atteinte lors de la première oxydation. 
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 B.  Etude du matériau par diffraction des rayons X ex situ et in situ 

 

 Dans un premier temps, des analyses de DRX ex situ ont été effectués à différents 

potentiels, 3,6 V, 4,15 V et 4,45 V. Ces potentiels ont été préférentiellement choisis compte 

tenu de la courbe intensité – potentiel de l’oxyde lamellaire étudié dans le cadre de cette thèse. 

Le premier potentiel (3,6 V) correspondrait à la fin de l’oxydation des ions Mn
3+

 et les deux 

autres potentiels (4,15 V et 4,45 V) seraient attribués à l’oxydation des ions Ni
2+

 en Ni
3+

 puis 

Ni
3+

 en Ni
4+

 respectivement
[134]

. 

Cependant, le protocole classique pour ce type d’analyse requiert la mise sous Kapton de 

l’électrode nettoyée après démontage de la pile bouton lorsqu’elle a atteint le potentiel visé. 

La préparation sous Kapton ne s’avère pas adaptée au matériau de l’étude car des molécules 

d’eau s’insèrent entre les feuillets de métaux de transition comme nous l’avons observé avec 

l’apparition de deux nouveaux pics à 12,5° et 25,5°, déjà reportés dans la littérature
[191]

. De 

plus, l’oxyde lamellaire évolue rapidement en quelques heures, ce qui rend les 

diffractogrammes peu comparables les uns par rapport aux autres. Par conséquent, les 

problèmes d’étanchéité et de reproductibilité des diffractogrammes ne garantissent pas la 

fiabilité de l’étude. De plus, ce type d’analyse ne permet pas d’observer de nombreux 

échantillons. En résumé, la DRX ex situ ne semble pas adaptée à l’étude de cet oxyde 

lamellaire à base de sodium en cyclage. Des essais de DRX in situ avec une cellule spécifique 

ne se sont pas avérés concluants en raison de problèmes d’autodécharge rapides, également 

constatés, dans une moindre mesure, en pile bouton.  

 

Pour conclure, un faisceau de rayons X de très haute brillance est ainsi nécessaire afin 

d’avoir une image « figée » du matériau obtenue avec un temps d’acquisition court au cours 

du cyclage, d’où l’utilisation d’un rayonnement synchrotron.  

 

 C. Evolution de la structure de l’oxyde lamellaire operando 

 

 Le rayonnement synchrotron permet de couvrir une grande gamme d’énergie 

typiquement de l’infrarouge aux rayons gamma (eV au MeV). On peut ainsi choisir une 

longueur d’onde courte afin de pouvoir traverser la cellule operando. Dans notre cas, la 

longueur d’onde du rayonnement synchrotron choisie est égale à 0,45918 Å, ce qui permet 

d’atteindre une énergie environ trois fois supérieure (27 keV) à celle d’un équipement de 
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diffraction de rayons X de laboratoire au cuivre. L’acquisition d’un diffractogramme avec ce 

faisceau peut ainsi être très rapide grâce à la brillance élevée du faisceau (flux de photons par 

unité d’angle solide et de bande passante en énergie). 

 Les analyses par diffraction de rayons X en réflexion ont été effectuées sur la ligne de 

lumière BM32 du synchrotron européen ESRF (European Synchrotron Radiation Facility) à 

Grenoble. Le faisceau diffracté est collecté par un détecteur ponctuel résolu en énergie. La 

cellule utilisée pour ces expériences, développée par l’INAC, a été décrite en détail dans le 

paragraphe III. C. 1. de ce chapitre. Ce design de cellule ne perturbe quasiment pas le faisceau 

de rayons X. En effet, le corps de la cellule en peek engendre très peu de signal aux rayons X 

(bosse de diffusion visible entre 15° et 32° par rapport à la longueur d’onde K du cuivre) et 

la distance entre les deux électrodes est suffisamment importante pour permettre au détecteur 

d’accéder à une large gamme angulaire. En ce qui concerne l’électrochimie, la cellule est 

cyclée entre 2 V et 4,45 V à un régime de C/10 (où C = 158 mA.g
-1

) avec un potentiostat SP 

de Bio-Logic. La condition limite en fin de décharge a été fixée à 2 V sans limite de capacité. 

L’électrolyte 1M NaPF6 EC:DMC (1:1) sans additif a été utilisé car il n’avait pas encore été 

étudié au moment de ces expériences operando.  

 Comme il l’a été conclu après avoir effectué de la DRX ex situ et in situ, l’acquisition 

du diffractogramme doit être rapide. Cependant, la résolution du diffractogramme ne doit pas 

être négligée et le nombre de points d’un scan doit donc être optimisé. Dans le cas de cette 

étude, une acquisition de 2250 points (correspondant à une durée d’environ 15 minutes) a été 

choisie. La gamme d’angles sélectionnée est 4° - 22°, ce qui correspond à la fenêtre 7° - 40° 

en utilisant la radiation K du cuivre. Le premier diffractogramme obtenu au potentiel initial 

avant le cyclage est représenté sur la Figure 117. 
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Figure 117. Diffractogramme complet de l’oxyde lamellaire obtenu dans la gamme angulaire 4° - 22° à la 

longueur d’onde 0,45918 Å 

 

Tout d’abord, le diffractogramme montre peu de raies de réflexion de l’oxyde 

lamellaire. Les pics les plus intenses correspondent aux plans réticulaires (002)/(003), 

(004)/(006) des phases P2/P3 respectivement, visibles aux angles 4,67° et 9,32°. Ceci peut 

s’expliquer par la faible épaisseur de l’électrode (environ 10 µm) menant ainsi à une très 

faible quantité de matière qui diffracte. De plus, l’électrode est pressée à 6,5 tonnes.cm
-2

 ce 

qui accentue l’orientation préférentielle selon la direction c. Par conséquent, les pics d’indices 

(00l) sont intenses au détriment des autres familles de plans. Ensuite, les pics du collecteur de 

courant en aluminium sont particulièrement intenses. Ils sont observés aux angles 18,50° et 

21,73° correspondant aux raies (220) et (311) respectivement. Les raies de réflexion (111) à 

11,30° et (200) à 13,05° ne sont, quant à elles, pas visibles. Les raies intenses de l’aluminium 

montrent que le faisceau incident pénètre bien l’électrode jusqu’à heurter le collecteur de 

courant, confirmant ainsi la faible épaisseur de l’électrode. La position et l’intensité des pics 

d’Al sont parfaitement identiques tout au long du cyclage (non montré ici), ce qui dénote une 

grande stabilité et une excellente qualité du faisceau.  

Malgré le peu de raies observées, l’évolution du pic de l’oxyde lamellaire situé à 4,67° 

peut être suivie au cours du cyclage (Figure 118). 
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Figure 118. Evolution de la structure de l’oxyde lamellaire Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 obtenu à 1000 °C au cours 

du cyclage a) pic le plus intense contenant les raies (002) et (003) des phases P2 et P3 respectivement et b) 

potentiel associé 

 

Pendant la charge, c’est-à-dire pendant la désinsertion des ions sodium, les raies de 

réflexion (002)/(003) se décalent vers les plus petits angles montrant ainsi une augmentation 

du paramètre de maille c. Cependant, à partir de 4 V, le pic ne change plus vraiment de 

position angulaire mais sa largeur de raie à mi-hauteur devient de plus en plus importante. 

L’évolution du paramètre c de chaque phase peut être déterminée en fonction du potentiel et 

de la quantité de sodium x contenue dans NaxNi0,25Mn0,75O2. A partir de la formule de Bragg, 

la distance d002 (ou d003) peut être calculée et sachant que d002 = 
𝑐𝑃2

2
 (ou d003 = 

𝑐𝑃3

3
 ), le 

paramètre de maille 𝑐𝑃2 (ou 𝑐𝑃3) peut en être déduit. La Figure 119 montre l’évolution du 

paramètre 𝑐𝑃2 de la phase P2 de l’oxyde lamellaire au cours du cyclage. 
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Figure 119. Evolution du paramètre de maille cP2 de l’oxyde lamellaire en fonction du potentiel et de la 

quantité de sodium x contenue dans NaxNi0,25Mn0,75O2 au premier cycle 

 

L’augmentation du paramètre de maille 𝑐𝑃2 jusqu’à environ 4 V ( x = 0,38) est confirmée 

par le calcul. Ce paramètre diminue légèrement jusqu’à la fin de la désinsertion. Cependant, à 

fort taux de désinsertion, la position précise de la raie (002) est difficile à déterminer car le pic 

est très peu intense et très large. Ainsi, au-delà de 4,2 V ( x = 0,15), la valeur du paramètre 

de maille n’est plus représentative. Comme reporté dans la littérature, l’accroissement du 

paramètre c au cours de l’oxydation du matériau s’explique facilement par l’augmentation de 

la distance entre les feuillets de métaux de transition. En effet, lors de la désinsertion des ions 

sodium, la répulsion entre les groupements MO2 devient de plus en plus forte car les ions 

sodium sont moins nombreux et donc moins efficaces pour écranter cette interaction. A partir 

de x = 0,38, la faible variation apparente du paramètre de maille c peut s’expliquer par la 

transition de phase de la géométrie prismatique à la géométrie octaédrique. En effet, ce qui est 

pris pour un décalage peut être un dédoublement des pics. Cependant, à haut potentiel, aucun 

nouveau pic ne peut être décelé. La présence d’une structure octaédrique ne peut donc pas être 

confirmée par cette étude. Les pics sont difficilement détectables comme si une amorphisation 

de la structure se faisait à haut potentiel. 

Malgré la perte quasi-totale du signal des raies de réflexion (002)/(003) à haut 

potentiel, l’intensité est retrouvée lors de l’insertion des ions. Cette insertion entraine une 

diminution du paramètre c, à partir de x = 0,25, puisque la répulsion des groupes MO2 peut 
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être à nouveau écrantée par les ions Na
+
. Cependant, l’oxyde lamellaire ne reprend pas tout à 

fait la même structure. En effet, pour un même taux de sodium, le paramètre c est très 

différent lors de l’insertion et lors de la désinsertion (Figure 119). Ceci est d’ailleurs amplifié 

pour le cycle suivant. Un important phénomène d’hystérèse est observé, ce qui montre que la 

structure a du mal à accommoder les variations de la distance inter-feuillet au cours du 

cyclage. De plus, l’insertion d’ions jusqu’à 2 V confirme qu’un excès d’ions est inséré par 

rapport au taux de sodium contenu dans le matériau non cyclé. Cette insertion supplémentaire 

d’ions entraine une diminution accrue de l’espace inter-feuillet par rapport à l’état initial. 

Globalement, la variation du paramètre c sur la fenêtre de potentiel 2 V – 4,45 V est d’environ 

0,15 Å dans notre cas alors qu’elle peut aller jusqu’à 1,5 Å pour d’autres oxydes 

lamellaires
[133]

. Cette expansion, plus faible que celle attendue habituellement pour les oxydes 

lamellaires à base de sodium, peut peut-être s’expliquer par la sous-stoechiométrie de sodium 

entre les feuillets qui mène ainsi à un espace inter feuillet déjà conséquent à l’état initial. La 

structure subit malgré tout de fortes contraintes dans l’empilement des feuillets au fur et à 

mesure du cyclage. Même si la structure est retrouvée lors des cycles de charge-décharge, sa 

réversibilité n’est pas totale. Ceci pourrait expliquer la faible stabilité de la structure au cours 

du cyclage et ainsi la chute de capacité observée à chaque cycle. Nous pouvons également 

noter une oxydation supplémentaire du matériau (x négatif) observée lorsqu’aucun ajout de 

FEC n’a été effectué (voir paragraphe III. C. 2. de ce chapitre). 

 Pour conclure sur cette étude, nous pouvons affirmer que le rayonnement synchrotron 

a permis de s’affranchir des problèmes d’évolutions rapides des phases auxquels nous étions 

confrontés lors des analyses DRX ex situ et in situ. L’évolution du paramètre de maille c a pu 

être suivie au cours des désinsertions et des insertions successives. Malgré le faible nombre de 

pics visibles sur les diffractogrammes, la forte variation de l’espace inter-feuillet peut 

expliquer la faible stabilité du matériau au cours du cyclage engendrant une perte de capacité 

à chaque cycle. En ce qui concerne la qualité des diffractogrammes, l’analyse d’une électrode 

plus épaisse pourrait peut-être permettre de visualiser plus de pics car plus de matériau pourra 

diffracter. De plus, une électrode moins pressée permettrait de limiter l’orientation selon c qui 

est probablement très importante lorsque l’électrode est pressée à 6,5 tonnes.cm
-2

. Cependant, 

une légère pression est tout de même nécessaire afin de garantir une bonne cohésion de 

l’électrode et une bonne adhésion au collecteur de courant. Enfin, l’utilisation d’un détecteur 

2D au lieu d’un détecteur ponctuel pourrait permettre d’un côté, de gagner en intensité, mais 

de l’autre côté, la résolution angulaire serait légèrement impactée. 
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 VI. Conclusions 
 

 Ce chapitre a présenté l’influence de la température de calcination sur l’oxyde 

lamellaire Na0,6Ni0,25Mn0,75O2. La structure des matériaux issus des quatre températures de 

calcination étudiées a été caractérisée par différentes techniques. La structure des composés 

est principalement de type P2 et contient un deuxième type d’empilement qui est P3. Cette 

dernière phase semblerait correspondre plutôt à des défauts d’empilement au sein de la 

structure P2. Lorsque la température de calcination augmente, les fautes d’empilement 

diminuent et la phase P2 devient de plus en plus cristallisée. La morphologie des particules est 

sensiblement la même entre les quatre températures de calcination étudiées mais une nouvelle 

population de particules semble apparaitre à haute température (particules prismatiques). 

 Afin de garantir la reproductibilité des tests électrochimiques, la dégradation de 

l’électrolyte a été étudiée. La responsabilité (directe ou indirecte) de l’EGMC dans les 

surcharges a été mise en lumière pour deux types de matériaux d’électrodes positives. L’ajout 

de l’additif FEC a pu permettre d’assurer la fiabilité des résultats en améliorant la passivation 

des électrodes négatives. 

 Les performances électrochimiques de l’oxyde lamellaire Na0,6Ni0,25Mn0,75O2 en 

cyclage et en puissance ne semblent pas dépendre de la température de calcination. Les 

différences de structure et de morphologie ne sont peut-être pas assez importantes pour 

induire des changements en électrochimie. 

 Enfin, le suivi structural de l’oxyde lamellaire obtenu à 1000 °C a pu être effectué à 

l’aide d’un rayonnement synchrotron qui a permis d’éviter les problèmes d’évolution rapide 

des phases. De fortes variations du paramètre de maille c ont pu être observées et peuvent 

expliquer en partie la faible stabilité en cyclage du matériau. La deuxième raison pouvant 

expliquer les problèmes de stabilité de l’oxyde est liée à la décomposition de l’électrolyte à 

haut potentiel. En effet, lorsque la borne haute de coupure est abaissée à 4 V afin de 

s’affranchir de ce phénomène, une bonne stabilité est obtenue en dépit d’une capacité 

réversible réduite. Une nouvelle série d’expérimentations est programmé à l’ESRF et devrait 

permettre de mettre en application les propositions d’amélioration pouvant mener à un 

meilleur signal. Les éventuels changements structuraux dans toutes les directions pourront-

être observés.  
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 Pour conclure sur ce chapitre intitulé « vers un système Na-ion », quelques systèmes 

complets oxyde lamellaire // carbone dur ont été testés en piles boutons. En raison d’une 

faible masse disponible par lot de synthèse de carbones durs et des nombreux tests 

préliminaires à effectuer, l’oxyde lamellaire obtenu à 900 °C a été cyclé face au carbone dur 

commercial de Kureha. Différents équilibrages, rapports entre la capacité surfacique de 

l’électrode négative et celle de l’électrode positive, ont été testés : 1,1 ; 1,5 et 2,4. La Figure 

120 reporte les résultats en cyclage galvanostatique de ces trois systèmes complets. 

 

   

Figure 120. a) Courbes galvanostatiques et b) Performances en cyclage des systèmes complets oxyde 

lamellaire // carbone dur avec l’électrolyte 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1) à 15,8 mA.g
-1

 

 

Ces premiers systèmes complets montrent que les équilibrages de 1,1 et 1,5 mènent aux 

meilleures efficacités coulombiques (98 %) et aux meilleures capacités réversibles. 

Cependant, au bout de 30 cycles, 22 % de la capacité de réduction atteinte au premier cycle 

est perdue. Lors de la première décharge, une densité d’énergie de 354 Wh.kg
-1 

(basée sur la 

masse d’oxyde lamellaire) a pu être atteinte avec un équilibrage de 1,1. D’autres tests en 

systèmes complets sont prévus avec le meilleur carbone synthétisé pendant cette thèse, c’est-

à-dire celui obtenu à une température de pyrolyse de 1600 °C.  
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 Ces travaux de thèse ont permis d’aborder les différents éléments d’un 

accumulateur sodium-ion (Na-ion) dans sa globalité, à savoir les matériaux d’électrodes 

(positive et négative) et l’électrolyte. Le système oxyde lamellaire Na0,6Mn0,75Ni0,25O2 

(borne positive) // carbone dur issu de la pyrolyse de la cellulose (borne négative) 

contenant un électrolyte liquide 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1) a été ciblé. Ce système 

semble parmi les plus prometteurs pour un potentiel déploiement de batteries Na-ion en 

raison des performances électrochimiques intéressantes qu’il peut délivrer et de 

l’abondance des ressources utilisées. 

 

 Concernant l’électrode négative, une cellulose synthétique a été utilisée afin 

d’établir clairement le lien entre ce précurseur, la température de pyrolyse et les 

performances électrochimiques du carbone dur résultant. L’influence de la température 

de pyrolyse sur les porosités et l’agencement des plans de graphène a pu être bien cernée 

grâce à de nombreuses techniques de caractérisation. Plus précisément, lorsque la 

température de pyrolyse augmente, les plans de graphène deviennent mobiles et tendent à 

s’aligner pour former de petits paquets de plans. En conséquence de ce réarrangement, la 

porosité, initialement externe, se ferme entre 1000 °C et 1150 °C. Cette porosité interne 

évolue également avec la température à travers une augmentation de la taille des  

micropores et une diminution de leur nombre. Ensuite, les différentes structures de 

carbone dur obtenues ont mené à des performances électrochimiques bien distinctes en 

termes de capacité réversible, de capacité irréversible au premier cycle et enfin de t enue 

en puissance. Les meilleures performances électrochimiques ont été atteintes pour le 

matériau obtenu à 1600 °C avec une capacité réversible stable d’environ 300 mAh.g
-1

 sur 

200 cycles, avec une efficacité coulombique initiale de 84 %. Un excellent comportement 

en puissance est également à relever où 90 % de la capacité obtenue à faibles densités de 

courant est maintenue à 1,86 A.g
-1

. Ce composé peut ainsi représenter, dès à présent, un 

très bon matériau d’électrode négative pour batteries Na-ion. 

Le carbone dur obtenu à la plus haute température (1600 °C) atteignant les 

meilleures performances électrochimiques, nous pouvons nous demander si un optimum 

n’est pas situé à plus hautes températures. Il serait en effet intéressant d’étudier la 

structure et les performances électrochimiques de matériaux carbonés obtenus à des 

températures plus élevées. Cette étude complémentaire nécessiterait l’utilisation d’un 

four en graphite dont ne dispose actuellement pas le laboratoire. Une autre perspective 
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serait de comprendre pourquoi, en spectroscopie Raman, le nombre de défauts 

structuraux (carbone sp
3
) augmente avec la température de pyrolyse. Cette évolution, non 

intuitive, semble pourtant observée par plusieurs groupes de recherche. Afin de quantifier 

proprement les hybridations sp
2
 et sp

3
 du carbone, il serait intéressant de caractériser les 

carbones durs par spectroscopie Résonance Magnétique Nucléaire (RMN). Cette 

technique permettrait en effet de distinguer les deux hybridations qui donnent des 

signaux distincts.  

 A la suite de cette étude, les mécanismes d’insertion du sodium dans les différentes 

structures de carbones durs ont été étudiés. Les différentes techniques de caractérisation 

sélectionnées (diffusion des rayons X aux petits angles, XPS, microanalyse X, spectroscopie 

d’impédance) ont montré leur pertinence et leur complémentarité dans ces travaux de 

compréhension. En effet, de par ces analyses, l’influence de la structure a pu être sondée à 

différentes échelles d’observation, des micropores à l’électrode complète en passant par un 

ensemble de particules. En particulier, les deux carbones durs, notés HC1600 et HC700 tout 

au long du manuscrit, ont montré des comportements bien différents. Contrairement au 

composé HC700, les micropores sont toujours détectables et la diffusion n’est jamais 

limitante pendant toute la réduction du HC1600. L’insertion des ions semble ainsi favorisée 

avec des structures présentant une porosité interne importante. Ceci pourrait expliquer les 

fortes capacités obtenues pour ce composé. Ensuite, l’étude par microanalyse X entreprise sur 

le carbone HC1600 a montré une insertion inhomogène des ions sodium à l’échelle de 

plusieurs particules. Le potentiel de ce matériau ne serait peut-être pas entièrement exploité. 

Enfin, une dissolution partielle de la couche de passivation sur les électrodes négatives a été 

mise en lumière par XPS lors du premier cycle. Lorsque les carbones durs sont testés en piles 

boutons, une perte de capacité est visible sur les premiers cycles puis la capacité se stabilise. 

Une instabilité de la SEI pourrait peut-être expliquer cette chute initiale. Les performances 

électrochimiques de ces matériaux pourraient ainsi être améliorées en obtenant une SEI stable 

dès le premier cycle. Pour étudier cela, une corrélation entre les spectres XPS et les spectres 

d’impédance pourrait permettre de caractériser parfaitement cette couche de passivation 

pendant le cyclage. Dans un premier temps, une électrode de carbone dur peut être analysée 

par XPS et par spectroscopie d’impédance à différents potentiels pendant le premier cycle. 

Cette première série d’expériences permettrait d’évaluer la dissolution et l’évolution chimique 

de la SEI au cours de l’insertion et de la désinsertion des ions. Dans un second temps, les 

électrodes pourraient être analysées au bout de 5, 20 puis 50 cycles, par exemple, pour 
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pouvoir conclure quant à la stabilité en cyclage de la SEI. L’utilisation de l’XPS et de la 

spectroscopie d’impédance parait une combinaison pertinente de techniques de caractérisation 

permettant de mieux appréhender la formation et la stabilité de la SEI
[248]

. En parallèle de ces 

analyses, les échantillons peuvent être caractérisés par EDX afin de différencier les ions 

sodium insérés de façon réversible de ceux insérés de façon irréversible.  

 

 Dans cette thèse, le précurseur utilisé pour la synthèse de carbones durs étant 

commercial, il présente une cristallinité définie et une excellente pureté. Ainsi, aucun 

doute n’est à avoir concernant l’influence des impuretés. Néanmoins, l’utilisation de 

cellulose synthétique n’est pas forcément judicieuse en raison du coût de la ressource. 

Par conséquent, les biomasses telles que la paille de blé, les bois, certains déchets, etc 

pourraient être fortement valorisées en les utilisant comme précurseurs pour la synthèse 

de carbones durs. Or, comme reporté dans la littérature, l’influence des hétéroatomes et 

des impuretés sur la structure finale du carbone dur est connue mais encore bien mal 

comprise. Ces atomes supplémentaires peuvent influencer la porosité et la surface du 

matériau. Par conséquent, les performances électrochimiques pourraient être fortement 

impactées par ces éléments. Pour tenter de répondre à ces problématiques, j’ai été 

amenée récemment à co-encadrer un stage de Master 2 réalisé par Carolina Saavedra, 

sous la responsabilité de Capucine Dupont, au département des technologies de la 

biomasse et de l’hydrogène du CEA Grenoble. Toujours dans l’optique d’étudier 

l’influence des éléments contenus dans les échantillons, autres que le carbone, des 

travaux effectués en collaboration avec l’IS2M à Mulhouse sont en cours 

d’approfondissement pour établir un lien entre les groupements de surface et les 

performances électrochimiques. Ces travaux sont menés sur les carbones durs issus de la 

pyrolyse de cellulose afin d’étudier uniquement l’influence des groupements de surface 

formés par les hétéroatomes du précurseur.  

 L’exploitation des résultats de ces études complémentaires étant actuellement en 

cours, les conclusions n’ont pas été présentées dans le cadre de ce manuscrit. 

  

 Ensuite, les travaux sur l’oxyde lamellaire et l’électrolyte ont été menés en parallèle à 

cause du manque de reproductibilité des premiers tests électrochimiques de l’oxyde 

lamellaire. Des surcharges apparaissent lorsque le composé Na0,6Mn0,75Ni0,25O2 est cyclé face 

à du sodium métal avec l’électrolyte 1M NaPF6 dans EC:DMC (1:1). Cette oxydation 
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supplémentaire a été attribuée à la présence d’un produit de dégradation, appelé EGMC, 

formé suite à la réduction d’une molécule d’EC et d’une molécule de DMC. L’ajout de 

l’additif FEC a permis d’empêcher la formation de ce produit de dégradation et, par 

conséquent, aucun phénomène de surcharge n’a plus été observé par la suite. L’oxyde 

lamellaire a ainsi pu être testé en piles boutons en rajoutant 0,5 %m de FEC.  

Bien qu’aucune activité électrochimique de l’EGMC n’ait été observée en 

voltampérométrie cyclique, ce produit de dégradation semble avoir un rôle néfaste lors d’un 

cyclage au-delà de 3 V vs Na
+
/Na. Une étude plus approfondie est ainsi nécessaire afin de 

mieux comprendre son rôle. Ensuite, nous avons pu voir que la quantité d’additif dépendait du 

design de cellules choisi. Ainsi, il est important de trouver une corrélation entre le volume 

d’électrolyte introduit dans une cellule, la surface de contact électrode/électrolyte et la 

quantité optimale d’additif à ajouter. Il faut également rappeler que le FEC mènerait à un 

dégagement gazeux, ce qui, selon les proportions de gaz dégagées, représenterait une 

conséquence fâcheuse d’un point de vue de la sécurité et de la gestion des gaz avec de 

possibles conséquences négatives sur les performances électrochimiques. Enfin, seul l’additif 

FEC a été étudié dans le cadre de cette thèse, mais il est également possible que d’autres 

additifs soient tout aussi efficaces que le FEC sans forcément conduire à des dégagements 

gazeux. Par ailleurs, une autre combinaison de solvants est également envisageable afin de ne 

pas former le produit de dégradation EGMC observé pour un mélange de carbonates linéaires 

et de carbonate d’éthylène (EC).   

 

 L’oxyde lamellaire a pu être étudié à différentes températures de calcination, entre 800 

°C et 1000 °C. Des morphologies similaires ont été obtenues, ce qui a conduit à des 

performances électrochimiques en cyclage et en puissance comparables. Enfin, ce matériau a 

été étudié à différents potentiels par diffraction des rayons X. Un rayonnement synchrotron a 

été nécessaire afin de suivre les évolutions structurales du matériau pendant le cyclage. Les 

expériences réalisées à l’ESRF ont permis de suivre l’évolution du paramètre de maille c 

mais, malheureusement, très peu de pics ont pu être détectés. Ceci peut être attribué à la faible 

épaisseur et à la forte orientation préférentielle de l’électrode. Une augmentation de l’écart 

entre feuillets de métaux de transition a pu être suivie pendant toute la désinsertion des ions. 

Cependant, lors de la réduction, la distance inter feuillet ne revient pas à l’état initial, ce qui 

dénote un caractère partiellement réversible de l’évolution de la structure. La transition de 
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phase suspectée d’une géométrie prismatique à une géométrie octaédrique se déroulant au-

dessus de 4 V n’a pu être observée. 

Afin de discerner des pics en plus grand nombre et d’intensité plus élevée, une 

électrode épaisse et très légèrement pressée permettrait d’obtenir un signal de diffraction plus 

intense. De plus, l’utilisation d’un détecteur 2D, et non un détecteur ponctuel, augmenterait 

nettement l’intensité du signal grâce à un temps de comptage plus élevé. En effet, la gamme 

angulaire (4° - 22° pour un faisceau d’énergie de 27 keV) étudiée avec le détecteur ponctuel 

pourrait être analysée en 1 seconde avec le détecteur 2D. Ainsi, un temps de comptage de 2 

minutes seulement permettrait d’augmenter nettement le nombre de coups. Cependant, avec le 

détecteur 2D, la résolution angulaire est légèrement dégradée. Ceci ne devrait pas être un 

problème pour l’oxyde lamellaire étudié dans le cadre de cette thèse car les pics du matériau 

sont assez bien espacés les uns des autres. Ces propositions vont pouvoir être mises en œuvre 

grâce à un créneau sur la ligne de lumière au synchrotron de Grenoble prévu très 

prochainement. 

 Les travaux entrepris dans le cadre de cette thèse ont permis de cerner les problèmes 

de stabilité de l’oxyde lamellaire en cyclage mais aucune solution n’a pu être mise en place 

par manque de temps. Ainsi, pour la suite, un travail approfondi sur l’amélioration de la 

stabilité de ce matériau est nécessaire. L’incorporation de dopants tels que l’aluminium ou le 

magnésium pourrait stabiliser la structure en introduisant en faible proportion un élément 

abondant et peu cher
[201],[202],[203],[132],[145]

. Des substitutions du nickel ou du manganèse par du 

fer peuvent être également envisagées afin d’éviter l’utilisation de nickel, élément 

relativement critique en termes d’abondance, et la présence des ions Mn
3+

 qui peuvent 

distordre la structure par effet Jahn-Teller.  

 

 Pour conclure, cette thèse a permis d’identifier un matériau d’électrode négative 

pertinent et un électrolyte approprié. Cependant, par manque de temps, la stabilité de l’oxyde 

lamellaire n’a pu être améliorée. Des systèmes complets Na-ion ont été testés en piles boutons 

mais les performances électrochimiques sont fortement dégradées à cause de l’électrode 

positive qui reste limitante. L’amélioration de la stabilité de l’oxyde lamellaire permettrait 

d’obtenir un système Na-ion très concurrentiel aux batteries Li-ion en termes de densités 

d’énergie et de puissance et de coût. De plus, une étude approfondie sur l’électrolyte peut être 

effectuée en système complet Na-ion afin d’observer la formation de l’EGMC et ses 

conséquences pendant le cyclage. 
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D’un point de vue de la sécurité, une des voies d’amélioration possibles consiste à 

remplacer les électrolytes liquides souvent inflammables par des systèmes plus stables. 

Comme dans le cas des batteries Li-ion, l’utilisation d’électrodes solides (polymères ou 

céramiques) pourrait représenter une alternative très intéressante. A ce jour, certains 

électrolytes solides ont déjà atteint des conductivités ioniques proches de celles des liquides 

organiques (environ 1 mS.cm
-1

 contre 10 mS.cm
-1

 pour les liquides)
[119],[120]

. Des études sur 

l’amélioration de ces valeurs de conductivité mais également sur la caractérisation de 

l’interface solide-solide (électrode-électrolyte) portent la communauté scientifique des 

batteries tout solide. L’idée ambitieuse serait de concevoir une batterie Na-ion tout solide 

comportant un carbone dur obtenu à partir de biomasse, un électrolyte solide et un oxyde 

lamellaire synthétisé avec des métaux de transition abondants. Les procédés de synthèse de 

ces trois matériaux devront également être prudemment investigués afin d’être concurrentiels 

en termes de coût. Ce point sera le plus pertinent pour un développement favorable de la 

technologie Na-ion.   
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Développement d’accumulateurs sodium-ion (Na-ion) 

 Au vu d’une demande croissante pour un stockage d’énergie à grande échelle, il est préférable 

de se tourner vers des matériaux peu coûteux et répandus. De ce point de vue, le sodium, qui présente 

des caractéristiques très proches de celles du lithium, présente également l’avantage d’être peu 

coûteux, abondant et réparti uniformément dans le monde. Cette thèse porte sur l’étude d’un système 

complet Na-ion constitué d’un carbone dur à l’électrode négative et d’un oxyde lamellaire à 

l’électrode positive. Un volet sur l’électrolyte a également été abordé. 

 Concernant l’électrode négative, l’influence de la température de pyrolyse de la cellulose sur 

la structure des carbones durs et sur les performances électrochimiques a été étudiée. Une 

graphitisation localisée, une fermeture des pores et une évolution de la porosité interne avec la 

température de pyrolyse ont pu être observées. Les meilleures performances électrochimiques ont été 

obtenues pour le matériau synthétisé à 1600 °C : une capacité réversible d’environ 300 mAh.g
-1

 stable 

sur 200 cycles est atteinte à 37,2 mA.g
-1

 avec une efficacité coulombique initiale de 84 %. Pour mieux 

comprendre les mécanismes d’insertion du sodium dans ces matériaux, des études par spectroscopie 

d’impédance, SAXS et EDX ont été réalisées sur des carbones durs cyclés à différents potentiels. 

 Le matériau d’électrode positive choisi est l’oxyde lamellaire Na0,6Ni0,25Mn0,75O2. L’influence 

de la température de calcination a permis de faire varier le nombre de défauts d’empilement de type P3 

au profit d’une phase P2 plus cristalline. Après avoir optimisé l’électrolyte à base de carbonates pour 

garantir la reproductibilité des tests oxyde lamellaire//sodium métal, une capacité d’oxydation de 130 

mAh.g
-1

 a pu être atteinte au premier cycle avant de chuter fortement sur les 40 cycles suivants. Cette 

perte de capacité a pu être en partie expliquée par des études de DRX operando. Enfin, ces travaux ont 

permis d’aboutir à des systèmes complets Na-ion dont les premiers résultats sont prometteurs. 

Mots-clés : Energie, Batteries, Na-ion, caractérisations, carbone, oxyde lamellaire, électrolyte 

 

Development of sodium-ion (Na-ion) batteries  

 Because of the development of renewable energy and electric vehicles, the need for a 

large-scale energy storage has increased. This type of storage requires a large amount of raw materials. 

Therefore low cost and abundant resources are necessary. Consequently the use of sodium batteries is 

of interest because sodium’s low cost, high abundance, and worldwide availability. This PhD thesis 

deals with the study of a full Na-ion cell containing a hard carbon negative electrode, and a layered 

oxide positive electrode. A shorter part concerns the electrolyte. 

 Concerning the negative electrode, the first objective was to understand in detail the influence 

of the pyrolysis temperature of a hard carbon precursor, cellulose, on the final structure of the material 

and its consequences on the electrochemical performance. Many techniques were used to characterize 

the hard carbon structure as a function of the pyrolysis temperature. Localized graphitization, pore 

closure, and an increase in micropore size have been observed with increasing temperature. The best 

electrochemical performance has been reached with the hard carbon synthesized at 1600°C: a 

reversible capacity of around 300 mAh.g
-1

 stable over 200 cycles is obtained at 37.2 mA.g
-1

 with an 

initial coulombic efficiency of 84%. To deeper understand sodium insertion mechanisms in hard 

carbon structures impedance spectroscopy, SAXS and EDX were carried out on hard carbon 

electrodes cycled at different voltages. 

 The layered oxide Na0.6Ni0.25Mn0.75O2 was investigated as the positive electrode. It was 

observed that with increasing calcination temperature the number of P3-type stacking faults decreases 

in favor of a more crystalline P2 phase. Then, the carbonate-based electrolyte has been optimized to 

guarantee the reproducibility of the electrochemical tests performed in a layered oxide//sodium metal 

configuration. A first oxidation capacity of around 130 mAh.g
-1

 is reached. However this value drops 

quickly after 40 cycles. Operando XRD analysis did partially explain the capacity decrease. Finally, 

the results of these investigations were used to design an optimized full cell which demonstrated 

promising performance during initial testing.  

Keywords: Energy, Batteries, Na-ion, characterizations, carbon, layered oxide, electrolyte 


