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Introduction

Introduction

En 2017, 85,2 % de la consommation mondiale d’énergie primaire provenait de 1’utilisation
des ressources d’origine fossile telle que le pétrole, le gaz et le charbon.! Ce mode de vie insouciant
et périlleux a pour conséquence 1’épuisement des réserves naturelles, I’accentuation de 1’effet de
serre, I’accroissement de la pollution atmosphérique ainsi que le déreglement climatique prématuré
(réchauffement planétaire, acidification des océans...).? D’autre part, une augmentation de la
consommation énergétique de plus de 28 % est prévue, en lien avec le développement de la

population mondiale d’ici 2040.3 La Figure 1 résume I’ensemble de ces données.

a ) Consommation 5 b) Taux de réchauffement actuel
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Figure 1 : Consommation d’énergie totale mondiale en lien avec la production d’énergie fossile
et la concentration atmosphérique en ppm de CO> a). Evolution de la température globale en
relation avec la croissance de la population mondiale b).*

A T’heure ol de nombreuses organisations comme le GIEC (Groupe d’experts
Intergouvernemental sur I’Evolution du Climat), ’AIE (Agence Internationale de I’Energie),
I’ONU (Organisation des Nations Unis) ; conférences (Les COP, Le Sommet Action Climat...) et
personnalités (Aurélien Barrau, Greta Thunderg...) déclarent 1’urgence climatique, il est impératif
d’opter pour une transition énergétique efficace.*’ En effet, a I’instant ou j’écris ces mots,

I’humanité vit a crédit depuis qu’elle a franchi, le 29 juillet 2019, « le jour du dépassement de la
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Introduction

Terre » (date ou I’ensemble des ressources régénérables en 1 an ont été consommées).® En France,
4 associations, soutenues par 2 359 829 citoyens (chiffre en constante évolution), se sont
regroupées pour attaquer ’Etat francais en justice : c’est « I’affaire du siécle ».° L’objectif de cette
démarche est d’inciter le gouvernement a ce qu’il respecte ses engagements climatiques, qu’il
prenne enfin conscience de son implication / responsabilité environnementale et fasse une priorité
au développement des sources d’énergie alternatives et renouvelables pour la production et le

stockage d’électricité.

Il existe différents types d’énergies renouvelables comme 1’énergie solaire, éolienne,
hydraulique, géothermique et issue de la biomasse. Cependant, bien que 1’énergie Solaire et
éolienne provienne de ressources inépuisables, elles ne fonctionnent que de maniére intermittente
nécessitant alors des moyens de la stocker. Le stockage électrochimique de 1’énergie est le moyen
le plus répandu et le plus efficace pour conserver et convertir 1’énergie électrique en énergie
chimique. Plusieurs systemes de stockage électrochimique tels que, les supercondensateurs, les
piles & combustible et les batteries existent et sont utilisés préférentiellement en fonction de la

puissance et de I’autonomie que nécessite 1’application (Figure 2).%

1000

100

10

Energy Density (Wh/Kg)

10 100 1000 10000
Power Density (W/Kg)

Figure 2 : Diagramme de Ragone.
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Introduction

Les batteries représentent cependant le systeme de stockage électrochimique le plus largement
employé. En effet, elles présentent un bon compromis entre les piles a combustible et les
supercondensateurs permettant une densité d’énergie et de puissance importante. Leur succes
s’explique également par la mobilité et la maniabilité de ces systéemes. Ainsi, cela leur a permis
d’équiper et d’alimenter de nombreuses applications portables comme les téléphones, les
ordinateurs, les velos électriques... De plus, en raison de leur cyclabilité élevee et de leur
rendement énergétique supérieur & 97 %, les batteries sont aussi particuliérement attrayantes pour

le stockage stationnaire de 1’énergie.!

Les transports (voitures, trains, bateaux...) consomment environ 30 % de la production
d’énergie mondiale, principalement au travers de la combustion d’hydrocarbures et seulement 2 a
3 % sont alimentés a partir de 1’électricité.*? De plus cette énergie électrique ne provient que trés
peu d’énergies renouvelables non carbonées. Pour développer les transports électriques, il apparait
donc nécessaire d’améliorer les systemes de stockages électrochimiques afin de proposer une

alternative compétitive aux modéles thermiques.

En France, le Réseau sur le stockage électrochimique de 1’énergie (RS2E), coordonné par le
Pr. Jean-Marie Tarascon et le Pr. Patrice Simon, organise la recherche et le développement de ces
technologies. Bien que les batteries, et notamment les batteries Li-ion, se soient développées depuis
plus de trente ans et alimentent la quasi-totalité des systemes électriques portatifs, elles demeurent
au cceur d’une recherche intensive. En effet, la demande croissante d’énergie, d’autonomie, de

miniaturisation, de sécurité... nécessite des optimisations permanentes.

C’est dans ce contexte que ces travaux de thése ont été programmés et cofinancés par
I’entreprise Total et ’ADEME (Agence de I’environnement et de la maitrise de 1’énergie). Par
ailleurs la recherche autour des accumulateurs Li-ion se situe aujourd’hui a un tournant de son
histoire. En effet, il apparait que la batterie conventionnelle ait atteint ses limites en termes de
performances et représente un systéme dont la sécurité nécessite d’étre renforcée, étant donne le
déploiement massif de cette technologie. Sachant que les performances des accumulateurs Li-ion
dépendent fortement des matériaux utilisés, il est nécessaire d’accroitre leurs proprietés

intrinseéques.
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La premiére partie de ce manuscrit est donc dédiée a 1’état de 1’art, avec 1’histoire et 1’évolution
des accumulateurs jusqu’a 1I’émergence de la technologie Li-ion, suivie de la problématique

associée a cette these.

Le chapitre 2 est construit autour du développement des matériaux d’électrodes négatives
dans I’optique d’optimiser la densité énergétique des accumulateurs, avec 1’étude des propriétes
électrochimiques des matériaux de conversion de type MSnSbh. Ces derniers sont capables de
stocker beaucoup d’électrons dans un volume réduit et ont la faculté (pour certains d’entre eux) de
fonctionner a des températures de cyclage élevées. Cela présente donc des avantages sérieux pour
leur utilisation dans des systemes embarqueés spécifiques. Ainsi, au travers de ce chapitre, nous
avons principalement exploré les performances électrochimiques et les mécanismes réactionnels
de deux matériaux : NbSnSb et ZnSnSh,. Un intérét particulier a également été porte sur 1’évolution

de I’électrode et de I’interface électrode - électrolyte au cours des cyclages.

Le chapitre 3 est consacré a la conception d’électrolytes polyméres avec pour objectif
d’améliorer la cyclabilité et la sécurité¢ des dispositifs. En effet, les systémes actuels utilisent
majoritairement des électrolytes liquides organiques permettant le bon fonctionnement des cellules
électrochimiques, mais qui est aussi a I’origine de leur vieillissement prématuré, du fait de leur
instabilité dans la fenétre de potentiel de travail des batteries. De plus le risque d’écoulement lors
de ruptures accidentelles de la batterie augmente la dangerosité de ces dispositifs.*® De plus, ces
phénoménes sont exacerbés avec 1’augmentation de la température de fonctionnement de
I’accumulateur. De ce fait, nous nous sommes intéresses dans ce chapitre, a la synthese, la mise en
forme et la caractérisation des propriétés physico-chimiques / électrochimiques de nouveaux

électrolytes polymeres développés a partir du glycérol carbonate méthacrylate (GCM).

Pour terminer ce manuscrit, les principaux résultats et les perceptives de cette these seront

abordés au travers de la conclusion générale.
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Chapitre 1 : Etat de I'art

1. Un regard sur I’histoire et I’évolution des accumulateurs

Le physicien italien Alessandro Volta développe en 1800, le premier systeme électrochimique
capable de transformer une énergie chimique en énergie électrique, grace a un empilement
successif de disques de cuivre et de zinc séparés par une solution saline.!* La découverte de la pile
Volta entraina de nombreuses recherches permettant I’invention de la pile Becquerel en 1829, la
pile Daniell en 1836 ainsi que la pile Leclanclé en 1866. La pile ou accumulateur primaire est un
systeme électrochimique capable de restituer 1’énergie stockée lors de la seule et unique décharge.

Lorsque le systéeme électrochimique est rechargeable, on parle alors d’accumulateur secondaire.

Ce n’est qu’en 1859, que le frangais Gaston Planté développe le premier accumulateur
rechargeable au plomb, actuellement utilisé dans nos véhicules thermiques.'® Ces batteries ont
I’avantage d’avoir un colt de fabrication relativement faible, cependant elles souffrent d’un
manque d’énergie / puissance et d’une cyclabilité limitée. Dans les années 1900, d’autres
accumulateurs secondaires, comme le systeme Ni-Cd et ses derives (Ni-Zn, Ni-Fe...), sont
développés. Comparée aux batteries Plomb-Acide, la technologie Ni-Cd posséde une énergie
massique et volumique accrue. Néanmoins, en raison de leur autodécharge, de leur effet mémoire
(diminution progressive de la quantité d’énergie stockée au fur et a mesure des cycles) et de leur
toxicité élevée, elles sont finalement remplacées par les batteries Ni-MH en 1988. L’évolution

simplifiée des accumulateurs est représentée Figure 3.

Piles ol Batteries lithium & 5
: i
1800 : A. Volta 1973 : Li-métal A ;{3
1836 : J.F. Daniell 1978 : Li-ion N
1868 : G. Leclanché 1979 : Li-polymere
1800 1900 2000

Future

Batteries
! Li-0,, Li-S, Y o \‘\
1859 : Pb-acide | all Na-ion, Na-S ’?//_V

1900 : Ni-Cd, Ni-zn... e 2 K, Mg, Ca, Al

1980 : Ni-MH

Figure 3 : Frise chronologique de I'évolution des batteries.
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J. Hajek imagine pour la premiére fois, en 1949, I’utilisation du lithium métallique comme
matériau d’électrode négative dans les systémes électrochimiques. Par la suite, son concept se
répand et de nombreuses recherches sont menées aux Etats-Unis & partir des années 60.1° Le
premier accumulateur au lithium nait au début des années 1970.17 I est alors constitué¢ d’une
cathode en TiS; (ou MoS>) permettant I’intercalation du Li et d’une anode en lithium métallique,
séparées par un électrolyte liquide composé de perchlorate de lithium dissout dans le dioxolane. 1819
Cependant, la combinaison d’une électrode en Li-métal et d’un électrolyte liquide a trés vite
rencontrée des problemes de securité. En effet, lors des cycles de charge / décharge, le Li-métal va
se redéposer sur lui-méme conduisant & la formation de dendrites.?® Cette croissance dendritique
va traverser le séparateur et atteindre 1’électrode positive. Cela va conduire a un court-Circuit
interne avec une €lévation de la température pouvant provoquer 1’inflammation et/ou I’explosion

de la batterie.

Afin de remédier a ce probleme, deux solutions ont été imaginées dans les années 1980. Le
premier concept a été introduit par D.W Murphy et B. Scrosati qui proposent de substituer le
lithium métallique par un matériau d’intercalation du Li faisant office d’¢électrode négative.???
C’est le début de la technologie Li-ion ou « rocking-chair ».23?* En passant du lithium métallique
a son état ionique, les batteries Li-ion résolvent / limitent le probleme de sécurité lié a la croissance
dendritique. A. Hérold est le premier a avoir démontré la possibilité d’insérer du lithium dans les
feuillets de graphite formant ainsi la phase LiCe.?> De plus, pour pallier a 1’augmentation du
potentiel de travail de 1’électrode négative (qui entraine une diminution de la densité d’énergie de
la batterie), d’autres matériaux d’intercalation pour les électrodes positives ont été envisagés. Ainsi,
en raison d’un caractére plus ionique de la liaison M-O par rapport a la liaison M-S, les composés
disulfures (TiS2 / MoS;) ont été remplacés par les oxydes métalliques développés par J.B.
Goodenough.?® Finalement, grace a ’ensemble de ces différents travaux de recherche, Sony
Corporation commercialise en 1991 le premier accumulateur Li-ion composé d’une anode en

graphite et d’une cathode en oxyde de cobalt lithié. Cette cellule est alors capable de délivrer une

tension de 3.6 V avec une densité d’énergie massique supérieure a 120 Wh/kg durant 1000 cycles.
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Material research and cell development
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Figure 4 : Comparaison des performances électrochimiques des différents accumulateurs.

Le second concept, proposé par M. Armand, consiste a remplacer 1’¢électrolyte liquide par un
électrolyte polymeére sec afin de stopper la croissance dendritique.?” On parle alors de batterie au
lithium tout solide. Dans ce cas, un sel de lithium dissout dans du poly(éthylene oxyde) (POE)
assure le role de séparateur et d’électrolyte. Cependant, bien que la sécurité du dispositif soit
grandement améliorée, il nécessite une température de fonctionnement supérieure a 80 °C afin
d’obtenir une conductivité ionique suffisante. Aujourd’hui de nombreuses recherches ont permis
d’augmenter fortement la conductivité ionique du POE?® permettant d’équiper la voiture citadine
Bolloré Bluecar 100 % électrique avec la technologie lithium métal polymere depuis les années
2013. D’autres groupes ont proposé¢ de développer une batterie lithium métal en utilisant un
électrolyte polymere hybride, constitué une matrice polymere imbibée d’électrolyte liquide.
Néanmoins, cette opération n’a malheureusement pas pu empécher la croissance des dendrites. En
1996, J.M. Tarascon et al. proposent d’allier les avantages d’un électrolyte polymére aux batteries
Li-ion créant ainsi le premier accumulateur plastique Li-ion (PLiION).? Cette technologie flexible,

legere et facile a mettre en forme sera commercialisée en 1999.

Depuis, I’ensemble des accumulateurs au lithium n’a cessé de se développer, grace a ces

performances uniques (Figure 4), devenant de plus en plus performant au fur et a mesure des
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années.®%3! Les batteries Li-ion équipent actuellement la majeure partie des appareils nomades
(téléphones, ordinateurs...) tandis que les batteries lithium métal polymére visent principalement

le marché automobile.

Récemment, la recherche s’est tournée vers de nouveaux systémes alternatifs post lithium-
ion.® En effet, de nombreuses études sont menées sur les batteries Na & K-ion,* les batteries a
ions multivalentes (magnésium / aluminium),3* les batteries tout-solide*>® ainsi que les batteries
Li-S et Li-O,.328 Bien que ces différents systémes soient trés avantageux que ce soit en matiére
de ressources, de securité, de puissance ou d’énergie, de nombreux verrous empéchent leur
commercialisation, a 1’exception des accumulateurs Na-ion qui sont déja proposés par plusieurs

sociétés a travers le monde.3®*!
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Figure 5 : Procédure de traitement des batteries Li-ion.*

L’industrie des batteries connait une croissance exponentielle depuis la fin du 20° siecle. Il
apparait donc important de penser au devenir de ces systémes lorsqu’ils arrivent en fin de vie. En

effet, les batteries représentent un danger pour I’environnement si elles ne sont pas correctement
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conditionnees. Le 6 septembre 2006, le parlement Européen a publié la directive 2006/66/CE
concernant la collecte et le recyclage des déchets liés aux piles et accumulateurs.*® Ainsi, le Conseil
Europeéen tient responsable les fabricants de batteries du devenir de leurs produits en fin de vie, les
obligeant a recycler au moins 65 %w: des batteries plomb-acide, 75 %w: des batteries Ni-Cd et
50 %wt des autres types de piles et d’accumulateur (dont les batteries Li-ion). Cependant, ce n’est
qu’a partir des années 2011, dii a une prise de conscience générale et aux développements
technologiques, que le processus de recyclage a réellement été mis en application. En France, deux
societes, Euro Dieuze et SNAM, se partagent la quasi-totalité du marché. Par divers procedés de
traitement physiques et chimiques, ils arrivent a récupérer le plastique (dans certains cas) et les
métaux d’intéréts des batteries usagées, qui pourront alors étre utilisés pour la fabrication de
nouvelles cellules électrochimiques. Par exemple, la Figure 5 décrit la procédure de traitement
permettant le recyclage des batteries Li-ion en fin de vie.*? Généralement, les métaux purs comme
le cobalt, le nickel et le cuivre sont obtenus par dépét électrochimique apres le processus de
pyrométallurgie avec des puretés avoisinant les 100 %.% En outre, la récupération de ces métaux
est un enjeu stratégique majeur pour les entreprises et la société. En effet, le recyclage permet de
i) limiter I’'impact environnemental (consommation d’énergie, déchets...) ainsi que le rejet de CO>
liés a I’extraction, le transport et la transformation des minerais ; ii) diminuer le co(t de fabrication
des batteries ; iii) limiter les risques géopolitiques liés a 1’approvisionnement des matiéres

premieres.

Dans la suite de ce travail, nous nous sommes focalises sur les accumulateurs Li-ion car i) ils
présentent des énergies massiques et volumétriques (210 Wh.kg* et 650 Wh.L™1)*® importantes et

ii) ils dominent actuellement le marché mondial des batteries.

2. Le miracle de la technologie Li-ion

Le lithium a ’avantage d’avoir une faible masse molaire et volumique (M = 6,941 g.mol*;
p =0,534 g.cm™®) ainsi qu’un potentiel standard d’oxydoréduction trés bas (E°Lit/i = -3,04 V
vs ESH), lui permettant obtenir une capacité gravimétrique de 3861 mA/g, ce qui fait de lui

I’¢lément de prédilection en tant que matériau d’électrode négative pour les accumulateurs Li-
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métal. Cependant, comme mentionné plus haut, le lithium métal peut poser de graves problemes

de sécurité.

Les batteries Li-ion sont composées d’une électrode positive (haut potentiel) et négative (bas
potentiel) séparées par un électrolyte liquide conducteur ionique. L’électrode positive est
généralement composée de 1’oxyde de cobalt lithi¢ (LiCoO>) et le graphite est utilisé comme
électrode négative. Ce sont tous deux des matériaux lamellaires qui permettent 1’intercalation et
I’extraction du lithium. L’¢lectrolyte liquide, qui est un sel de lithium dissous dans un solvant
organique, permet la migration des ions lithium entre les deux électrodes. Le principe de
fonctionnement d’une batterie est basé sur la conversion d’une énergie chimique en énergie

¢lectrique via des réactions d’oxydoréduction se produisant aux deux é€lectrodes.

Par exemple, lors de la charge d’un accumulateur LiCoO2/Cgraphite, Un générateur va fournir de
I’énergie électrique au systéme permettant aux ions lithium de s’extraire de la structure du LiCoO2
puis de transiter au travers de I’¢électrolyte pour s’intercaler dans les feuillets de graphite. Ce dernier
peut insérer jusqu’a un atome de lithium pour six atomes de carbone, formant ainsi le composé
LiCs dont la capacité spécifique est de 372 mAh.g (soit 10 fois inférieure a celle du lithium métal).
Les bornes de potentiel de travail de la batterie étant supérieures au domaine de stabilité de
I’électrolyte organique, une couche de passivation nommée SEI pour Solid Electrolyte Interphase
(isolant électronique) se forme & la surface des électrodes permettant alors de les « protéger ».4®
Les détails relatifs a la formation et aux caractéristiques particuliéres de la SEI, seront développés
dans la partie suivante. Durant la décharge, le mécanisme inverse se produit, le lithium se réinsére
dans la structure lamellaire du LiCoOz induisant un mouvement des électrons dans le circuit externe
ce qui génére un courant électrique. Au cours des cycles de charge / décharge de la batterie, les
atomes de lithium vont migrer d’une électrode a ’autre, ce qui lui donnera le nom de batterie

« rocking-chair »?* (Figure 6).

Les équations mises en jeu lors du cyclage sont :

1) LiCoO2 w=——= «xLi* + Li1xCoO2 + xe
(2 XLi* + C6 ==—= LixCs
Charge / Décharge
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Figure 6 : Fonctionnement d'une batterie Li-ion.*’

Les accumulateurs Li-ion sont définis par plusieurs grandeurs caractéristiques telles que : la

tension, la polarisation, la capacité, la puissance et la densité d’énergie.

La tension a vide ou potentiel d’équilibre d’une batterie (Open-Circuit Voltage : OCV),
exprimée en volt (V), correspond a la différence des potentiels chimiques entre les deux électrodes
(la ddp). Dans le cas d’un générateur électrochimique, la tension & vide est analogue a la force
¢lectromotrice et évolue d’une valeur nulle a une valeur maximale lors de sa charge. Quant au
potentiel électrochimique d’une €lectrode, il est fixé par le potentiel d’oxydoréduction du couple
mis en jeu. Ainsi, le second principe de la thermodynamique permet de relier 1’énergie libre de

réaction (ArG(x)) au potentiel électrochimique a chaque moment de I’insertion suivant I’équation :
ArG(x) = —z.F.V(x)

z étant le nombre d’électrons échangé par mol, F la constante de Faraday et V(x) le potentiel

¢lectrochimique d’équilibre a chaque moment de 1’insertion.

La polarisation qui s’exprime aussi en volt, correspond a une différence de potentiel moyen,
Ve - Vimd, mesurée au cours de la charge (Vmc) et de la décharge (Vmd) d’une batterie. En effet,
lors du cyclage, les chemins de réaction parcourus entre 1’état initial et 1’état final ne sont
géneralement pas identiques. Le potentiel moyen en décharge est alors inférieur au potentiel moyen

en charge. Par conséquent, la polarisation d’une batterie peut varier de quelques millivolts a
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quelques centaines de millivolts. C’est une grandeur importante dans 1’industrie car elle impacte

directement le rendement énergétique d’un accumulateur.

La capacité d’un accumulateur électrochimique correspond a la quantité d’électrons échangée
lors des réactions électrochimiques. Elle s’exprime en Ah et correspond a I’intégration de
I’intensit¢é (I) en fonction du temps (t). Cette grandeur dépend de la température, des
caractéristiques intrinséques des matériaux d’électrodes et de la vitesse de cyclage : « le régime ».
Ce régime, noté C/n, a deux définitions. Il signifie que 1 mole de Li réagit avec 1 mole de matiére
active en n heures en laboratoire, alors que pour un industriel, cela correspond a 1 décharge

complete (ou charge) en n heures. La capacité d’un accumulateur a donc pour formule :

At
0= [“a
0

En pratique, la capacité spécifique massique, en Ah.kg?, ou volumique, en Ah.cm™, est utilisée
pour caractériser les performances électrochimiques des matériaux. On distingue deux types de
capacités pour un matériau ; sa capacité théorique et sa capacité réelle. Cette derniére, ici exprimée
en Ah.kg?, a pour équation :
Ax.F.n
~ 73600
oU « Ax » représente le nombre d’électrons insérés par mole de matériau actif et « n » correspond
au nombre de moles du matériau actif. La capacité spécifique diminue généralement lorsque le
régime augmente (limitation cinétique) et au fur et @ mesure des cycles de charge / décharge
(vieillissement). Le rendement faradique « R¢» ou I’efficacité coulombique, représente quant a lui
le rapport entre la capacité spéecifique en charge et celle en décharge. Dans I’industrie, la durée de
vie d’une batterie se définit comme le nombre de cycles jusqu’a ce que la capacité diminue a 80 %

de sa valeur réversible initiale.
La puissance P, exprimée en watt (W), est égale au produit de la tension (U) de la batterie par
I’intensité 1.
P=U.I

On peut aussi définir la densité de puissance massique en W.kg™* ou volumique en W.cm, qui

représente alors le rapport entre la densité d’énergie et la durée de décharge de 1’accumulateur.
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Ainsi, une batterie a forte densité de puissance permet de restituer une grande quantité d’énergie

en un temps restreint.

L’¢énergie E, se définit comme ’intégrale de la puissance par rapport au temps.
At
E= f U.l.dt
0

La densité d’énergie D, correspond a la quantité d’énergie stockée dans une cellule par unité
de masse ou volume. Elle est exprimée en Wh.kg™ ou Wh.L* et est définie comme le produit de la

capacité spécifique réversible par le potentiel de la batterie.
D=U.Q
avec U, la tension du générateur.

Une forte densité d’énergie volumétrique est particuliérement intéressante pour les batteries
portables, en particulier celles qui alimentent les smartphones ou les ordinateurs portables

ultrabooks qui nécessitent toujours plus d’énergie dans un volume minimum.

Comme montré sur le diagramme de Ragone (Figure 4), c’est grace au bon compromis
énergie - puissance que les batteries lithium-ion dominent largement le marché mondial des
accumulateurs secondaires, expliquant leur utilisation massive dans les systemes électroniques

portables.

Les deux parametres clés pour améliorer la densité d’énergie d’une cellule électrochimique
sont la capacité (massique ou volumique) et la tension du dispositif. Ainsi, ce travail de thése a été
effectué dans 1’optique d’augmenter / d’améliorer la capacité massique et volumique relative a

I’¢lectrode négative.

De maniére générale, les matériaux d’électrodes doivent présenter un certain nombre de

critéres pour étre utilisés dans une batterie commerciale lithium-ion, tels que :

- Une bonne stabilité chimique (notamment vis-a-vis de I’¢lectrolyte)
- Une réversibilite du processus électrochimique accrue (stabilité structurale lors de
I’insertion / extraction du lithium)

- Une capacité massique / volumique importante
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- Une conductivité ionique et électronique suffisante
- Une longue durée de vie (nombre important de cycles de charge / décharge)
- Un faible codt et une toxicité minimisée

- Une abondance correcte, facile a mettre en ceuvre et recyclable.

La Figure 7 représente les différents mécanismes réactionnels entre un matériau d’électrode et
le lithium.*® Il existe 3 types de réactions telles que, ’insertion, 1’alliage et la conversion. Dans le
cas d’un mécanisme d’insertion, la structure initiale du matériau ne varie que trés légérement, lors
de I’intercalation / extraction du Li, ce qui favorise un nombre important de cycles de charge /
décharge. Cependant, bien qu’ils soient majoritairement utilisés dans 1’industrie, ces matériaux,
généralement lamellaires, possédent des capacités massiques et volumiques limitées. Les
mécanismes d’alliage et de conversion sont quant a eux beaucoup plus intéressants lorsqu’on
envisage d’accroitre la densité énergétique des dispositifs électrochimiques, car ils peuvent réagir
avec une grande quantité de lithium. Le probleme de ces systemes, est que les transitions de phases,
provoquées par leur réaction avec le lithium vont induire d’importantes variations volumiques.
L’expansion durant la lithiation puis la contraction lors la délithiation, vont engendrer un
phénomeéne de « respiration » du matériau qui va étre a ’origine du vieillissement prémature de la

batterie.

“Usual” processes
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Figure 7 : lllustration des différents mécanismes réactionnels dans les matériaux d'électrode
pour batteries Li-ion.*®
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La majorité des électrodes positives et négatives utilisées dans les batteries Li-ion (et Li-métal)

est représentée en fonction de leur capacité massique et potentiel de fonctionnement dans la Figure
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Figure 8 : Représentation de la capacité et du potentiel de fonctionnement des électrodes
utilisées majoritairement dans les batteries Li-ion (graphique adapté).?

3. Les spécificités de 1’¢lectrolyte

Commengons tout d’abord par d’écrire 1’¢électrolyte d’un accumulateur Li-ion. Comme
mentionné plus haut, 1’¢électrolyte, quelle que soit sa nature, assure la migration des ions lithium
entre les deux ¢€lectrodes dans la cellule ¢électrochimique. Différents types d’électrolytes sont alors

envisages :

- Les électrolytes organiques, communément appelés électrolytes liquides, qui sont utilisés
dans la majorité des systémes commerciaux. Ils sont faciles a mettre en ceuvre et présentent

des conductivités ioniques élevées (102 S.cm™) ainsi qu’une faible viscosité.
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- Les électrolytes polymeres, qui permettent de limiter la croissance dendritique et donc
d’utiliser la technologie Li-métal plus avantageuse du point de vue énergétique. Bien que
la chimie des polymeres soit trés diversifiée, les électrolytes polymeres sont communément
classés dans deux groupes distincts, les polymeres dits secs et les polymeres gélifiés.
Ces électrolytes présentent généralement une conductivité ionique plus faible (10 — 10
S.cm™) et nécessitent une mise en ceuvre plus complexe.®

- Les ¢électrolytes solides, qui n’utilisent aucun liquide, permettent aussi de limiter la
croissance dendritique conduisant des systéemes plus sars. Les céramiques et les verres ont
notamment suscité un grand intérét dans la communauté scientifique, comme par exemple
le LiPON qui est actuellement beaucoup étudié par le CEA. Néanmoins les conductivités
ioniques intrinséques de ces matériaux sont généralement plus faibles (10 — 10° S.cm™),

nécessitant généralement le chauffage les dispositifs afin de contourner ce probléme.>!

De maniére générale, et ce quelle que soit la nature de 1’électrolyte utilisé, ce dernier doit
impérativement regrouper un certain nombre de critéres déterminants pour pouvoir étre utilisé. En
effet, les propriétés intrinséques telles que la conductivité ionique, la mobilité des ions et le nombre
de transport des ions lithium sont importantes. De plus, ils doivent présenter une stabilité
électrochimique et thermique élevée ainsi que des propriétés mécaniques suffisantes, pour les
électrolytes polymeres / solides puisqu’ils assurent aussi le réle de séparateur.

Par la suite, les électrolytes organiques et polymeéres seront abordés de facon plus détaillée car

ils sont liés a la problématique générale de cette these.

Remarque : Il existe aussi les électrolytes aqueux, qui sont de plus en plus étudiés car ils ont
I’avantage d’étre moins « dangereux » qu’un électrolyte organique. Cependant, ils ne peuvent
fonctionner que sur une fenétre de potentiel réduite a 1,23 V (due a la stabilité électrochimique de
I’eau) limitant alors la densité d’énergie de la batterie. Néanmoins, certains travaux sur les
électrolytes aqueux concentrés nommés « water-in-salt » ont permis d’augmenter grandement cette

fenétre de fonctionnement.*
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1. Les électrolytes organiques

Les électrolytes liquides classiquement utilisés dans les batteries commerciales sont composés
d’un sel de lithium dissous dans un mélange d’alkyle carbonate. Le choix du sel et du mélange de
solvants sont des parametres non négligeables car ils vont impacter directement sur les
performances électrochimiques des accumulateurs Li-ion. De nombreux sels de lithium comme
LiPFs, LiClO4, LiBF4, LiAsFs et LiTFSI (liste non exhaustive) ont donc été étudiés. Les parameétres
clefs pour un sel sont sa solubilité, sa dissociation et sa mobilité dans le solvant. Son co(t ainsi que
sa stabilité thermique, électrochimique et sa toxicité / dangerosité sont aussi des parameétres a
prendre en compte. De plus, la couche de passivation (SEI) créée a la surface des électrodes lors
du cyclage va étre composée d’espéces différentes en fonction du sel de lithium utilisé.*® Les

propriétés relatives aux différents sels sont regroupées dans le Tableau 1.

Tableau 1 : Classification des différents sels de lithium.>2
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Méme si les sels de perchlorate de lithium (LiClO4) et d’hexafuoroarsenate de lithium (LiAsFe)
présentent des propriétés intéressantes, ils ont tres vite été bannis des systemes commerciaux. En
effet, la décomposition du LiAsFe et LiCIO4 conduit & la formation de gaz extrémement toxiques
et a des sous-produits explosifs a haute température, respectivement. Le tetrafluoroborate (LiBF4)
possede quant a lui une faible solubilité et dissociation dans les solvants organiques conduisant a
une conductivité ionique limitée. Malgré une bonne conductivité ionique dans les solvants polaires
aprotiques, le bis(trifluoromethanesulfonyl)imide de lithium (LiTFSI) engendre des problemes de
corrosion du collecteur en aluminium de I’¢électrode positive. Finalement, 1’hexafluorophophate de
lithium (LiPFs) présente le meilleur compromis pour une application industrielle par rapport aux
sels de Li précédemment listés. Ce dernier a ’avantage d’avoir une conductivité ionique
satisfaisante, de ne pas détériorer les collecteurs de courant et de former une SEI stable. Néanmoins,
le LiPFs se décompose en présence d’cau et a des températures élevées (> 50 °C) conduisant a la
formation de HF, mais aussi LiF et PFs(), qui augmentent la pression a I’intérieur de la cellule et
dégradent la SEI.%2 In fine, les batteries commerciales Li-ion ont adopté LiPFs en conseillant une
plage de température de fonctionnement entre -20 °C et 50 °C. En deca de -20 °C, la capacité et la
puissance de la batterie sont fortement réduites mais peuvent étre récupérées sans séquelle
(généralement) lorsque la cellule est ramenée a température ambiante. En revanche, au-dessus de
60 °C, les dégradations du sel et du solvant sont irréversibles provoquant a terme la « mort » de la
batterie.>

Les solvants utilisés sont des liquides polaires aprotiques permettant de dissoudre les sels de
lithium inorganiques grace a 1’existence d’une interaction ion-dip6le. Plus le moment dipolaire du
solvant sera éleve meilleure seront la solubilisation et la dissociation du sel. Il est aussi important
que les solvants contiennent des atomes électronégatifs (oxygeéne, soufre...) permettant la
complexation et le mouvement des ions lithiums. De ce fait, les principaux solvants utilisés dans
nos appareils embarqués usuels sont les alkyles carbonates, bien que les éthers, nitriles, sulfones et
lactones soient possibles.? La majorité des alkyles carbonates utilisés sont, I’éthyléne carbonate
(EC), le propyléne carbonate (PC), le diéthyl carbonate (DEC), le diméthyle carbonate (DMC) et
I’éthyle méthyle carbonate (EMC). Leurs principales caractéristiques physico-chimiques sont

reportees dans le Tableau 2.
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Tableau 2 : Principales caractéristiques physico-chimiques des solvants utilisés dans les
batteries Li-ion.>

Solvent Structure M. Wt T/ °C Ty °C n/cP € Dipole T¢°C  d/gem™,25°C
25°C 25°C Moment/debye
EC 2 88 36.4 248 1.90, 89.78 4.61 160 1.321
E~o>=° (40 °C)
PC ~ 102 -48.8 242 2.53 64.92 4.81 132 1.200
L
DMC )0\ 90 4.6 91 0.59 3.107 0.76 18 1.063
~o” o (20°C)
DEC /‘g\ 118 -74.3° 126 0.75 2.805 0.96 31 0.969
o o ™~
EMC j\ 104 -53 110 0.65 2.958 0.89 1.006
/\o 0/

Le EC et le PC sont des alkyles carbonates cycliques présentant des constantes diélectriques
(¢) élevées favorisant la dissociation du sel de lithium. Le principal avantage du EC est qu’il forme
une SEI efficace a la surface de 1’¢lectrode de graphite prévenant alors de toute autre dégradation
de I’électrolyte. Ce qui n’est pas le cas du PC qui, de plus va venir s’insérer entre les feuillets de
graphéne provoquant ’exfoliation du graphite.>® Néanmoins, I’utilisation de EC comme unique
solvant dans les batteries Li-ion est impossible au vu de sa température de fusion élevée (36 °C).
Voila pourquoi, il a été associé a un solvant linéaire, qui a une viscosité beaucoup plus faible, pour
former le mélange majoritairement utilisé dans 1’industrie a savoir le EC :DMC (1 :1 %ua1), dont le

diagramme binaire a été étudié par M.S. Ding et al. dans les années 2000.

14 I
| PC:EC:3DMC
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l

Figure 9 : Conductivité ionique de LiPFs en fonction de sa concentration dans le mélange de
solvant EC:PC:3DMC.*®
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Finalement, la base électrolytique utilisée dans 1’ensemble de cette étude sera composée du sel
de lithium LiPFs dissous a 1 molaire dans un mélange de EC, PC et DMC dans les proportions
(1 :1 :3 %v01). Cet électrolyte, associé aux matériaux d’anode intermétallique que nous étudions au
laboratoire depuis plusieurs années, a permis d’obtenir de trés bons résultats au travers des théses
de C. Villevieille, C. Marino et P. Antitomaso. Ce mélange, utilisé par la SAFT pour des
applications spatiales, a une température de fusion de -13 °C et une conductivité ionique supérieure
a 12 mS.cm a température ambiante (Figure 9).>

2. La couche de passivation (SEI)

La SEI, pour Solid Electrolyte Interphase, a été introduite pour la toute premiere fois en 1979
par E. Peled.®® Elle caractérise une couche de passivation formée a la surface des électrodes,
principalement lors du premier cycle de la batterie, due a la réduction de 1’¢électrolyte. Cette couche
de passivation est essentielle au bon fonctionnement de la cellule mais sa stabilité / nature est

cruciale pour le systeme.

La SEI résulte de I’instabilité thermodynamique de 1’¢lectrolyte liquide dans la gamme de
potentiel utilisée. La fenétre de stabilité de 1’électrolyte liquide est caractérisée par un gap d’énergie
entre les orbitales moléculaires les moins et les plus occupées, LUMO et HOMO, respectivement.
Comme illustré Figure 10, lorsque la LUMO de 1’électrolyte est plus haute en énergie que le niveau
de Fermi de I’anode, alors 1’¢lectrolyte liquide est stable. En revanche, lorsque ce n’est plus le cas,
ce dernier se réduit a un potentiel de réaction supérieur a celui de 1’électrode négative créant alors
cette couche de passivation a I’interface électrode - électrolyte. Le méme phénomeéne se produit
entre la HUMO et le niveau de Fermi de 1’électrode positive lors de la décharge de la batterie.*”>’
Bien que la SEI soit formée sur les deux électrodes, celle de 1’¢lectrode négative est beaucoup plus
instable et impacte fortement les performances futures de 1’accumulateur. Ainsi, la SEI anodique
est majoritairement formée lorsque le potentiel descend en dessous de 1 V vs Li*/Li di a la
décomposition des solvants (principalement le EC) et du sel de lithium (LiPFe).%8 C’est une couche
résistive, recouvrant de fagon homogene la surface de 1’électrode et sa nature / stabilité est
dépendante de I’¢électrode, de la composition de I’¢lectrolyte et des conditions expérimentales de

cyclage. Bien que de nombreuses études et techniques d’analyse (XPS, GC-MS, Raman, IR, EIS,
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ToF-SIMS, AFM...) couplées a des calculs DFT et a de la modélisation aient permis de caractériser

et de comprendre la formation de la SEI, cette derniere n’a pas fini de nous dévoiler tous ses secrets.

La couche de passivation formée a la surface d’une €lectrode de graphite est principalement
composée de Li»COs, Li20O, LiF, ROLi, R-CH20CO:Li, LixPFyO,... et possede une épaisseur
comprise entre 30 et 50 nm (Figure 10).*® Si cette couche est stable, elle permet de limiter la

dégradation continue de 1’électrolyte et empéche la co-intercalation des molécules de solvant.*
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Figure 10 : Formation et composition de la SEI.%’

Bien que majoritairement créee lors du premier cycle, elle continue de se former durant

plusieurs cycles de décharge / charge entrainant une consommation irréversible d’ions lithium et
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un rendement faradique limité. De plus, plus la surface de 1’électrode est poreuse plus la SEI sera
importante et plus la quantité de lithium piégé le sera aussi. Par conséquent, la capacité irréversible
du premier cycle sera grande impliquant alors une faible efficacité coulombique et une perte

d’énergie importante.>®

Pour pallier a I’instabilité et a la dégradation de 1’¢lectrolyte qui impactent fortement sur la

durée de vie des accumulateurs, différentes stratégies ont été developpées.

La premiere consiste & introduire des additifs dans la composition de 1’électrolyte liquide
limitant alors la décomposition des solvants. Le fluoroéthyleéne carbonate (FEC) et le vinyléne
carbonate (VC) sont les additifs les plus utilisés lorsque les électrodes négatives sont composées
de silicium et/ou d’étain. En effet, le FEC et le VC vont générer du LiF, HF et des poly(VC)
produisant une SEI plus dense et limitant sa croissance.®® A. Bordes et al. ont notamment constaté
une amélioration des performances électrochimiques (capacité, efficacité coulombique (CE),
résistivité...) en utilisant 5 %o de FEC dans la composition de leur électrolyte.®! De plus, le VC a
un potentiel de réduction plus élevé que celui des autres solvants d’alkyles carbonates. La réduction
du VC va limiter la détérioration des co-solvants et empécher la formation constante de la SEI.
Cette dernicre sera alors plus flexible et préviendra de la pulvérisation de 1’¢lectrode. Finalement,
utiliser un mélange de FEC et VC a un effet synergétique sur les performances des accumulateurs.
En effet, les produits de décomposition des additifs étant stables en température, ils peuvent
améliorer la stabilité des systemes a haute température. I.A. Profatilova et al. ont notamment
montré que le FEC et le VC se décomposaient a haute température créant une SEI primaire robuste
qui empéche la batterie de subir un emballement thermique.? Ainsi, I’électrolyte liquide que nous
avons choisi d’utiliser dans le cadre de cette thése est le : LiPFs 1M EC :PC :3DMC +5 % FEC +
1% VC.

La seconde méthode, pour pallier a la dégradation de 1’¢lectrolyte liquide, est d’utiliser des
¢lectrolytes dont la nature chimique est différente afin d’augmenter leur domaine de stabilité
¢lectrochimique. Par exemple, ’utilisation des électrolytes polymeres permet a la fois d’atténuer
la croissance dendritique du lithium a bas potentiel et en méme temps de limiter la formation de la
SEI. Cette technologie trés prometteuse, qui résout les problémes liés a la sécurité des dispositifs

et augmente leur efficacité, est développée ci-dessous.
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3. Les électrolytes polymeéres

Les ¢lectrolytes polymeres sont généralement divisés en deux groupes. D’un co6té il y a les
électrolytes polymeéres secs, aussi appelés « Solid Polymer Electrolyte : SPE », qui sont obtenus a
partir d’un sel de lithium et d’un polymeére. De I’autre c6té, il y a les €électrolytes polymeéres gélifiés,
appelés « Gel Polymer Electrolyte : GPE », obtenus en combinant un électrolyte liquide avec une

matrice polymérique.®®

En 1979, M. Armand et al. suggérent I’utilisation des SPEs comme matériaux conducteurs
intéressants pour le développement des cellules électrochimiques.®* Ce nouveau systéme dénué de
solvant organique repose sur la dissolution d’un sel de lithium dans le réseau de polymére
permettant d’obtenir une conductivité ionique. La dissociation du sel se fait par complexation de
I’ion lithium via les groupements donneurs d’¢lectrons du squelette polymérique. De cette manicre,
les chaines de polymeéres vont venir solvater les ions lithiums permettant alors leurs mobilités. Les
polymeéres contenant des groupements polaires comme -O-, =O, C=0, C=N, -N-, -S- et -P- sont
capables de dissoudre les sels de lithium et former des complexes lithium - polyméres.®® Les ions
lithium sont ensuite transportés au travers de 1’électrolyte grace a un phénomene de sauts activés

induits par le mouvement segmentaire des chaines de polyméres présentés Figure 11.5

Intrachain hopping Intrachain hopping via ion cluster

Figure 11 : Représentation de la diffusion des cation Li*™ grace au mouvement segmentaire du
polymére.8
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La conductivité ionique du poly(oxyde d’éthyléne) (POE), complexé par un sel de métal
alcalin, a été découverte par P. V. Wright en 1973.% Depuis, les études sur le POE n’ont cessé de
croitre faisant de lui un candidat de choix comme électrolyte pour les batteries au lithium.?® En
effet, il est non toxique, flexible, stable électrochimiquement, permet une excellente dissociation
du sel de lithium et adopte une structure souple qui rend possible la conduction les ions lithium.
Néanmoins, la présence de zones cristallines interfére fortement avec le transport des Li* ce qui
limite sa conductivité ionique a température ambiante (10° — 107 S.cm™).3® Lorsque la température
du dispositif est > 65 °C (température de fusion du POE), le polymeére devient visqueux, sa
conductivité ionique augmente (~ 10* S.cm™) mais sa stabilité mécanique est fortement impactée.
La conductivité ionique des électrolytes secs dépend des régions amorphes du polymeére. La
mobilité de la fraction amorphe est caractérisée par la température de transition vitreuse (Tg) du
matériau qui influe alors sur le mouvement segmentaire des chaines de polymeres. En effet, il est
généralement admis que le transport d’ions lithium se produit essentiellement dans les zones
amorphes. Ainsi, plus la température de transition vitreuse du matériau est faible, plus le
mouvement segmentaire du polymeére est important et plus la conductivité ionique de 1’électrolyte

est élevée.5’

De nombreuses voies de recherche ont été explorées pour accroitre le caractére amorphe et/ou
augmenter la conductivité ionique des polymeres a température ambiante. Différentes solutions ont

alors été proposées :

- Des polymeéres plastifiés / caoutchouteux : Ils sont obtenus en associant le polymeére avec
une petite quantité de liquide ionique ou de plastifiant liquide (~ 10 %) ou bien en ajoutant
une grande proportion de sel. Ainsi, le taux de cristallinité est fortement diminué et la
conductivité ionique gagne quelques ordres de grandeur.

- Des polymeéres composites : On incorpore ici, des nanocharges inorganiques dispersées
dans le polymeére. Elles vont permettre d’améliorer la conductivité ionique mais aussi la
tenue mécanique des électrolytes. Les charges utilisées sont généralement des oxydes
inorganiques comme le TiOz, SiO2, Al20s3 ou le ZrO; avec les surfaces spécifiques
importantes.

- Des polyméres différents du POE : Plusieurs matériaux hotes ont été proposés comme

substitution au POE pour la complexation des ions lithium. On retrouve notamment le
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poly(fluorure de vinylidéne) (PVdF), le poly(méthacrylate de méthyle) (PMMA), le
poly(acide acrylique) (PAA), le poly(acylonitrile) (PAN) et bien d’autres. En fonction de
la nature chimique du modéle répétitif, ils permettent le transport plus ou moins efficace
des cations.®®

- Des copolymeéres a blocs ou copolymeres statistiques : Ils sont obtenus en associant des
monomeres / polymeres de nature différente entre eux gréce a des liaisons covalentes. Cela
permet une combinaison synergique des propriétés des polymeéres au sein de la
macromolécule. Ainsi en fonction des blocs utilisés, certains assureront une tenue
mécanique suffisante et d’autres permettront une conductivité efficace de 1’¢lectrolyte
solide. Dans cette direction, on notera que le polymere statistique PVdF-HFP a beaucoup

suscité I’attention de la communauté scientifique.®

Le concept des GPEs a été introduit par G. Feuillade et P. Perche en 1975.%° Contrairement
aux SPEs, les électrolytes polymeres gélifiés contiennent une fraction liquide non négligeable. Ils
sont préparés facilement en combinant une matrice polymeére avec un électrolyte liquide, qui
contient le sel de lithium. Cela permet d’augmenter considérablement la conductivité ionique des
électrolytes a température ambiante (102 — 10* S.cm™). Cependant, cela a un impact sur les
propriétés mécaniques et thermiques du matériau.”® Deux types d’approches sont proposés dans la
littérature, correspondant a la formation d’un gel physique ou chimique. La premiére consiste a
réaliser un film de polymére et/ou copolymeére puis a ’imbiber d’électrolyte liquide. Le film de
polymeére va alors se gonfler grace a I'imprégnation de la solution au sein de son réseau. Si le
polymere et 1’¢lectrolyte liquide ont une affinité alors la solution va engendrer un espacement des
chaines de polymére. C’est la théorie du volume libre. Une contraction des chaines de polyméres
est observée dans le cas contraire. Quoi qu’il en soit, aucune liaison de coordination n’est formée
entre le solvant et les chaines de polymére. On parle alors de gel physique. La deuxieme méthode
consiste a mélanger directement les monomeres avec 1’électrolyte liquide puis a faire polymériser
I’ensemble par ¢élévation de la température ou par irradiation UV ou par application d’un courant
électrique. Un réseau tridimensionnel réticulé, permettant de confiner 1’électrolyte liquide, est alors
obtenu. Les gels chimiques traduisent donc la formation d’une liaison chimique entre le groupe
fonctionnel du polymeére et I’agent réticulant.”® Comme pour les SPEs, une diversité
incommensurable de systéme est possible. On peut jouer sur la nature et/ou la longueur des

polymeres, faire des associations entre eux, utiliser des agents de charges, changer la nature de
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I’¢lectrolyte liquide, sa quantité, introduire plusieurs sels... Cependant, comme nous venons de le
voir, une quantité importante de solvant est utilisée pour synthétiser des GPEs. Cela entraine de ce
fait, les mémes inconvénients observés avec l’utilisation d’électrolyte liquide a savoir, une
dégradation de la solution a bas potentiel, la corrosion des électrodes, une température de

fonctionnement limitée. ..

De plus, que ce soit pour les SPEs ou les GPEs, les interphases entre 1’¢lectrolyte et les
électrodes sont un point crucial a maitriser. En effet, si cette derniére n’est pas optimisée, les
performances ¢électrochimiques de 1’accumulateur en seront fortement impactées. Ainsi,
I’électrolyte est préparé soit par enduction puis associé a 1’électrode par laminage a chaud, soit il
est directement déposé par extrusion a chaud sur I’électrode. Bien que la deuxiéme méthode reste
plus avantageuse en maticre d’interface, de colt et de rapidité, elle est peu utilisée dans
1’industrie.>° Pour résumer, le Tableau 3 ci-dessous, présente les avantages et les inconvénients des

deux systémes :

Tableau 3 : Avantages et inconvénients des SPEs et GPEs."

SPE GPE

SEI et croissance dendritique limitée,
sans solvant, non volatil, faible
réactivité, non inflammable, bonne Forte conductivité ionique, densité

Avantages  tenue mécanique, stable d’énergie  importante,  meilleure
électrochimiquement et interface électrode / électrolyte
thermiquement, facile & mettre en
acuvre

Faible conductivité ionigue, régime de
cyclage lent, interface
électrode / électrolyte limitante, faible
densité d’énergie

Utilisation de solvant, tenue mécanique
pauvre, stabilité  thermique et
électrochimique limitée

Inconvénients
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4, Les matériaux d’¢lectrodes positives

Dans les systemes Li-ion actuels, contrairement au systeme Li-métal, les électrodes positives
doivent bien souvent étre une source de lithium car les électrodes négatives en sont généralement
dépourvues. De plus, les matériaux d’électrodes positives doivent présenter un certain nombre de
critéres tels que : i) une mobilité des ions Li* importante ; ii) une conductivité électronique
suffisante ; iii) une stabilité chimique et thermique accrue ; iv) un potentiel de réaction élevé vis-

a-vis du lithium ; v) un co(t réduit et une toxicité limitée.

Les matériaux d’électrode positive sont essentiellement des matériaux d’intercalation qui
peuvent étre divisés en 2 catégories : les composés a base d’oxydes de métaux de transition et les

composés polyanioniques.3® "2

1. Les oxydes métalliques

C’est en 1980 que Goodenough et al. reportent pour la toute premiére fois 1’utilisation de
’oxyde de cobalt lithié comme matériau d’électrode positive pour les batteries Li-ion.?® 1l est
encore a ce jour, le matériau principalement utilis¢é comme cathode dans les dispositifs
commerciaux. LiCoO (LCO), dont la structure cristallographique est visible Figure 12, posséde
une tension de fonctionnement d’environ 4 V vs. Li*/Li et une capacité spécifique d’environ
150 mAh.g.”® Cependant, son utilisation présente des inconvénients majeurs liés a son codt, sa
toxicité et son instabilité. Par conséquent, la substitution partielle ou totale du cobalt est devenue
une alternative sujette a de nombreuses recherches qui ont abouti a toute une variété de matériaux

lamellaires intéressants.

Dans cette optique, les matériaux LiNiosMnosO2 (NMO), LiNio7C00,15Al0,1502 (NCA) et
LiNio,33Mno,33C003302 (NMC) ont été développés.’ "6 Ces composés sont considérés comme aussi
compétitifs que le LCO puisqu’ils permettent un faible cofit de fabrication, une densité d’énergie

¢levée ainsi qu’une sécurité renforcée en ayant la méme tension fonctionnement.
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Figure 12 : Structure cristallographique et diagramme de Kiviat de LiCoO..

D’autres matériaux possédant une structure tridimensionnelle ont aussi été¢ étudiés. C’est le
cas de la spinelle LiMn,Os (LMO) découvert en 1983 par M. M. Thackeray et al.””"®
Contrairement aux oxydes lamellaires, la structure tridimensionnelle spinelle permet une diffusion
plus efficace des ions Li™ au sein de sa structure. LMO a I’avantage d’étre non toxique et de
fonctionner a un potentiel de 4,1 V vs. Li*/Li avec une capacité réversible de 120 mAh.g*. Le
probléme majeur réside dans la dissolution / dismutation des ions manganése dans 1’¢électrolyte au
cours du cyclage entrainant une perte progressive de la capacité. Pour pallier a cela, K. Amine et
al. ont substitué une partie du manganese par du nickel pour former la spinelle LiNiosMn150a4
(LNMO).” Malgré une capacité spécifique limitée a 135 mAh/g, ce matériau permet d’obtenir une

densité d’énergie importante due a son haut potentiel de fonctionnement de 4,7 V.

2. Les composés polyanioniques

Les composés dits polyanioniques sont la deuxiéme classe de matériaux intéressants en tant
qu’électrode positive pour les batteries Li-ion. Le plus connu d’entre eux, est le composé LiFePO4
(LFP) introduit en 1997 par Padhi et al.&° Présentant une structure de type olivine (Figure 13), LFP
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a beaucoup ¢été étudi¢ du fait de I’abondance des matériaux utilisé€s, de son absence de toxicité et
de sa bonne stabilité électrochimique. Il permet d’obtenir une capacité spécifique de 160 mAh.g*
avec une tension moyenne de 3,4 V. Les principales défaillances de ce matériau de cathode sont sa

faible conductivité électronique et ionique ainsi que son potentiel de travail relativement bas.
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Figure 13 : Structure cristallographique et diagramme de Kiviat de LiFePOa.

Plusieurs études ont été menées afin d’optimiser ses performances électrochimiques. Ainsi, la
diminution de la taille des particules, leur structuration et leur enrobage dans une fine couche de
carbone ont permis d’accroitre la conductivité ionique et électronique du matériau.®* Son potentiel
de travail (donc sa densité d’énergie) a été augmenté en substituant, partiellement ou totalement le
fer par d’autres métaux de transition. Bien que LiMnPOs (LMP), LiNiosC005POs (NCP) et
LiMno 33Fe0,33C0033P0O4 (MFCP) présentent des potentiels de travail plus élevés, ils semblent

souffrir de problémes liés a leurs stabilités.”

Le développement de nouveaux matériaux de cathode est donc axé sur la limitation de la teneur
en cobalt et ’augmentation du potentiel de travail de 1’¢électrode. Actuellement, LCO et NMC sont
les cathodes principalement utilisées dans les batteries Li-ion commerciales, ce qui représente 61 %
du marché mondial. Néanmoins, bien que son potentiel de travail soit faible, le matériau LFP

devrait se développer progressivement dans les années a venir (Figure 14).3182
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Figure 14: Capacité spécifique en fonction du potentiel de travail et pourcentage de production
mondiale des différentes cathodes.

5. Les matériaux d’électrodes négatives

Avec un potentiel de réduction trés bas et une capacité massique élevée (3828 mAh.g?), le
lithium métal semble étre I’anode de prédilection des batteries puisqu’il permet d’obtenir des
densités d’énergie importante. Cependant, comme évoqué plus haut, son utilisation pose des
problémes le rendant industriellement inutilisable dans une batterie dont 1’électrolyte est liquide.

Ainsi, a I’heure actuelle, le carbone graphite en tant que matériau d’électrode négative est utilisé

dans 98 % des systémes commerciaux.®?

La recherche sur les matériaux d’électrodes négatives s’est orientée selon deux axes. Le
premier consiste en amélioration des performances €lectrochimiques des matériaux d’insertion et

le second s’articule sur le développement de nouveaux matériaux d’alliages et de conversions.
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1. Les matériaux d’intercalation

Le carbone graphite utilisé par 1’industrie est soit d’origine naturel, soit synthétique. Dans le
second cas, il est obtenu par un procédé de graphitisation a haute température a partir de coke de
pétrole. 34 % de la consommation mondiale de graphite est destinée a la fabrication d’électrodes.®
Appartenant a la famille des « soft carbons »84 le graphite est composé d’atomes de carbone
organisés sous la forme d’hexagone, avec un empilement des feuillets suivant 1’axe ¢ (Figure 15).
Ainsi, un atome de lithium va pouvoir s’intercaler entre les feuillets de graphéne, a un potentiel de
0,1 V vs Li*/Li (proche du potentiel d’électrodéposition du lithium), pour former la phase LiCs, ce
qui représente une capacité massique de 372 mAh.g? (850 mAh.cm?) avec une variation

volumique d’environ 10 %.%

3D view Top View

@ Upperlayer (A)

© Lower layer (B)

0.142 nm

Figure 15 : Structure du graphite.

En raison de ses nombreux avantages, tels que sa faible toxicité, son abondance, son codt
réduit... la recherche s’est grandement intéressée au carbone dans 1’espoir d’augmenter 1’insertion

de lithium.

Les carbones amorphes aussi appelés « hard carbon »** peuvent délivrer de fortes capacités
massiques allant de 200 & 800 mAh.g™ en raison de leurs morphologies.2® J. Dahn et al. ont étudié
I’influence de la structure et du traitement thermique du carbone, sur ’insertion de lithium.®’ Ils

ont pu mettre en évidence des allures de courbes galvanostatiques différentes en fonction du type
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de carbone. Structurellement, les carbones désordonnés sont composés d’un alignement aléatoire
a courte distance des feuillets de graphéne, créant ainsi de la porosité ouverte a I’insertion de
lithium. Plusieurs théories ont été proposées pour expliquer cette augmentation de la capacité de
stockage du lithium. On peut notamment citer Yazami et al. qui proposent la formation de
multicouches de lithium dans les feuilles de graphéne® ; Tokumitsu et al. qui évoquent une
rétention de lithium dans la porosité nanométrique® ; ou encore Sato et al. qui suggérent ’existence
de molécules covalentes de Li> dans le carbone permettant d’obtenir une capacité réversible de
680 mAh.gt.%

La nano-structuration ou design de matériau, permet aussi d’accroitre la capacité des matériaux
carbonés. Différentes structures ont fait I’objet de nombreuses études. On peut entre-autres, citer
les carbones mésoporeux (MCMB), ici proposés par Zhou et al. qui permettent d’obtenir des
capacités massiques réversibles de 1100 a 850 mAh.g* sur 20 cycles.®* Un intérét particulier a été
porté aux carbones nanotubes simples ou multi parois (SWCNT / MWCNT), spéculant sur le fait
qu’une forte capacité pouvait étre obtenue grace a I’insertion de lithium dans les sites interstitiels,
les espaces inter-couches et les canaux inter-tubes du matériau. Ces structures sont généralement
obtenues par dépot chimique en phase vapeur (CVD) ou par gravure physique / chimique et offrent
la possibilité de délivrer des capacités réversibles allants de 200 a 800 mAh.g 2.8 11 existe d’autres

variétés de nano-structuration comme :%?

- Les nanofils ou nanofibres (CNF)
- Les nanofeuilles (GNS)

- Les nanobilles (CNB)

- Nanoressort (CNS)

- Les cceur-coquilles

Finalement, le probléme de tous ces systémes est qu’ils présentent, en général, de tres fortes
surfaces spécifiques induisant une grande consommation d’électrolyte liquide lors de la formation
de la SEI durant la premiére lithiation, a ’origine d’une capacité irréversible élevée et a terme

d’une cyclabilité limitée (Figure 16).
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Figure 16 : Capacités spécifiques réversibles en fonction du nombre de cycles a) et premieres
capacités de lithiation et de délithiation b) en fonction de différents matériaux carbonés.®

L’oxyde de titane de lithium LisTisO12 (LTO) se présente comme une alternative au carbone
graphitique en tant que matériau d’anode pour les batteries Li-ion. LTO intercale réversiblement
les ions Li* a un potentiel élevé de 1,55 V vs Li*/Li. Cela permet en outre de limiter fortement la
formation de dendrites ainsi que la dégradation de 1’électrolyte, favorisant la stabilité, la sOreté et
la durée de vie de I’accumulateur mais limitant grandement leur densité d’énergie. De capacité
théorique faible de 172 mAh.g%, LTO présente néanmoins 1’avantage de supporter un régime de
cyclage trés rapide durant plus de 30 000 cycles en retenant 95 % de sa capacité initiale.%® Ainsi,
I’accumulateur lithium-titanate ou Super Charge lon Battery (SCiB) a été commercialisé par la
société Toshiba en 2008 et équipe aujourd’hui plusieurs véhicules électriques comme la Mitsubishi
i-MiEV ou la Honda Fit-EV.

2. Les matériaux d’alliage et de conversion

Depuis plusieurs années, la communauté scientifique s’intéresse a une alternative aux
matériaux d’insertion / désinsertion en tant qu’électrode négative (mais aussi positive) des batteries
Li-ion : ce sont les matériaux d’alliages et de conversion.** Ces derniers peuvent réagir avec un

nombre important d’atomes de lithium formant ainsi des composés binaires de type LiaXp avec
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X =1n, Bi, Zn, Pb, Al, P, S, Ge, Si, Sn, Sb etc...® La formation de ces alliages permet d’obtenir
des capacités massiques et volumiques nettement supérieures a celle du graphite. De plus, le
potentiel de travail de ces éléments est plus élevé que celui du graphite, ce qui permet de limiter la
formation de lithium métallique (croissance dendritique) autour de 0 V vs Li*/Li. Cependant, leur
principale faiblesse est liée a la forte expansion volumique que subissent ces électrodes lors de la
lithiation / délithiation du matériau. En effet, cela va entrainer des contraintes volumétriques, un
cisaillement de I’interface électrode - collecteur de courant ainsi que la pulvérisation et la

délamination de I’électrode provoquant & terme le vieillissement prématuré de la batterie.%%

Le silicium est semble-t-il I’élément alternatif le plus étudié comme matériau d’anode®” % car
i) non toxique pour I’homme et I’environnement et ii) abondant dans la croiite terrestre.*® Des
études électrochimiques sur le systeme Li-Si a haute température ont montré la formation de
I’alliage Liz2Sis, correspondant a une capacité théorique de 4200 mAh.g?, en accord avec le
diagramme binaire.1%1%1 Cependant, malgré une amorphisation du Si cristallin au cours de sa
lithiation,'% 4 processus ont pu étre mis en évidence avec la formation de 1’alliage Li1sSia en fin
de décharge a température ambiante.!®® La formation de la phase métastable LiisSis permet
d’obtenir une capacité spécifique de 3576 mAh.g?, soit 10 fois plus importante que celle du
graphite. Néanmoins, la formation des composes LixSiy entraine une forte expansion volumique du
silicium pouvant atteindre 300 %, ce qui provoque d’énormes contraintes et induit une explosion
des particules ainsi qu’une chute de la capacité. Différentes stratégies comme la nanostructuration
du silicium,104.105 I’incorporation du silicium dans une matrice carbonée, %107 |3 formation
d’alliage (binaire / ternaire)'%1% ou encore 1’optimisation de la formulation / mise en forme de

’électrodetO11

ont permis d’augmenter grandement la cyclabilit¢ du matériau en réduisant les
contraintes mécaniques. Bien que la lithiation du silicium soit complexe et dépende de la structure,
de la morphologie et des bornes de potentiel appliquées, cette technologie est envisagée dans les
futures générations d’¢lectrodes négatives. Le silicium est alors ajouté en faibles quantités dans des
électrodes riches en carbone créant ainsi des composites Si-C. En effet, cette stratégie a été utilisée
par Tesla en 2015 dans les batteries du modele S, ce qui a permis d’augmenter 1’autonomie de leur
voiture de 6 %.2 En 2018, I’entreprise Sila Nanotechnologies s’est associée au géant de
I’automobile BMW afin d’expérimenter de nouvelles batteries enrichies en silicium pouvant

accroitre leur performance de 30 & 70 % en fonction de ’application.!'?
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Figure 17 : Capacités massiques et volumétriques des principaux matériaux d'alliage.*®

HALS ot I¢tain!!® sont deux matériaux qui ont aussi été proposés comme

L’antimoine
alternatives au graphite depuis plusieurs années. Ils ne sont pas particulierement rares et permettent
d’obtenir des capacités massiques et volumétriques trés intéressantes (Figure 17). En effet, I’étain
et I’antimoine peuvent réagir réversiblement avec le lithium pour former les alliages Lis4Sn et
LisSb permettant d’obtenir des capacités théoriques de 994 mAh.g? / 7236 mAh.cm? et
660 mAh.g* / 4409 mAh.cm?, respectivement. Tout comme le silicium, la formation de ces
alliages entraine une expansion volumique de 244 % pour I’étain et 147 % pour 1’antimoine, qui a
terme pulvérise les matériaux.®® De plus, il a souvent été constaté une agrégation des particules de
Sn lors du cyclage électrochimique les rendant moins réactifs / disponibles. Afin de limiter /
contréler ses grandes variations de volume, deux principales stratégies ont été développées. La
premiere consiste a designer / nanostructurer 1’électrode afin d’atténuer le gonflement de la
particule.*81° Par exemple, la synthése de nanocristaux de Sn ou de Sb a permis de nettement
améliorer leurs performances électrochimiques par rapport au matériau bulk.1212! De plus, Liu et
al. ont synthétisé par remplacement galvanique des nanopheres creuses Sb@C permettant de
maintenir une capacité de 405 mAh.g* sur 300 cycles avec une densité de courant de 1000 mA.g"
1122 7hang et al. ont préféré introduire de 1’étain dans des nanocubes de carbone amorphe réalisant
ainsi une structure cceur-coquille Sn@C. Apres plusieurs optimisations, ils arrivent a maintenir une

capacité réversible de 810 mAh.g? durant 500 cycles avec une densité de courant de 200 mA.g°
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1123 Ainsi, de nombreux travaux ont pu démontrer que la nanostructuration ou 1’intégration du
matériau actif au sein d’un réseau élastique et conducteur permettait d’améliorer significativement

les performances électrochimiques du systéme, 120127

La seconde maniére de limiter I’expansion volumique s’est orientée vers la formation d’alliage
binaire (ou ternaire) de type M-Sn ou M-Sb avec M un métal actif (Ge, Bi, Ag...) ou inactif (Fe,
Co, Cu, Ni...) vis-a-vis du lithium. En effet, I’addition d’un ¢élément M va permettre, i) d’amortir
les changements de volumes et ii) de prévenir 1’agrégation électrochimique des particules, jouant
alors le role de « matrice ».%#% De plus, en fonction de la nature (actif ou inactif via Li) du métal
M, deux types de mécanismes sont a prévoir. Lorsque M réagit aussi avec Li, un mécanisme
d’alliage se met en place et tous les éléments présents sont lithiés en fin de décharge. Tandis que
I’on parle de mécanisme de conversion lorsque 1’é1ément M ne réagit pas avec le lithium. Dans ce
cas, le métal de transition est progressivement réduit au cours de la lithiation, formant ainsi des
nanoparticules métalliques (M°) réparties dans la phase lithiée (LixSn ou LiySb).** Cela a
notamment pu étre mise en évidence grace a de nombreuses techniques d’analyse operando comme
la spectroscopie d’absorption des rayons X (XAS), la spectroscopie Mdssbauer et la diffraction des
rayons X (DRX).128-130

Cette seconde approche, concernant les différents matériaux d’alliages métalliques a base
d’étain et/ou d’antimoine, a fait I’objet d’une étude bibliographique plus approfondie puisqu’ils
font partie intégrante de la these. Le Tableau 4 résume donc les performances électrochimiques de

la majorité des matériaux d’anode de type M-Sn et M-Sb avec M un métal de transition.

Néanmoins, ce tableau n’est qu’a titre indicatif puisqu’il ne prend pas en compte le grammage,
la formulation et les dimensions des électrodes qui ont un impact important sur la tenue en cyclage

des batteries.
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Tableau 4 : Performances électrochimiques des matériaux d'anode de type M-Sn et M-Sb pour les batteries Li-ion, avec M un métal de transition.

Capacite "y
CE 1¢r p Densité de
Metal - \ apres X courant A4
M Matériau Structure Synthese cycle cycles | Xcycles Reférence
(%) mA.g*
(MAh.gY) (MAGY)
Sn avec M un métal actif
e Ag.Sn Nanoparticules de 10 nm e Précipitation e 54 |e 460 e 150 53 o 1
Ag |e Sn/G/Ag Composite e Ball-milling e ~54|e 380 e 100 0,1 mA.cm? |e¢ 1%
e AgSN Composites e Ball-milling e ~70|e 200 e 300 0,2 mA.cm? [¢ 138
o SnixGex Flocon de ruban de 8 um e  Trempe sur roue e 85 |e 1000 e 60 143 * 2:
Ge |o SnyGerx Nanocristaux de 10 nm e Photolyse laser e 67 |eo 1010 e 50 160 * 126
e SnyGe,,@C Nanofils en cceur-coquille e Chauffage sous vide e 38 |e 1040 o 45 300 *
e SnSh/C Microparticules e Ball-milling e 81 |e 550 e 300 100 ¢ i;
e Sng2Sho,es/C Nanofiles de composites e Electrospinning e 665 ¢ 637 e 150 50 ¢ 156
e SnSb Nanocristaux de 10-30 nm e  Précipitation e 67 |o 890 e 100 200 * "
e  SnpeShos Nanocristaux de 20 nm e  Réduction cationique e 40 |eo 600 e 100 2640 * a1
e SnSh Microparticules e Micro-ondes e 87 |o 300 e 500 56 * o
Sb |* SnSb/G/C Nanofibres e Electrospinning e 68 |o 729 e 500 100 ¢ s
e  SnShy/CNT Nanotubes e  Précipitation réductive e 643 |e 672 e 80 180 * »
e SnSb Spheres creuses e Réduction e 592 e 751 e 100 100 * s
e SnSh@N-PCNF Nanofibres poreuses dopées |e  Electrospinning e 60 |e 487 e 1000 2000 * »
e Sn-SnSh/C Inclusion dans des nanofils e Electrospinning e ~55 e 523 e 1200 1000 * e
e SnSh/N-C Nanofeuilles e Réduction cationique e 656 ¢ 537 e 1000 1000 * s
e SnSh/C Nanofibres e Electrospinning e 64 |o 564 e 500 50 *
Autres [* Bi/Sn Microparticules e Réduction cationique e ~70|e 380 e 6 89 ¢ 1:2(151)
e MgSn Microparticules e Ball-milling e 83 |e¢ ~180 e 40 30 ¢
Sn avec M un métal inactif
Fe |o  Fesn, Nanosphéres de 80 nm e  Solvothermale e 76 |e 500 e 20 80 o 1%
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FeSn; e Nanoparticules Ball-milling ~60 |[¢ 150 70 90 153
FeSn; e Nanoparticules de 20 nm Réduction thermique - e 450 20 - 154
Feo,74SNs e Nanosphéres de 45 nm Réduction cationique 72 |e 750 15 42 155
FeSn,/G e Nanocristaux de 10 nm Réduction 46,2 |[¢ 401 40 100 156
Feo74Sns@RGO | Nanosphéres composites Réduction cationique 432 |o 674 100 50 157
SnsFe/Sn,Fe e Nanosphéres ceeur-coquilles Réduction 39,9 [¢ 541 200 300 158
FeSn; e Nanocristaux de 10-12 nm Réduction 56 |¢ 515 500 992 159
FeosC00,59Ns e Nanosphéres de 30-50 nm Réduction 62 |e 550 100 2 160
NizsSnez e  Films composites Electrodéposition - e 650 70 250 iz
Ni-Sn/CNF e  Fibres composites Electrospinning 60 |o 641 100 0,5 mA.cm? s
Ni-Sn e Composites de structure 3D Electrodéposition 91 (e 750 200 0,6 mA.cm? -
NizSn,@C@PGC |¢  Nanosphéres caeur-coquilles CVvD 62 |e 539 250 285 -
] NisSn; e Nanosphéres creuses Solvothermale 60 |o 534 1000 65

Ni NizSna,1 e Filmde 100 nm Evaporation sous rayon 51 |e 800 500 0,3 mA.cm? 12?
Ni3sSn4/C e  Microparticules Tube scellé + ball-milling 56 |e 185 475 0.8 o8
Ni-Sn e Nanotubes Electrodéposition - e 450 50 C/5 oo
Ni-Sn e Réseau 3D macroporeux Electrodéposition 84 |e 500 200 0,1 mA.cm? o
Ni-Sn@PEO e Nanotubes Electrodéposition 775 (¢ 545 200 500 -
NisSn,@RGO e  Microspheres Solvothermale 57 |e 554 200 100
CoSny/a-TiC/C |  Nano-composites Ball-milling 83 |e 500 180 100 172
Co-Sn@C e Nanoalliages encapsulés Reduction thermique 72 e 800 180 200 173
CoSn/NC e  Matrice composite Chélation + pyrolyse 62 |s 800 600 1000 174
Co-Sn@C e Nanoalliages confinés Traitements thermigues 70 |¢ 480 500 2000 175
Sn«CoyC; e  Composite amorphe Pulvérisation - e 610 100 130 176
CoSny/Sn e Composites dans Cu poreux Electrodéposition 83,1 | 511 70 100 177
C030,55N69,5 e Films Electrodeposition 88 [¢ 470 50 198 178
CoSny e Nanocristaux de 10 nm Reduction 52 |¢ 650 5000 1984 159

Co Co-Sn/CNF ¢ Nanofils de composites Electrospinning 64 |e ~550 80 161 179
CoxSny e Meésoporeux Nanoréticulation 61 |e 530 50 10 180
CoSn/CoSn; e Composites Ball-milling 72 |s 375 50 03mAcm? |° 181
CoSny@C-Pan | Hybride Polymérisation in situ 77 |o 956 1000 10 000 182
Co-Sn/C e Composites Four + ball-milling 73 |e 435 100 100 183
Co-Sn/C e Nanosphéres composites Reduction carbothermique 47 |e 400 50 100 184
CoSns e Nanosphéres de 38 nm Conversion chimique 62 |o 450 100 ~917 185
CoSn,/C e Microparticules enrobées Four + ball-milling 78 |¢ 530 100 100 186
CoSn@NCN e Nanoparticules confinés Co-précipitation 72 |e 450 500 500
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187

188

e CugSns/C e Amorphe e  Pulvérisation e 80 400 110 0,3mA.cm? |* 150
e CugSns/TiC/C e Nanocomposites e  Four + ball-milling e 70 245 125 100 * 190
e CusSns e Films e Imprégnation + calcination | 83 400 100 100 ¢
o CusSNs/SMIC  |s  Composites o Ball-milling . 70 605 100 100 . i;
e CusSns@SnO,-C |¢  Nanocomposite ceeur-coquille |¢  Traitement thermique e 65 600 500 200 * 103
cu |* CusSns/RGO e Nanoparticules encapsulés e Réduction e 70 411 1600 500 ¢ o4
e 3D CusSns@C e Nanoparticule réseau poreux |e Réduction + CVD e 55 366 200 1000 * 105
e CugSns/C e Nanospheéres encapsulées e Electrodéposition e 75 518 100 60 * 106
e Cu-Sn/CNF e  Composites nanofibres e Electrospinning e 52 400 1200 1000 * o7
e Sn/CusSns/C e  Composites e EW méthode e 66 430 100 875 ¢ 108
o CussSns e Nanoparticules/celgard e  Electrodéposition e 85 728 250 100 * 106
e Cu-Sn e Composites e Electrodéposition o 73 728 400 100 ¢
e Sn-GdSne/G e  Microparticules/composites |e  Four a arc + ball-milling e 60 450 30 100 ¢ zzs
e LaSns e Microparticules e Haute température e 70 170 20 200 ¢
AUtres |y \insn, e Microparticules e Ball-milling e 798 420 20 46 . zzz
e LaCosxSnx e  Microparticules e Four aarc + ball-milling e 63 550 40 50 * Zoj
e RSn;(R=Y,Ce) |e Microparticules e Fouraarc+ball-milling |¢ ~55 ~180 40 50 ¢
Sb avec M un métal actif
Ag |* AgsSh e Microparticules e Four + ball-milling e ~50 ~300 40 0,2mA.cm? |* zzz
e AgsSh e Nanoparticules e Réduction chimique o 84 260 22 0,2 mA.cm? |*
e ZnSb ¢ Nanoflocons e Electrodéposition e 85 500 70 100 * zz;
Zn |* ZnSn/C e Nanocomposites e  Four + ball-milling e 85 520 200 100 ¢ 200
o ZnyShs e Nanotubes e  Dépdt chimique vapeur e 50 450 100 100 * ’10
e ZnSh@C e  Composite « micro-fleur » e Réduction pyrolytique o 71 480 240 100 °
Sn Voir plus haut
e AISb e Amat amorphe e  Pulvérisation cathodique e 70 ~600 30 40 pA.cm? |® o
AULIES |y Bij) Sy 4s-C e Composite microparticules  [o  Ball-milling e 82 ~300 300 200 o
e InSb e Microparticules de 39 pm e Ball-milling + four e 85 225 22 0,1 mA.cm? |* o

Sb avec M un métal inactif
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Fe

FeSb-TiC
Fesz

FeSh,/C

FeSh;
FeSh,-P@C
FeSh;
FeSh,/Al,Os-C

Composites

Microparticules
Microparticules
Microparticules > 50 um
Microparticules 300-400 nm
Nanotubes

Composites

Four + ball-milling
Tube scellé
Ball-milling + four
Four

Ball-milling
Solvothermale
Ball-milling + Four

71
80
80
59,3
75
75
62

200
400
480
285
400
220
350

400
10
100
15
50
20
500

100
40
100
20
100

214
215
216
217
218
219
220

Ni

NiSh,
NiSb-Al,03-C
NiSb
NiSb/N-C
NiSb
NiSbcCHS
NiSh,

Amat de 20-50 pm
Composites

Nanosphéres creuses
Nanofeuilles
Microparticules
Nanosphéres creuses 1,5 um
Microparticules

Tube scellé

Ball-milling
Remplacement galvanique
Réduction cationique
Four + ball-milling
Réduction

Haute température

85
73,4
77,1
64
60
54
69

520
280
420
401
220
309
490

15
1000
50
600
20
1000
40

166
100
100
1000
20
1000
22

221
222
223
147
224
225
226

Co

CoSbh,
CoShs/C
CoShs/MCMB
CoSh,/G
CoSb
CoShx/C

Nanoparticules de 20 nm
Nanoparticules de 50 nm
Microparticules
Nanoparticules de 20 nm
Microparticules de 1-6 um
Nanocomposites

Solvothermale
Réduction cationique
Four + ball-milling
Solvothermale
Réduction thermique
Four + ball-milling

51
63
75
65
71
78

550
420
550
370
360
480

20
70
20
50
35
100

20
120
20
40
50
100

228
229
230
231
232

Cu

Sb/Cu»Sh/C
Cu,Sh@C
Sb/CuSh/C
CUsz
CUsz/A|203/C
CuzSh

CUsz
Cu/TiC@C

Composites

Sphere creuse coaté
Nanocomposites

Amat de 200-300 nm
Composites

Film mince de 300 nm
Nanoparticules de 50-70 nm
Composites

Ball-milling + four
Solvotermale
Réduction
Electrodéposition
Ball-milling

Dépdt par laser pulsé
Réduction cationique
Four + ball-milling

73
62
71
70
68

38,6
66

460
385
477
300
500
200
160
275

60
100
150
65
500
50
50
100

100

100

100

10

100

35 pA.cm?
0,6 mA.cm?
10

233
234
235
236

238
239
240

Autres

M033b7
TiSh;
VSh;
NbShb;

Film mince
Microparticules de 20 um
Microparticules
Microparticules

Pulvérisation

Four + ball-milling
Ball-milling
Traitement thermique

86
86
82
79

350
450
450
300

100
100

10

630 pA.cm™
92

7

240

241
242
243
244
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Parmi tous ces systemes, SnSh apparait alors comme un candidat tres intéressant pour des
batteries Li-ion a longue durée de vie et a forte densité d’énergie. En effet, SnSb est capable de
maintenir une capacité spécifique élevée sur un nombre important de cycles avec une forte densité
de courant appliquée.’*” 1l a aussi été montré que SnSb pouvait étre facilement synthétisé par
irradiation aux micro-ondes en seulement 90 secondes, présentant ainsi un argument important

pour une application industrielle 4!

Dans I’optique d’améliorer les performances électrochimiques de ces matériaux d’anodes,
notamment du point de vue de la durée de vie, plusieurs groupes se sont intéressés aux composeés
intermétalliques du type MxSnySh,. Certains se sont orientés vers des systemes contenant trois
éléments actifs comme les systémes Ag-Sn-Sb?#246 Bj-Sn-Sh?*’, Ge-Sn-Sh?*8 et Zn-Sn-Sh?*° alors
que d’autres se sont restreints a deux eléments actifs (Sn et Sb) en les associant avec un métal de
transition inactif (Cu, Fe, Ni...). Ainsi, Ewa Ronnebro et al. ont pu améliorer les performances
électrochimiques des matériaux AgxSn purs, en proposant le nanocomposite Agss 4SbiseSnas.?*® Ce
dernier préparé par mécano-synthése est formé d’un mélange de AgsSn/Sn/SnSb et est capable de
maintenir une capacité de 410 mAh.g sur 300 cycles. Linping Liu et al. ont préféré synthétiser
par électrofilage des nanofils composites de ZnSnSh-C, formés / composés des binaires SnSb et
ZnSh incorporés dans les fibres de carbone.?*® Ces électrodes composites offrent une résistivité
plus faible et une meilleure rétention de capacité sur 200 cycles, comparées a celles d’une électrode

SnSh-C préparée dans les mémes conditions.

Regardons a présent 1’association d’un métal de transition inactif avec 1’étain et I’antimoine
comme par exemple les systémes CuxSnySb;.2%2% Bien qu’un composé défini Cu(Sn,Sb)?*
semble exister, ’ensemble des groupes reporte 1’étude d’électrodes composites formées d’un
melange de plusieurs especes telles que SnSb, B-CusSns, CuzSb... Qiang Ru et al. se sont intéressés
au composite SnSbCux/MCMB/carbone obtenu aprés plusieurs étapes de synthése.?>? L’alliage
nanoporeux ainsi préparé, a montré une rétention de capacité de 500 mAh.g* sur 100 cycles avec
une densité de courant de 100 mA.g. De la méme maniére, certains laboratoires se sont intéressés
a la substitution du cuivre par un autre métal de transition inactif, étudiant alors les composés ou/et
composites de type FexSnyShz,%” NixSnySh,,2%82 et CoxSn,Sh,2%%-252, On peut notamment citer les
travaux de Fu-Sheng Ke et al. qui reportent I’¢lectrodéposition d’alliages a bases de Sn-Sbh-Co sur

des nano-rubans de cuivre.?®® Comme dans la majorité des cas, seules les phases binaires semblent
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étre formées au cours de la synthése. Dans cette étude, SnSb et CoSnz sont détectés par DRX mais
d’autres phases amorphes / nanométriques peuvent aussi étre présentes. L’électrode composite
montre alors des performances électrochimiques remarquables maintenant une capacité spécifique
de 480 mAh.g* sur 200 cycles avec une faible densité de courant égale & 50 mA.g™~. Néanmoins,
malgré cette excellente cyclabilité, la présence de cobalt dans le matériau actif est préjudiciable.
L unique matériau d’électrode négative de type MxSnySh, utilisé dans les batteries Li-ion et
composé¢ d’une phase unique, n’est autre que TiSnSb. Reporté pour la premicre fois en 2011 par
M. T. Sougrati et al. cette phase ternaire démontre une excellente rétention de capacité de
550 mAh.g* sur plus de 210 cycles.?5*2%* Des études en operando, DRX, XAS et spectroscopie
Mossbauer de 119Sn / 121Sh, ont permis de mettre en évidence la réversibilité du mécanisme
électrochimique de TiSnSb lors du cyclage de la batterie.?%*-265 Un mécanisme de conversion se
met en place, qui induit la réduction du métal de transition, formant alors des nanoparticules de Ti
métal dispersées au sein des phases LisSh et LizSny créées lors de la lithiation du matériau. Durant
la délithiation, I’environnement local de TiSnSb est reformé mais son ordre a longue distance et/ou
sa dimension est affecté. En effet, aucun pic de diffraction n’est observé en fin de charge,
témoignant d’une amorphisation et/ou d’un état nanométrique du matériau.?®® L’équation mise en

jeu est ainsi reportée ci-dessous :
TiSnSb + 6.5Li — Ti° + LisSb + % Li7Sn;

Le fait de partir d’une phase ternaire cristalline définie, comme TiSnSb, avec une répartition
parfaitement organisée des atomes Sn, Sb et Ti, distants de quelques A, est a I’origine d’une grande
proximité des phases lithiées et du Ti en fin de décharge, facilitant les transferts de charges et la
reformation de « TiSnSb » pendant la charge. Ces travaux, initiés et discutés au travers de la these
de C. Marino, ont notamment permis de mettre en évidence I’importance cruciale des interfaces
entre les phases formées lors du cyclage mais aussi entre 1’électrode et 1’électrolyte. Mon sujet de

thése fait suite a ces résultats.
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6. Problématique

Apres avoir démontré des performances €lectrochimiques trés intéressantes, I’interface entre
I’électrode de TiSnSb et 1’électrolyte a été investi par XPS, RMN et EIS (spectroscopie
d’impédance).?%® Cette approche combinée a montré que la réduction de 1’électrolyte a partir de
1,2 V vs Li*/Li est a I’origine de la formation de la SEI, et que la couche continue & croitre jusqu’a
0 V. Cette couche de passivation est constituée de carbonates de lithium comme Li>CO3s, ROCO.Li
mais aussi de LiF, POxFy et LiOH en fin de décharge. Durant la charge, une dissolution partielle
du LiF et du Li2COs induit une légere diminution de I’épaisseur de la SEI et une réorganisation de
la couche. De plus, une amélioration de I’efficacité coulombique est observée lorsqu’une densité
de courant importante est appliquée (4C) provenant probablement d’une SEI plus fine et moins
résistive. H.A. Wilhelm et W. Zhang, se sont alors efforcés d’améliorer / optimiser les
performances de TiSnSb en travaillant sur la formulation d’électrode et d’électrolyte.?6’2%° |Is
démontrent que I’utilisation de la carboxyméthylcellulose (CMC) comme liant polymére pour la
formulation d’électrode et 1’ajout d’additifs FEC + VC dans I’¢lectrolyte, permettent de réduire
I’épaisseur de la SEI, la perte de capacité cumulée, et d’augmenter considérablement la tenue en

cyclage de I’électrode (Figure 18).

TiSnSb
a) 2.0 28 b)
.0 700 : T T T

ey -sn 600 i
“ < 500 -
| £
» = FEC+VC
> 1.0 2 40018 <
2 3 H
E I ~5nm’ %
= ! S 300 -
G 0.5 )
s g
& l G 200F \ .

= Ref
0.0 i ) ! g 100} eference
Li;Sb
Li;Sn;
T T T T T T T T 0 1 1 1 1
0 2 4 6 8 10 0 100 200 300 400 500

x (Li/ TiSnSb) No Cycle

Figure 18 : Représentation schématique de I'électrode au cours du 1°' cycle a), et comparaison
de effet des additifs sur la tenue en cyclage b) de TiSnSh.?%%*%
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Contre toute attente, 1’étude en température sur 1’¢lectrode de TiSnSb a montré des
performances électrochimiques supérieures lorsqu’elle est cyclée a 60 °C plutdt qu’a 25 °C. En
effet, une capacité spécifique de 450 mAh.g™ est maintenue sur plus de 3000 cycles avec une
diminution de la polarisation au cours du cyclage. Habituellement c’est le phénomeéne inverse qui
est observé lors des longs cyclages en température. P. Ramadass et al. ont démontré que la
cyclabilité d’une batterie Sony 18650 diminuait avec 1’élévation de la température.?’%?"t En effet,
un accumulateur Li-ion commercial cyclée a 55 °C perd 70 % de sa puissance aprés 500 cycles
alors qu’a température ambiante il n’en perd que 22 %. Cela a été attribué a une augmentation de
la résistance interne de la batterie ainsi qu’a une perte / consommation de lithium. La plupart des
¢tudes ont constaté cette augmentation de 1I’impédance, qui est essentiellement due a la formation
d’une SEI beaucoup plus épaisse induite par la décomposition massive de 1’électrolyte.?’22" J. Xia
et al. ont travaillé sur I’amélioration de la tenue en cyclage en température grace a I’ajout de
certains additifs.?’® Ils reportent notamment que 1’utilisation de 1’additif prop-1-ene-1,3-sulfone
(PEI) permet de limiter la production de gaz et réduit la perte de capacité & 10 % sur 1000 cycles.
Ainsi, les performances électrochimiques reportées sur le cyclage de TiSnSb en température, sont
a ’encontre de ce qui a été publié dans la littérature et a permis de donner lieu au dépot d’un

brevet.2”’

Pour expliquer ces résultats nous avons alors initi¢ 1’analyse des surfaces d’électrodes de
TiSnSh, par XPS / Auger (collaboration IPREM, L. Madec).?’®2 Nous avons pu confirmer
I’amélioration de la tenue en cyclage, de I’efficacité coulombique et de la polarisation a 60 °C par
rapport aux mesures a 25 °C. Les analyses GC-MS du séparateur en post mortem apres 400 cycles,
révélent une diminution de la consommation / réactivité des additifs FEC et VC ainsi que la
réduction de la dégradation du EC, lors du cyclage a 60 °C. La SEI formée a la surface des
électrodes est différente et plus épaisse, plus homogéne, plus stable et finalement plus passivante a
60 °C. L’analyse chimique de la surface de 1’électrode par XPS a révélé une SEI moins riche en
carbonate de lithium (Li-CO3) mais plus riche en fluorure de lithium (LiF). La spectroscopie Auger,
montre une lithiation homogene de 1’¢électrode avec une augmentation de la porosité qui permet de
contenir les variations de volume de TiSnSb. On notera que la SEI se forme aussi dans cette
porosité augmentant de ce fait 1’épaisseur de 1’électrode. Finalement, nous avons mis en évidence
I’expansion uniforme de la surface jusqu’au coeur des particules et la reformation d’une phase type

« TiSnSh » apres 400 cycles a 60 °C (Figure 19).
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Figure 19 : Analyse post mortem par XPS a) et Auger b) des électrodes de TiSnSb apres un long
cyclage (~400 cycles) a 25 °C et 60 °C.

Ces recherches ont ainsi soulevé 2 grandes questions qui sont a 1’origine de cette these. La
premicre concerne 1’effet du métal de transition. En substituant le Ti par un autre métal de transition
comme le Nb, Zn, Zr ou Cu, comment évoluent les mecanismes redox du matériau actif et les
performances électrochimiques associées, et ce en fonction de la température ? Est-ce que le titane
dans TiSnSb « catalyse » une dégradation particuliére de 1’¢lectrolyte formant ainsi une SEI

spécifique et plus stable ? Ces questions ont été abordées au travers du chapitre 2 de ce manuscrit.

La deuxieme question s’articule autour de 1’¢lectrolyte liquide. L’ouverture des batteries
contenant 1’électrode de TiSnSb cyclée plus de 3000 cycles a 60 °C, a montré un aspect géelatineux
de I’électrolyte. Un gel polymére crée par la dégradation et la polymérisation de 1’électrolyte se
serait formé in situ lors du cyclage en température. Ce gel polymeére aurait-il des propriétés
avantageuses permettant de maintenir une bonne rétention de capacité sur du trés long cyclage ?
C’est ce que nous avons investi dans le chapitre 3. En effet, I’électrolyte liquide est composé d’un
mélange d’alkyle carbonate cyclique et linéaire. Lorsque ces derniers vont polymériser, ils vont
créer un réseau réticulé qui va alors assurer la conduction ionique du lithium entre les deux
¢lectrodes. Ainsi, en s’inspirant de cela, nous avons tenté de synthétiser un polymere gélifié
composé d’un réseau réticulé de polycarbonate cyclique afin de mimer / reproduire les conditions

in situ de la batterie.
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Chapitre 2 : Les électrodes négatives de composition MSnSb pour les batteries Li-ion

1. Introduction

Ce deuxiéme chapitre est présenté sous forme d’articles, avec une introduction et une
conclusion pour chacun d’entre eux, et est consacré a 1’étude des matériaux d’électrodes négatives

de composition MSnSh, avec M un métal de transition.

Comme nous avons pu le voir dans le chapitre 1, le composé TiSnSb présente des
performances électrochimiques intéressantes, et ce particulierement a haute température (60 °C).
Il a été démontré que le titane, bien qu’inactif vis-a-vis du lithium, joue un role déterminant dans
ces bonnes performances puisque le mécanisme de lithiation est basé sur une réaction de
conversion. Notre objectif a été de substituer le titane par d’autres éléments du bloc d, afin de
mettre en évidence le réle du métal de transition dans ces propriétés électrochimiques. Ainsi, nous
nous sommes essentiellement focalisés sur la formation de phases ternaires, de type MSnSb, et non

le mélange de composés binaire comme majoritairement décrit dans la littérature.

Les composés alliant M (métal de transition), Sn et Sb répertoriés dans la littérature se limitent
a Zr«SnySh, / CuxSnySb; / CosSNSh / NbSnSb / ZnSnSh, / PtSnSb et LaSnSb,.22%2%2 Parmi ces
composés, certaines phases comme le CoeSnSb / PtSnSb et LaSnShz ne présentent qu’un intérét
limité comme matériaux d’électrode en raison de la nature du métal M, qui est soit toxique /
dangereux, soit onéreux et/ou de masse molaire élevée (limitant fortement la capacité massique de

la batterie, cf. chapitre 1).

Nous nous sommes focalisés sur deux composés définis NbSnSb et ZnSnSh; (articles décrits
Ci-aprés) qui n’avaient jamais été étudiés comme matériaux d’électrode. Nous nous sommes
également intéressés aux phases ZrxSnySh; et CuxSnySh; obtenues par substitutions partielles de Sn

ou Sb des structures ZrSn, ou ZrSh; et n-CusSns (voir conclusion & perspectives).226:283.284

L’étude démarre par celle des performances électrochimiques de NbSnSb comme anode pour
les batteries Li-ion, puis le mécanisme de lithiation / délithiation est scruté a 1’aide de techniques
operando. L’influence de 1’¢lectrolyte et de la température a ensuite été réalisée par 1’analyse de la
composition de la SEI et son évolution a la surface de I’¢électrode, par XPS et spectroscopie Auger.
Enfin, nous avons exploré les propriétés électrochimiques et le mécanisme réactionnel de ZnSnSb,

versus lithium.
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2. Evaluation des performances électrochimiques de NbSnSb en tant
que matériau d’électrode négative pour les batteries Li-ion a haute
température

Cette premiere publication évalue les performances électrochimiques de NbSnSb vs lithium

en fonction de la température de cyclage.

En 2013, Marino et al. introduisent pour la premiére fois la phase NbSnSb comme matériau
d’électrode négative pour les batteries Li-ion.?®® Partant de 1’étude sur TiSnSb, ils reportent la
substitution partielle du Ti par du Nb créant ainsi la série de matériau Tii.yNbySnSb. Plusieurs
compositions telles que y = 0; 0,25; 0,5; 0,75 et 1 ont été synthétisées et caracteérisées
structuralement, avant de s’intéresser au mécanisme réactionnel de lithiation / délithiation du
composé Tio2sNbo7sSnSh. Finalement, ils montrent que les performances et le mécanisme
électrochimique, a température ambiante, entre les différentes phases sont tres similaires et que la
substitution du Ti par le Nb n’a pas d’influence sur la tenue en cyclage de la batterie. Cette é¢tude
préalable nécessitait d’étre complétée, notamment par 1’étude de NbSnSbh en température, et ce

d’autant plus aprés avoir observé le bon comportement de TiSnSb en cyclage & 60 °C.27"?7®

Dans I’article ci-dessous,?®® nous reportons la synthése de NbSnSbh par broyage mécanique
ainsi que sa caractérisation structurale par diffraction des rayons-X, spectroscopie Mdssbauer de
I’étain et microscopie électronique a balayage couplée a un spectrometre a dispersion d’énergie
(MEB-EDX). Ses performances électrochimiques ont été évaluées en demi-cellule (vs Li*/Li) a
25 °C et a 60 °C pour des régimes a courant variable. NbSnSb présente alors un excellent
comportement électrochimique, d’autant plus inattendu que I’étude préliminaire de la série TixNbs-
«SnSh ne le laisser pas présager.?® De plus, des essais en batterie compléte de NbSnSb versus
LiCoOz2 ont permis de confirmer que ce matériau pourrait étre utilisé en tant qu’électrode négative

dans des accumulateurs Li-ion spécifiques.
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Inspired by the high performance obtained previously with TiSnSb, NbSnSb was investigated as negative
electrode in Li-ion batterie. After its synthesis by ball milling and full characterization by XRD and
Massbauer spectroscopy, electrochemical tests at various current rates and temperatures were realized.
The electrochemical performance at 25 and 60°C turned out to be very promising, being better than
those previously obtained with the parent electrode material TiSnSb with a specific capacity higher than

450 mAh/g maintained during more than 400 cycles at 60 *C. Preliminary tests in full cells confirmed that
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this anode material could be considered as a potential material for future Li-ion batteries.

1. Introduction

The Lithium-ion batteries (LiB) are widely dominating the
segment of portable devices. They are also rapidly penetrating the
market of large-scale energy storage applications such as electrical
vehicles and stationary renewable energy storage. Continuous
effort is devoted to the increase of their energy density, lifetime and
safety and to the reduction of their cost. Moreover due to the very
different aimed applications, maintaining high performance on a
wide range of temperatures (25—60 °C) is highly required. The use
of intermetallic materials instead of a pure metal has shown to be
an effective way to control the volume changes of the alloys based
electrodes that is a major drawback of these electrode materials
during the cycling of the battery [1].

SnSh for instance was widely studied and its reaction with Li at
different potentials allows the unreacted component to accom-
modate the strain yielded by the reacted phase [2,3]. Recent studies
have demonstrated that adding a transition metal in the compo-
sition of the starting electrode material, as Ti in TiSnSb, can lead to
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high performance with the retention of 90% of the specific capacity
after 90 cycles at C rate [4,5]. Operando XRD, Massbauer and XAS
spectroscopy measurements demonstrated that a reversible
conversion-alloying mechanism leading simultaneously to the
formation of LisSb and Li;Sns alloys is the electrochemical mech-
anism which takes place [6,7]. Ti plays a key role in the good
electrochemical performance of TiSnSh, In fact, the presence of Ti in
TiSnSb leads to a reversible conversion-alloying reaction mecha-
nism rather than to an alloying/dealloying mechanism as in the
case of SnSh. It is noteworthy that the electrochemical performance
are much better by using TiSnSb as negative electrode rather than
SnSh. The substitution of Ti by another transition metal could
modify the performance. Among the rare ternary phases in the
system M/Sn/Sb (M = transition metal), only NbSnSb presents the
same stoichiometry than TiSnSb and a close crystallographic
structure [8,9]. To complete our preliminary work we decided study
this material at higher temperature (60 °C). From the application
point of view, it is worth noting that niohium abundance is com-
parable to that of lithium [10] whereas tin and antimony are less
abundant on the Earth's crust. Therefore, the use of such alloys
instead of graphite should be limited to high temperature appli-
cations. For standard application, many other alternatives to
graphite have been proposed in several reports [11—13].
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2, Experimental section

NbSnSb was synthetized by milling commercial powders of Nb
(Fluka, 40 mesh, >99.5%), Sn (Aldrich, > 99%) and Sb (Alfa
Aesar, —325 mesh, 99.5%) in stoichiometric proportions in a high-
energy ball mill (SPEX 8000 M). NbSnSb ternary phase was ob-
tained after 8 h of real milling time under argon atmosphere in a
grinding jar containing 6 steel balls.

The X-ray diffraction (XRD) was recorded at room temperature
using a Philips X'Pert 2thetajomega diffractometer equipped with
an X'Celerator detector and Cu Kz radiation. The FullProf software
has been used for the refinement of data, the determination of its
unit cell parameters and the crystallite size. Powder morphology
and particle size were investigated by scanning electron micro-
scopy (SEM) with a Hitachi $-4500 microscope equipped with an
EDX detector. '"*Sn Mossbauer spectroscopy has been used at room
temperature to characterize the tin chemical environments. Spectra
were collected with a constant acceleration spectrometer using a
Ca"Msn0; source.

For the electrochemical measurements, electrodes were pre-
pared by mixing 70 wt% of active material with 9 wt% of carbon
black (Y50A, BET =70 m?/g, SN2A), 9 wt% of vapor grown fibers
(VGCF-H, BET = 15 m?/g, Showa Denko), 12 wt% of carboxymethyl
cellulose (CMC, DS =0.7, Mw = 250000, Aldrich) in deionized
water using a silicon nitride vial and a planetary ball-milling for 1 h.
The obtained slurry was tape casted on a 17.5 um thick copper foil
(99.9%, Goodfellow) with a doctor blade at 150 um thickness. The
film was dried at room temperature for 48 h and finally 1 night in a
vacuum flask at 120°C to remove residual solvent.

Electrochemical tests were carried out in half-cells with metallic
lithium as the counter electrode under [0.02—1.5V vs. Lit/Li] and
LiPFg 1 M EC:PC:3DMC +5% FEC 1% VC as electrolyte that has been
optimized for this kind of materials [5,14—17]. Coin cells were
assembled inside an argon-filled glove box. Galvanostatic tests
were performed at room temperature and at 60°C on a multi-
channel MTI system at various C rates. In this study C/n rate means
that 1 mol of Li reacts with 1 mol of active material in n hours. The
measured capacities will be given in mAh/g of NbSnSh. The cycling
program corresponds to a first discharge at C/2, followed by 48 h of
relaxation then cycling at a high current up to 4C.

Full-cell electrochemical tests were performed in a three-
electrode battery-type Swagelok cell containing LiCoQO; (LCO) as
positive electrode, lithium as reference (for the control of the
voltages of anode and cathode materials during cycling) and
NbSnSb as negative electrode ( prepared in the same conditions that
for the tests in half-cells, see above). Quantities of active materials
needed to equilibrate the exchanged Li* are 1 mol of NbSnSh for
13 mol of LCO. An LCO excess was added to compensate the SEI
formation and the capacity loss of NbSnSh during the first cycles,
LiCoO; electrode was prepared by mixing 90 wt% of active material
(Sigma-Aldrich, 99.8%), 15 wt% of polyvinylidene fluoride (Solef®
5130 PVDF) and 5wt% of carbon black (Y50A) in 1-methyl-2-
pyrrolidinone (Sigma-Aldrich, anhydrous, 99.5%) employing jar
and ball-milling for 1 h, The obtained slurry was tape casted on an
18 pm thick aluminum foil (99.0%, Goodfellow) with a doctor blade
at 800 um thickness. The film was dried 48 h at room temperature
and in a vacuum oven at 80 °C overnight. Then for this preliminary
test the weight ratio of the NbSnSb anode to the LCO cathode was
fixed at 0.1, which results to a very high loading for LCO (18 mg/f
cm?) and obviously limited performance. Electrachemical perfor-
mances of the LIB full-cell are investigated by galvanostatic charge-
discharge process. The battery was tested at 25°C using LiPFg
1 M EC:PC:3DMC +5% FEC +1% VC as electrolyte at a constant
current density of 1C for NbSnSb (81 mA/gnpspsp)- The anode

working potential was fixed between [0.0—15V vs Li*/Li] and the
one of the cathode was left free.

3. Results and discussion

The X-ray diffraction (Fig. 1a) of the ball-milled powder reveals a
series of broad Bragg peaks indicating as expected the poor crys-
tallinity of the sample. The pattern is indexed in the I4/mcm
tetragonal space group and the refined cell parameters a =h =6.79
(3) A, c=5.66 [5) A are in good agreement with the previously
reported data for NbSnSb (ICSD 90801, a=b=6.736 A, c=5.727 A)
[8.18].

A minor impurity of SnSb can also be detected and is estimated
to around 2%. Crystallites size of the NbSnSb phase (determined by
FullProf) is around 5 nm. SEM mixrographs of the powder shows
aggregates with a size distribution ranging from 1 to 30 um. To
characterize the nature of tin envirenments the selective '%Sn
Mossbauer spectroscopy was used. The Mossbauer spectrum
(Fig. 1b) of the ball milled sample recorded at room temperature
can be fitted with single doublet (3 = 2.16 mm/s and A = 1.60 mmj/s)
in agreement with ref [18]. At 25 K the spectrum shows some
asymmetry that could not be accounted for without splitting the
signal into two doublets of virtually the same isomer shifts
(8 = 2.30 and 2.23 mm/s) but with different quadrupole splittings
(A = 2.12 and 1.43 mm/s) suggesting disordered environments for
tin atoms likely due to the preparation method. In addition, a minor
contribution of SnSb (3% of the absorption area, d = 2.82 mm/s and
fixed A = 0.0* mm)/s) is also detected in agreement with the XRD
analysis.

The EDS mapping indicated an atomic ratio of 33.8%, 33.0% and
33.2% in Nb, Sn and Sb respectively with a homogeneous distri-
bution of elements throughout the sample (Fig. 1¢,d). Due to the
nature of ball milling jars used for the synthesis, traces of iron were
detected by EDS.

The electrochemical performance of NbSnSbh was evaluated at
25 and 60°C, in half-cell (vs Li) and are presented in Fig. 2a,b. At
25 *C, during the first discharge at C/2 (i.e.: 40 mA/g), the electrode
reacts with 7.6 mol of LiT offering a specific capacity of 610 mA h/g,
In charge, 6.14 atoms are de-inserted corresponding to a reversible
specific capacity of 493 mA h/g, a value close to the theoretical ca-
pacity 523 mA hfg if we consider the reversible formation of LizSb
and LizSny. The first cycle irreversible specific capacity is 19%.
During the first ten cycles at a 4C rate (i.e.: 320 mA/g), the reversible
specific capacity slightly decreases before stabilizing around
400 mA h/g during more than 400 cycles.

The previous measurements [18] realized at lower rate (typically
at 1C rate) showed a capacity around 500 mA h/g, with a cyclability
limited to 80 cycles at 25 °C. In the first cycle, the coulombic effi-
ciency (CE) is 80% and rapidly increases up to 99% after few cycles.
The derivative of the galvanostatic curve showed two reduction
peaks during the first discharge at 0.52 and 0.14V, and two
oxidation peaks at 0.45 and 0.88 V in the first charge which cannot
be ascribable at this stage of knowledge of electrochemical mech-
anism. However similarly to TiSnSb, after the conversion-alloying
reaction in first discharge, two diffuse derivative peaks appear
around 0.6 and 0.2 Vin discharge, and at 0.45 and 0.9 V in charge. At
60 °C, the profile of the first discharge at (/2 indicated that NbSnSh
reacts with 7.98 Li* corresponding to a capacity of 641 mA h/g. The
extraction of 6.15 Li was observed during the following charge
corresponding to a reversible specific capacity of 494 mA h/g with a
coulombic efficiency of 77%. After 400 cycles, a specific capacity of
450 mA hjg was retained with a coulombic efficiency of 99.3%. The
profile of the derivative curve resembles to that measured as at
25°C with two reduction peaks in first discharge at 0.62V and
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Fig. 2. Galvanostatic profiles and associated derivatives of NbSnSb/Li at 4C at 25 °C a) and 60 °C b). Specific capacity and coulombic efficiency as function of the number of cycles of
NbSnSb/Li at 25°C c) and 60 °C d), at 4C rate.

0.18V, potential however slightly higher than at 25°C, and two
oxidation peaks at 0.45 and 0.88 V in charge, same potential than at
25 °C. During the second discharge, two reduction peaks are visible
at 0.62 and 0.26 V, again slightly higher than at 25 °C (Fig. 2a). This
decrease of polarization at 60 °C is expected due to an increase of
the ionic conductivity and lithium diffusion in both electrolyte and
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electrode material. However the electrolyte degradation is also
expected to increase which can originate a thick and resistive SEI. A
compromise between these two features likely take place, never-
theless the good cyclability at 60 °C seems to show that the cell
resistance is the main limiting factor (at 25 °C). On the other hand
the SEI formed in both cases can also be chemically different and
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present a different resistivity.

In terms of cyclability, at both temperatures, the electrode
cycling at 4C appear very stable up to 400 cycles (Fig. 2c¢,d), with a
still more stable behavior at 60°C (Fig. 2d). This high stability
during cycling at 60 °C is noteworthy because the aging process of
the electrolyte are usually known to be accelerated at high tem-
perature with the formation of a resistive SEI layer causing polar-
ization increase and capacity fading [ 19,20]. Here, during 400 cycles
the capacity and the coulombic efficiency are surprisingly more
stable at 60°C than 25°C.

It is noteworthy that CE (Fig. 2¢,d) initially increases to a
maximum around =25 cycles and then slowly fades. This evolution
could correspond to the consequence of repeated expansionsf
contractions of the particles which locally degrade the SEI, however
which can be restored by the additives (FEC, VC) during the first 25
cycles leading to a high CE. A small fading of CE shows the end of
this first step, however a specific SEI seems to be efficient enough to
maintain a CE higher than 99.4%, especially at 60 °C. Further XPS
and GCMS analyses will be required to explore the SEI along the
cycling.

Fig. 3 shows the rate capability of NbSnSb vs, Li at both tem-
peratures with increasing current density from 8.1 mA/g (C/10), to
16.2 mAjg (C/5), 40.5mA/g (C/2), 81 mAfg (C), 162 mA/g (20),
405 mAfg (5C), 810 mA/g (10C). At 25 °C (Fig. 3a), the cell delivered
a capacities of 659 mAh/g to 400 mA h/g when the current in-
creases from C/10 to 10C. The loss of capacity appears limited
during initial cycling with progressively increasing current den-
sities, thus suggesting that the lithiation/delithiation processes of
NbSnSb can sustain good performances at moderate C-rates
without major issues. The coulombic efficiency around 99.5% is not
affected with the rate. The behavior at 60 °C (Fig. 3b), is much more
surprising. At C/10 the discharge capacity of the first cycles is close
to 400 mA h/g with a very poor coulombic efficiency (from 75% for
the first cycle to 92% for the four first cycles). Unexpectedly, the
reversible capacity grows up to 420 mA h/g and 440 mA h/g when
the current is increased to C, and 2C and simultaneously the
coulombic efficiency is stabilized around 96% and 98% respectively.
Although a slight capacity fading is observed in Fig. 3b at rates of 5C
and 10C, the electrode still exhibits a good performance and sta-
bility, as indicated by the CE approaching 100%. These observations
suggest that NbSnSb can be a suitable negative electrode to with-
stand operation at moderate C-rates even at high temperature.

It is noteworthy that the stabilization of the CE takes place again
after 25—30 cycles as previously observed in the cycling at 4C rate
(Fig. 2). Whatever the rate it is possible that this stabilization
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corresponds to a combined effect of SEI-forming additives, elec-
trochemical milling of the aggregates and easier access of Li ions
through a larger interface reaction. Further electrochemical tests
will be required to discriminate the role of the electrode material,
the electrolyte, the rate, and the temperature on this stabilization.

Fig. 4 shows the electrochemical performance of the full-cell.
The potential window of NbSnSb/LCO battery is between
[2.35-3.95V vs Lit/Li]. During the first charge (Fig. 4a,b), the ca-
pacity reach 67 mAh.g™' (calculated for the [NbSnSb+LCO] mate-
rial) or 800 mAh.g~! (when reported to NbSnSb) and 4 oxidations
peaks are present at 3.23/3.62/3.79/3.92V (Fig. 4c). During the
discharge, only 41 mA hfg-(nbsnsbrco) or 490 mA h/g npsnsp of the
capacity is recovered corresponding to an irreversible capacity of
38% attributed to the SEI formation. Undoubtedly such preliminary
tests results should be improved by optimizing the positive elec-
trode performance as well as the loading mass of each electrode.
The derivative curve shows 4 reductions peaks at 3.9/3.79/3.47 and
3V. After 55 cycles in full-cell, the capacity is stable, around
500 mAh.g_npsnsy with a coulombic efficiency of 94%. Similar ca-
pacity has been reported for electrospun LiCoOsfcarbon full cell
[21]. The lowering of coulombic efficiency during progressive
cycling suggests an irreversible lithium consumption at the nega-
tive electrode, likely due to a continuous SEI [22]. This full-cell
system definitely needs to be optimized since roughly 108 mA h/
g (of the total [NbSnSh+LCO] material) could be expected, however,
this preliminary test confirms that NbSnSb can be used in Li-ion
batteries, as demonstrated from a stable value of the full cell ca-
pacity over 60 cycles.

4. Conclusion

This preliminary study of NbSnSb electrode in Li-ion batteries
demonstrated a promising cycling stability even at relatively high
C-rates (up to 0.8 Ajg). Due to the high density of 8.5 g/cm? of this
new electrode material, high volumetric capacity is available
(3825 mA/cma). However this density is far from the real density of
the CMC-based electrode, which moreover has a high porosity. This
performance appears even higher than that previously obtained
with the parent electrode material TiSnSb, and raises the question
of the electrochemical mechanism of NbSnSh. The better electronic
conductivity of Nb compared to Ti could help to the better elec-
tronic percolation in the electrode once the conversion takes place.
Operando characterizations are currently in progress to determine
whether a conversion-alloying mechanism takes place for NbSnSbh
as it was demonstrated for TiSnSb.
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Fig. 3. Rate capability of NbSnSb/Li at various current rates from C/10 to 10C at 25°C a) and 60°C b) (filled: discharge, empty: charge).
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Fig. 4. Galvanostatic curves a, b), associated derivative c), and specific capacity as function of the number of cycles of the full-cell NbSnSb/LiCoO, d}).

Last, very good retention of a capacity higher than 450 mA h/g
was also obtained at 60°C, This is fully unexpected since higher
temperature is commonly detrimental for the cycling performance.
Definitively this new electrode material appears to be very robust,
and preliminary tests in full cells confirmed it could be a promising
electrode for future Li-ion system after optimization of the full cell
cycling conditions.
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Conclusion :

Comme nous venons de le voir, NbSnSh présente des performances électrochimiques
remarquables et supérieures a celles de TiSnSb, étudié précédemment dans I’équipe. En effet,
I’électrode est capable de maintenir une capacité réversible de 400 - 450 mAh.g sur plus de
400 cycles avec une efficacité coulombique avoisinant les 100 % et une densité de courant de
324 mA.gt. Une trés bonne tolérance au cyclage a régime variable a notamment pu étre mise en
évidence. De plus, les tests en batterie compléte ont confirmé les performances de ce matériau
d’électrode négative, avec une rétention de capacité d’environ 500 mAh.g™ sur 55 cycles avec une
densité de courant de 81 mA.g™ nbsnsb. Néanmoins, il est important de souligner quelques points

essentiels.

Tout d’abord, on notera que les propriétés électrochimiques de NbSnSb (capacité spécifique,
rendement faradique, polarisation (Annexe 1)) sont nettement améliorées lors du cyclage a 60 °C.
L’impact positif de 1’¢élévation de la température observé pour 1’électrode TiSnSb 1’est également
pour NbSnSh,?’® ce qui vient a I’encontre de ce qui est observé pour la grande majorité de
¢lectrodes, mais également pour des électrodes d’antimoine, d’étain et de germanium que nous
avons étudiées par ailleurs en cyclage a 60 °C (Annexe 2).2°21 11 y a donc bien un effet synergique
spécifique entre ces matériaux d’électrode, 1’¢électrolyte et la température qui induit des conditions

de cyclage particuliéres.

On remarque aussi, qu’apres une légere chute de capacité de 1’¢lectrode cyclée a 25 °C durant
les 20 premiers cycles, celle-ci augmente ensuite progressivement durant 200 cycles (Fig. 2.
article). Cela peut étre expliqué par le broyage electrochimique des particules qui améliore alors la
diffusion / réaction du Li avec le matériau, qui présente une cinétique de réaction limitée avant
d’étre nanostructuré par le cyclage. En utilisant des courants trop importants, la lithiation de
certaines particules de NbSnSb serait abrégée a cause de leur inaccessibilité induit par la formation
de la SEI et/ou un régime de cyclage trop rapide, limitant de ce fait la capacité de 1’électrode. Des
mesures de voltamétrie cyclique (CV) et de spectroscopie d’impédance (PEIS) a 25 °C, visibles en
Annexe 3, suggerent que les phénomenes redox s’installent graduellement au fur et a mesure des
cycles de CV et que simultanément la résistance interne de la batterie diminue. De plus, en
comparant nos résultats électrochimiques a température ambiante avec ceux de Marino et al. on

constate une bien meilleure cyclabilité de notre électrode.?® Effectivement, ils observent une chute
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de la capacité spécifique de NbSnSb vers 100 cycles alors que notre électrode est stable sur plus
de 400 cycles. Cette amélioration de la cyclabilité est imputable a la formulation de 1’¢électrode qui

n’était alors pas optimisée.?®’

Le cyclage en régime variable & 60 °C, montre un comportement inattendu de 1’électrode a des
densités de courant trés faibles. En effet, lors de I’application du régime C/10, la capacité spécifique
du matériau est limitée & environ 300 mAh.g* et augmente par la suite lorsqu’un courant plus élevé
(C/5) est employé (Fig. 3b article). Des mesures d’impédances au cours du cyclage (Annexe 4),
ont relevé que le systeme semble, apres 5 cycles a C/10, étre plus résistif a 60 °C qu’a 25 °C. Le
fait de cycler a des régimes trés faibles impose a 1’électrolyte de se trouver plus longtemps dans
une zone de potentiel hors équilibre augmentant fortement sa dégradation, et ce d’autant plus a
température élevée, limitant / bloquant probablement la réaction entre le lithium et le matériau

d’électrode.

Finalement, la batterie compléte NbSnSb/LiCoO. montre une cyclabilité satisfaisante a
température ambiante sur 55 cycles, mais on s’aper¢oit que le rendement faradique décroit
progressivement. Durant cette période, le potentiel de 1’électrode positive ne cesse d’augmenter,
jusqu’a plus de 5V, et la capacité de I’accumulateur chute drastiquement au-dela de 60 cycles. Du
lithium (dont la quantité est figée par la quantité initiale de LiCoO2) est probablement
continuellement piégé dans la SEI a la surface de 1’électrode de NbSnSb au cours des cycles. Avant
le cyclage de la batterie NbSnSb/LiCoO., un premier cycle de la batterie NbSnSb/Li, permettrait
de s’affranchir de la perte de lithium importante du premier cycle. Par ailleurs plusieurs stratégies
peuvent permettre d’optimiser les performances de la batterie compléte, par exemple en déposant
une couche protectrice (de fluor, phosphore...) a la surface de 1’électrode pour limiter cette
consommation irréversible de lithium lors de la formation de la SEI.2%8 De plus, on notera que la
pile compléte a été cyclée a 25 °C et non a 60 °C. Plusieurs tests ont été réalisés a 60 °C avec
différentes cathodes (LiCoO2 / LiFePOs) mais aucun n’a été concluant. Dans tous les cas, le
potentiel de travail de 1’électrode positive augmente trés rapidement (au bout de 2/3 cycles) et la
capacité spécifique de NbSnSb chute immédiatement. Un exemple de NbSnSb cyclé versus
LiFePOs a 60 °C est reporté en Annexe 5. Pour les mémes raisons qu’évoquées précédemment,
seulement 3 cycles ont pu étre realises. Des optimisations sont encore a prévoir afin d’exploiter au

maximum les propriétés particuliéres du matériau NbSnSb dans une batterie Li-ion.
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Dans la poursuite de ce travail, nous nous sommes intéressés au mecanisme électrochimique
de NbSnSb, entre autre pour mettre en évidence le réle du metal de transition pouvant expliquer
les différences de comportement électrochimiques observees précédemment entre TiSnSb et
NbSnSb.
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3. Etude du mécanisme électrochimique de NbSnSb par des
technigues operando

Cette seconde publication a pour but d’identifier le mécanisme de lithiation / délithiation de

NbSnSb et de comprendre I’effet du métal de transition en comparaison avec TiSnSb.

Les performances ¢lectrochimiques de NbSnSb s’étant révélées supérieures a celles de
TiSnSh, posent directement la question du réle du métal de transition, inactif dans les deux cas vis-
a-vis du lithium, mais impliqué dans la réaction de conversion. Le mécanisme réactionnel de
TiSnSb et NbSnSb vs lithium est-il différent ? Rappelons qu’il a été montré que la lithiation de
TiSnSb se réalisait en deux temps :263-2% ’antimoine réagit avec le lithium pour former la phase
LisSb, puis la lithiation de 1’étain s’effectue, induisant la formation de la phase LizSny et
simultanément des nanoparticules de titane sont généréees en fin de décharge. Lors de la charge, le
processus inverse est observé. Marino et al. ont étudié le mécanisme électrochimique du composé
Tio,25Nbo,75SNSb et ont aussi démontré la formation de LisSb, LizSn, et du Nb métallique au cours
de la lithiation avec la reformation d’une phase « MSnSb » présentant en fin de charge un
environnement de Sn proche de celui de la phase de départ.?®® Le mécanisme de conversion décrit

de maniére générale en 2010 par Cabana et al. a pour équation :%*
MaXb + (b.n) Li «—>» aM + bLinX

A priori, le méme mécanisme réactionnel est attendu lors de la lithiation / délithiation de
NbSnSb. C’est ce que nous avons tout d’abord voulu vérifier au travers de 1’étude qui suit, griace a
des analyses operando DRX et Mossbauer durant le cyclage de 1’électrode. Ensuite, sa réaction
avec le lithium a été comparée a celle de TiSnSb afin d’identifier les similitudes et/ou différences.
Par la suite, nous nous sommes employés a répondre a la question « Pourquoi NbSnSb fonctionne
mieux que TiSnSb ?». La réaction de conversion en charge pour reformer les phases MSnSbh est
elle aussi efficiente pour Ti et Nb au cours des cycles ? Les limites au cours du cyclage sont-elles

d’ordre thermodynamique ou cinétique ? Ces aspects ont été abordés dans 1’article ci-dessous.

Toutefois, la version de [’article présentée ici n’est pas définitive. En effet, les mesures par
spectroscopie d’absorption des rayons-X (XAS) operando aux seuils des trois éléments (Nb, Sn et
Sb), essentielles a la compréhension du mécanisme électrochimique, sont encore en cours de
traitement.
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ABSTRACT

The electrochemical properties of NbSnSb as negative electrode for Li-ion batteries are reported
in this study. NbSnSh, synthetized by a simple ball-milling reaction, shows excellent capacity
retention of 450 mAh.g™ over more than 1000 cycles at high current density (320 mA.g* / 4C),
much more stable than those of TiSnSb, SnSb, Nb/Sn/Sh, Sn and Sb electrodes. The lithiation /
delithiation mechanism of NbSnSb was investigated by operando XRD and °Sn Mdsshauer
spectroscopy upon the first cycle. We highlighted the single step formation of LizSbh, LizSn, and
Nb° in discharge, whereas two steps are needed to recovery a “like” NbSnSb environment during
the following charge. Finally, a reversible conversion mechanism takes place during the NbSnSh
cycling. Moreover, post mortem XAS analyses of TiSnSb and NbSnSb electrodes confirms that the

conversion mechanism is still ongoing after at least 400 cycles.

INTRODUCTION

Currently, climate change, fossil fuels and energy storage are among the most important topics of
our society. The constant increasing of the global population and the energy demand requires
developing even more efficient systems. Lithium-ion batteries (L1Bs) are nowadays widely used
in portable device due to their high energy density and design flexibility.! However, electrodes

based on intercalation materials to store mobile Li* are now approaching their limits.?3
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To go beyond intercalation batteries, Sn-*° and Sb-®7 based anode materials have been proposed
for several years as an alternative to graphite. Sn and Sb can react with lithium to form Lis.4Sn and
LisSbh alloys to provide theoretical capacities of 994 and 660 mAh.g™, respectively. The large
volume expansion during the lithiation / delithiation process leads to a volumetric stress, a shear at
the electrode-current collector interface and finally to the pulverization and delamination of the
electrode, resulting in poor cycling performance.® Using intermetallic anode has proved to be an
effective way to limit the volume expansion and the mechanical stress leading to improve capacity
retention over cycling.®° One strategy is to form MSn*1212 or MSh4%16 glloy materials with M
an inactive (versus lithium) transition metal as Co, Fe, Ni, Cu which will act as a matrix regarding
the volume change in cycling.}”® For instance, Wang et al. have reported a monodisperse CoSn;
nanocrystals showing a capacity retention around 600 mAh.g* for 5000 cycles at a current density
of 1.9 A.g™.1° Another strategy is to join two active elements to increase the theoretical capacity
of electrode materials. Tin can form different binary alloys with Ge?°, Bi?%, Mg?? and similarly,
antimony can also react with Zn?, Ag*, Sn%®. Among all these materials, SnSh seems to be the
most promising candidate able to get a life span with a high capacity. SnSb has been widely
studied.?5-28 It can be easily obtained by ultra-fast dry microwave in 90 seconds and demonstrated

a high reversible capacity around 700 mAh.g* after 100 cycles.?5?°

Recent research has shown a better performance by adding an inert transition metal (M) in the
pristine alloys, to form a ternary MSnSh.3 Sougrati et al. have reported the TiSnSb ternary negative
electrode material displaying excellent electrochemical performance with a high capacity retention
of 550 mAh.gt over 250 cycles at a current density of 0.37 A.gl.332 Furthermore, they
demonstrated by operando X-ray diffraction (XRD), 1°Sn and 1?!Sh Mdssbauer spectroscopies and
X-ray absorption spectroscopy (XAS) a reversible conversion mechanism leading upon discharge
to the formation of Ti° nanoparticles, LizSn, and LisSb alloys and upon charge to the recovering of
a phase close to the pristine TiSnSh.3132 Presence of Ti plays a key role in the electrochemical
stability and reversibility of the lithiation / delithiation mechanism. In fact, Ti° nanoparticles act as
buffer for volume change and maintain the electrical contact when confined in the lithiated alloys.
Titanium helps in the conversion mechanism reversibility and improve of the electrochemical
performance by comparison with SnSb or the pure Sn and Sb metals.®>3* Recently, such
enhancement has been also demonstrated by replacing the Ti by Nb in the MSnSb phase.®® As

NbSnSb presents the same stoichiometry than TiSnSb and crystallizes in a close crystallographic
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structure, it represents an excellent example to determine the impact and the influence of the

transition metal in the MSnSb electrochemical behavior.2®

In this study, we firstly compared to evaluate the electrochemical performance of NbSnSb with
those of TiSnSb and other p-bloc elements. In the second part, we investigated the NbSnSb
electrochemical mechanism by combining operando XRD and 1°Sn Mossbauer measurements.
Finally, with the help of ex situ XAS, we highlighted the key role of the transition metal M in the

electrochemical behavior of the MSnSh materials and in the superior performance of NbSnSb.

EXPERIMENTAL SECTION

Material Synthesis, Electrode Preparation and Electrochemical Tests. The detailed
preparation of NbSnSb by ball-milling can be found elsewhere®. X-Ray diffraction confirmed that
NbSnSb crystallizes in the 14/mcm space group with the refined cell parameters a = b = 6.79(3) A,
¢ = 5.66(5) A in good agreement with literature.®” Electrodes films preparation was described in
ref3® and was the same for all studied materials. Galvanostatic tests were performed in half-cells
using LiPFs 1M in EC:PC:3DMC (1:1:3 vol. ratio) + 5% FEC + 1% VC as electrolyte solution. All
cycling tests were recorded on a Multi-Channel MTI System from 0.02 to 1.5 V vs. Li*/Li with the
same current densities corresponding to a first discharge at 40 mA.g* followed by 48h of relaxation
at the end of discharge and a further cycling at 320 mA.g, at room temperature.

Operando measurement and data analysis. For operando measurements, self-supported
electrodes were prepared using NbSnSb, carbon black (Y50A), vapor-grown carbon fibers (VGCF)
and carboxymethyl cellulose (CMC) with a weight ratio (70/6/6/18) respectively. The active
material loading of the electrodes were 2.55 and 21.8 mg.cm™ for XRD and Mdssbauer operando
measurement, respectively.

XRD experiment was carried out using a specific electrochemical cell with a beryllium window.*
The measurement was achieved on an X’pert diffractometer equipped with an X’Celerator detector
and Cu Ko radiation in the range 20° < 20 < 45°. The cell was cycled at 60 °C at 16 mA.g?,
corresponding to a C/5 rate (C/n means 1 mole of Li reacts with 1 mole of active material in n
hours), and XRD patterns were recorded over 2 hours.

1195 Mossbauer spectroscopy measurements were carried out using the same kind of in situ cell

but with a hollow plunger closed by a beryllium window too. Spectra were collected in the
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transmission geometry using a Ca!**™SnQ; source with a constant acceleration spectrometer at 298
K. The cell was cycled at 8 mA.g* (C/10) and the acquisition time was 2 hours for each spectrum.
The operando measurements datasets were analyzed using a chemometric approach combining
Principal Component Analysis (PCA) and Multivariate Curve Resolution-Alternating Least
Squares (MCR-ALS)%**! in order to extract the maximum available information from the whole
XRD and Massbauer spectroscopy datasets. Firstly, the PCA is applied to determine the number
of independent components necessary to describe the whole series of collected data during
electrochemical cycling. This number of components is then used by the MCR-ALS algorithm
allowing the stepwise reconstruction of the ‘pure’ components (patterns and spectra for XRD and
Maossbauer spectroscopy, respectively) necessary to describe the evolution of operando dataset.
The PCA variance plot, the shape of the principal components and the evolution of the scores
obtained for operando measurements were showed in Supplementary Information (SI). For the
Madossbauer spectra, the reconstructed pure spectral components were then fitted and traced. This
analysis method dispenses an accurate and deeper understanding of the electrochemical lithiation
mechanism of NbSnSh.*!

Post mortem XAS analysis. Nb, Sn and Sh K-edge XAS measurements were performed at the
ROCK beamline of Synchrotron SOLEIL in Gif-sur-Yvette (France) in the transmission mode. A
Si(111) and a Si(220) channel-cut monochromator were used for the measurement at the Nb K-
edge and for the Sn and Sb K-edges XAS measurements, respectively. The intensity of the
monochromatic X-ray beam was measured by three consecutive ionization detectors. Two sets of
ionization chambers with an adapted gas composition for an optimal absorption at the energies of
the three studied edges were used. The studied samples, mounted in an airtight sample holder with
kapton windows, were placed between the first and the second ionisation chambers, and the
homogeneity of the samples was checked before measuring the corresponding spectra.

In the XANES (X-ray absorption near-edge structure) region of Sn and Sb K-edges (29200 and
30491 eV, respectively), equidistant energy steps of E =1eV were applied, whereas steps of
E = 0.5 eV were used in the XANES region of Nb K-edge (18986 eV). For all measured spectra,
the exact energy calibration was established with simultaneous absorption measurements on Nb,
Sn and Sb metal foils placed between the second and the third ionisation chamber. The first
inflection points of the XAS patterns of Nb, Sn and Sb metal were used for the energy calibration.

The absolute energy reproducibility of the measured spectra was + 0.1 eV.
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EXAFS (Extended X-ray Absorption Fine Structure) spectra were collected up to k = 16 °A™* for
the three absorption edges. The extracted EXAFS signals were fitted using the IFEFFIT software
package. Selected spectra are shown below in Figure 27, while all fitted spectra and the

corresponding fitting parameters are reported in the Sl section.

RESULTS AND DISCUSSION
Electrochemical performance.

Electrochemical measurements were performed to (i) evaluate the interest of NoSnSb compared to
Sn, Sb, SnSh, a mixture of Nb + Sn + Sb and TiSnSb electrode materials and (ii) to understand the
influence of the inactive transition metal M (M = Ti, Nb) in the MSnSb electrochemical behavior
in battery. Electrode materials were prepared, conditioned and cycled in the same way. For the first
discharge, a current density of 40 mA.g* followed by 48h of relaxation was applied in order to
reach a thermodynamic stabilization of the electrochemical system. After this half cycle formation,
cells were cycled at a higher current density of 320 mA.g. Fig. SI(2) 1 shows the electrochemical
performance of NbSnSb vs Li over more 1000 cycles. During the first cycle, 5.75 mol of Li* reacted
reversibly with NbSnSb corresponding to a capacity of 461 mAh.g and a coulombic efficiency of
77%, in agreement with the previous article.®® The irreversible capacity during the first cycle
corresponds to 1.75 mol of lithium likely used to form the first layer of the solid electrolyte
interphase (SEI) due to the electrolyte decomposition.*>*® In the second cycle, the specific capacity
is only 375 mAh.g™* however it increases during the first 200 cycles, contrarily to the coulombic
efficiency (CE) that decreases from 99.8% to 99.1%. Afterwards, the reversible capacity is
stabilized around 460 mAh.g* over 1000 cycles while the CE continuously increased up to 99.8%.
Madec et al, have described for TiSnSbh the same CE decreasing during the first 200 cycles and
have suggested that cracks in the SEI and/or the electrode decohesion can increase the parasitic
reactions.** Instead of a SEI cracking, it may be simply due to the progressive SEI formation and
to the low kinetic processes of NbSnSb lithiation/delithiation during cycles, caused by the high

current density.
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Figure 20: Specific discharge capacities as a function of number cycles of different materials vs.
Li*/Li at the same current density.

Figure 20 shows the specific discharge capacities recorded for all tested electrodes during 500
cycles at room temperature. The 1% discharge capacity is 601 mAh.g™* for NoSnSb, 667 mAh.g*
for TiSnSb, 726 mAh.g™* for the Nb/Sn/Sb mixture, 695 mAh.g* for SnSh, 973 mAh.g™* for Sn and
765 mAh.g? for Sb, in good agreement with theoretical capacities shown in Table SI(2) 1.
However, a rapid capacity fading was observed for Sn, Sb and Nb/Sn/Sb electrodes with only 16%,
61% and 51% of the starting capacity retained after 30 cycles respectively. This poor cycling
performance was caused by the drastic volume changes during Li insertion/extraction while
elements are used alone. In the case of intermetallic alloys, the cyclability is improved over several
cycles. Indeed, SnSb retains a relatively stable capacity around 500 mAh.g* before fading after 30
cycles. The cyclability is improved by adding an inactive elements allowing a capacity retention of
430 mAh.g* during 200 cycles for TiSnSb and NbSnSh. However, TiSnSb capacity fades rapidly
beyond 200 cycles, while NbSnSb still shows 470 mAh.g™* (4000 mAh.cm™3) over more 500 cycles.
To the best of our knowledge the excellent performance of NbSnSbh is among the best never
reported for ternary negative electrode. In fact, the electrochemical performance of ternary alloy

will be extremely dependent of the inactive M transition metal 34547 Literature reports interesting
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results as, Ke et al. with a 3D nano-architectured Co-Sn-Sb alloy fabricated by direct
electrodeposition on a Cu nanoribbon array, whither CosSnssaSha: displayed a reversible capacity
as high as 513 mAh.g ! maintained over 150 cycles at 130 mA.g ! (Cineo = 715 mAh.g1).*® However,
the majority of the MxSnySby ternary compounds reported in literature are composed by a mixture
of binary alloys. Only NbSnSb and TiSnSb present a ternary phase which lead higher
electrochemical performance. Moreover as both materials present a close crystallographic structure
as well as an identical stoichiometry, we have investigated their electrochemical mechanism to get

better insights into the influence of the transition metal M.36:3

a) . | Nbsnsb b) | Tisnsb
5 4
54
2_ 3 0
=2 04 >
3 T
® X
° ? 5
-5 ~7
104 10
T y T v T T T T T T T T T T
0.0 0.5 1.0 1.5 0.0 0.5 1.0 1.5
Potential (V vs Li*/Li) Potential (V vs Li*/Li)

Figure 21: Derivatives curves at the 2", 200" and 400" cycles of NbSnSb a), and TiSnSb b), vs.
Li*/Li.

The derivatives curves at the 2", 200" and 400" cycles are plotted on Fig. 21 for NbSnSb and
TiSnSb electrodes. The global shape of both 2" derivative curves is relatively similar with 2 redox
processes, at slightly lower and higher voltages for reduction and oxidation of NbSnSh
respectively. After 200 cycles, a shift of redox peaks towards higher potentials was only observed
for TiSnSb, meaning that the de/lithiation process become more and more difficult during cycling.
Finally, as observed in the capacity retention (Fig. 20), the derivative curve shows that after 400

cycles a redox activity is stabilized for NbSnSb, when it has quite disappeared for TiSnSb.

Fig. SI(2) 2, in supplementary information, displays the cyclic voltammogram (CV) of NbSnSh
and TiSnSb recorded at 1 mV/s over the first 150 cycles under 0.02 — 1.5 V vs Li*/Li. CV evolves

differently for both materials: for NbSnSb, all peaks progressively increase in intensity over 150
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cycles, when for TiSnSb a decrease of all CV peaks appears after 10 cycles. CVs suggest that
kinetic processes of NbSnSb lithiation / delithiation would be slower but more stable compared to
TiSnSh.

Electrochemical mechanism.
XRD Analysis.
To get deeper insight the electrochemical lithiation / delithiation mechanism of NbSnSb, operando
XRD measurement was investigated on the first cycle (Fig. 22). At the beginning of the reaction,
the well-defined peaks of the crystalline NbSnSbh phase are visible at 33.5°, 36.9° and 41.8° in the
diffraction pattern. The peak at 26.3° corresponds to VGCF used for the electrode formulation (Fig.
SI(2) 3). During the first Li insertion, the Bragg peaks characteristic of NbSnSb and C do not
change, indicating that first lithium is consumed through the liquid electrolyte degradation and the
formation of the Solid Electrolyte Interphase (SEI) in the range 1.7 - 0.5 V vs Li*/Li.*8
Subsequently, at 0.45 V NbSnSb peaks progressively disappear, but no new peak appear
immediately. At 0.2 V broad peaks simultaneously grow at 23.3° and 38.5° which can be indexed
as 111 and 220 reflections of the LizSb phase (Fm3m, ICSD 44900), respectively. The small VGCF
peak is shifted to lower angle according to a lithium insertion.*® At the end of the first discharge,
cubic LisSb (c-LisSb) phase is the unique crystallized phase in the XRD pattern and no other
crystalline LixSn alloys or metallic Nb is detected. In the beginning of the following charge, c-
LisSb peak intensities are not changed in the potential range 0.02 - 0.5 V. From 0.5 V, they
progressively vanish and no new crystallized phase is present at the end of the charge likely due to

the amorphous nature or the nanometric size of the delithiated phase(s).
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Figure 22 : In situ X-ray diffraction patterns of the first cycle of NbSnSb vs. Li*/Li cell at a
current density of 16 mA.g™* at 60 °C.

In order to get more information on the whole set of the operando XRD pattern, the chemometric
analysis were operated. The examination of PCA, show in Fig. SI(2) 4, suggest that 99% of the
dataset variance can be described using the first four principal components. Other components can
be considered as instrumental noise. By operating MCR-ALS, the reconstruction of the pure pattern
components and the concentration profile were showed Figure S1(2) 5. Component 1 corresponds
to the initial electrode material XRD pattern and the component 2 represents the (c)-LisSb formed
at the end of the discharge. The component 3 and 4 described essentially impurities on the beryllium
window, the characteristic peak of the crystalline VGCF and the evolution of the base line during
cycling. Hence, only the evolution of the relative intensity of the component 1 and 2 during the
first cycle were presented Figure 23. Before starting, the relative intensity of the pristine phase was
equal to 1 when that of the lithiated phase was 0. At the beginning of the discharge, the
concentration profiles of the two components has not change while lithium has reacted with the
electrode. First lithium were used to form the SEI layer as Peled et al had described in 1998.43
When the potential reaches the value of 0.445 V, the component 1 start to decrease unlike
component 2 which increase until 0 V vs Li*/Li. During the following charge, the component 2 is
still stable up to 0.48 V then it progressively decreases until 1.5 V. The concentration profile of the
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first component stays at zero during the delithiation. This observation means that something was
delithiated before (c)-LisSb and the crystalline structure of the pristine material was not recovered
at the end of the charge.
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Figure 23: Evolution of the relative intensities of the MCR-ALS “pure” XRD pattern during the
first cycle

11950 Mossbauer Spectroscopy Analysis.
Maossbauer spectroscopy was also performed in order to follow the tin reactivity during cycling.
The operando Mossbauer spectra collected for NbSnSb electrode at C/10 rate (8 mA.g™) between
0 — 1.5V vs Li*/Li are displayed in Figure 24.a. The galvanostatic profile is shown on the right
part of the graphic (lithiation in red and delithiation in blue). At the initial state, the spectrum of
the fresh material is fitted using a simple doublet, characterized by an isomer shift (8) of 2.23 mm.s"
! and a quadrupole splitting (A) of 1.62 mm.s?, in good agreement with previous report.® The
relative intensity of the spectra recorded during the lithiation gradually declines and at the end of
the discharge (EOD), a less resolved spectrum with low splitting is observed. In fact, two
components were needed to fit reasonably the EOD spectrum, corresponding to the two subspectra
of Li7Sn, due to the presence of 2 distinct tin environments (4h and 4i Wyckoff positions), in

agreement with literature reports.3>*2 In the following charge, the reverse evolution is observed
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and at the end of the charge (EOC), a similar tin environment to the starting material is recovered.
However, the less defined EOC spectrum can be fitted using 2 components, corresponding to the
formation of “NbSnSb like” and LixSn phases.
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Figure 24: Operando '°Sn Mossbauer spectra collected during the first cycle of NbSnSb vs.
Li*/Li at C/10 and at room temperature a). Pristine, EOD, EOC M0sshauer spectra extracted
and calculated pure spectra components obtained by the MCR-ALS analysis b).

The PCA and MCR-ALS analysis performed on the whole dataset is reported in Figure SI(2) 6.
Two components were also needed to completely describe the system. The first component is
identical to the pristine Mdssbauer spectrum and the second component corresponds to the EOD
spectrum (Fig. 24.b). The Mdssbauer parameters of the pristine, EOD, EOD and the 2 components

spectra are displayed in Table 1.
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Table 1: Mossbauer parameters of the pristine, EOD, EOC and the 2 MCR components spectra.

Spectra & (mm/s) A (mm/s) " (mml/s) Area (%) Assign.
Pristine 2.23 1.62 0.93 100 NbSnSh
1.83 0.42 0.98 50
EOD LizSn;
1.89 0.92 0.98 50
2.23 1.64 0.95 80 NbSnSh
EOC
2.08 0.97 0.95 20 LixSn
Compo. 1 2.30 1.62 0.95 100 NbSnSb
2.01 0.53 0.98 50
Compo. 2 LixSn
2.01 0.93 0.98 50

Finally, the concentration profile of the two components during the first cycle is illustrated in
Figure 25. As seen for the XRD operando analysis, both components stay relatively stable at the
beginning of the reaction, in accordance with the SEI formation.*? Below 0.31 V, the component 1
decreases progressively until 0 VV while the component 2 progressively grows, meaning that
NbSnSb phase was completely consumed to create LizSn, phase at the end of the lithiation. Then,
when the lithium was removed out (during charge), component 2 rapidly drops while component
1 rises until 0.65 V. Afterward, both components remain constant up to the end of the delithiation
process. It’s worth noting that at the EOC the component 2 has not completely disappeared. This
implies that LizSnz was not fully delithiated and some amount of LixSn phases coexist with formed
NbSnSh at the end of charge. To limit Lamb-Mésshauer f-factor influence,®® complementary ex
situ analysis were performed at 25K (Fig. SI(2) 7) indicating that less than 20% of LixSn (and 80%
of NbSnSb) phases are still present in the EOC electrode material. Moreover, except at the end of
discharge, it is difficult to exactly distinguish specific intermediate compounds, because the
Maossbauer data are not perfectly resolved.
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Figure 25 : Evolution of the relative intensities of the MCR-ALS “pure” Méssbauer spectra
during the first cycle.

To conclude on the NbSnShb electrochemical mechanism, the Figure 26 summarize the evolution
of LisSb and LizSnz phases components formed during the first cycle. During the first discharge
process, the NbSnSb lithiation produce simultaneously LizSb and LizSn2 phases which grows up
to 0 V. Niobium metallic nanoparticles are doubtless created at the end of the discharge, as
observed for TiSnSb electrochemical mechanism.®® During the charge, the delithiation of phases
occurs in two steps, according to the presence of two plateaus visible in the galvanostatic profile
and cyclic voltammetry. Lithium is firstly extracted from the tin alloy, then the delithiation of the
Sb is observed and an NbSnSb close environment is recovered at the end of the charge. This
suggests that NbSnx phases, as NbeSns, NbsSn and/or NbSny, are potentially formed during the
delithiation process before the reformation of NbSnSh. Finally, combining XRD and Méssbauer
spectroscopy allows to highlight the reversibility of NoSnSbh conversion mechanism, which is quite

similar to that of TiSnSb, according to this equation:
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First discharge:

NbSnSh 25 % LizSn, + LisSb + Nb

First charge:
Y5 LizSna + LisSb + Nb — NbSn + LisSh — “NbSnSb”

1.2

Comp. Li,Sn,
Comp. Li,Sb

o
o
1

Normalized intensity
o
E-Y
1

0.0 -1 L]
1.5 1.0 0.5 0.0 0.5 1.0 1.5

Potential (V vs Li'/Li)

Figure 26: Evolution of the LisSb and LizSn, component formations (from XRD and Mdéssbauer
data) as function of the potential during the first cycle of NbSnSb.

Post mortem XAS analysis of TiSnSb and NbSnSb samples after 400 cycles.
The Fourier transform (FT) of the EXAFS spectra measured at the Nb, Sn and Sb K-edges for
pristine NbSnSbh and of same sample after 400 cycles (stopped at EOC) are shown in Figure 27,
together with those of TiSnSb at the same state. By a first visual inspection, it is possible to
appreciate that for all absorption edges, in spite of a lower intensity, the position of the FT peaks
for pristine and cycled NbSnSb is practically the same. On the other hand, the position is slightly
shifted from that of the pure metals, suggesting that a compound with a composition very similar

to the pristine NbSnSb alloy is reformed even after 400 cycles.
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The lower intensity of the FT peaks for the three absorption edges is indicative of a decrease of the
local order in the reformed alloy, which is expected in such conversion mechanisms with the
reformation of a disordered form of the pristine compound after the first conversion.° In the Nb
K-edge spectrum, moreover, a slight bump on the left side of the main peak probably indicates the
formation of some Nb oxide in addition to the ternary alloy. The partial oxidation of Ti leading to

the formation of some Ti oxide was already observed after the first cycle in the case of TiSnSh.*

This view is totally confirmed by the fitting of the EXAFS data (see Sl section for the fitted spectra
and the corresponding fitted parameters). First, the comparison of the fits of the Nb K-edge
spectrum of pristine and cycled NbSnSb confirms the presence of Sn and/or Sbh) neighbours,
indistinguishable in EXAFS, in both samples. In the spectrum on NbSnSb after 400 cycles, the fit
of the peak at low R values with an Nb-O shell with six neighbours confirms the formation of a
niobium oxide, corresponding to less than half of the total niobium. The presence of some Nb oxide
IS not surprising taking into account the long cycle life of the battery and the apparition of possible
degradation reaction of the very reactive Nb metal particles with the electrolyte.

This result is perfectly confirmed by the fits of the Sn and Sb K-edge spectra of the same samples.
In this case, in fact, a slight depletion in Nb neighbours is observed, in line with the previously
observed partial oxidation of Nb. However, a non-negligible amount of Nb is still bound to both
Sn and Sb neighbours, in line with the reformation of a Nb-Sn-Sb ternary compound even after 400
full discharge/charge cycles. A noticeable increase in the Debye-Waller factors observed at the
three absorption edges is in line with a general increase in disorder of the reformed NbSnSb, as
expected from the visual inspection of the data and typical for materials undergoing the conversion
reactions. Interestingly, the coordination of Sb to Nb seems to be mostly preserved upon cycling,

whereas that of Sn to Nb seems to be only partially restored.

One last must be made by comparing the Sn and Sb K-edge spectra of cycled NbSnSb with those
of TiSnSh after the same number of cycles. Also in this case, in fact, the visual inspection of the
spectra indicates the reformation of a compound very different from the pure Sn abd Sh metals,
still including a conspicuous number of Ti neighbours. As previously shown for NbSnSb, the fitting
of these data starting from the TiSnSb structure confirms the partial reformation of TiSnSb even
after 400 cycles. However, the obtained number of Ti neighbours after 400 cycles is lower than

that of Nb ones, indicating a better reversibility in the conversion of NbSnSh compared to TiSnSb.
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Figure 27 : Fourier transform of the Nb, Sn and Sb K-edge EXAFS spectra of pristine NbSnSh
compared to those of NbSnSh and TiSnSb after 400 cycles at EOC. The respective Nb, Sn and Sb
metal reference is shown for comparison.
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CONCLUSION

This study, focused on the electrochemical properties NbSnSb negative electrode for LIB, and
highlighted the influence of the transition metal M in the MSnSb electrochemical behavior. We
proved the interest of this ternary alloy as negative electrodes in Li-ion batteries, compared to
binary and pure materials. In fact the inert transition metal M acts as a matrix, buffers the volume
change and prevents to particle pulverizations. Therefore, TiSnSb and NbSnShb display a reversible
capacity retention around 450 mAh.g* after 200 and 1000 cycles, respectively.

The lithiation / delithiation mechanism of NbSnSh was investigated by operando XRD and '°Sn
Madssbauer spectroscopy. Interestingly, during the first cycle, the lithiation process is distinct from
the delithiation one with a simultaneous formation of LisSb, LizSn, and Nb° whereas the charge
goes through a two steps mechanism. Finally, a reversible conversion mechanism, similar to that
of TiSnSh, takes place during the NbSnSb cycling. Complementary analysis, as X-ray absorption
spectroscopy, would be necessary to have information about Nb and fully clarify the
electrochemical mechanism of NbSnSb.

Post mortem experiments on TiSnSh and NbSnSb electrodes, proved that both materials are
reformed and their conversion mechanisms still occur even after 400 cycles. Their different life
span are certainly linked to their surface reactivity with liquid electrolyte. In fact, the liquid
electrolyte seems more deteriorated for the TiSnSb battery, maybe due to a degradation catalyzed
by the presence of titanium.>* This phenomenon would cause particle isolation limiting redox

processes and electrode material cyclability.
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Conclusion :

L’étude présentée ci-dessus, a permis de mettre en évidence le mécanisme réactionnel de
lithiation / délithiation de NbSnSh grace a des mesures DRX et Mdssbauer operando. De plus, elle
a aussi permis de clarifier les différences de comportement électrochimiques observées a 25 °C
entre TiSnSb et NbSnSh.

L’investigation du mécanisme €lectrochimique de NbSnSb a confirmé la formation des phases
lithiées LisSh, LizSnz et la production de nanoparticules de Nb métallique en fin de décharge.
Durant la charge le mécanisme inverse se produit et un environnement similaire au NbSnSb de
départ est retrouvé. Finalement, un mécanisme réversible de conversion, similaire a celui de

TiSnShb, se met en place durant le cyclage de NbSnSb, selon cette réaction :
NbSnSb + 6,5Li < Nb° + LisSb + % LizSn2

Comme démontré dans Darticle, I’¢laboration d’alliages intermétalliques composés d’un
mélange d’éléments actifs / inactifs vis-a-vis du lithium (TiSnSb / NbSnSb) est une stratégie
efficace pour limiter la pulvérisation de 1’électrode comme cela se produit pour les matériaux
d’alliages (Sn, Sb, SnSb). L’¢lément inactif agit comme un matériau tampon atténuant les
variations de volumes et maintenant les contacts locaux au cours du cyclage. Le simple mélange
des ¢léments (Nb+Sn+Sb) n’est pas suffisant car une proximité atomique et une intimité locale des

phases sont nécessaires pour assurer la réversibilité du mécanisme de conversion.

Finalement, bien que les mécanismes de dé/lithiation de TiSnSb et NbSnSb soient similaires,
leurs performances électrochimiques sont trés différentes. En effet, NobSnSb affiche une excellente
rétention de capacité de 470 mAh.g sur plus de 500 cycles alors que la capacité spécifique de
TiSnSb chute drastiqguement a partir de 200 cycles. Les dérivées des courbes galvanostatiques
indiquent que les processus rédox de NbSnSb sont toujours efficaces apres 500 cycles alors qu’ils
ne le sont plus pour TiSnSh. Néanmoins, les analyses XAS, réalisées en post mortem sur les
électrodes, révelent que les phases NbSnSb et TiSnSbh sont bien reformées en charge apres 400
cycles. Cela signifie que les différences observées entre les deux matériaux, ne sont pas liées a
I’effondrement du mécanisme de conversion mais proviennent trés certainement d’une synergie
entre le matériau d’électrode et 1’€lectrolyte qui limite les processus rédox de TiSnSb. C’est dans

cette optique que 1’étude qui suit a débuté.

94



Chapitre 2 : Les électrodes négatives de composition MSnSb pour les batteries Li-ion

4. Influence de I’électrolyte sur NbSnSh: comment évolue la SEI a la
surface de 1’électrode

Cette troisiéme publication a comme objectif d’étudier I’influence de la température et des

additifs contenus dans 1’électrolyte sur la couche de passivation créée a la surface de 1’électrode de
NbSnSb.

Comme discuté dans le chapitre précédent, la SEI déposée a la surface des électrodes de
TiSnSh est différente en fonction de la température de cyclage.?’”” En effet, la formation d’une
couche de passivation moins riche en LioCOg, plus riche en LiF, moins réactive, plus homogéne,
plus épaisse et plus stable a permis d’expliquer I’amélioration des performances a 60 °C vis-a-vis
de celle & 25 °C pour I’électrode de TiSnSb.27827®

Le cas de NbSnSh apparait différent puisque les performances des électrodes cyclées a 25 /
60 °C sont quasiment similaires et supérieures a celles observées pour TiSnSh.?® Puisqu’un
mécanisme de conversion a €té mis en évidence dans les deux cas, il est Iégitime de se demander
si la SEI créée a la surface des électrodes est de méme nature (compositions chimiques,

morphologies, épaisseurs...) dans les deux cas ?

De plus, I’impact des additifs FEC + VC sur la cyclabilité de 1’électrode a pu étre mis en
évidence et a révélé des comportements plutdt surprenants. A température ambiante, les additifs
ont pour role de limiter la dégradation de I’électrolyte en se réduisant avant les molécules de
solvant, en formant ainsi une « pré-couche » passivante. Une SEI plus stable / passivante est alors
obtenue permettant une amélioration des performances électrochimique.®”*® En température (60
°C), le sel de lithium LiPFs se décompose massivement en générant notamment du LiF.?° De ce
fait, est-il possible de s’abstenir de la présence des additifs a 60 °C, a I’origine de la formation de
LiF (via la réduction de FEC) ? Les additifs ont-ils un impact sur la composition de la SEI ainsi

que sur la cyclabilité de 1’¢lectrode lors du cyclage en température ?

Ce sont ces questions auxquelles nous avons essayé de répondre au travers de 1’étude qui Suit.
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HIGHLIGHTS

» Auger imaging of conversion electrodes cross-section revealed their aging mechanism.
s The electrochemical conversion of NbSnSb still occurred even after 400 cycles.

s The inactive Nb element role was highlighted at both electrode and nanometer scale.
o A shell to core expansion/break up of NbSnSb particles was observed.

¢ The formation of the SEI was located inside the porous NbSnSb shells.
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Li-ion battery

To date, the study of conversion type reactions at both the nanometer and electrode scales over long term cycling
still remains very challenging. Here, we show that combining Auger imaging with electrodes cross-section
preparation by ion-milling is a suitable tool to study the aging mechanism of conversion type electrodes.
Importantly, for NbSnSb-based electrodes, cycled at 25 °C and 60 “C without and with additives, this innovative
approach reveals a micron scale spreading of the NbSnSb particles. It thus proves the electrochemical conversion
reaction even after 400 cycles and highlights the role of the inactive Nb element in the long term reversibility,
which was unexpected. Interestingly, a shell to core expansion/break up of NbSnSb particles is observed and the
large and highly porous structures formed led to the electrodes porosity filling and electrodes thickness increase,
The formation of the SEI is located inside the porous NbSnSb shells. At 25 “C without additive, this phenomenon
is so important that the ionic and/or electronic conductivities are completely altered, which explains the rapid
capacity drop to zero. Overall, cross-section Auger imaging will benefit not only to the study of conversion/
alloying based batteries but also to all-solid-state batteries aging mechanism for which buried interfaces have to
be reached.

1. Introduction

as the severe electrolyte degradation leads to resistive electro-
de/electrolyte interfaces, poor performance and short lifetime [2-4]

Developing high-energy Li-ion cells became highly required to
expand portable electronic devices. To reach this target, improving
cathodes and anodes electrochemical performance is of great interest
and a huge challenge [1]. Moreover, the high temperature efficiency of
Li-ion cells is also increasingly important but remains very challenging
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despite the use of electrolyte additives [5-7].

Conversion/alloying type materials, as negative electrode, have
revolutionized Li-ion and beyond due to their high theoretical capacity
(2-10 times higher than graphite) [8,9]. Their major drawback is,
however, their large volume change (typically >200%) during
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lithiation/delithiation that leads to particles pulverization, loss of elec-
trical contact [10] and continuous electrolyte consumption as the solid
electrolyte interphase (SEI) breaks and reforms upon cycling [9]. To
tackle these issues, composite conversion materials made of electro-
chemically active/inactive elements have been successfully developed
[9,11]. From a fundamental aspect, however, the role of the inactive
elements in the conversion reaction, usually a transition metal, remains
barely understood/investigated for long term cycling. Indeed, most of
the studies focus on understanding the Li-storage mechanism of indi-
vidual nanostructures using ex situ [12-14] or in situ [15,16] trans-
mission electron spectroscopy (TEM) for which results may not be
representative of the three-dimensional electrodes reactivity. To over-
come this challenge, in operando X-ray tomographic microscopy
(SRXTM) allows visualizing simultaneously in three-dimension chemi-
cal composition/morphology changes at both individual particles and
electrode level [17-19]. This technique requires, however, access to
synchrotron radiation and is limited to short term cycling unless ex situ
experiments are performed.

Based on these considerations, it is therefore of particular interest to
investigate conversion materials that show fundamentally surprising
reversibility following the solid state reaction: MyXp, + (b. n) Li < aM + b
LiyX. In that direction, ternary MSnSb (M = Ti or Nb) electrode materials
recently showed unexpected cycling performance at room temperature
and more surprisingly also at high temperature [20,21]. These new
conversion materials react with Li as follow: MSnSb + 6.5 Li « M° +
LizSb + Y2 LizSny. For TiSnSb, the unexpected superior coulombic effi-
ciency/lifetime and lower polarization at 60 °C compared to 25 °C was
explained by a specific reactivity of the electrolyte that forms a more
stable/passivating SEI [20]. NbSnSb even showed higher capacity
retention than the Ti compound [21]. The lifetime was still improved at
60 °C compared to 25°C, which was again unexpected since higher
temperature usually increased the electrolyte degradation.

Interestingly, surface analysis techniques such as Auger electron
spectroscopy (AES) [22,23], time of flight secondary ion mass spec-
trometry (ToF-SIMS) [23] and XPS parallel imaging [24] combined to
depth profiling or cross-section analysis were proven suitable to study
conversion/alloying mechanisms at the nanoscale and/or electrode
scales. Note that these approaches are also powerful to characterize the
SEI morphology and composition [25-28] so that AES allowed under-
standing the aging mechanism of cross-sectioned solid state
micro-batteries stacks [29].

In this work, electrodes cross-sections preparation combined with
Auger imaging is used as innovative and easy to implement approach to
study the NbSnSb morphological conversion mechanism at both elec-
trode and nanometer scales over long term cycling. Correlation with the
electrochemical performance at both 25°C and 60 °C using a classical
alkyl carbonate-based electrolyte with/without electrolyte additives is
then proposed. The electrolyte reactivity is also evaluated using gas
chromatography coupled with electron impact mass spectrometry (GC/
MS) while the SEI passivation/stability/composition was investigated
by XPS.

2. Experimental

Materials and methods used for the NbSnSb synthesis and electrodes
preparation follow previous procedures [21]. Note that the as prepared
powder diffractogram and '1%Sn Mossbauer spectrum were unequivo-
cally assigned to NbSnSb [21]. The electrode composition was
70:9:9:12 wt ratio of NbSnSb:carbon black:VGCF:CMC. The NbSnSb
loading was 2+ 0.2mg em 2 while the porosity was 77 4+ 3%. The
electrolytes (0.225 ml) were 1M LiPFg EC:PC:3DMC (in volume) without
and with 5% FEC + 1% VC (in volume). Cycling was performed between
0.02 and 1.5 V at 25 °C or 60 °C with a first discharge at C/2 rate (i.e. 0.5
mol of Li per mole of NbSnSb per hour) followed by a 48 h storage at
0.02 V then 400 cycles at 4C, stopped in charge. After cells opening,
separators and NbSnSb electrodes were used for GC/MS and surface
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analysis, respectively. Corresponding analysis conditions can be found
in details in our previous studies [20]. Before surface analysis, NbSnSb
electrodes were washed twice by immersion in DMC (anhydrous, >99%
purity, Aldrich, 1 ml) in a clean and dry glass vial with a mild manual
agitation (10s). Importantly, the same electrodes (cycled 400 times)
were used for all performed surface analysis.

Electrodes cross-sections were prepared by ion-milling using a JEOL
Cross-Polisher (JEOL Ltd, Tokyo, Japan) in a nitrogen-filled glove box.
At 1.10°4 Pa, the assemblies, i.e. electrode sandwiched between two
silicon wafers using a silver conducting epoxy resin, were exposed at
normal angle to the Ar' ion beam working at 6 keV (i.e. ion current of
~120 pA) for 8 h. Therefore, no resulting sample damage are expected in
agreement with the absence of Ar LMM Auger lines at 211 and
195 eV kE. Also, the usual perturbation observed with ion milling cross-
section is material redeposition due to the sputtering process, which
could lead to curtaining process. More information can be found in the
literature [30-32]. Fig. S1 shows typical SEM images of a perfectly
planar cross-section assembly.

Scanning electron microscopy (SEM), Auger electron spectroscopy
(AES) and scanning Auger microscopy (SAM, i.e. elemental 2D distri-
bution) were performed using a JEOL JAMP 9500 F Auger spectrometer
(JEOL Ltd, Tokyo, Japan) equipped with a Schottky Field Emission gun
and a hemi-spherical analyser coupled with a high dynamic multi-
channel detector. Note that Auger spatial resolution is about 10-20 nm
with a probing depth of about 2-3 nm in the analysis conditions used.
The operating pressure was <2 x107 Pa. AES survey spectra were
recorded between 15 and 2000 eV with 1 eV step size using a focused
probe and a CRR mode (constant relative resolution, also called FRR
mode) corresponding to a relative energy resolution (dE/E = constant)
with dE/E = 0.5% (high sensitivity). SAM (elemental 2D distribution)
images were recorded using a CAE mode (constant analyzer energy, also
called FAT or CAR mode) corresponding to a fixed energy resolution
(dE = constant). The CAE mode allowed defining the useful energy
width needed to obtain a significant “peak minus background” (P-B)
Auger intensity with respect to the Auger transition and the backgrounds
shape. An “auto probe tracking” correction was also applied to control
and compensate any potential drift (i.e. sample surface charge effects,
vibration, electronic and electromagnetic field variations, sample heat
dissipation, etc.) during acquisition. Note that electrodes cross-sections
thickness was measured by SEM at 0° tilt (not shown) while other
analysis were performed at 30° tilt to prevent charging effect.

3. Results and discussion

3.1. Cycling stability versus electrolyte reactivity and SEI passivation/
stability

Fig. la summarizes the 25°C and 60 °C long term electrochemical
performance of NbSnSb/Li coin cells cycled between 0.02 and 1.5V at
4C and filled with 1 M LiPFg EC:PC:3DMC without or with 5% FEC +1%
VC. Overall, only the cycling at 25 °C without additive led to a sudden
and complete capacity drop after ~75 cycles only while all other cells
showed very good and similar capacity retention. This result is therefore
unexpected as cycling at high temperature should have led to poorer
performance and shorter lifetime due to a higher electrolyte degradation
[2,4]. To evaluate the electrolyte reactivity, GC/MS of the electrolyte
extracted from the cells after 400 cycles was performed (Fig. 1b).
Interestingly, without additive, both electrolytes showed a similar
decrease of the EC/PC ratio (due to continuous SEI formation during
cycling) so that the significant capacity retention difference cannot be
explained at this point. Note also that without additive, an additional
carbonate degradation compound was observed at 60°C due to the
electrochemical reduction of DMC followed by a multi-step chemical
reaction involving MeOLi [33]. With additives, no change of the EC/PC
ratio was observed due to the preferential additives consumption. At
25°C, however, additives were not detected anymore while
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surprisingly, at 60°C, FEC was still observed. This suggests a lower
additives consumption at 60 °C, which is unexpected. At this point, it
could be explained by the formation of less passivating and/or stable SEI
at 25 °C, so that additives are more consumed, compared to 60 °C.

Based on these results, it is possible to sort NbSnSb cells from the
lowest expected SEI passivation/stability (i.e. highest electrolyte reac-
tivity) to the highest: 25 °C without additive (worst capacity retention
and decrease of the EC/PC ratio) < 60 °C without additive (decrease of
the EC/PC ratio and degradation product) < 25°C with additives (no
EC/PC ratio change and full additives consumption) = 60 °C with ad-
ditives {no EC/PC ratio change and partial additives consumption).
These results are in relatively good agreement with the trend of cumu-
lative irreversible capacity losses of these cells (Fig. 52).

Then, to evaluate the SEI passivation/stability and its composition,
XPS analysis of the electrodes surface was performed. The XPS peak
attribution is based on our previous study [20] so that Fig. 1¢ shows only
the main species observed, in at.%. For clarity, however, the full XPS
quantification table (including peaks attribution) as well as the XPS core
spectra for elements of interest (C and O) are presented in Table 51 and
Fig. S3, respectively. Cycling without additive led mostly to the forma-
tion of LisCO3 (55 at.% and 40 at.% for 25°C and 60 °C) in agreement
with the large EC degradation. At this point, cells without additives led
to close electrolyte reactivity and SEI composition. Moreover, with ad-
ditives, thicker SEI were formed as the NbSnSb and carbon additives
were almost not observed compared to the cells ¢ycled without addi-
tives. This is explained by the formation of an oligomer of VC whose
peaks appeared on C 1s and O 1s core spectra (Fig. S3) [34,35].
Considering that without additives, thinner SEI were formed despite a
higher electrolyte degradation, it thus means that either non-passivating
and/or non-stable SEI are formed. It also suggests that the electrolyte
degradation species are either solid compounds highly soluble or gas
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species so that they are not deposited at the electrode surface. Never-
theless, with additives, much more passivating/stable SEI are formed as
the electrolyte degradation was greatly hindered. Also, cycling at 60 °C
with additives led mostly to LiF (47 at.%) with also higher PO,/PO,Fy
contents, in agreement with a much larger LiPFg degradation. Such high
LiF content compared to the 60 °C cycling without additive is explained
as follow: the use of additives passivates/stabilizes the SEI so that the
solvents degradation is nearly suppressed (i.e. only 3 at.% of LizCos)
while the LiPFy temperature driven degradation still occur. Such large
LiF accumulation during cycling may explain the larger polarization
observed (Fig. S2) and thus the slightly lower capacity retention
(Fig. 1a). Moreover, at 60 “C with additives, the formation of the SEI is
driven by the LiPFs degradation (Le. by the temperature) which may
increase its passivation and/or stability and would explain the lower
additives consumption compared to 25 “C.

3.2, Morphological conversion mechanism and SEI distribution

To get more insights on the morphological evolution of NbSnSb
particles at both the nanometer and electrode scales as well as the SEI
distribution, SEM/Auger analysis of electrodes surface and cross-section
were performed. Interestingly, beyond the apparent covering of the
electrodes surface by the SEI, no significant difference was observed
between cycled samples (Fig. 54} so that it appears more relevant to
analyse electrodes cross-sections instead.

The pristine electrode cross-section (10 + 2 pm thick) showed dense
and shapeless NbSnSb particles of 0.5-5pm surrounded by large and
porous areas containing carbon additives and CMC (Fig. 2a), as
confirmed by Auger survey spectra (Fig. 2b) and SAM images (Fig. 2¢
and d). Indeed, intense C KLL transitions (150-270 eV kE) and weak O
KLL transitions (470-510 eV kE) were observed on carbon areas while
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Fig. 2. a) SEM image of a pristine NbSnSb electrode cross-section, b) Auger spectra (presented using the EN(E) mode expressed as the output signal of the electron

detector using “true” pulse counting versus kinetic energy) taken at different position as indicated and corresponding SAM (elemental 2D distribution) images of ¢) C
KLL, O KLL transitions and their overlay and d) Ti LMM, Sn MNN, Sb MNN transitions and their overlay.

NbSnSb particles showed the expected Nb MNN (100-200 eV kE), Sn
MNN (400-440 eV KE) and Sb MNN (440-470 eV kE) transitions. The
presence of weak O KLL and C KLL peaks on NbSnSb particles is
explained by small amount of oxide phases formation during the ma-
terial synthesis (in agreement with XPS analysis, Table S1 and TEM-EDX

Without additive

C/O  Nb/Sn/Sh
60°C overlay overlay

analysis, Fig. S5) and low contamination of the flat cross-sectioned
particles, respectively.

Overall, cycling led to a significant morphology change of NbSnSb
particles (Fig. 3). Indeed, a non-uniform shell to core expansion/break
up of NbSnSb particles was observed as confirmed by SAM images.

With additives

c/o Nb/Sn/Sh

so°cc | overlay overlay

Fig. 3. SEM image and corresponding C/O and Nb/Sn/Sb SAM (elemental 2D distribution) overlay of NbSnSb electrodes cross-sections after 400 cycles using 1 M

LiPFg EC:PC:3DMC without and with additives at 25 °C and 60 °C.
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Indeed, while dense NbSnSb particles were still observed, they were
surrounded by the formation of non-uniform porous shell so that dense
core-porous shell NbSnSb structures were gradually formed upon
cycling. This phenomenon was clearly observed at 25 *C without addi-
tive due to the fast capacity drop while almost only porous structures (i.
e. complete shell to core expansion/break up) were observed for other
electrodes. As a consequence, the spreading/pulverization of NbSnSb
particles led to the electrodes porosity filling as well as to the electrodes
thickness increase. Some discrepancies were, however, observed be-
tween samples. Interestingly, the expansion ratio (e cycled/fresh
electrode thickness) increased as follow: 60 °C without additive (1.5, i.e.
from 10 to 15 + 2 pm) < 25 “C without additive (3, i.e. to 30 £ 3pm) <
60 °C with additives (4, Le. to 40 + 3 pm) < 25°C with additives (5, ie.
to 50 + 3 pm). Thus, depending on the use of additives and temperature,
the electrode porosity partially absorbs the volume change during the
continuous NbSnSb spreading. Note that for all samples, a slight
discrepancy of the Nb, Sn and Sb elements distribution was observed,
indicating non-uniform spreading of the different elements/phases
during the continuous conversion reactions. However, considering the
micron scale spreading of the NbSnSh particles, it is a direct proof that
the conversion reaction still efficiently occurred even after 400 cycles,
which was unexpected.

Considering the SEI distribution, oxygen containing areas over-
lapped well the porous NbSnSb shells while no oxygen was observed on
the dense areas, whatever the electrode was (Fig. 3). This means that O-
containing SEI species (from electrolyte degradation) are mostly
formed/deposited at the fresh surface made by the continuous expan-
sion/break up of NbSnSb particles over long term cycling. Importantly,
at 25 °C without additive, a lower apparent porosity was observed on the
electrodes cross-section, which is in agreement with the higher SEI
formation due to the higher electrolyte reactivity (i.e. EC reduction). In
fact, this sample showed significant beam damage effect due to the SEI
degradation during the SAM analysis (Fig. S6) while no change was
observed for other electrodes cross-sections. This result highlights the
large and rapid electrolyte degradation that occurs at 25°C without
additive. It leads to a complete obstruction of the electrode porosity so
that the ionic and/or electronic conductivities more likely drop to zero
in agreement with the cell capacity and the very large increase of po-
larization (Fig. 52). Note that after cycling, fluorine was also detected by
AFS (not showed) with, however, a very weak intensity so that no
mapping could be obtained.

4, Conclusions

In this study, electrochemical performance of NbSnSb electrodes
cycled at 25 °C and 60 °C without and with additives were correlated to
the electrolyte reactivity (GC/MS) and SEI passivation/stability (XPS).
Cross-section Auger imaging revealed a continuous shell to core
expansion/break up of NbSnSb particles during long term cycling (400
cycles), which formed large and highly porous structures. This phe-
nomenon led to the electrodes porosity filling and electrodes thickness
increase. Importantly, the micron scale spreading of the NbSnSb parti-
cles directly proved that the conversion reaction still occurred even after
400 cycles, which was unexpected. SEI species were mostly formed/
deposited inside the porous NbSnSb shells. Interestingly, cycling at 25 °C
without additive led to an extreme SEI formation (i.e. large amount) that
obstruct the electrode porosity so that the ionic and/or electronic con-
ductivities were completely altered, in agreement with the rapid cell
capacity drop to zero. Overall, this study showed that cross-section
Auger imaging is a suitable tool to study the aging mechanism of con-
version type electrodes at both the electrode and nanometer scales. In
the future, such innovative approach should benefit all-solid-state bat-
teries aging mechanism studies for which buried interfaces have to be
reached.
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Conclusion :

Cette étude a permis de mettre en évidence le role crucial de la composition de 1’¢lectrolyte
sur les performances électrochimiques des matériaux de conversion dans les accumulateurs Li-ion.
Pour ce faire, la formation de la SEI a la surface des électrodes et 1’évolution de la morphologie
des particules de NbSnSb ont été étudiées apres 400 cycles a 25 / 60 °C dans électrolyte liquide
doté ou non d’additifs (LiPFe 1M EC :PC :3DMC avec ou sans 5 % FEC + 1 % VC).

Le cyclage de NbSnSb a température ambiante dans 1’électrolyte liquide sans d’additifs a pu
démontrer tout 'intérét et I’efficacité de leur présence. En effet, dans cette configuration, la
capacité spécifique de NbSnSb chute tres rapidement a partir de 80 cycles. Des analyses post
mortem par GC/MS et XPS, ont relevé une dégradation importante de 1’¢électrolyte liquide induisant
la formation d’une couche passivante, majoritairement composée de Li»COz et peu conductrice, a
la surface de 1’¢électrode. La caractérisation Auger a mis en évidence I’organisation d’une
morphologie non-uniforme des particules de NbSnSb, composés d’un corps dense enrobé par une
structure plus poreuse, formée au cours du cyclage. La dégradation accrue de I’¢lectrolyte entraine
la formation d’une SEI défavorable causant I’isolation des particules et limitant la cyclabilité de

I’électrode.

Ce comportement n’est en revanche pas constaté lors du cyclage de NbSnSb a 60 °C dans
I’électrolyte dépourvu d’additifs. Bien que 1’électrolyte semble aussi se dégrader, 1’¢lectrode
montre une bonne rétention de capacité au cours du cyclage. Cela semble imputable a la
dégradation plus élevée de LiPFg qui entraine la formation d’une SEI plus stable / passivante qu’a
25 °C. Ainsi, la morphologie des particules apparait plus homogene et poreuse, a 1’origine d’un

engluement moins important de 1’¢lectrode.

Finalement, bien que la présence d’additifs induise la formation de SEI plus épaisse a 25 /
60 °C, ils semblent utiles pour améliorer la cyclabilité des électrodes. En effet, ils permettent de
limiter / prévenir de la dégradation des solvants présents dans I’¢électrolyte, induisant la formation
d’une SEI plus stable / passivante qui conduit a la I’expansion uniforme des particules au sein de

I’électrode.
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5. ZnSnSh,; comme matériau d’électrode négative prometteur pour les
batteries Li-ion : performance et mécanisme

Ce dernier article décrit I’étude des performances et du mécanisme électrochimique de ZnSnSb,

comme matériau d’anode pour les cellules Li-ion.

Dans ’optique de connaitre et de comprendre I’influence de métal de transition M dans les
matériaux de type MxSnySh;, nous nous sommes intéresses a la phase ternaire ZnSnSh,. Zn est un
élément du bloc d, qualifi¢ de métal pauvre (tout comme 1’étain), il n’est pas défini comme un
métal de transition selon la classification de I’'TUPAC.?*® C’est un métal mou et fragile avec un
point de fusion tres inférieur a celui des métaux de transition. Cependant, il est habituellement

affecté au groupe des métaux de transition dans la littérature et les manuels d’enseignements.

Contrairement au titane et au niobium, le zinc a I’avantage de pouvoir former des alliages avec
le lithium : aLiZna4, aLi2Zns, LiZny, aLi2Zns et LiZn.?*! Le fait d’avoir trois éléments actifs vis-a-
vis du lithium permet d’augmenter significativement la capacité spécifique de 1’électrode ainsi que
sa densité d’énergie. Néanmoins, I’ajout d’un métal de transition, qui est généralement inerte, a
pour but de compenser 1’expansion volumique durant la lithiation / délithiation du matériau. Ainsi,
utiliser un métal de transition actif permet-il de compenser ce changement de volume ? Va-t-il
jouer son réle de « matrice / tampon » en limitant la pulvérisation du matériau ? La cyclabilité de

I’électrode va-t-elle en étre impactée ?

Les électrodes négatives ZnSb et SnSb ont déja montré des performances électrochimiques trés
prometteuses, mais non suffisantes pour I’application.?%%2%? En combinant les deux matériaux au

sein d’une méme phase, peut-on obtenir une synergie entre les éléments ?

Finalement comme les trois éléments réagissent avec le lithium, quel vont étre le mécanisme

réactionnel et les caractéristiques de ZnSnSb lors du cyclage ?

L’article ci-dessous a été construit autour de ces différentes questions auxquelles nous avons

souhaité répondre.
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GRAPHICAL ABSTRACT

e ZnSnSb, alloy has been prepared via
three different and simple methods.

e 7ZnSnSb; is able to deliver 615 mAh/g
for 200 cycles at 4C.

e ZnSnSb, exhibits an excellent rate
capability between C/5 and 10C.

e A quasi-topotactic reaction is evidenced
by operando XRD.

Potential (V vs Li"/Li)
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ZnSnSb; intermetallic alloy as anode material for Li-ion batteries has been investigated for the first time in this
work. This material is able to deliver a high capacity of 615 mAh/g for 200 cycles at 4C (a current density of 0.25
A/g) with a good a coulombic efficiency exceeding 99.3%. Furthermore, the electrode material exhibits a high
rate capability between C/5 (12.6 mA/g) and 10C (630 mA/g), with a reversible capacity loss of 19% and a
polarization increasing of only 0.05V. Among all reported MSnSb (with M = Ag, Ti, Cu...) alloys, ZnSnSb, ex-
hibits the most outstanding rate capability and long cycling life. The observed behavior can be linked not only to
the quasi-topotactic de/lithiation reaction between the ZnSnSb, and Li3Sb but also to the solid solution mecha-
nism evidenced from operando X-ray diffraction analysis. This suggests that the electrode exhibits a great
resistance to the volume expansion and the mechanical stress during cycling even at high cycling rates (10C).

1. Introduction

demands and the electrical device emergences require greener energy
production development but also conversion and efficient storage sys-

The global world population growth induces greenhouse gas emis- tems. Developing high energy efficiency and long lifespan cells in Li-ion
sion rise negatively contributing to global warming. The growing energy batteries (LIB) has become a crucial challenge [1,2]. Despite its limited
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theoretical capacities (Ciheo = 372 mAh/g or 805 mAh/cm®) and owing
to its abundance and low cost, carbon graphite is still the best negative
electrode material for Li-ion batteries. Nevertheless the need of new
mature energetical electrodes can be required for some specific
applications.

Sn-based [3] and Sb-based [4] electrodes were extensively investi-
gated due to their elevated densities and their availability to alloy with
lithium, to form Lis 4Sn and LizSb, providing high theoretical capacities
(944 mAh/g/7236 mAh/em® and 660 mAh,/g/4409 mAh/cm?, respec-
tively). However, their main weakness is the large volume change
(>200%) during the lithiation/delithiation processes, leading to the
pulverization of the materials and the delamination of the electrode -
current collector interphase inducing a poor cycling performance [5].
Two promising ways were proposed to tackle the volume expansion: the
nanostructuration of the materials and the use of intermetallic alloys
instead of a pure metal [6,7]. Using an intermetallic electrode involving
an electrochemically non- (or a poorly-) active metal (generally among
transition metals) can improve the capacity retention and the lifespan of
the batteries. Indeed, the non-active metal acts as a buffer of the volume
change and limits the electrode material pulverization, improving the
cyclability. Among all transition and post-transition metals alloyed with
Sn or Sb, some are active (Zn, Ag, Ge...) [8-10] and others are inactive
(Fe, Ni, Cu...) [11-13] toward lithium. SnSb was widely studied and has
proved to be a promising candidate for LIB. In fact, the non-active metal
free alloy SnSb exhibits a huge capacity retention of 700 mAh/g for 100
cycles before progressively fading [14,15].

Many M,SnSb ternary alloys with M an inactive transition metal
were studied. Ru et al. prepared the SnSbCu,/MCMB/carbon composite
by multi-step synthesis method and showed a reversible capacity of 485
mAh/g after 100 cycles at a current density of 100 mA/g [16]. Co,S-
nySb,, reported by Ke et al. and synthetized by direct electrodeposition
on a Cu nanoribbon, exhibited a capacity retention of 510 mAh/g over
150 cycles [17]. This high performance was explained by the existence
of ultrafine pores in the Cu nanoribbons leading to a greater contact area
between the active constituents and the current collector. Other previ-
ous works, on Ti (or Nb) -SnSb materials, synthetized by high energy
ball-milling, led to a huge specific capacity up to 550 mAh/g after 250
cycles [18,19]. In this case, the high conversion mechanism reversibility
was induced by metallic titanium (or niobium) nanoparticles formation
during cycling [20]. Some ternary compounds composed by 3 active
elements were also investigated. For instance, Zhang et al. prepared
SnSbAg.1/RGO composite via chemical reduction and displayed a sta-
ble capacity up to 538 mAh/g after 200 cycles [21]. Liu et al. synthetized
Zn,SnSb/C composite nanofibers by electrospinning that exhibited a
huge capacity retention of 663 mAh/g over 200 cycles [22]. Ge-Sn-Sb
and Bi-Sn-Sb were also studied and showed interesting electro-
chemical properties for Na-ion batteries [23,24]. Generally, the ternary
compounds MySn,Sb, reported in literature are composed by a mixture
of binary alloys and not a single ternary phase.

To enhance the electrochemical properties of SnSb, we propose here
to add zinc in the SnSb structure to form ZnSnSby ternary phase. Zinc
presents the advantages of abundance, low cost and to be active versus
lithium. Moreover its low melting point and high electrical conductivity
are advantages for the microwave synthesis and for the electrochemical
performance as electrode material in the battery, respectively. In the
literature, ZnSnSb, chalcopyrite semiconductor was only studied for
these structural [25,26] and thermoelectric properties [27]. This ma-
terial is thus investigated for the first time as negative electrode for
Li-ion batteries. Foremost, different synthesis ways (ball-milling, mi-
crowave, furnace) were explored. The electrochemical properties of the
purest ZnSnSby material were examined and an original lithium inser-
tion/extraction mechanism was highlighted by operando X-ray
diffraction.
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2. Experimental section

ZnSnSb, was synthetized by loading powders Zn (Alfa Aesar, —100
mesh, > 99.9%) Sn (Aldrich, > 99%) and Sb (Alfa Aesar, —325 mesh,
99.5%), with an atomic ratio 1:5:2 (Zn:Sn:Sb), in a vacuum sealed
graphitized quartz tube. ZnSnSby crystallizes only in a tin flux solution
when a large excess of Sn is added. The ampule was then placed in a
furnace and heated till 900 °C during 12h with a ramp of 1°C/min.
Afterwards, the tube was firstly cooled to 350 °C, kept at this tempera-
ture for 48 h and secondly cooled to room temperature. The ampule was
opened; the ingot with the large amount of Sn was recovered and
crushed in an agate mortar. Then, the powder was placed in a beaker and
the tin excess was removed by etching with concentrated HCI solution.
Finally, crystallized ZnSnSby was recuperated and washed two times
with ethanol and acetone solutions.

Ball-milling synthesis method was performed by mixing Zn, Sn, and
Sb in stoichiometric proportions (1:1:2) in a 3D high energy grinder
(SPEX 8000 M). 8 h and 16 h of real milling time were carried out under
argon atmosphere in a stainless steel jar containing 6 balls. The diameter
of the stainless steel balls was 10 mm and the weight ratio between balls
and powders was 46. ZnSnSb; was also synthetized using microwave
route (MW) [14], details and XRD pattern are reported in supplementary
information (Fig. SI. 2).

The phase characterization was performed by powder X-ray
diffraction (XRD) on a Philips X'Pert 2theta/omega diffractometer
equipped with an X'Celerator detector and Cu Ka; radiation
(A=1.510562 A). Unit lattice parameters were obtained by profile
matching refinement using FULLPROF software. The chemical tin en-
vironments were characterized by '°Sn Méssbauer spectroscopy
collected with a constant acceleration spectrometer employing a
Callg"’SnOg source. Scanning electron microscopy (SEM) was per-
formed on a Hitachi S-4500 microscope equipped with an energy
dispersive scattering (EDS) detector to describe the powder morphology.

Electrodes were prepared by mixing in a vial, ZnSnSby, carbon black
(TIMCAL, Super P, BET = 62 m?/g), vapor grown carbon fibers (Showa
Denko, VGCF-H, BET = 15 m?/g) and carboxymethyl cellulose (Aldrich,
CMC, DS = 0.9, Mw = 250 000) with a weight ratio of 70:9:9:12 %, and
adding deionized water as solvent. After 1 h of stirring in a planetary
ball-mill at 300 rpm, the obtained slurry was casted at 150 pm thickness
on a copper foil (Goodfellow, 17.5 ym thick, 99.9%) and dried 24 hat
room temperature then 16 h in a vacuum flask at 120 °C to remove all
the residual solvent. Finally, ZnSnSb; electrode loading was around
2mg/cm? and the electrode porosity was estimated at 89%.

2032 Coin cells were assembled in an argon-filled glove box (0.5 ppm
H20/03) using lithium metal as counter/reference electrode, a glass-
fiber filter (GF/D, Whatman) separator soaked with 0.2 mL of the elec-
trolyte solution and ZnSnSby as working electrode material. The liquid
electrolyte used was LiPFg 1 M in PC:EC:3DMC (Solvionic, 99.9%) with a
1:1:3 vol ratio and 5%, FEC (Aldrich, > 98.5%) + 1%, VC (Alfa Aesar,
> 99%) as additives.

Electrochemical tests were carried out on a multichannel MTI system
in galvanostatic mode from 0.02 to 1.5V vs Li"/Li at various C-rates
(here, C/n rate means that 1 mol of lithium reacts with 1 mol of ZnSnSb,
in n hours) and at room temperature. For the long time cycling, the first
discharge is realized at a C/2 current density (i.e. 31.5mA/g), followed
by 48 h of relaxation times. After this formation half cycle, cells were
cycled at higher current up to 4C (251.5mA/g).

Operando XRD was performed on a self-supported ZnSnSb; electrode
during the first cycle at C/5 (i.e. 12.6 mA/g) in a specific cells with a
beryllium window [28]. The XRD patterns were collected every 2 h.

3. Results and discussion
Described in 1967 by Borshchevskii et al., [29] the ternary ZnSnSb,

belongs to the semiconductor A"B™CY compounds. In agreement with
the literature, ZnSnSby material can only be obtained through
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high-temperature melting with a large excess of Sn [27,30,31]. The
stoichiometric reaction of Zn:Sn:Sb = 1:1:2 by high-temperature melting
[27] or by high energy ball-milling (Fig. SL 1), results in the formation of
two binary alloys such as SnSb and ZnSb. In fact, the ratio Zn:Sn:Sb = 1:
x:2 with x higher than 4 is essential to form a single-phase [31]. Here, Sn
is used as a reactive flux and its excess can be then easily removed by
etching with HCI solution. However the pure ZnSnSby, without any
impurities is difficult to obtain because the phase crystallizes via a
peritectic reaction at 360 °C.

The XRD of ZnSnSb, powder on the angular domain 10-70 (20°) is
reported in Fig. 1. The XRD pattern was analyzed and refined using Le
Bail method. Crystallographic data give two possible structures for
ZnSnSbs, one crystallizing in the I-42d space group with lattice param-
eters a=b=6.279(2) A and ¢=12.580(1) A, and a second which
crystallizes in fcc F-43 m space group with lattice parameters a = 6.281
(1) A. In the tetragonal cell, Sb atoms are tetrahedrally coordinated by
two Sn atoms and by two Zn atoms at a distance of 2.799 A and 2.639 A,
respectively. The chalcopyrite crystallographic structure places Zn in
position 4a (0, 0, 0), Sn in 4b (0, 0, 0.5) and Sb in site 8d (0.228, 0.25,
0.125). In the cubic blende cell Zn and Sn atoms share the same crys-
tallographic 4a site (50/50). The fec structure is built on (Zn/Sn)Sby
tetrahedra, Importantly, the differentiation between the chalcopyrite
and the blende structure cannot be achieved by using classical powder
diffraction techniques. In our case, ZnSnSb; crystallizes probably in the
tetragonal structure because a specific reaction occurs during the first
lithiation process, vide infra.

Furthermore, due to the synthesis method, a minor amount of SnSb
was also detected by XRD. SEM pictures show aggregated particles
composed of small grains, lower than 2pm (inset Fig. 1b). ''%Sn
Mossbauer spectroscopy was also performed to characterize the tin en-
vironments in ZnSnSby. The Mossbauer spectrum was collected at 25K to
limit the temperature Lamb-Mossbauer factor influence and to quantify
the tin alloy impurity (Fig. 1b) [32]. The spectrum is fitted using two
doublets. One to refine the ZnSnSb, environment with an isomer shift
8=1.99(1) mm/s and a quadrupole splitting A =0.27(2) mm/s and a
second corresponding to SnSb impurity representing 15% of the ab-
sorption area, in agreement with the XRD analysis.

Fig. 2 reports the electrochemical performance of ZnSnSb, electrode
carried out in half-cell at room temperature. The initial discharge in-
dicates two plateaus around 0.79 V and 0.73 V vs Li' /Li before a grad-
ually potential decrease down to 0.02 V (Fig. 2a). The electrode material
reacts with 14 Li" offering a specific capacity of 880 mAh/g. During the
following charge, no well-defined plateau clearly appears. A high
reversible capacity of 730 mAh/g is obtained corresponding to a deli-
thiation of 11.6 Li*. The first cycle shows a coulombic efficiency of 83%

which is relatively high, regarding the rapid charge current density of
251.5 mA/g. After three cycles, the specific capacity and the coulombic
efficiency were stabilized around 635 mAh/g (3645 mAh/em®) and
99.6%, respectively. The experimental capacity is very close to the
theoretical one (Ciheo = 658 mAh/g or 3777 mAh/cm?), if we consider
the formation of LiZn, LizSny and LigSb alloys in discharge. ZnSnSby
electrode displays a high cycling stability with 97% of the stabilized
capacity and a coulombic efficiency up to 99.3% after 200 cycles
(Fig. 2¢). However, some capacity fluctuations were observed and can be
explained by the cell temperature variations during the long cycling
periods. We followed the battery polarization, which corresponds to the
difference between the average potential in charge and discharge as
function of the cycle number (Fig. 2d). During the first cycles, this po-
larization is 0.26V and progressively increases until 0.34 V after 200
cycles. In fact, the average potential in charge was quite stable while in
discharge it progressively drops. These results can suggest that the
ZnSnSby lithiation process becomes more difficult likely due to a
thickening of the solid electrolyte interface (SEI) at the electrode surface
produced by the decomposition of ethylene carbonate (EC) and LiPFg
salt during the discharge [33,34]. Fig. 2b presents the second cycle of
the cyclic voltammogram of ZnSnSb; electrode recorded at 1 mV/s be-
tween 0.02 and 1.5V vs Li " /Li. Two redox peaks couples at 0.62/0.27 V
and 0.73/1.26 V appear in discharge/charge respectively, in agreement
with the galvanostatic profile.

To further evaluate the electrochemical performance, ZnSnSb;
electrode was cycled at various current rates from 12.6 mA/g (C/5) to
630mA/g (10C) in the voltage range 0.02-1.5V vs Li'/Li. The rate
capability was also presented in Fig. 3. As expected, the specific capacity
gradually declines when the current density increases. However, the loss
of the initial capacity is limited to 19%, while current was multiplied by
fifty (C/5 to 10C). It is noteworthy that the capacity is much more stable
after 30 cycles at various currents when a C-rate is applied again.
ZnSnSb, material exhibited a huge capacity retention regardless to the
current density, suggesting a high ability of the lithiation/delithiation
processes and a great resistance to the mechanical stress of the electrode
during cycling. To our knowledge, ZnSnSb; holds one of the best capa-
bility rates among MSnSb family of anode materials (Fig. SI. 3) [19,
35-37]. Note that the coulombic efficiency (CE) oscillates around 100%
during the rate capability. Furthermore, a tiny increase of the cell po-
larization with the current density is observed from 0.11 Vat C/5 to
0.16 Vat 10C, showing a good electrode material tolerance for the
lithium insertion/extraction (insert graphic on Fig. 3). Compared to
TiSnSb and NbSnSb, ZnSnSb; exhibits a most outstanding rate capability
and capacity retention over 200 cycles [19,38].

Operando XRD measurement was performed on the first cycle of
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Fig. 1. XRD pattern with the tetragonal chalcopyrite structure representation a), and ''?Sn Méssbauer spectrum at 25K with SEM picture b), of ZnSnSb, powder.
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ZnSnSby to get some information about the electrochemical reaction
mechanism. Black and blue lines correspond to the XRD patterns
collected during the first discharge and charge, respectively (right part
of Fig. 4). The associated galvanostatic profile is shown on the left and
the corresponding derivative curve is given in Fig. SI. 4. The XRD of the
electrode at the OCV state revealed the well-defined crystalline peaks of
ZnSbSb at 24.5° and 40.5° which correspond to (112) and (204) of the
tetragonal space group ((111) and (002) for the blende structure). The
small impurities of SnSb appear at 29.1° and 41.8°. In order to get
deeper information on the phase changes chronology, the Bragg peak

areas evolution of each crystalline phase is reported as a function of time
during the first discharge in Fig. SI. 5.

First discharge. At the beginning of the lithium insertion reaction,
ZnSnSby Bragg peaks intensities remain constant suggesting that first
lithium are consumed to form the solid electrolyte interphase (SEI), in
agreement with literature reports [33,39]. Afterwards, SnSb impurities
peaks progressively disappear from 0.81V to 0.76 V and broad peaks
appear at 23.5°/26.7°/38.6° and 30.6°/32°/43.8°/44.9° corresponding
to the cubic LisSb phase (c-LizSb) and (-Sn, respectively. The c-LigSh
refined structure cell indicates an Fm3m space group with lattice pa-
rameters a = 6.574(3) A, close to the reported crystallographic data
[40]. At 0.75V SnSb is fully consumed and p-Sn diffraction peaks in-
tensity stopped growing. Around the same potential, ZnSnSb, material
starts to react with lithium and its Bragg peaks intensity gradually de-
creases until their total extinction at 0.66 V. Simultaneously c-Li3Sb
continues growing, while -Sn does not increase any more. During the
last part of the first discharge, f-Sn is fully consumed and only the
crystalline LizSb continues growing until 0.50 V and then stays constant
until 0V,

As ZnSnSb; disappeared at 0.66 V and LizSb continues to grow until
0.50 V, without any other new Bragg peaks appearance, suggesting that
amorphous phase containing Sb is formed. In the lithiation of tin based
electrode materials, the formed LixSn alloys are usually amorphous, and
among them LizSny was the most common phase identified at the end of
the discharge, in particular by Mossbauer spectroscopy [41,42]. On the
other hand, Zn is also able to electrochemically form LiZn [43,44].
Nonetheless, the operando XRD does not allow to detect any LiySn or
LiyZn phases, likely due to the amorphous/nanoscale nature of the
particles, rending the analysis difficult.

First charge. More interesting and surprising is the following charge
of ZnSnSby. Initially, no change on the XRD patterns was observed
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Fig. 4. Operando XRD patterns collected during the first cycle of ZnSnSb,
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The green diffractogram represents the end of the discharge. (For interpretation
of the references to colour in this figure legend, the reader is referred to the
Web version of this article.)

during the delithiation processes suggesting that the amorphous tin and
zinc lithiated phases formed at the end of discharge are firstly deli-
thiated on charge. From 0.72 V to the end of charge, the c-Li3Sb peaks at
23.5” and 38.6° shift toward higher 20 angles and go back to Bragg
positions close to those of the ZnSnSb,, while the one at 26.7° gradually
disappears. Unlike the two-phase process identified in the first
discharge, in charge this 20 shift of the LizSb peaks indicates that a solid
solution mechanism takes place during the delithiation. This solid so-
lution is correlated with a decrease of lattice parameters of the fcc LizSb
phase. The two main broad Bragg peaks at the end of charge present the
same angles than those of the pristine ZnSnSb, material (Fig. SI. 6). It is
interesting to note that the fcc structure of ZnSnSby presents a cubic
lattice parameter (a = 6.281(1) A) close to that of LisSb (a =6.559 A)
[30,40]. Thus, it is suggested that the solid solution can be related to a
progressive displacement reaction where Li are substituted in LizSb by
Sn and Zn atoms available from the delithiation of LiZn and Li;Sny [45].
Note that the extremely broad peaks at the end of charge are likely due
to the electrochemical grinding leading to amorphous/nanosized
particles.

Finally, the ZnSnsz electrochemical mechanism in Li-ion batteries is
proposed Fig. 5. As a biphasic reaction takes place during the first
lithiation process, it can be suggested that the pristine material crys-
tallizes in a tetragonal structure. Indeed if the pristine material crys-
tallized in cubic structure, a solid solution (like in charge) should be
expected. During the charge, a displacement mechanism occurs, sug-
gesting that the lithium from Li3Sb structure is progressively exchanged
by Zn and Sn atoms to form the cubic ZnSnSb, in a quasi-topotactic re-
action. Indeed, this singular solid solution/displacement de/lithiation
mechanism could induce less volume change during cycling leading to
high capacity retention and explain the high tolerance of the electrode
material for high current density.
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Fig. 5. Electrochemical mechanism proposed for ZnSnSb, anode in Li-
ion batteries.

It is noticeable that at the end of charge, the 29.1° and 41.8° peaks
evidence the crystallization of SnSb and the good reversibility of its
lithiation as previously reported in the literature [46].

4. Conclusion

This first study on ZnSnSby negative electrode reports a singular
reaction mechanism leading to high energy density and long lifespan for
Li-ion batteries. Unlike all others ternary alloys containing Sn and Sb
metals proposed as electrode material for LIB, ZnSnSb, is composed by
three active elements inducing a higher theoretical gravimetric capacity
(Ctheo = 658 mAh/g). However, as the material grows only in a tin flux
solution via a peritectic reaction which generates systematically tiny
impurities, some optimization is required.

The electrochemical performance of the material synthesized at high
temperature is very promising. Indeed, electrode material shows a ca-
pacity retention of 615 mAh/g after 200 cycles at a current density of
0.25 A/g with 99.3% of coulombic efficiency. This result was not ex-
pected for a bulk micrometric material without any morphology opti-
mization. Regarding the C-rate capability, ZnSnSb, electrode exhibits a
better lithiation/delithiation ability at high current density (10C)
compared to TiSnSb or NbSnSb [19,35]. This can be explained by the
electrical conductivity of zinc which is higher than those of titanium or
niobium and/or the particular mechanism.

In fact, operando XRD measurement allowed highlighting two
different lithiation/delithiation mechanisms during cycling. A biphasic
reaction occurs during the first discharge while a solid solution/
displacement reaction takes place during the following charge. This
quasi-topotactic displacement reaction is facilitated by the crystallo-
graphic structures similarity of ZnSnSby and LisSb phases, and is obvi-
ously favorable to the high lithiation/delithiation processes reversibility
inducing probably less degradation caused by volume change during
cycling. Complementary characterizations, based on specific synchro-
tron radiation, will be needed to fully identify the electrochemical
mechanism with the formation of supposed LiZn and Li;Sn;, phases.
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Conclusion :

ZnSnSh, apparait étre un matériau trés intéressant comme électrode négative pour les batteries
Li-ion. En effet, I’¢lectrode est capable de maintenir une capacité spécifique de 615 mAh.g* sur
plus de 200 cycles avec une efficacité coulombique de 99,3 % et une densité de courant de
250 mA.g! a température ambiante. De plus, les tests en régime variable ont démontré une grande
tolérance du matériau lors de I’insertion / extraction de lithium a des densités de courant élevées
(630 mA.gt / 10C). Finalement, des mesures DRX en operando, ont permis de mettre en évidence
la formation d’un mécanisme quasi-topotactique de déplacement lors de la lithiation / délithiation
de ZnSnSho.

Ces propriétés électrochimiques remarquables, en concurrence avec celle de TiSnSb et
NbSnSbh, peuvent-étre directement corrélées par ’ajout d’un métal de transition de nature
différente. En effet, comme énoncé dans I’introduction le zinc appartient plus précisément a la
famille des métaux pauvres. Contrairement a Ti ou Nb, Zn est capable de réagir avec le lithium, ce
qui permet d’obtenir une capacité spécifique plus importante. La conductivité électronique du zinc
étant supérieure a celles de Ti / Nb, cela permet aussi de faciliter les transferts de charge lors de la
décharge / charge de la batterie. De plus, la lithiation / délithiation de ZnSnSh; se fait suivant un
mécanisme électrochimique particulier, qui provoque certainement des variations de volume moins

importantes, limitant la pulvérisation des particules et améliorant la cyclabilité du matériau.

Néanmoins, la Figure 28 (en conclusion) montre une chute rapide de la capacité de ZnSnSh; a
partir de 300 cycles a température ambiante et une chute continue lors du cyclage a 60 °C. Ainsi,
I’électrode ZnSnSh, soumise a différentes températures, semble se comporter de fagon similaire a
TiSnSh.?8 11 serait alors intéressant d’étudier et de comparer 1’évolution de la SEI de ZnSnSb> au
cours du cyclage a 25 / 60 °C avec TiSnSh. Bien que, les études précédentes indiquent que la
formation de la SEI isole les particules entre elles, et de 1’additif carboné, a 1’origine de la chute de

capacité, cela nécessite d’étre éclaircie par des analyses XPS / Auger.

Finalement, il a été montré que la phase ZnSnSh, pouvait étre obtenue en 180 secondes par
simple irradiation sous microondes. Aprés quelques optimisations de préparation (présence
d’impuretés), il serait trés intéressant d’étudier 1’évolution les performances électrochimiques en
fonction de la morphologie de ZnSnSh,, obtenu soit par synthese haute température soit par

irradiation sous microondes.

110



Chapitre 2 : Les électrodes négatives de composition MSnSb pour les batteries Li-ion

6. Conclusion & perspectives

Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressés a 1’étude des propriétés électrochimiques des
matériaux d’électrode négative de composition MxSnySh; pour les batteries Li-ion. Nous nous
sommes focalisés sur I’évaluation des performances électrochimiques de NbSnSb et ZnSnSb, a 25
/ 60 °C ainsi qu’a la compréhension de leur mécanisme de lithiation / délithiation et a leur

vieillissement en cyclage.

De maniére génerale, cette famille de matériau a démontré des comportements
électrochimiques trés attrayants et prometteurs, comparables a la littérature. La pulvérisation de
I’électrode qui induit la mort de la batterie est, la plupart du temps, le principal probleme de ces
matériaux de conversion. Néanmoins, ce phénomene semble étre fortement atténué dans ces
systemes. Les pertes de capacités observées pour ces matériaux ont pu étre associées a une forte
dégradation de I’électrolyte a la surface de 1’électrode provoquant a terme 1’isolement des

particules de matiére active.

L’analyse du mécanisme électrochimique de ces deux matériaux, a permis de mettre en
évidence des chemins réactionnels tres différents. En effet, dans le cas de NbSnSb (et TiSnSh), les
phases LisSh, LizSn. et des nanoparticules de métal sont produits au cours de la décharge via des
réactions biphasiques successives. Lors de la charge le mécanisme inverse est observé et un
environnement similaire a la structure initiale est retrouvé. Dans le cas de ZnSnShz, une réaction
quasi-topotactique de déplacement est observée durant la lithiation / délithiation du matériau. Les
phases LisSh, LizSnz et LiZn sont générées mais le « squelette » du matériau est conservé pendant

la réaction.

On constate sur la Figure 28, une rétention de capacité différente en fonction de la température
de cyclage et du matériau. Certains de ces matériaux sont des composés définis comme TiSnSb,
NbSnSb et ZnSnSh, et d’autres sont des solutions solides telles que Cu2Sn1,67Sho,23, ZrSn1,2Sho g et
ZrSno4Shie. Il est complexe d’identifier la cause de ces différences de comportement
électrochimique en température, qui peuvent étre multiples et variables, mais il semblerait que

I’évolution des performances ne soit pas influencée par le type / la nature du matériau mais plutot

S LYV r . - S s N
par la quantité d’étain présent. En effet, lorsque le ratio atomique Wr;m est inférieur a 0,4
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(TiSnSb, NbSnSh, ZnSnSh> et ZrSno 4Sbh1e), la rétention de capacité est améliorée lors du cyclage
en température. Le phénomene inverse est alors constaté lorsque ce ratio est supérieur ou égal a 0,4
(Cu2Sn1,67Sho23 et ZrSny2Shog). De ce fait, la quantité d’étain présent dans le matériau, a-t-elle
réellement une importance sur les performances électrochimiques de 1’électrode en température ?
En effet, il a été démontré, dans la these de P. Antitomaso, une agglomération plus importante des
particules d’étain au cours du cyclage de SnSb en température. Ce méme phénomene peut aussi se

produire dans le cas de Cu2Sn1,67Sho23 et ZrSny»Shog provoquant alors une chute rapide de la

capacité spécifique de 1’¢lectrode.

a) 1000 —— b)1000 —
| 25°C - NbSnSb | 60°C - NbSnSb
TiSnSb « TiSnSb
‘?; 800 + " cuzsn1,srsbo,2a - ZnSnsz '-; 800 + " cuzsn1,573bo,za . ZnSnsz
< 600 < 600-
z z
£ £
a 400 « 400 -
s S
o 3]
200 200 -
0 r T T T T g 0 T T T T T T —
0 250 500 750 1000 0 250 500 750 1000
Cycle number Cycle number

Figure 28 : Capacité specifique en décharge des électrodes négatives de composition MySnySh,
vs Li*/Li en fonction du nombre de cyclage a température ambiante et 60 °C.

Afin d’améliorer les performances électrochimiques des batteries Li-ion, il est crucial
d’optimiser un certain nombre de points-clés. Les propriétés d’une batterie sont régies par des
synergies (possibles ou pas) entre les différents éléments et leur mise en forme (électrolyte,
matériaux, température de cyclage, formulation de I’électrode...), qu’il est important d’avoir a

I’esprit, rendant difficile la détermination des parametres les plus importants.
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1. Introduction

Ce troisieme chapitre est dédi¢ a 1’é¢tude de gels polymeéres réticulés composés de

polycarbonates cycliques pour les accumulateurs au lithium.

Ces travaux s’inscrivent dans la continuité de 1’étude menée sur les matériaux d’électrodes
négatives capables de fonctionner a haute température. Comme expliqué dans le chapitre 1,
I’ouverture des cellules contenant des électrodes de TiSnSb cyclées a 60 °C durant plus de 3000
décharges / charges, a révéelé un aspect visqueux de 1’électrolyte. Un gel polymere initié par la
dégradation des alkyles carbonates se serait produit en température durant le fonctionnement de la
batterie, créant alors un réseau polymeére connecté gélifié. Cette situation nous a alors incités a
explorer I’utilisation de ces ¢électrodes négatives avec un €lectrolyte polymere riche en carbonates.
Ainsi, nous nous sommes intéressés a la possibilité de remplacer I’¢lectrolyte liquide en électrolyte

polymere gélifié obtenu par la réticulation de chaines de polycarbonates.

Par manque d’expertise du laboratoire AIME (Agrégats, Interfaces et Matériaux pour
’Energie) dans le domaine des électrolytes polyméres, nous nous sommes rapprochés du
laboratoire 1AM (Ingénierie et Architectures Macromoléculaires) et plus particulierement du

Dr. Vincent Lapinte.

Le développement d’électrolytes polymeres a base de polycarbonate intéresse beaucoup la
communauté universitaire et industrielle. En effet, leur caractére amorphe et leur constante
di¢lectrique élevée conferent a cette classe d’électrolytes polymeéres d’excellentes propriétés

comme une conductivité ionique et une stabilité thermique / électrochimique accrues.®”"

Quatre types d’électrolytes polyméres a base de polycarbonates aliphatiques sont
majoritairement décrits dans la littérature. On retrouve des polyméres linéaires comme les
poly(carbonate d’ éthyléne)s (PEC), les poly(carbonate de propyléne)s (PPC) et les poly(carbonate
de triméthylene)s (PTMC) ainsi que des polymeres cycliques comme les poly(carbonate de
vinyléne)s (PVC).2%

Le groupe du professeur Y. Tominaga, a ardemment exploré le PEC comme alternative aux
poly(oxyde d’éthyléne)s (POE), obtenu par polymérisation par ouverture de cycle de carbonate

d’éthyléne (EC). Kimura et al. reportent 1’étude d’un électrolyte hautement concentré a base de
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PEC pour les batteries tout solide Li-ion a température ambiante.?®* La membrane de PEC
contenant 80 %w: de LiFSI permet d’obtenir une conductivité ionique de 1,6.10° S.cm™, un nombre
de transport de Li* supérieur a 0,5 et une stabilité électrochimique jusqu’a 5 V a température
ambiante.?®* L’électrolyte polymére, directement déposé sur 1’électrode positive de LiFePOs,
maintient une capacité spécifique de 130 mAh.g* sur 30 cycles a un régime de C/20. Par la suite,
ils se sont intéressés a la sphere de solvatation et a I’influence du sel de lithium des électrolytes
solides concentrés a base de PEC.2%2% |Is observent une augmentation de la conductivité ionique
du polymere avec la concentration en LiFSI due a une diminution de la température de transition
vitreuse (Tg) du systéme. L’augmentation de la quantité de sel entraine un accroissement du
volume libre entre les chaines macromoléculaires facilitant leurs mouvements segmentaires ainsi
que la migration des Li*. Cela serait d0 a i) des interactions intermoléculaires faibles et ii) des
interactions intramoléculaires plus faibles entre les C=0 et les C-H résultant de ’augmentation de
I’interaction ion - dipdle entre C=0 et Li*.?%” Ce phénomeéne est aussi influencé par la taille de
I’anion et par la force d’interaction entre le lithium et son contre ion.?®® Ils démontrent également
par spectroscopie FT-IR, Raman, RMN et calculs DFT des interactions C=0 - Li" fortes, ainsi que
I’agrégation des contres ions lorsque la concentration est élevée, (> 50 %w) influencant

I’organisation des polymeres.
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Figure 29 : Evolution de la conduction ionique du PEC en fonction de la concentration en LiFSI
a), capacite spécifique de la batterie Li/PEC-80%uwLiFSI/LiFePO4 a 25 °C en fonction du
nombre de cycles.2%42%
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Morioka et al. se sont concentrés sur la synthese de PEC par polymérisation de 1’oxyde
d’éthyléne en présence de CO2.2%3% |Is obtiennent des copolyméres statistiques P(EC/EO)
contenant des fonctions éther et carbonate. Les ramifications présentes sur le groupement éther
jouent alors un réle crucial sur les propriétés physico-chimiques des électrolytes polymeres mais
aussi sur leur dépendance avec I’équation de Vogel-Fulcher-Tammann (VTF). Il semblerait que
plus la ramification est volumineuse, plus la Tg est faible, meilleure est la conductivité ionique de
I’¢électrolyte polymere pour de faibles teneurs en sel de lithium. Ainsi en adaptant la longueur des
chaines et la concentration en LiFSI, ils obtiennent une conductivité ionique de 4,8.10* mS.cm™
et un nombre de transport en lithium t. = 0,66 & 60 °C.3! Finalement, Lee et al. démontrent le
maintien de la capacité spécifique a 270 mAh.g* sur 30 cycles d’une batterie Li/V-Os utilisant un
électrolyte polymeére hybride polymérisé sous irradiation UV.30?

De la méme maniére, d’autres groupes se sont intéressés au PPC comme alternatives aux
électrolytes polymeres existants. En 2008, Meng et al. ont étudié les propriétés électrochimiques
des copolyméres POE/PPC pour les accumulateurs au lithium.*® Etudiant 1’influence du ratio
POE/PPC, ils constatent une diminution de la Tg des copolyméres avec 1’augmentation de la
quantité de PPC. Ainsi, ils reportent pour le mélange POE/PCC (50/50) avec 10 %w: de LiClOg,
une conductivité ionique de 6,8.10° S.cm™ et une stabilité électrochimique jusqu’a 4,5 V (vs
Li*/Li) a température ambiante. Par la suite, en réalisant un gel polymere de poly(propyléne
carbonate maléate) (PPCMA), la conductivité ionique du matériau est augmentée d’un ordre de
grandeur et la cellule délivre une capacité spécifique de 115 mAh.g™* lors de la premiére décharge
de LiNio,33C00,33Mno ;3302 (NMC) a température ambiante.®** Finalement, par terpolymérisation de
I’oxyde de propyléne (PO) et de I’oxyde d’allyle glycidyle (AGE) en présence de CO, un
électrolyte polymere tout solide possédant des propriétés électrochimiques intéressantes a été

synthétisé. 3%

Le groupe de Cui s’est aussi beaucoup intéressé au PPC comme électrolyte polymere,306-30°

Afin d’augmenter les propriétés physico-chimiques de 1’électrolyte, ils proposent d’incorporer le
PPC dans une matrice en cellulose. Doté d’une conductivité ionique de 3.10* S.cm™ a température
ambiante, ce matériau permet une excellente rétention de capacité de la batterie LiFePO4/Lli, de
110 mAh.g* sur 1000 cycles a un régime de 0,3C.3%” Ces bonnes performances sont attribuées a la

fabrication d’une cellule flexible, a I’optimisation de I’interface électrode — électrolyte ainsi qu’a
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la conception d’une électrode composite utilisant 1’électrolyte polymére comme liant.307308

Néanmoins, Li et al. ont reporté des surcapacités provenant du cyclage de 1’¢lectrode positive
LiFePOy4 en lien avec la décomposition de 1’électrolyte polymeére en PPC.3% En effet, une réaction
inverse d’oxydoréduction se produit au cours de la charge a ’interface électrode — €lectrolyte, dans
laquelle le Fe** (FePOa) est réduit en Fe?* (LiFePOs) par le PPC, qui se décompose en formant du
CO.. Pour empécher cette réaction, ils proposent de déposer une couche de LiF a la surface de
I’¢lectrode positive permettant d’améliorer significativement les performances électrochimiques

de la cellule.

Figure 30 : Clichés de la cellule en fonction avant a) et aprés b) détérioration.3"’

L’ajout d’un liquide ionique dans une matrice de polymeére est aussi une stratégie trés
attractive. Zhou et al. ont élaboré des électrolytes polymeéres gélifiés en mélange de PPC avec un
sel de lithium et un liquide ionique.!® Le matériau PPC/LiCIO4/BMIM*BR4 permet alors une
conductivité ionique de 1,5.10° S.cm™ & température ambiante et démontre une meilleure stabilité

électrochimique que son homologue dépourvu de liquide ionique.

Les poly(carbonate de triméthyléene)s (PTMC) constituent la derniere famille de
polycarbonates linéaires aliphatiques qui a largement été étudiée. Dans les années 2000, I’équipe
de Smith s’est beaucoup intéressée a I’évolution des propriétés physico-chimiques (conductivité
ionique, résistance thermique, température de transition vitreuse...) du PTMC en fonction de la

quantité de plastifiant utilisée.3'312 |Is obtiennent des conductivités ioniques comprises entre 1077
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et 1012 S.cm™ a température ambiante en fonction du ratio PTMC/LiPFs ainsi qu’une stabilité

électrochimique étendue jusqu’a 4,5 V.31

L’Université de Uppsala en Suéde et notamment le professeur Brandell, a aussi énormément
travaillé sur 1’utilisation du PTMC comme électrolyte polymeére. Synthétisé par ouverture de
cyclique du 1,3-dioxan-2-one, Sun et al. élaborent une cellule LiFePO4#/PTMCgLIiTFSI/Li délivrant
une capacité de 150 mAh.g* sur 150 cycles a un régime de C/20 & 60 °C.315316 Ces performances
sont directement reliées a la conductivité ionique et a la stabilité électrochimique élevée de
I’¢lectrolyte polymere ainsi qu’a I’intimité des surfaces de contacts entre les matériaux. Par la suite,
ils se sont attaché au développement de PTMC fonctionnalisé pour les micro-batteries 3D tout
solides.®!” De plus, ils ont réalisé des mesures XPS pour caractériser les interfaces entre les

318

¢lectrodes et 1’¢lectrolyte.>* Ils suggérent alors la formation d’alkyle et d’alcoolate de lithium sur

la surface de 1’anode en graphite induit par la décomposition électrochimique et/ou chimique du

PTMCI/LITFSI. Le mécanisme de dégradation proposé est reporté sur la Figure 31.
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Figure 31 : Mécanisme de dégradation du PTMC proposé.3®
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Poursuivant ces travaux Mindemark et al. se sont focalisés sur 1’étude de copolymeéres a base
de PTMC. Synthétisés a I’aide de la e-captrolactone®'®3% ou par la fermeture du cycle du
triméthylolpropane,®!22 ils se proposent ici d’allier le PTMC a d’autres unités macromoléculaires
afin d’accroitre la flexibilité des polymeéres en diminuant leur Tg et en augmentant le volume libre
entre les chaines. lls reportent alors le copolymere P(TMC-co-CL) (20 :80) contenant 36 %w: de
LiTFSI, possédant une conductivité ionique de 4.10° S.cm™ a température ambiante, un nombre
de transport de Li* égale a 0,62 et qui permet une rétention de capacité de 120 mAh.g* sur 30

cycles & un régime de C/50 pour une électrode de LiFePO4.3%

Pour terminer, le groupe des poly(carbonate de vinyléne) (PVC), inspiré par 1’utilisation de
I’additif vinyléne carbonate (VC), a aussi énormément suscité d’intérét. En 1998, Wei et al. ont été
les premiers a décrire la synthése d’électrolytes polymeres obtenus par la polymérisation du VVC et
qui affichent des conductivités ioniques ainsi que des tenues mécaniques trés satisfaisantes.®?® En
élaborant plusieurs homo/copolymeéres de structures, de tailles et d’encombrement variables, Britz
et al. déduisent que les conductivités ioniques des matériaux sont insuffisantes en raison de
constantes diélectriques trop faibles induites par la présence d’espaceurs non polaires trop longs.*?*

Les mémes observations ont été relevées en étudiant le systéme P(HEC-co-AEC) :LiTFSI.32°

De nombreuses structures contenant des PVVC ont alors été étudiées, mais seules les propriétées
physico-chimiques des électrolytes polyméres ont été reportées.26-328 En effet, ces études se sont
limitées a 1’évaluation de la conductivité ionique en fonction du taux de sel et de la température

ainsi qu’a la détermination de la Tg.

Tillmann et al. ont reporté la copolymérisation d’un VC et d’un méthacrylate d’éthyléne glycol
méthyl éther (OEGMA).3?° Le copolymére est ensuite activé par imprégnation dans 1’électrolyte
liquide LiPFs 1M EC :DMC et indique une conductivité ionique de 2,3.10° S.cm™ a température
ambiante. Cette stratégie permet de maintenir la capacité de la cellule complete graphite/NMC a

150 mAh.g nmc) pendant 80 cycles a température ambiante et a un régime de C/10.

Chai et al. ont preféré la synthése in situ d’un PVC/difluoro(oxalate) borate de lithium
(LiDFOB).3% L’¢lectrolyte polymére montre une conductivité ionique de 2,23.10° S.cm™ et un
nombre de transport de lithium égal a 0,57 a température ambiante. De plus, testé en demi-pile avec
une électrode de LiCoOy, il offre une capacité spécifique de 120 mAh.g* aprés 150 cycles a 50 °C
avec un régime de C/10.
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En 2016, lors du démarrage de cette these, Goodenough et al. ont reporté des performances
électrochimiques intéressantes en utilisant un électrolyte polymere gélifié et réticulé a base de
poly(méthacrylate de méthyle) (PMMA) et diméthacrylate de tétraéthyléne glycol (nommé ici :
TEGMA).23 Un polymére réticulé consiste a créer un réseau tridimensionnel qui permet de relier
les chaines macromoléculaires entre elles grace a un agent réticulant. Dans I’étude de Goodenough,
les différentes chaines de PMMA sont reliées par le TEGMA permettant la formation du réseau
3D. Un électrolyte liquide est alors confiné a I’intérieur de la matrice au moment de la réticulation.
Cette stratégie leur permet d’améliorer considérablement la rétention de capacité d’une cellule
compléte par rapport a 1’utilisation de 1’¢électrolyte liquide seul. Plusieurs autres études ont relayé

’excellence des performances électrochimiques des électrolytes polymeéres réticulés, 302304332333

Inspirés par I’étude de Goodenough et al.®3! et par les propriétés remarquables des
polycarbonates, nous nous sommes intéressés a 1’élaboration d’électrolytes polymeéres gélifiés et
réticulés a base de carbonate cyclique pour les accumulateurs au lithium. Nous avons étudié les
poly(carbonate cyclique)s a chaines pendantes qui, de par la structure volumineuse et flexible des
groupements cyclocarbonates latéraux, assurent un volume libre entre les chaines
macromoléculaires important facilitant alors la migration et la diffusion du lithium au travers du
matériau. Finalement, nous nous sommes intéressés a la forme réticulée du polymere décrit par

Tillmann et al.3®

2. Synthese des gels polymeres réticulés

La polymérisation et la réticulation de 1’¢électrolyte se font grace aux fonctions méthacrylates
présentes sur le monomeére méthacrylate de carbonate de glycérol (GCM) et 1’agent réticulant
diméthacrylate de tétraethylene glycol (nommé ici « POE » en raison de son motif répétitif) (Figure
32). Apres décomposition de 1’amorceur, azobisisobutyronitrile (AIBN), sous forme de radicaux
libres (phase d’amorgage), des chaines polymeéres croissent lors de la phase de propagation par
additions successives et statistiqgues de motifs GCM et POE. Le mécanisme général de la
polymérisation radicalaire est détaillé en Annexe 6. Grace a ce processus de polymeérisation, simple

et efficace, il est possible de créer un réseau ou les chaines de PGCM sont réticulées entre elles

123



Chapitre 3 : Electrolytes polyméres a base de carbonate cyclique pour les accumulateurs au lithium

grace au POE qui possede 2 fonctions méthacrylates a ses extrémités. Ainsi, 1’électrolyte liquide
est piégé au sein du réseau lors de la réticulation, évitant ainsi une mauvaise répartition de celui-ci
dans la matrice. De plus, il est important que la polymérisation se fasse sous atmosphére d’argon

car les radicaux réagissent facilement avec le dioxygene inhibant alors la polymeérisation.

GCM POE
A
» 70°C — 15h
J + ) -
—~ AIBN
i Under Ar
EL
0% o ] ®
A\

Figure 32 : Schéma de la réticulation du GCM par le POE en présence d'electrolyte liquide (EL).

L’électrolyte polymére réticulé a été synthétisé en une seule étape par voie radicalaire apres
addition du GCM, de I’agent réticulant POE, de ’amorceur AIBN et 1’¢lectrolyte liquide (EL)
(LiPFs 1M dans EC: PC: 3DMC + 5 % FEC + 1 % VC) dans un flacon en verre et melangé
pendant 30 minutes en boite a gants. La solution d’apparence liquide est ensuite prélevée a 1’aide
d’une micropipette et déposée dans une boite de Pétri en verre. L’ensemble est fermé, sous
atmosphére inerte d’argon, dans un réacteur en verre hermétique et placé dans une étuve (a
I’extérieur de la boite a gants) a 70 °C durant 15h. Une fois la réticulation terminee, le réacteur est
stocké en boite a gants et 1’¢lectrolyte polymere gélifié peut étre manipulé (Figure 33). L’épaisseur
des membranes varie de 200 a 500 um en fonction de la quantité de solution déposée. Les

informations relatives aux produits utilisés sont disponibles en annexe.
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Solution :
GCM
+ POE B |

+ AIBN

Glycérol carbonate méthacrylate (GCM) 70 o C
Tétraehyléene glycol diméthacrylate (POE)
Azobisisobutyronitrile (AIBN) 15h

LiPFg 1M EC:PC:3DMC + 5% FEC + 1% VC

Figure 33 : Protocole de synthese des électrolytes polymeres gélifiés.

Différents électrolytes polymeres gélifies présentant des taux d’agent réticulant (POE) et de
quantités d’électrolyte liquide variables ont été étudiés. La quantité d’ AIBN est, quant a elle, fixée
a 1 % molaire par rapport a la quantité de GCM. Des taux de réticulant de 1 et 5 % molaire (de
POE par rapport au GCM) ont été utilisés. L électrolyte liquide a été ajouté de fagon a ce que 20,
40, 60 ou 80 % molaire de LiPFs (par rapport au GCM) soient présents dans la matrice. Ainsi, 8
compositions ont été synthétisées et sont nommeées en fonction de la quantité molaire de POE et de
sel de LiPFs contenus dans I’¢lectrolyte gélifié. Un exemple de calcul est reporté en annexe. Le
Tableau 5 résume les proportions molaires et massiques présentent initialement dans les

électrolytes polymeres.

Tableau 5 : Proportions molaires et massiques contenues initialement dans les électrolytes

polymeéres.
% Molaire % Massique
AIBN 1 0’9
GCM
POE 1/5 279
GCM
LipFe 20/40 /60 / 80 16/33/49 /65
GCM
GCM
Tioide ; 73/36/24/18
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Ici, a I’inverse de Tillmann et al. les électrolytes polymeéres sont obtenus en une seule étape :
synthése « one-pot ».32 Leur élaboration est beaucoup plus délicate et complexe car les membranes
ne peuvent pas étre purifiées (ringage, lavage...) afin d’éliminer d’éventuelles impuretés pouvant

impacter leurs propriétés physico-chimiques.

3. Caracteérisation et propriétés physico-chimiques des polymeres

1. Suivi de la réticulation par spectroscopie infrarouge

La spectroscopie FT-IR est une technique de choix pour suivre la polymérisation ou la
réticulation d’électrolytes. Ici, elle permet de suivre la disparition des fonctions méthacrylate lors
de la polymérisation / réticulation. La Figure 34 reporte les spectres infrarouges des différents
précurseurs (GCM, POE et EL) avant polymérisation ainsi que I’ensemble des électrolytes gélifiés.
Une membrane de GCM réticulée par 5 % de POE (sans électrolyte liquide) a aussi été synthétisée

pour permettre une meilleure identification des bandes relatives a 1’¢électrolyte liquide.

Le GCM et le POE possedent plusieurs bandes de vibrations caractéristiques (Figure 34.a) :
I’élongation du C=C de la fonction méthacrylate a 1635 cm™, I’élongation du C=0 de la fonction
ester 2 1725 cm™, et 4 1790 cm™ I’élongation du C=0 provenant de la fonction carbonate cyclique,
cette derniére étant seulement présente dans le GCM.33* Une bande diffuse est visible entre 1710
et 1815 cm™ caractéristique de 1’élongation des fonctions carbonates (linéaires et cycliques)
présentes dans 1’électrolyte liquide (EL). De plus, I’élongation de la bande O-C-O & 1275 cm™ ainsi
que le mode de vibration de 1’anion PFs™ correspondant a une élongation de la liaison P-F a 840
cm™ sont aussi observées. 33533 1’attribution de I’ensemble des bandes de vibration de 1’électrolyte

liquide est visible en Annexe 7.
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Figure 34 : Spectres FTIR des précurseurs avant et aprés réticulation a) et spectres FTIR de
[’ensemble des électrolytes polymeres gélifiés b).
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Durant la réticulation, la réaction des fonctions méthacrylate de GCM et POE s’accompagne
de la disparition totale de la bande de vibration C=C & 1635 cm™, ce qui permet de conclure sur
I’absence de tout résidu de monomere dans la matrice. Ce résultat est observé sur les spectres IR
des matériaux nommés 5% POE 60% LiPFe et 5% POE de la Figure 34.a. On veérifie également
que les motifs cyclocarbonate restent intacts lors de la polymeérisation avec la conservation du pic
situé a 1790 cm™ sur le spectre nommé 5% POE. En comparant ces derniers, on remarque que
I’électrolyte liquide, contenu dans la membrane 5% POE 60% LiPFs, fait partie intégrante de la
matrice polymeére. En effet, la présence d’une bande diffuse entre 1710 et 1815 cm®, correspondant
aux groupements C=0, ainsi que ’apparition des pics a 1275 et 840 cm™ en lien avec 1’élongation
des liaisons O-C-O et P-F, respectivement, en témoignent. Les spectres IR confirment donc que la
polymérisation s’est bien effectuée. La Figure 34.b décrit I’évolution du taux d’agent réticulant et
de la quantité d’¢électrolyte liquide dans les matrices. Ainsi, plus la quantité d’électrolyte liquide
est importante, plus les pics entre 1710 et 1815 cm™ s”élargissent et moins les bandes de vibration
appartenant aux groupements ester et carbonates sont visibles. Le taux d’agent réticulant n’a en

revanche pas d’influence notable sur I’allure des spectres.

2. Homogénéité des échantillons par microscopie optique

La microscopie optique permet de visualiser I’homogénéité des échantillons. Sur la Figure 35,
I’apparition de bulles et/ou de fissures est remarquée lorsque la quantité d’électrolyte liquide
diminue et que le taux de réticulation augmente. On note, par ailleurs, que plus le taux d’agent
réticulant est faible et la quantité d’électrolyte liquide est importante, plus la tenue mécanique des
membranes polymeres est réduite, devenant de plus en plus visqueuses. Sachant que les membranes
polymeres jouent a la fois un rdle de séparateur et d’électrolyte, il est impératif que leurs propriétés
mécaniques soient convenables. En outre, les matériaux doivent étre suffisamment rigides mais

assez elastiques et flexibles afin de faciliter leurs mises en ceuvre et la diffusion des ions.
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Figure 35 : Clichés des différents électrolytes polyméres par microscope optique avec un
grossissement X 50.

3. Stabilité thermique des membranes par analyse thermogravimétrique

Des analyses thermogravimétriques (ATG) ont été réalisées sous air afin d’évaluer la stabilité
thermique et les propriétés de dégradation des membranes gélifiées. La Figure 36 reporte aussi les
thermogrammes des membranes réticulées dénuées de liquide, contenant simplement 1 ou 5 % de
POE ainsi que celui de I’¢lectrolyte liquide (EL : LiPFs 1M EC :PC : 3DMC +5 % FEC + 1 % VC).
La dégradation thermique de ces derniers délimite alors les bornes de stabilité des électrolytes
polymeres gélifiés. L’électrolyte liquide seul se dégrade prématurément, a température ambiante
jusqu’a sa compléte détérioration a 200 °C, due essenticllement a I’évaporation des solvants
présents.3® A I’inverse, les polyméres réticulés (1% POE (rouge) et 5% POE (noir)) dépourvus
d’électrolyte liquide montrent une excellente stabilité thermique jusqu’a 250 °C. Au-dela, ils se
dégradent selon deux processus distincts pour étre complétement calciné a 450 °C. La dégradation
des électrolytes polymeéres gélifiés représente finalement un compromis entre ces deux systémes.
En effet, leur stabilité thermique dépend de la quantité d’¢lectrolyte liquide et du taux d’agent
réticulant présent dans les membranes. Ainsi, plus le matériau contient une fraction importante
d’¢électrolyte liquide plus il se dégrade rapidement. Néanmoins, le thermogramme de la membrane
1% POE 80% LiPFs (la moins résistante thermiquement), ne montre qu’une perte de 10 %wt du

matériau initial alors que 1’électrolyte liquide seul perd plus de 40 % de sa masse initiale a 100 °C.
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D’autre part, plus le taux d’agent réticulant est élevé, meilleure est la stabilité thermique de la
membrane pour une méme quantité d’électrolyte liquide. Quoi qu’il en soit, 1’allure générale des
différents électrolytes gélifiés indique la présence de 3 plateaux successifs. En effet, jusqu’a
environ 200 — 250 °C, la dégradation des membranes est attribuée a 1’évaporation du solvant
présent dans 1’¢électrolyte liquide. Au-dela de cette température, la perte de masse est attribuée a la
détérioration des chaines polymeres du réseau réticulé. Toutefois, contrairement a la dégradation
des compositions témoins (1% POE, 5% POE et EL), toutes les membranes gélifiées présentent a
500 °C, un résidu nommé classiquement CHAR, d’environ 15 %uwt de leur masse initiale. L’analyse
de ces CHARS peut permettre d’obtenir des informations concernant les raisons de 1I’embrasement
de la batterie en cas d’éventuels problémes / accidents. Finalement, le confinement de 1’électrolyte
liquide au sein du réseau de polymeére permet d’améliorer considérablement ces propriétés

thermiques.
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Figure 36 : Thermogrammes des différents électrolytes gélifiés réalisés sous air avec une rampe
de 10 °C/min.
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4. La conductivité ionique des électrolytes polymeres

La conductivité ionique, notée (o), des électrolytes gélifiés est un parameétre physico-chimique
important pour I’application visée. Elle permet de quantifier le déplacement de I’ensemble des ions
présents au sein de la membrane. La conductivité ionique dépend principalement de la nature de
I’électrolyte, des concentrations ioniques et de la température. Elle est fonction de la surface, de
I’épaisseur et de la résistivité de 1’électrolyte polymére. Dans notre cas, les mesures de conductivité
ionique ont été réalisées par spectroscopie d’impédance.®*” Des disques d’électrolytes gélifiés sont
soigneusement découpés et placés au milieu d’une cellule symétrique contenant deux collecteurs
en inox. Les swageloks sont ensuite fermées, en boite a gants, et introduites dans une étuve afin
d’étudier 1’évolution de conductivité ionique en fonction de la température. Les mesures
d’impédance sont enregistrées dans une gamme de fréquences allant de 1 MHz a 10 mHz avec une
polarisation de 10 mV. Les spectres sont représentés sous la forme d’un diagramme de Nyquist
puis modélisés afin d’évaluer la résistance des membranes. Cette derniére correspond a
I’intersection des demi-cercles avec 1’axe des abscisses. Finalement, les conductivités ioniques sont
calculées en divisant 1’épaisseur par la résistance et la surface des membranes. Un exemple de
calcul est proposé en Annexe 8. La Figure 37 représente 1’évolution du Logio (6) de membranes

gélifiées en fonction de la température.

La conductivité ionique des membranes gélifiées augmente avec la température. Cette
variation de la cinétique de réaction est relié au coefficient de diffusion qui est alors proportionnel

a I’élévation de la température et étroitement 1ié a I’énergie d’activation du systéme.>*®

Pour la majorité de nos membranes gélifiées, deux pentes sont observables. En effet, les
conductivités ioniques augmentent de facon plus significative dans la gamme de température
30 -50 °C que dans la gamme 50 — 80 °C. La présence de plusieurs mécanismes de diffusion
pourrait expliquer la non-linéarité de la conductivité ionique avec la température. Ainsi, les
énergies d’activation, obtenues a partir de la pente des droites, semblent plus faibles sur la gamme

de température 30 — 50 °C que sur la gamme 50 — 80 °C.
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Figure 37 : Evolution des Logio (o) des électrolytes gélifiés en fonction de la température.

La conductivit¢ des membranes polymeres dépend finalement de la quantité¢ d’électrolyte
liquide et du taux d’agent réticulant. Plus la fraction de liquide est importante et plus la proportion
de POE est limitée, meilleure est la conductivité ionique de 1’¢lectrolyte gélifie. Ainsi, a
température ambiante, la conductivité des matériaux varie de 3,2.10° S.cm™, pour le systéme
fortement réticulé contenant peu d’électrolyte liquide, 4 2,2.102 S.cm™ pour le systéme faiblement
réticulé contenant beaucoup d’électrolyte liquide. Sachant que ’¢lectrolyte polymére joue a la fois
le role de séparateur et de transport d’ions, il est important que sa tenue mécanique et sa
conductivité ionique soient suffisantes. Les membranes nommées 5% POE 40% LiPFs et 5%POE
60% LiPFs ont donc été choisies et leur stabilité électrochimique a été étudiée dans la partie
suivante. Le Tableau 6 rapporte les valeurs de ces deux électrolytes polymeéres en fonction de la

température.
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Tableau 6 : Conductivité ionique de deux membranes en fonction de la température.

Conductivité ionique (S.cm™)

30°C 50°C 80 °C

5% POE 60% LiPFs 1,1.10° 1,8.10° 2,1.10°3

4. Stabilité électrochimique des électrolytes geélifiés

Afin de s’assurer de la stabilité électrochimique des membranes gélifiées sélectionnées, des
mesures de voltamétrie cyclique et de cyclage galvanostatique ont été réalisées. Avant cela, leurs
stabilités chimiques avaient été évaluées en placant un disque de lithium directement en contact

avec les €lectrolytes polymeres. Aucuns changements macroscopiques n’avaient alors été observés.

1. Le dépot et la dissolution du lithium

La voltamétrie cyclique (CV) permet d’obtenir des informations sur la réactivité de
I’¢électrolyte ainsi que sur sa capacité a déposer et dissoudre les ions lithium sur une des électrodes.
Les tests de CV ont été realisés dans une swagelok a 2 electrodes ou les membranes sont prises en
sandwich entre une électrode en inox et une autre en lithium métal. Les mesures ont été effectuées
a une vitesse de balayage de 1 mV/s entre -0,5 et 2,5 V vs Li*/Li a 25 et 60 °C. Lorsqu’un courant
électrique est appliqué, les Li* migrent de la contre électrode en lithium pour se réduire et se
déposer sur 1’¢lectrode de travail en inox. Une couche de lithium métallique est alors formée sur
I’électrode en inox, c’est le plating. Puis, en inversant le sens du courant, cette couche de lithium
s’oxyde en Li* dans I’électrolyte et migrent alors vers 1’électrode de lithium, c’est le stripping. Le
plating / stripping du lithium est visible autour de 0 V vs Li*/Li et se traduit par ’apparition d’un

pic de réduction (courant « négatif ») et d’oxydation (courant « positif »), respectivement. La CV
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de I’électrolyte liquide utilisé est reportée en Annexe 9. La Figure 38 présente 1’évolution des

courbes de CV obtenues pour nos deux électrolytes polymeéres gélifiés.
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Figure 38 : Voltammogrammes des membranes 5% POE 40% LiPFs a) et 5% POE 60% LiPF¢ b)
enregistrés a 1 mV/s entre -0,5 et 2,5V vs Li*/Li a 25/ 60 °C.

Le premier cycle des courbes de CV (en trait plein) de la membrane 5% POE 40% LiPFs a
25/ 60 °C, montre différents épaulements en réduction avant le plating du lithium autour de 0 V.
L augmentation de la quantité de courant témoigne ici de I’apparition d’un processus faradique
provenant de notre matériau. Bien que le dépbt et la dissolution du lithium soient visibles,
I’¢lectrolyte polymere gélifié semble réagir et se réduire lors de I’application d’un courant
électrique. Il est intéressant de remarquer que ces réactions ne sont pas réversibles puisqu’aucun
autre pic n’est visible lors de I’oxydation suivante. Aprées 5 cycles de CV, seul le plating / stripping
du lithium est observable. On notera aussi que 1’intensité du courant est trés faible attestant qu’une

faible quantité de lithium est mise en jeu.

Concernant la membrane 5% POE 60% LiPFs, les mémes constatations peuvent étre faites
durant le premier cycle de CV a 25/ 60 °C. En effet, deux pics de réduction sont clairement visibles
autour de 2 et 0,4 V, avant le plating du lithium. Ces réactions, provenant de la réduction et/ou
dégradation de 1’électrolyte polymere gélifié, semblent irréversibles puisqu’elles ne réapparaissent
pas en oxydation. De la méme maniére, apres 5 cycles, seules la réduction et I’oxydation du lithium
sont observées, et ce de maniére plus intense a 60 °C. Une quantité importante de lithium est alors

déposée puis re-dissoute dans 1’¢lectrolyte. Un double pic est cependant visible en oxydation apres
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5 cycles a 60 °C. Cela est certainement dd a la dissolution plus ou moins efficace du lithium en
fonction de la nature des espéces et de la morphologie de surface de I’électrolyte gélifié. En étudiant
I’électrolyte polymére p(TMC)3oLiPFe, Bardosa et al. ont aussi constaté 1’apparition d’un pic de
réduction autour de 3 V vs Li*/Li. lls attribuent cela a la réduction des produits de décomposition
du matériau formés durant 1’oxydation & la limite anodique (haut potentiel).3** Néanmoins, aucune
limite anodique n’a été atteinte dans notre cas et aucune information ne stipule qu’ils ont effectué

I’oxydation avant la réduction de leur systéme.

Des analyses complémentaires par spectroscopie d’impédance avant et apres les cycles de CV
sont visibles en Annexe 10. Le demi-cercle traduit le transfert de charge induit par la migration les
ions présents au travers de 1’électrolyte gélifié et la droite est reliée aux différents processus de
diffusions de la cellule électrochimique. Pour certaines mesures, le demi-cercle n’est pas complet
en raison de résistances extérieures (cables...). Néanmoins, c’est le point d’inflexion qui est
intéressant car il représente la résistance du transfert de charge. Ainsi, la comparaison des
différentes courbes d’impédance indique que les transferts de charge, associés a la réponse
électrochimique du lithium, sont quasiment identiques avant et aprés les cycles de CV. La
migration des espéces ioniques au travers de 1’électrolyte polymere ne devient pas plus difficile au

cours du temps.

2. Latenue en cyclage

Afin d’évaluer les performances électrochimiques et 1’efficacité des deux électrolytes
polymeres gélifiés, des mesures en cyclage galvanostatique ont été réalisées dans une cellule
swageloks 2 électrodes afin d’éviter 1’éclatement des membranes induit par ’utilisation de piles
boutons. Les électrolytes polymeres, découpés au diamétre des cellules, sont alors placés entre une
¢lectrode d’antimoine (dont le comportement électrochimique vis-a-vis du lithium est bien connu)
et une électrode de lithium, faisant office d’électrode de travail et de contre / référence électrode,
respectivement. Les cellules électrochimiques ont ensuite été cyclées a 25/ 60 °C entre 0 et 1,5 V
vs Li*/Li et a un régime de C/10 par rapport a I’antimoine, correspondant a une densité de courant
de 22 mA.gtsh. Les électrodes d’antimoine ont été préparées comme décrit précédemment dans le

chapitre 2. Elles sont composées de 70 % de matiéres actives, 12 % de CMC, 9 % de noir de
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carbone et 9 % VGCF. La courbe galvanostatique de 1’électrode d’antimoine cyclée dans
1’¢électrolyte liquide est visible en Annexe 11. Durant la décharge, I’antimoine se lithie et un plateau
de réaction se forme a 0,82 V. L’antimoine réagit avec le lithium pour former la phase LizSb en fin
de décharge. Au cours de la délithiation, un plateau apparait a 1 V et de I’antimoine est reformé en

fin de charge.
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Figure 39 : Cyclages galvanostatiques des membranes 5% POE 40% LiPFe a) et 5% POE 60%
LiPFe b) obtenus a un régime de C/10 (par rapport a [’antimoine) entre 0 et 1,5 Vvs Li*ILi a
25/60 °C.

Pour les deux compositions, les électrolytes polymeres gélifiés cyclés a température ambiante
(courbes en bleu Figure 39) montrent de piétres performances électrochimiques. En effet, les
courbes galvanostatiques ne présentent aucun plateau de réaction et en quelques secondes les
bornes de potentiels sont atteintes. Les conductivités ioniques des matériaux a température
ambiante semblent insuffisantes pour permettre la migration efficace des Li* au travers des

électrolytes polymeres avec 1’application de ces densités de courant.

A T’inverse, au cours de la premiére décharge a 60 °C, plusieurs plateaux de réaction sont
visibles a 2,5 V et 0,8 V. Le deuxieme plateau est attribué a la lithiation de I’antimoine. En
revanche, le premier ne correspond pas au potentiel de réaction de Sb. On peut donc supposer qu’il
traduit une réaction et/ou dégradation de 1’électrolyte polymere gélifié, en bonne correspondance
avec les pics de réduction observés vers 2 V en CV. Contrairement aux CVs pour lesquelles on
impose une vitesse de balayage entre deux bornes, le fait d’appliquer une densité de courant fixe

(lors d’une mesure galvanostatique) sur une certaine fenétre de potentiel permet de mieux visualiser
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I’importance et I’impact de la réaction des électrolytes polymeres. En effet, pour la membrane 5%
POE 40% LiPFs, le polymeére semble réagir majoritairement et 1’antimoine n’est pratiquement pas
lithi¢ durant la premiere décharge. Lors de la charge, le potentiel augmente brusquement jusqu’a
1,1V et une infime quantité de lithium est extraite du Sh. Finalement, la lithiation / délithiation de
I’antimoine apparait de plus en plus difficile au cours du cyclage. Cela peut étre da a la réduction
et/ou a la dégradation particuliere du polymere, a la faible conductivité ionique du matériau ou a
une mauvaise interface électrode - électrolyte. Concernant la membrane 5% POE 60% LiPFs, bien
que le polymere réagisse toujours durant la premiére décharge, le plateau traduisant la lithiation de
I’antimoine est beaucoup plus visible. Cependant, au fur et a mesure des cycles, la dé/lithiation de

I’antimoine diminue progressivement et devient nulle a partir du 3¢ cycle.

Afin de comprendre les réactions et/ou dégradations se produisant avec nos électrolytes
polymeres gélifiés, des analyses complémentaires et post mortem ont été réalisées. Pour ce faire,

nous nous sommes focalisés sur I’étude de la membrane 5% POE 60% LiPFe.

3. Investigation de la réactivité des électrolytes polymeres
1. Etude structurale des électrolytes polymeéres

Apres le cyclage de I’antimoine a 25 / 60 °C en utilisant 1’électrolyte gélifié 5% POE 60%
LiPFs, les membranes ont été récupérées pour étre analysées en spectroscopie FT-IR. La Figure 40

présente les différents spectres obtenus sur la gamme de longueurs d’onde 4000 — 650 cm™.

Un zoom de la zone contenant les bandes de vibration caractéristiques des fonctions présentes
dans 1’¢lectrolyte polymeére, permet de faciliter 1’analyse. La comparaison du spectre initial (en
noir) avec les spectres cyclés a 25 °C (en bleu) et 60 °C (en rouge), n’indique pas d’évolution des
bandes de vibration. En effet, tous les pics sont encore présents aprées le cyclage et aucun nouveau
mode de vibration n’apparait. Cependant, une variation de D’intensité de certains pics,
particuliérement dans le domaine 850 — 700 cm™ est observée a 60 °C. Cela n’est pas relié¢ a une
modification de la concentration des fonctions engendrée par le cyclage puisque ce phénoméne
était déja observable lors de la caractérisation des membranes. Finalement, comme aucun
changement n’est constaté sur les spectres FT-IR, cela signifie que la réaction ou/et la dégradation

de I’¢lectrolyte gélifié n’entraine pas de modification des différents groupements fonctionnels.
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Figure 40 : Spectre FTIR de la membrane 5% POE 60% LiPFg obtenus avant (en noir) et apres
cyclage a 25 °C (en bleu) et 60 °C (en rouge).

Il est alors envisageable qu’une réticulation secondaire se produise, induisant une contraction
du réseau de polymére sans que les fonctions ne soient modifiées.3 La réaction proposée et déja

reportée dans la littérature est schématisée sur la Figure 41.

e
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Figure 41 : Mécanisme de réticulation secondaire proposé.3*®
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Les protons situés entre les groupements carbonate et acrylate peuvent facilement étre arrachés
en présence de radicaux libres. Le carbone devient alors porteur d’un radical qui peut, de la méme
maniére, se lier a un autre motif polymeére. Ainsi, une réticulation secondaire engendrée par

I’application d’un courant électrique contracte la matrice de I’électrolyte polymere.

Pour Vérifier cette hypothése des mesures de spectroscopie d’impédance et de microscopie

électronique a balayage ont été réalisées au cours du cyclage.

2. Suivi d’une interface améliorée par spectroscopie d’impédance in situ

Afin de limiter les problemes liés a I’interface entre 1’électrode d’antimoine et 1’électrolyte
gélifié, leur jonction a été optimisée. Pour ce faire, la solution de polymére a directement été
déposée sur les ¢électrodes avant d’étre réticulée a I’étuve. Des ¢€lectrodes recouvertes d’un film
polymeére sont alors obtenues. Cela permet de maximiser les contacts électrode — électrolyte ainsi
que les performances électrochimiques des accumulateurs. Par la suite, des mesures de
spectroscopie d’impédance (PEIS) ont été effectuées durant le cyclage galvanostatique des
¢lectrodes d’antimoine a des régimes trés faibles afin que la conductivité ionique de 1’électrolyte

ne soit pas trop limitante.

Sur la gauche de la Figure 42 sont reportés les profils galvanostatiques des électrodes
d’antimoine cyclées a 25 et 60 °C. A chaque D et C, pour décharge et charge respectivement, une
mesure d’impédance a été réalisée (méme gamme de fréquences que celle décrite précédemment).
Les spectres sont ensuite reportés sur la droite de la Figure 42. Comme le comportement des
cellules cyclées a 25 et 60 °C est similaire, les résultats seront discutés ensemble. Le pseudo plateau

lié a la réaction de I’électrolyte gélifié¢ a 2,5 V est toujours présent en premiére décharge.
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Figure 42 : Evolution des profils galvanostatiques et des mesures d’impédance lors du cyclage
de Sb a 25/ 60 °C en utilisant la membrane 5%POE 60% LiPFe.

Le pseudo plateau lié a la réaction de 1’électrolyte gélifié a 2,5 V est toujours présent en
premiere décharge. Par la suite, le plateau (plus ou moins étendu) de lithiation de 1’antimoine a
0,8 V apparait. En fin de premiére décharge D1, I’application du courant est stoppée et une mesure
impédance est effectuée (PEIS D1). La mesure d’impédance dure 13 minutes et lorsque le potentiel
est de nouveau mesure (durant la charge), il a brusquement augmenté. Lorsque le courant de charge
est appliqué, le potentiel diminue et la délithiation de I’antimoine autour de 1 V est observable. Ce
phénomeéne saut de potentiel est aussi constaté lors des mesures d’impédance suivantes en fin de
décharge. Ce comportement témoigne alors d’une grande instabilité du systéme a bas potentiel.

Lors des cycles suivants, la dé/lithiation de 1’antimoine est toujours observée mais devient de plus
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en plus limitée. Bien que les performances électrochimiques soient légérement améliorées avec
I’optimisation de I’interface électrode — électrolyte, le systeme semble toujours défaillant. La
discussion des spectres d’impédance n’est qu’indicative car aucun modele équivalent n’a été utilisé
pour modéliser les mesures realisées dans une cellule a deux électrodes. Nous avons comparé, les
spectres des cycles suivants, ou le saut de potentiel est plus faible, en fin de décharge D2 et D6 et
en fin de charge C2 et C5. Ils montrent une augmentation du demi-cercle vers des valeurs ohmiques
plus élevées a 25 et 60 °C au cours du cyclage, en concordance avec le mécanisme de réticulation
proposé qui induit une contraction du réseau polymere et donc une augmentation de la résistance

interne du matériau.

3. Evaluation de la morphologie et des interphases des membranes

Des images de microscopie électronique a balayage ont été réalisées sur 1’électrolyte polymere
déposé sur une électrode d’antimoine avant et apres cyclage (Figure 43) a température ambiante.

L’ensemble électrode - électrolyte cyclé a 60 °C n’a malheureusement pas pu étre récupére.

a) Before cycling b) After cycling at 25°C

Bt

Po e, § e s " Polymer

§-4800 x100

Figure 43 : Microscopie électronique a balayage de [’électrolyte polymere déposé sur une
électrode d’antimoine avant a) et apres b) cyclage.

L’image de gauche montre 1’¢lectrode d’antimoine (déposée sur un film de cuivre) recouverte

par 1’électrolyte polymére 5% POE 60% LiPFe avant cyclage. L’épaisseur de 1’électrode est
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comprise entre 20 et 30 um et celle de la membrane polymeére est autour de 600 um. La couche de
polymére est homogéne, dense, plane et déposée uniformément sur 1’électrode d’antimoine. A
droite est présentée I’image de 1’¢électrode composite apres cyclage a 25 °C, elle montre qu’une
couche d’environ 150 — 200 um d’épaisseur, d’apparence « fondue », s’est formée entre le
collecteur de courant et 1’¢lectrolyte polymere. Ce dépdt recouvre complétement 1’¢lectrode
d’antimoine qui n’est plus visible. L’épaisseur de 1’électrolyte polymére apparait alors diminuée
apres cyclage a 25 °C. Cette couche, formée électrochimiquement, peut provenir de la dénaturation
de I’électrolyte polymére induit par différents processus de réticulation secondaire, comme propose

plus haut.

4. Réversibilité du mécanisme de lithiation / delithiation

Afin d’évaluer I’impact du lithium dans ce type de systeme, une mesure galvanostatique en
batterie compléte a été effectuée. Une swagelok 3 électrodes contenant une électrode de travail de
LiCoO2, une contre électrode de graphite et une électrode de référence de lithium, séparées par
I’¢électrolyte polymere 5% POE 60% LiPFe (déposé sur 1’électrode positive), a été réalisée. Plut6t
que d’utiliser une électrode d’antimoine, une électrode de graphite, de capacité plus faible, a été
choisie comme électrode négative afin de faciliter 1’équilibrage des quantités de matiére entre les
électrodes négative et positive. La batterie a ensuite été cyclée par rapport a 1’électrode positive
entre 3 et 4,2 V vs Li*/Li & un régime de C/20 (e.i 14 mA.g Licooz), tandis que le potentiel de

I’électrode négative varie librement.

L électrode positive a été préparée en mélangeant 90 % de matiére active (LiCoO>) avec 5 %
de noir de carbone et 5 % de poly(fluorure de vinylidéne) (PVDF) dans une jarre en agate en
présence de N-méthyl-2-pyrrolidone (NMP). Aprés 1h d’agitation, I’encre est étalée sur un
collecteur en aluminium et séchée 24h a température ambiante puis 16h a 80 °C sous vide. Les
électrodes sont ensuite découpées et stockées en boite a gants. Le méme protocole a été utilisé pour
préparer 1’¢électrode négative en utilisant comme proportion 90 % de matiere active (graphite) et

10 % de PVDF, mélangés dans la NMP et déposés sur un collecteur en cuivre.

La Figure 44 représente 1’évolution du potentiel de 1’électrode positive (en bleu) et celle de

I’¢lectrode négative (en rouge) en fonction du temps.
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Au cours de la charge de la batterie, les ions Li* vont progressivement s’extraire de 1’électrode
positive, migrer dans 1’électrolyte polymére et s’insérer entre les feuillets de graphite. Lors de ce
processus, un plateau vers 4 V, représentant le potentiel de travail de 1’électrode positive (courbe
bleue) apparait et augmente graduellement jusqu’a 4,2 V. Pendant ce temps le potentiel du graphite
doit chuter et des plateaux de réaction, correspondant a I’insertion des ions lithium, sont attendus
autour de 0,1 V. Cependant, la courbe rouge n’indique pas cela. En effet, le potentiel de 1’¢électrode
négative chute bien dans un premier temps mais un pseudo plateau se forme par la suite, jusqu’a la
fin de la charge, entre 2,5 et 2,3 V. Comme il a déja été démontré, ce plateau correspond a la
réaction de I’électrolyte polymere. Lors de la décharge, le potentiel de 1’¢électrode positive chute
instantanément a 3 V et celui de 1’électrode négative remonte aussitot a 3,2 V. Aucun plateau de
réaction n’est alors visible. Par la suite, aucune des deux électrodes ne réagit et leurs limites de
potentiels sont atteintes en quelques secondes. Au cours de la premiére charge, les ions Li* extraits
de I’¢électrode positive, semblent réagir avec I’électrolyte polymeére. Cette réaction irréversible,
piege alors le lithium qui ne peut pas s’insérer dans 1’électrode négative de graphite et empéche le

fonctionnement de la batterie.
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Figure 44 : Batterie compléte Graphite vs LiC0O2 a 25 °C utilisant [’électrolyte polymére 5%
POE 60% LiPFs (avec une électrode de référence en Li). Evolution du potentiel de LiCoO2/Li en
bleu et en rouge celle du Cg/Li.
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Pour conclure, durant le fonctionnement de la batterie utilisant 1’électrolyte polymeére 5% POE
60% LiPFe, une couche de passivation résistive se forme a la surface de 1’électrode négative,
probablement induite par des réticulations secondaires des chaines polymeéres, piégeant de facon

irréversible les ions lithium, qui empéche le cyclage de la cellule électrochimique.

Afin de comprendre ’origine de la formation de cette couche, plusieurs expériences ont été
meneées. La premiere consiste a réaliser un électrolyte polymére non réticulé par élimination de
I’agent réticulant afin de s’assurer que le POE n’est pas responsable de cette réaction. La seconde
consiste a synthétiser un électrolyte tout solide en supprimant 1’électrolyte liquide et 1’agent
réticulant afin de limiter des possibles synergies entre les différents constituants. La troisieme
repose sur 1’¢élaboration d’électrolytes gélifiés réticulés pour les batteries Na-ion, pour identifier si

la nature de ’ion est a mettre en cause.

5. Vers une interprétation du phénomene de défaillance des membranes
1. Electrolyte gélifié sans agent réticulant

Un électrolyte polymere gélifié non réticulé, constitué uniquement de méthacrylate de
carbonate de glycérol (GCM) et d’électrolyte liquide, a été synthétisé. Le méme protocole de
préparation que précédemment, a été utilisé mais sans ajouter le POE comme agent réticulant et
contenant 60 % de LiPFe. Une structure 2D extrémement gélatineuse, ou les chaines polymeéres de
GCM sont dispersées dans une solution, est alors obtenue. Ici, les propriétés de tenue mécanique,
résistance thermique et de conductivité ionique ne sont pas caractérisées car il est seulement
question de comprendre 1’influence du POE sur le systeme. La Figure 45 présente 1’évolution des
courbes de voltamétrie cyclique (CV) de I’électrolyte gélifié 60% LiPFs enregistrées avec une
vitesse de balayage de 1 mV/s entre -0,5 et 2,5 V vs Li*/Li a 25 et 60 °C.

Les mémes observations peuvent étre faites a 25 et a 60 °C. Durant le premier cycle de CV,
I’électrolyte gélifié se réduit fortement entre 0,5 et 2 V, le depdt / dissolution de lithium n’est pas
observé et un pic d’oxydation semble apparaitre vers 0,75 V. Au cours du deuxiéme cycle, deux
pics de réaction a 0,5 / 1,55 V et un pic d’oxydation a 0,75 V sont visibles, et éventuellement le

plating / stripping du lithium mais 1’intensité du courant est trop faible pour I’affirmer. Quoi qu’il
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en soit, les courbes de CV obtenues pour 1’électrolyte gélifié 60% LiPFs indiquent clairement que
les phénomenes de réduction de I’électrolyte polymere sont amplifiés en comparaison de
I’électrolyte réticulé 5% POE 60% LiPFs. Cela signifierait que les problémes de réactivité de
1’¢lectrolyte polymere ne sont pas engendrés par I’agent réticulant et qu’au contraire, la formation
d’un réseau 3D rigide, réticulé avec le POE, diminuerait les interactions néfastes entre les chaines
et/ou motif de GCM.

Current (mA)

—— 1% cycle 25°C

-0.3 =
: — — 2" ¢cycle 25°C
60% LiPF, 1% oyclo 60°C
1 mV/s d .
— — 2" cycle 60°C
'0-4 T I L] | L] | )
0 1 2 3

Potential (V vs Li*/Li)

Figure 45 : Courbes de voltamétrie cyclique de [’électrolyte gélifie GCM 60% LiPFs obtenues
lors du premier et du deuxieme cycle a 25/ 60 °C.

Ainsi, pour Vérifier cette hypothese, un électrolyte polymeére tout solide a été élaboré a partir
de poly(GCM) noté (PGCM), dans lequel est dissous un sel de lithium. En éliminant 1’électrolyte
liquide et I’agent réticulant, des possibles phénomenes de synergie entre eux sont limités. L’objectif
a été de simplifier au maximum 1’électrolyte polymeére afin de pouvoir distinguer et isoler le/les
parametre(s) limitant(s).
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2. Elaboration des électrolytes polyméres tout solide
1. Synthese et caracterisation du PGCM

e Lasynthése du PGCM par polymérisation radicalaire

Dans un ballon de 250 mL, GCM (186 g.mol%, 5 g) et AIBN (164,2 g.mol*, 1% molaire) sont
dissous dans 1’acétonitrile (CH3CN, 30 mL). Aprés 30 minutes de dégazage sous flux d’azote, la
polymérisation radicalaire est amorcée a 80 °C pendant 8h. Une solution d’apparence jaune est
alors obtenue. Le polymére est alors précipité dans le méthanol, séché une premiere fois sous rampe

a vide puis une seconde fois a 100 °C sous vide avant d’étre caractérisé (Figure 46).

n
n
o o 1% AIBN, CH;CN o o
' o
8h, 80°C
O Free radical polymerization 0
0 0
o) o)
GCM PGCM

Figure 46 : Polymérisation radicalaire du méthacrylate de carbonate de glycérol.

e Caractérisation chimique du PGCM

Une fois la synthése effectuée, le polymere est analyse par spectroscopie infrarouge et par
spectroscopie résonance magnétique nucléaire (RMN) afin de s’assurer du succés de la

polymérisation radicalaire.
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- Par spectroscopie infrarouge : FT-IR

De la méme maniére que décrit précédemment, les radicaux libres générés a partir de
I’amorceur AIBN réagissent avec la double liaison C=C de GCM. En ouvrant cette double liaison,
une liaison entre I’amorceur et le monomere se produit pour former une nouvelle espece radicalaire
capable de réagir avec un autre motif CGM, permettant d’accroitre la longueur de la chaine
polymere PGCM. La Figure 47 reporte les spectres infrarouges du monomére GCM et du polymere
PGCM. Pour ce dernier, la disparition du pic & 1640 cm™* indique que la polymérisation radicalaire

a bien eu lieu sans résidu de monomere. De plus, les bandes caractéristiques des fonctions ester et

GCM

C=C 1635 cm"”

carbonate a 1725 et 1790 cm™, respectivement, restent intactes aprés la réaction.
" ol
PGCM »
C=01790 cm
C=01725cm”

fﬁ“
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Transmission (%)
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Figure 47 : Spectres FT-IR du monomere GCM et du polymére PGCM.
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- Par spectroscopie de résonance magnétique nucléaire : RMN

La préparation d’un échantillon de GCM et de PGCM pour une analyse de spectroscopie RMN
du liquide se fait de la facon suivante : 10 mg de GCM ou de PGCM sont introduit dans un tube
RMN et dissous dans un solvant deutéré : chloroforme deutéré (CDCl3) ou diméthylsulfoxyde-d6
(DMSO-d6), respectivement. Le choix du solvant dépend de sa capacité a solubiliser le matériau.
L’analyse RMN *H est utilisée pour permettre le suivi de la polymérisation du PGCM en
quantifiant la quantité d’atomes d’hydrogene présents dans les molécules. Ainsi, en analysant les
pics caractéristiques des différents groupements et en intégrant leurs aires, on identifie les

molécules.

Les spectres RMN *H du monomeére GCM et du polymére PGCM sont visibles Figure 48. Le
spectre du GCM fait apparaitre un pic a 2 ppm correspondant aux protons du groupement CH3
nommeés c, 3 pics entre 4,2 et 5,2 ppm caractéristiques du signal des carbonates cycliques (nommé
d, e et f) ainsi que deux pics a 5,6 et 6,1 ppm correspondant aux protons éthyléniques nommés a et
b de la double liaison C=C.%*° Sur le spectre du PGCM, les deux derniers pics ont complétement
disparu apres la polymérisation confirmant alors le bon déroulement de la réaction. Les pics des
protons (c¢’, d” et ¢’) de la fonction carbonate cyclique sont toujours visibles et trois nouveaux pics,
nommes a’ et b’, correspondant a la réaction de la double liaison sont observables a4 0,8 ; 1 et

1,8 ppm. Aucun autre pic d’impureté ou de résidu de monomeére n’a été détecteé.

Ainsi, le succés de la polymérisation radicalaire du GCM a pu étre mis en évidence par la
spectroscopie FT-IR et la RMN.
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Figure 48 : Spectres RMN *H du monomeére GCM dans CDCls a) et du polymére PGCM dans
DMSO-dg b).
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2. Préparation des électrolytes polymeres tout solide

Une fois le polymere caractérisé, un sel de lithium a été ajouté et plusieurs électrolytes
polyméres tout solides sont alors préparés. Le bis(trifluorométhanesulfonyl)imide de lithium :
LiTFSI a été choisi comme sel de lithium car de nombreuses études ont démontré que plus 1’anion
est volumineux, meilleures sont les propriétés électrochimiques de 1’électrolyte polymeére.?® Ainsi,
le sel de lithium (quantité variable en fonction du ratio) et 300 mg de polymere ont été dissous dans
800 uL d’acétonitrile et agités pendant 24h sous atmosphére d’argon en boite a gants. La solution
visqueuse est ensuite déposee sur des collecteurs en inox qui sont placés sous atmosphére inerte
dans un récipient hermétique avant d’étre introduits dans une étuve a 70 °C pendant 15h afin
d’évaporer le solvant. Par la suite, les collecteurs sont installés dans un Buchi®, chauffés 30 minutes
a 80 °C avant d’étre séchés sous vide pendant 1h30 pour éliminer les résidus de solvant.
Finalement, les électrolytes polyméres solides sont conditionnés sous atmosphére d’argon dans un
schlenk avant d’étre introduits et stockés en boite a gants. La Figure 49 détaille la préparation des

électrolytes polymeéres solides. Quatre échantillons correspondant a des ratios molaires de lithium /
1,2 ,3,5
/3737170

photographies des électrolytes polymeres solides déposés sur les collecteurs de courant en inox

n(LITFSI) _
n(PGCM)

m(LiTFSI)

polymere différents ont été étudiés :
m(PGCM)

=08/17/26/43. Des

sont visibles Annexe 12.
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Figure 49 : Schéma de préparation des électrolytes polymeéres tout solide.
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3. Propriétés physico-chimiques des électrolytes solides

e Stabilité thermique et étude structurale des matériaux

L’analyse thermogravimétrique, visible Figure 50.a, indique que le polymére seul est stable
jusqu’a 240 °C et ne présente qu’une température unique de décomposition. En ajoutant le sel de
lithium, plusieurs phénomenes sont alors observables. En effet, la décomposition des électrolytes
polymeéres solides s’effectue en deux temps. Tout d’abord la dégradation du polymére avec perte
de masse est constatée entre 50 et 280 °C. Il est & noter que le ratio 5 :1, présente une perte de
masse importante a 100 °C, d’environ 10 %w, due a un mauvais séchage de 1’électrolyte polymere
avant ’analyse. La deuxieme étape de la dégradation correspond a la décomposition du sel de
lithium entre 300 et 500 °C avec I’apparition d’une perte de masse. Des constatations similaires
ont été décrites dans la littérature lors de 1’étude du systéme PTMC/LiTFSL3® De plus,
contrairement aux électrolytes polymeres gélifiés réticulés, les résidus de CHAR ne sont pas
présents dans ce cas. Les électrolytes polymeéres solides sont ensuite analysés chimiquement par la
spectroscopie infrarouge FT-IR afin de mieux identifier les produits de dégradation (Figure 50).
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Figure 50 : Thermogrammes a) et spectres FT-IR b) des différents electrolytes polymeres solides.

Le spectre FT-IR du sel de lithium montre une bande de vibration caractéristique de la liaison

C-S0,-N & 1337 cm™ en accord avec la littérature.®*° Cette bande de vibration est aussi visible sur

151



Chapitre 3 : Electrolytes polyméres a base de carbonate cyclique pour les accumulateurs au lithium

tous les spectres FT-IR des électrolytes solides indiquant que le LiTFSI est bien présent au sein des
membranes polymeéres. Néanmoins, il est tres surprenant de constater 1’apparition d’une bande de
vibration & 1635 cm™ dans nos différentes synthéses. Cette bande de vibration n’est pas présente
dans les précurseurs (PGCM et LiTFSI) et semble augmenter avec 1’ajout de sel de lithium. En
effet, une diminution de ’intensité des bandes a 1725 et 1790 cm™ (bandes des fonctions ester et
carbonate) par rapport a la bande & 1635 cm™ est observée. Cela semble signifier que I’ajout de
LiTFSI dans le polymére provoque la disparition des fonctions ester et carbonate au profit de la
fonction & 1635 cm™. Cette bande de vibration peut alors étre attribuée & 1’élongation de la liaison
C=C ou a celle de la liaison C=0 provenant d’une fonction amide. Ainsi, comme dans le cas de la
formation de la SEI lors de la réduction de I’¢lectrolyte liquide a base d’alkyles carbonates dans
les batteries Li-ion, les fonctions carbonate du PGCM se dégraderaient pour former des espéces
contenant une double liaison ou une fonction amide.*¢**! La formation de cet amide est cependant
peu probable puisque la bande & 1337 cm™, caractéristique de la liaison C-SO2-N, augmente avec
la concentration de LiTFSI. Autrement dit, I’anion TFSI™ n’est pas détérioré, excluant I’hypothése
de la formation d’une fonction amide engendrée par 1’ajout de sel de lithium. Zhang et al. avait
déja observé la présence de fortes interactions entre les Li* (générés par la dissociation du sel de
lithium) et les C=0 des électrolytes liquides, qui induisaient alors la déformation des liaisons
carbonate.®*? Plusieurs études ont aussi reporté les mémes observations ; lors de la dissolution d’un
sel de lithium dans une matrice de poly(carbonate)?%319343 |es bandes de vibration C=0 sont
déplacées vers les basses fréquences (de 1740 cm™ 4 1660 cm™) dii a la formation d’un complexe
transitoire par interaction des Li* avec les oxygeénes du groupement carbonyle.®’ L apparition de
la bande de vibration a 1635 cm™ dans nos électrolytes polyméres, provient probablement d’une
réaction entre les ions Li* et les fonctions C=0 du PGCM, qui provoque la dégradation du polymére
et induit la formation de groupement C=C. En effet, une étude de Laruelle et al.>** reprise plus
récemment par Eichhorn et al.3* ont démontré en se basant sur des résultats de spectrométrie de
masse et de RMN, la formation de sous-produits de dégradation, notamment le méthoxyde de
lithium (CH3OLi), issus de carbonates et de cyclocarbonates. Dans le cas de I’EC, on note la
formation de Li.COs et d’éthyléne (Figure 51). En se basant sur ces observations, on propose lors
de la dégradation du PGCM, la formation de Li>.COz3 et de polyméres porteurs de groupements

allylique pendants.
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Figure 51 : Mécanisme de dégradation proposé des motifs cyclocarbonate.

e Evaluation des performances électrochimiques

La conductivité ionique et la stabilité électrochimique des électrolytes polymeres solides ont
ensuite été estimées par spectroscopie d’impédance (PEIS) et voltamétrie cyclique (CV). Pour
rappel, les mesures de PEIS sont réalisées dans une cellule symétrique contenant deux électrodes
en acier inoxydable et les tests de CV sont effectués dans une swagelok comportant une électrode

de travail en acier inoxydable et une électrode de référence / contre électrode en lithium.

En raison de la faible tenue mécanique de ces électrolytes polymeéres (tres visqueux /
« fluide »), les mesures électrochimiques ont seulement pu étre effectuées a température ambiante.
En effet, I’ensemble des tests réalisés a plus haute température a entrainé I’apparition de court-
circuit dans la swagelok et aucune courbe exploitable n’a été obtenue. La viscosité des polymeres
est liée a leur température de transition vitreuse (Tg), qui caractérise le passage de la matiére, de
I’état caoutchouteux a I’état vitreux. C’est un phénomene en lien avec les mouvements

moléculaires locaux des chaines polymeéres qui influe sur les propriétés mécaniques du matériau.

153



Chapitre 3 : Electrolytes polyméres a base de carbonate cyclique pour les accumulateurs au lithium

Ainsi, en dessous de cette temperature, le polymere se trouve dans un état solide, sans mobilité
moléculaire possible, et au contraire, au-dessus de celle-ci, il devient visqueux, caractérisé par une
mobilité moléculaire importante. En augmentant la fraction molaire en sel de lithium par rapport
au PGCM, les électrolytes solides deviennent de plus en plus mous signifiant que la température
de transition vitreuse diminue de plus en plus. La Tg des matériaux, qui est obtenue par une analyse
calorimétrique différentielle a balayage (DSC), n’a malheureusement pas pu étre déterminée dans
notre étude. La communauté scientifique a cependant constaté que la Tg évolue différemment avec
la concentration en sel de lithium en fonction du polymere étudié. En effet, en utilisant le POE
comme matrice, la Tg de I’électrolyte polymére augmente avec la quantité de lithium.?® A I’inverse,

avec des polycarbonates, la Tg diminue avec la quantité de sel de lithium.?%

La Figure 52 reporte 1’évolution de la conductivité ionique des €lectrolytes polyméres solides

en fonction de leur concentration en sel de lithium a température ambiante. Ainsi, la conductivité

. . P T n(LiTFSI
ionique des électrolytes croit linéairement avec le du rapport : DULITFST) 295

n(PGCM)’
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Figure 52 : Evolution de la conductivité ionique des électrolytes polyméres & température
ambiante.
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Le Tableau 7 regroupe les valeurs de conductivité ionique associées a chaque matériau. Ces
valeurs, comprises entre 10 et 107 S.cm™ a température ambiante, sont en accord avec celles
décrites dans la littérature.?® Britz et al. ont étudié 1’évolution de la conductivité ionique dans des
matériaux polycarbonates cycliques et proposent un modéle décrivant la solvatation et la
dynamique d’échange de I’ion lithium.%?* Ce dernier serait coordiné au hasard par plusieurs
groupements carbonate terminaux qui migreraient de chaine en chaine polymére a travers
I’électrolyte via un processus aléatoire de saut activé induit par des fluctuations de la densité
dipolaire autour de I’ion. Cependant, aucune preuve directe de ce concept n’a pu étre proposée. De
plus, a la vue des modifications chimiques engendrées par 1’ajout de LiTFSI dans le PGCM, il

semblerait que la fonction cyclocarbonate terminale réagisse plus ou moins avec le sel de lithium.

De plus, comme indiqué plus haut, les matériaux deviennent de plus en plus mous avec I’ajout
de sel de lithium. Cela a des conséquences dramatiques sur la capacité des matériaux a empécher /
limiter la croissance dendritique du lithium dans les accumulateurs Li-métal. Néanmoins, les
électrolytes polymeéres solides a base de PGCM restent une alternative intéressante et permettent

d’obtenir des conductions ioniques satisfaisantes a température ambiante.

Tableau 7 : Conductivité ionique des électrolytes polymeéres solides a base de PGCM a

température ambiante, en fonction du rapport %
Electrolyte polymére solide Conductivité ionique
Ratio (S.cm™)
1:1 9,4.107
31 4,8.10°

LiTFSI 5 I Y ] . N )
MLITFST) _ 5 3 été étudié en voltamétrie cyclique a température

Finalement, seul le ratio =
n(PGCM) 1

ambiante du fait de sa conductivité ionique élevée. La Figure 53 indique un pic de reduction a partir
de 1V et qui atteint son maximum a 0,4 V au cours du premier cycle de CV. Ce pic est semblable
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a ce qui a eté observé auparavant mais légerement décalé vers les bas potentiels en raison d’une
plus faible conductivité ionique du matériau. De plus, aucun pic d’oxydation ou de
plating / stripping du lithium n’est observé. Lors du second cycle, la réponse en courant est

négligeable, suggérant qu’aucun autre phénoméne redox n’intervient a cette vitesse de balayage

dans 1’¢lectrolyte polymere.
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Figure 53 : Voltamétrie cyclique de I'électrolyte polymere solide de ratio 5 :1 enregistrée a 1
mV/s entre -0,5 et 2,5 V vs Li*/Li a température ambiante.

L’allure du voltamogramme est comparable a celle des autres systeémes étudiés et confirme
que le lithium réagit trés probablement avec certaines fonctions du PGCM induisant des
changements structuraux des chaines polymeres et entrainant la formation d’une couche résistive
a Dinterface entre 1’électrode et 1’électrolyte avec consommation des ions Li*. Les différentes
réactions se produisant entre le lithium et le polymere sont peut-&tre engendrées lors de la synthése
elle-méme. En effet, la polymérisation radicalaire est amorcée par la décomposition de I’AIBN qui
crée des radicaux libres et du diazote. Si les molécules de N2, ou d’autres molécules, sont toujours
présentes dans I’¢électrolyte polymere lors du cyclage alors elles peuvent entrainer une succession

de réactions. Tillmann et al. ont évalué les propriétés électrochimiques d’un électrolyte polymere
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gélifié contenant les mémes précurseurs que ceux utilisés dans notre étude.®? Ils réalisent par
polymérisation UV un copolymere statistique composé d’une succession de chaines de poly(oxyde
d’éthyléne) méthacrylé et de méthacrylate de carbonate de glycérol. Le polymere est ensuite imbibé
d’électrolyte liquide et ses performances électrochimiques sont évaluées. Ils n’observent aucune
réactivité / dégradation de leur électrolyte polymere et montrent une excellente rétention de
capacité sur plus de 80 cycles en cellule compléte. Il apparaissait donc que les groupements
fonctionnels utilisés et leur association étaient stables vis-a-vis du lithium, ce qui a motivé nos
travaux. Néanmoins, aux vues des nombreuses études et de notre propre expérience, il apparait
évident que les polycarbonates se détériorent spontanément en présence de lithium 3834 Ainsi, il
est surprenant de constater le contraire dans les travaux de Tillmann et al.3?® Finalement, comme
la synthése de nos électrolytes polymeéres gélifiés est réalisée en une seule étape, il est impossible
d’éliminer les impuretés éventuellement présentes dans les membranes, pouvant alors réagir et
empécher le fonctionnement de la cellule. Néanmoins, cela n’est pas le cas des électrolytes
polymeéres tout solides qui ont été purifiés (lavage du PGCM et séchage de LiTFSI) mais qui
présentent tout de méme un comportement chimique et électrochimique altéré. Ainsi un doute

subsiste concernant les bien-fondés de 1’étude de Tillmann et al.32°

Afin de mettre en évidence la réactivité du lithium, dans notre systeme, vis-a-vis de la matrice

polymeére, des électrolytes gélifiés réticulés pour les accumulateurs au sodium ont été synthétisés.

3. Electrolytes gélifiés réticulés pour les accumulateurs au sodium

1. Elaboration des membranes

Le protocole de synthése des électrolytes gélifiés réticulés a déja été décrit dans la toute
premicere partie de ce chapitre. Tres brievement, le GCM, le POE, I’AIBN et I’¢lectrolyte liquide
sont tout d’abord mélangés en boite a gants puis la solution est mise a réticuler, dans une boite de
Pétri en verre, sous atmosphére d’argon, dans une étuve a 70 °C pendant 15h. L’électrolyte liquide
utilisé est cette fois-ci NaClOs 1M dans PC. Afin de pouvoir comparer nos résultats, les deux
formulations d’¢lectrolyte polymere gélifié réticulé 5% POE 40% NaClO4 et 5% POE 60% NaClO4

ont été préparées.
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2. Evaluation des propriétés électrochimiques

e Détermination de la conductivité ionique

La Figure 54 décrit 1’évolution du Log(c) des deux membranes étudiées en fonction de la
température. La conductivité ionique des polymeres réticulés croit linéairement avec la
température. La membrane 5% POE 60% NaClOs qui contient une fraction de liquide plus
importante présente logiquement une plus faible résistivité. Les électrolytes polyméres gélifiés
pour les accumulateurs au sodium semblent beaucoup plus conducteurs ioniques que leurs
homologues au lithium. En effet, environ un ordre de grandeur a été gagné en passant du lithium
au sodium. Ainsi, le choix de I’électrolyte liquide et particulierement la nature du cation du sel a

une veritable influence sur les propriétés de transport de 1’électrolyte polymére.
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Figure 54 : Evolution du Log(s) en fonction de la température des membranes 5% POE 40%
NaClO, et 5% POE 60% NaClOsa.
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Les valeurs de conductivité ionique et d’énergie d’activation des formulations sont indiquées
dans le Tableau 8. Dans notre cas, I’énergie d’activation permet d’estimer la facilité / difficulté
d’un systéme a transporter les espéces ioniques au travers de sa structure. Plus 1’énergie
d’activation du matériau est faible, plus il permet un transport ionique efficace. Cette énergie
d’activation nommeée E, correspond au coefficient directeur des droites tracées sur la Figure 54. La

pente de ces droites « A » a pour équation :

—Ea

A=3303.R

avec R = 8,314 J.molt. K™

Les énergies d’activation des électrolytes polymeres réticulés sont relativement faibles
indiquant un transport ionique aisé. De plus, ces valeurs sont en accord avec celles reportées dans

la littérature des électrolytes polyméres réticulés.34

Tableau 8 : Conductivité ionique et énergie d’activation des électrolytes polymeres gélifiés.

Conductivité ionique (S.cm™)

30°C 50 °C 80 °C Ea (kJ.mol?)

5% POE 60% NaClOa4 2.10°° 4,5.10° 8.103 21

e Suivi du dépot et de la dissolution du sodium

La stabilité électrochimique des membranes a ensuite été caractérisée par voltamétrie cyclique
(Figure 55). Les courbes de CV, obtenues a 25 et 60 °C, de la membrane nommée 5% POE 40%
NaClOs est visible sur la partie droite du graphique. Lors du premier cycle, la réduction de
I’électrolyte polymére est observée a partir de 0,6 V et 0,9 V vs Na*/Na, a 25 et 60 °C
respectivement. L’intensité maximale du pic formé se trouve alors a un potentiel de 0,56 V. Le
plating puis le stripping du sodium sont visibles autour de 0 V. Finalement, aucun pic d’oxydation

de I’¢lectrolyte réticulé n’est visible par la suite. Lors des seconds cycles de CV, seul le dépot et la

159



Chapitre 3 : Electrolytes polyméres a base de carbonate cyclique pour les accumulateurs au lithium

dissolution du sodium sont observables. Les mémes constations peuvent étre faites pour la
membrane 5% POE 60% NaClOs4. En effet, 1’¢électrolyte gélifi¢ se réduit uniquement lors du
premier cycle de CV sans impacter le plating / stripping du sodium. Les pics oxydo-réduction, du
polymere et du sodium, apparaissent beaucoup plus intenses a 60 °C en raison d’une cinétique de
diffusion améliorée avec 1’¢élévation de la température. Finalement, les courbes de CV obtenues
avec le sodium sont semblables & celles du lithium. Effectivement, dans les deux cas, les
électrolytes polymeéres réticulés se réduisent essentiellement au cours du premier cycle. Le
potentiel de réduction des membranes apparait cependant plus élevé avec le lithium et alors

rédhibitoire pour le plating / stripping.
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Figure 55 : Voltammogrammes des membranes 5% POE 40% NaClO4 a) et 5% POE 60%
NaClOs b) enregistrées a 1 mV/s entre -0,5 et 2,5 V vs Na*/Na a 25/ 60 °C.

e Latenue en cyclage

Pour terminer 1’étude sur ces électrolytes polyméres, des mesures de cyclage galvanostatique
(GCPL) ont été réalisées sur les membranes 5% POE 40% NaClO4 et 5% POE 60% NaClOa. Les
solutions polyméres ont directement été déposées et réticulées sur les électrodes d’antimoine afin
d’améliorer le contact entre 1’¢électrode et I’¢lectrolyte. Les cellules ont ensuite été cyclées a 25 /
60 °C en demi-pile (Sh versus Na) dans des swageloks deux électrodes entre 0 et 1,5 V vs Na*/Na

a un régime de C/10 (e.i. 22mA.gsp) par rapport a 1’électrode d’antimoine. La Figure 56 reporte
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I’évolution des capacités spécifiques en décharge des ¢lectrodes d’antimoine en fonction du

nombre de cycles.
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Figure 56 : Cyclages galvanostatiques de [’antimoine cyclé a un régime de C/10 entre O et 1,5 V
vs Na*/Na a 25/ 60 °C en utilisant les membranes 5% POE 40% NaClOs a) et 5% POE 60%
NaClOa b).

La courbe GCPL de I’électrode d’antimoine cyclée a température ambiante en utilisant
uniquement 1’électrolyte liquide NaClO4 1M dans le PC est visible en Annexe 13. Au cours de la
premiere décharge, la réduction de 1’¢électrolyte liquide se produit entre 1 et 0,5 V puis le plateau
de sodiation de I’antimoine survient a un potentiel de 0,5 V et la phase NazSb est formée en fin de
décharge. La charge qui suit indique deux plateaux de désodiation a 0,76 et 0,86 V di a la formation
probable d’une phase intermédiaire NaxSb avant celle de Sb, respectivement.®*’ Les courbes GCPL
des deux membranes obtenues & 25 / 60 °C sont visibles en Annexe 14. Les courbes réalisées a 25
°C sont quasiment identiques a celle obtenue en utilisant un électrolyte liquide, avec les mémes
potentiels de réaction : la dé/sodiation de 1’antimoine & 25 °C est relativement stable. En revanche
a 60 °C, les courants mesurés en décharge sont beaucoup plus importants et les potentiels de
réaction plus élevés lorsque les électrolytes polymeres réticulés sont utilisés. La polarisation
augmente et la dé/sodiation de I’antimoine diminue, limitant fortement la rétention de capacité de
I’électrode. Les réactions / dégradation des électrolytes polymeéres réticulés semblent plus

importantes a 60 °C, ce qui est en accord avec les courbes de CV précédemment obtenues. De plus,
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contrairement aux courbes GCPL de Sb vs Li, on ne constate pas la réduction majeure de

I’électrolyte en début de décharge dans le cas du sodium.

Finalement la Figure 56, indique une cyclabilité extrémement limitée des électrodes
d’antimoine a 60 °C, avec une capacité quasiment nulle au bout du 5° cycle. La température a un
impact nefaste sur les électrolytes polymeres réticulés, modifiant probablement leur structure et/ou
leur composition chimique ce qui bloque ensuite la dé/sodiation de 1’électrode. Les rétentions de
capacité sont nettement améliorées a 25 °C, avec une capacité d’environ 400 mAh.g* maintenue
sur plus de 20 cycles avec une efficacité coulombique fluctuant autour de 80 %. Une perte de
capacité plus progressive est observée pour la membrane 5% POE 40% NaClOs. La quantité
d’¢électrolyte liquide confiné dans le réseau réticulé a aussi une influence sur les performances
électrochimiques des accumulateurs. Ainsi, par analogie avec les mesures effectuées au lithium, la
chute de capacité est corrélée a un faible rendement faradique démontrant qu’une partie des ions

(Li* ou Na*) est probablement piégée lors de la dégradation de 1’électrolyte.

En définitive, bien que ces résultats préliminaires montrent un début de cyclage a 25 °C, la
réactivité électrochimique des électrolytes polymeres apparait étre la premiére limitation pour
obtenir une cyclabilité correcte. De plus, cette réactivité semble augmenter avec la température
et/ou la quantité d’électrolyte liquide confinée, probablement parce que le transport de matiéres et

la cinétique de réaction sont favorisés.

Enfin il apparait que les électrolytes polymeéres réticulés soient beaucoup plus réactifs vis-a-
vis du lithium que du sodium. Cela est trés certainement dii au potentiel rédox du couple Li*/Li
plus réducteur que celui du couple Na*/Na qui impact la stabilité électrochimique des électrolytes
polymeres. Des analyses complémentaires (évaluation du nombre de transport, test en cellule
symétrique Li/Li...) seraient & prévoir pour élucider I’ensemble des problémes rencontrés durant
ce chapitre. Néanmoins ces résultats préliminaires permettent de dire que les électrolytes polymeres
réticulés préparés ici montrent une certaine efficacité, a optimiser, pour les accumulateurs au

sodium.
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6. Conclusion & perspectives

Au travers de ce chapitre, nous nous sommes intéresses a la synthese, a la mise en forme et a
la caractérisation physico-chimique d’électrolytes polymeéres a base de cyclocarbonate pour les

batteries au lithium / sodium.

Des électrolytes gélifiés réticulés ou simplement gélifiés ainsi que des électrolytes tous solides
ont été élaborés et ont permis d’étudier les performances du poly(méthacrylate de carbonate de

glycérol) dans une cellule électrochimique.

Il a été mis en évidence que ; les électrolytes polymeres synthétises a partir de méthacrylate de
carbonate de glycérol réagissent / évoluent durant le fonctionnement de la batterie, consommant
irréversiblement une partie du lithium / sodium et induisant la formation d’une couche de
passivation résistive a 1’interface électrode — électrolyte. Cela est probablement di a des
réticulations secondaires et/ou des détériorations des fonctions cyclocarbonates des polymeres au
profit de fonctions allylique (voir mécanisme de dégradation des cyclocarbonates). Ces
modifications intrinseques, provoquent la contraction du réseau et limitent finalement les propriétés
électrochimiques des électrolytes. La détermination du nombre de transport est une analyse que
nous aurions pu effectuer afin de mettre en évidence la faible migration des cations Li* / Na* au
travers des électrolytes. Des tests de plating / stripping en cellule symétrique Li/électrolyte/Li
auraient été trés intéressants afin d’évaluer la stabilité électrochimique des différents matériaux.
On notera aussi que différents anions (PFe, ClO4™ et TFSIY) ont été utilisés durant cette étude et
peuvent avoir des influences importantes sur les propriétés électrochimiques des électrolytes

polymeres.
Finalement, nous avons pu remarquer que les performances électrochimiques diminuent avec :

e La mobilité des chaines polymeéres : en effet, les électrolytes polymeéres réticulés semblent
se dégrader moins facilement que les électrolytes gélifiés et tous solides. L’étude sur le
sodium a aussi révélé que ’augmentation de la quantité d’électrolyte liquide présent dans
les membranes réticulé limité les performances electrochimiques des batteries. Il semblerait

que plus la Tg du matériau est faible moins bonne est sa stabilité électrochimique. Des
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analyses DSC sur les différents électrolytes polymeéres seraient necessaires pour confirmer
cette hypothese.

e La température de fonctionnement : bien que 1’¢élévation de la température améliore les
cinétiques de réactions, elle accélére aussi la dégradation des électrolytes polymeres.

e Le choix du couple rédox : en effet, les électrolytes polymeéres réticulés semblent beaucoup
plus réactifs vis-a-vis du lithium que du sodium. Cela est certainement d( au potentiel du
couple Li*/Li (-3,04 V vs ESH) plus réducteur que celui du couple Na*/Na (-2,71 V vs
ESH).

Néanmoins, dans le cas des électrolytes polymeres gélifiés réticulés, nous ne pouvons pas exclure
la présence d’impuretés engendrées par la synthése « one-pot » des matériaux. En effet, comme
aucune étape de purification n’est possible, il est probable que 1’élévation de la température
nécessaire a la réaction de polymérisation induise des modifications des précurseurs. Par exemple,
la décomposition de I’AIBN produit des radicaux libres et de 1’azote gazeux pouvant
potentiellement initier certaines dégradations. De plus, I’¢lectrolyte liquide peut aussi se détériorer
sous I’effet de la température durant la polymérisation de la membrane créant alors des sous-
produits plus ou moins néfastes. Quoi qu’il en soit, il apparait trés intéressant d’explorer la piste de
la polymérisation par irradiation UV, qui limiterait I’évaporation / dégradation de 1’électrolyte
liquide, réduirait la génération d’impuretés (excepté le photoamorceur) et diminuerait en méme

temps la durée de la synthese.
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Ces différentes études, menées durant ses trois années de thése, s’ inscrivent dans la continuité
des travaux réalises par C. Marino en 2012 et P. Antitomaso en 2016. Leurs investigations ont
permis de mettre en évidence le réle crucial du titane dans la réversibilité du mécanisme de
conversion de TiSnSb durant son fonctionnement dans une batterie Li-ion. La formation des phases
lithiées LisSb, LizSn. et des nanoparticules de titane métallique intimement mélangées pendant le
processus électrochimique de décharge, facilite les transferts de charge qui assurent la
reconstruction du matériau initial en charge, permettant une excellente rétention de capacité de
I’électrode de TiSnSb sur plus d’une centaine de cycles. De plus, d’autres études réalisées en
température ont montré, contre toute attente, une amélioration des performances électrochimiques
lors du cyclage de 1’électrode a 60 °C par rapport a 25 °C. Cela a pu étre corrélé, a mon début en
thése, a une diminution de la consommation / réactivité de 1’électrolyte simultanément & la
formation d’une SEI de nature différente, plus stable et passivante a 60 °C. Ainsi, il a été démontré
que le titane, bien qu’inactif vis-a-vis du lithium, joue un réle déterminant dans ces bonnes
performances puisqu’il permet la réversibilité du mécanisme de conversion et conduit la formation
d’une SEI stable. L’objectif de cette theése a donc été double avec i) I’investigation de I’influence
du métal de transition M dans les performances électrochimiques des matériaux de MSnSh et
ii) I’élaboration d’¢lectrolytes polymeéres efficaces a partir de poly(carbonate cyclique) permettant
d’accroitre la cyclabilité des matériaux.

Le chapitre 2 présente les performances électrochimiques, 1’étude du mécanisme de
dé/lithiation et du vieillissement des électrodes de NbSnSb cyclées a 25 / 60 °C. Ce matériau
possede des caractéristiques structurales proches de TiSnSb ainsi qu’un mécanisme
électrochimique similaire. Néanmoins, comme le démontre la Figure 57, leurs performances
électrochimiques sont tres différentes. En effet, NoSnSb permet une rétention de capacité d’environ
500 mAh.g™ sur 1000 cycles a 25 / 60 °C, alors que les capacités spécifiques de TiSnSb chutent,
plus ou moins rapidement, aux alentours de 200 cycles. Dans ’optique de comprendre ces
différences, plusieurs analyses en post mortem ont été réalisées en paralléle sur les batteries TiSnSb
et NbSnSb apres 400 cycles.
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Figure 57 : Capacités spécifiques des électrodes TiSnSb et NbSnSb cyclées entre 0,02 et 1,5 V vs
Li*/Li a un régime de 4C en utilisant |’électrolyte liquide LiPFs 1M EC :PC :3DMC + 5 % FEC
+1%VCa25/60 °C.

Des analyses de chromatographie en phase gazeuse couplées a un spectrométre de masse
(Figure 58), effectuées sur les séparateurs, ont permis d’examiner 1’évolution de 1’électrolyte
liquide durant le cyclage. Au bout de 400 cycles, on observe une consommation complete des
additifs a 25 °C ainsi qu’une dégradation de 1’éthyléne carbonate (EC) dans le cas de TiSnSb. Pour
NbSnSb une consommation compléte des additifs est uniquement constatée a 25 °C. A 60 °C, les
électrolytes liquides apparaissent moins dégradés dans les deux cas, puisque 7 et 4 % de FEC sont
retrouvés apres cyclage, dans les séparateurs des batteries NbSnSb et TiSnSb, respectivement. Il
apparait clair que la cyclabilité des deux électrodes dépend de la dégradation de 1’électrolyte
liquide. Globalement, plus sa consommation est importante moins bonne est la stabilité
électrochimique du systeme. Pour résumer, trois conclusions sont & extraire de ces données :

e Consommation de 1’¢lectrolyte plus importante lors du cyclage de 1’électrode de TiSnSb
par rapport a celle de NbSnSbh

e Le cyclage de TiSnSb et NbSnSb a 60 °C permet de limiter la dégradation de I’électrolyte
liquide

e Cyclabilité améliorée lorsque la réactivité de 1’électrolyte est minimisée
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Figure 58 : Chromatogrammes de [’électrolyte liquide LiPFe 1M EC :PC :3DMC + 5% FEC +
1% VC obtenu avant et apres 400 cycles, extrait des batteries TiSnSb/Li et NbSnSb/Li a
25/60 °C.

L’XPS a été utilisée pour caractériser la nature et la composition de la SEI formée a la surface
des électrodes apres 400 cycles. Un schéma représentant les analyses de la surface des particules
aprés cyclage a 25 / 60 °C est visible Figure 59. Dans le cas du cyclage a 25 °C, la SEI formée
autour des €lectrodes de TiSnSb est essentiellement composée d’alkyles et de carbonate de lithium.
Pour NbSnSbh la SEI est plus complexe et composée de plusieurs espéces dans des proportions
équivalentes, permettant d’améliorer la stabilité électrochimique des batteries. De plus, cela est en
accord avec les chromatogrammes (GCMS) puisque le carbonate de lithium provient
majoritairement de la dégradation de 1’éthyléne carbonate qui est plus importante pour 1’électrode
de TiSnSh. A 60 °C, les SEls sont en revanche beaucoup plus riches en LiF, provenant de la
dégradation du sel de 1’électrolyte, et la proportion de LioCOs est restreinte. Ainsi, ces SEIs
spécifiques sont trés clairement a ’origine des performances électrochimiques remarquables de
TiSnSh et NbSnSb en température. De maniére générale, il semblerait qu’une quantité importante
de carbonate de lithium ait un impact négatif, alors qu’une quantité élevée de fluorure de lithium

influence positivement la cyclabilité des électrodes. De ce fait, il est alors envisageable de déposer
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chimiquement une couche riche en fluor a la surface des électrodes (avant cyclage) créant ainsi une
«SEl artificielle » capable de limiter la dégradation de 1’électrolyte et d’améliorer les performances
des batteries.®

others N bS n S b Li,CO,
25 °C

Others Tis n S b Others N bS n S b
60 °C

Figure 59 : Représentation schématique de la composition de la SEI formée a la surface des
électrodes de TiSnSb et NbSnSb apreés 400 cycles a 25/ 60 °C.

Les analyses de spectroscopie Auger ont permis d’obtenir des informations complémentaires
concernant les morphologies des particules. La Figure 60 représente les images en coupe
transversale des électrodes de TiSnSb et NbSnSb obtenues aprés leur cyclage aux deux
températures. Une image de 1’électrode pristine (identique pour les deux matériaux) est visible sur
la Figure SI(3) 1. Globalement, les deux matériaux MSnSb sont bien reformés en fin de charge
apres 400 cycles a 25/ 60 °C et le mécanisme de conversion semble toujours s’opérer. Il n’y a pas
de ségrégation et/ou séparation de phase et on observe une dispersion homogeéne des éléments ainsi
que la formation de particules trés poreuses apres cyclage, ce qui permet de faciliter les variations
volumiques induites par la dé/lithiation des électrodes. Excepté pour 1’électrode TiSnSb cyclée a
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25 °C qui présente une expansion non-uniforme des particules avec la formation d’une structure
« cceur dense » enveloppée par une « coquille poreuse » (visible sur la superposition des éléments
Ti/Sn/Sb & 25 °C). La couleur blanche représente le cceur dense des particules entourées d’une

structure plus poreuse en rouge.

overlay - : 4, I i g overlay
C/O Ti/Sn/Sb 60 oc vt 7 <g}’ 4 C/O Nb/Sﬂ/Sb

des électrodes de TiSnSb et NbSnSb
obtenues apres 400 cycles a 25/ 60 °C.

Finalement, toutes ces analyses nous ont amenés a conclure que les différences observées entre
TiSnSb et NbSnSb ne sont pas en lien avec les mécanismes de conversion mais proviennent de la
réactivité des matériaux. En effet, il s’avére que TiSnSb a une réactivité de surface plus élevée qui
induit une forte dégradation de I’électrolyte et la formation d’une SEI moins stable, entrainant
I’isolation des particules et une cyclabilité limitée. Le probléme a présent est de savoir pourquoi

TiSnSb induit une dégradation plus importante de I’¢lectrolyte que NbSnSb :

e Est-ce que I’énergie de formation de la phase NbSnSb est inférieure a celle de TiSnSb :
AH°(NbSnSbh) < AH°(TiSnSb) ? Cette question nécessite la modeélisation des nombreuses
interfaces créées dans le systeme, entre les phases LisSb/LizSno./M formées en cours de
décharge.>*

e Le titane ne pourrait pas avoir un effet catalytique entrainant la dégradation prématurée de
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I’électrolyte ? En effet, le TiO2 est connu pour ses propriétés en photocatalyse permettant
la détérioration des composes organiques. Il est possible que les nanoparticules métalliques
de titanes genérées électrochimiquement détériorent massivement les molécules constituant
I’électrolyte. A la vue des différentes analyses, cette hypothése peut étre envisageable dans

notre systéeme.

Le deuxieme matériau étudié dans le chapitre 2, ZnSnSh,, a démontré des propriétés
électrochimiques surprenantes et remarquables dans une batterie Li-ion. En effet, 1’électrode est
capable de maintenir une capacité spécifique de 615 mAh.g™* sur plus de 200 cycles et affiche une
excellente tolérance a I’insertion / extraction de lithium a des densités de courant élevées. De plus,
des mesures operando, ont permis de mettre en évidence la formation d’un mécanisme quasi-
topotactique durant le cyclage du matériau. 1l apparait intéressant de sonder et de comparer
I’interface électrode - électrolyte ainsi que la morphologie des électrodes de ZnSnSh; avec celles
de TiSnSb / NbSnSbh. Ainsi, nous aurions aussi des informations concernant la nature et la
composition chimique de la SEI en fonction de la nature de M (Zn, Nb ou Ti) et de I’influence du

mécanisme réactionnel du matériau.

Le chapitre 3, s’est articulé dans la continuité de 1’étude effectuée sur les matériaux de
conversion d’électrodes négatives de composition MSnSb. Comme nous 1’avons constaté,
I’évolution de 1’électrolyte liquide au cours du cyclage joue un rdle déterminant sur la stabilité
électrochimique des accumulateurs. Pour rappel, I’ouverture des cellules contenant des électrodes
de TiSnSb obtenues apres 3000 cycles a 60 °C, avait révelé la formation d’un électrolyte gélatineux
obtenu par la décomposition des alkyles carbonates en température. L’objectif ici a donc été de
reproduire la synthése de ce gel, qui est certainement a I’origine des performances exceptionnelles
de ces matériaux en température, en élaborant des électrolytes polymeéres efficaces a partir de
poly(carbonates) cyclique. Pour cela différents électrolytes polyméres (gélifiés, réticulés et tous
solides) ont été synthétisés, caractérisés et étudiés électrochimiquement. Il est alors apparu que
I’optimisation des interphases ¢électrode — électrolyte est essentielle pour améliorer les
performances des batteries étudiées. Néanmoins, il s’est révélé dans notre cas, que 1’utilisation de
la brique élémentaire de méthacrylate de carbonate de glycérol provoquait la dégradation de
I’électrolyte polymére dit a une consommation irréversible de lithium / sodium et la réticulation

secondaire et/ou la détérioration des fonctions cyclocarbonates. De plus, nous avons pu constater
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des synergies entre la souplesse / flexibilité des matériaux, la température de fonctionnement des
membranes et le choix du cation utilisé (lithium ou sodium), influencant grandement les
performances électrochimiques des systémes. Bien que le but initial de cette étude n’a
malheureusement pas pu étre atteint, cela nous a permis de mettre en évidence la complexité des
différents mécanismes s’opérant durant le fonctionnement de la batterie, et les nombreux
parametres a contrdler (stabilité thermique, mécanique, électrochimique du polymere, ainsi que les
interfaces). Au vu de la littérature et de I’expérience acquise, il apparait tres compliqué de

reproduire ex situ les conditions expérimentales des membranes obtenues in vivo.

Comme nous avons pu le voir au cours de cette thése, les matériaux d’¢lectrodes négatives de
composition MSnSb ont démontrés des propriétés électrochimiques trés intéressantes, pouvant
fonctionner sur un nombre de cycles important ainsi qu’a des températures de cyclage et des
densités de courant élevées. Leur principale limitation provient de I’instabilité et de la dégradation
de 1’électrolyte liquide qui est a 1’origine de phénoménes complexes aux interfaces électrode —

électrolyte causant un impact nuisible sur la cyclabilité des systemes.

L’¢élaboration de cellules tout-solides présente un avantage indéniable pour accroitre la sécurité
des dispositifs embarqués. L’objectif a présent serait de développer des électrolytes solides plus
stables (électro)-chimiquement et thermiquement (autres que les méthacrylates), fonctionnant dans
une large gamme de températures. Etudier et optimiser les performances électrochimiques des
électrolytes polymeres semble étre une stratégie pertinente et nécessaire pour améliorer la tenue en
cyclage de nos matériaux de type MSnSh. De plus, les électrolytes polymeéres permettront
d’accommoder plus facilement les variations volumiques de ces matériaux d’électrode favorisant
alors une interface électrode — électrolyte intime, en comparaison avec les électrolytes solides

inorganiques telles que les verres ou les céramiques.

Pour terminer ce manuscrit, la Figure 61, représente globalement les différentes techniques des

caractérisations effectuées sur les composantes de la batterie.
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1. Chapitre 2 : Les électrodes négatives de composition MSnSb pour
les batteries Li-ion

1. Evaluation des performances électrochimiques de NbSnSb en tant que
matériau d’électrode négative pour les batteries Li-ion a haute
température

e Evolution de la polarisation de NbSnSb :
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Annexe 1 : Evolution du potentiel moyen en décharge et en charge de NbSnSb vs Li*/Li &
25/ 60 °C au cours du cyclage.
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e Evolution de la capacité spécifique des électrodes de Ge, Sb et Sn :

1000

b%] 25/60°C

m/ O Ge
m /] 0O Sb
m / O Sn

Discharge capacity (mAh/qg)

Cycle number

Annexe 2 : Evolution de la capacité spécifique en décharge des électrodes de Ge, Sb et Sb vs
Li*/Li a 25/ 60 °C au cours du cyclage.
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e Evolution des voltammogrammes et des impédances de NbSnSb :
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Annexe 3 : Evolution des voltammogrammes et des spectres d impédances de NbSnSb vs Li*/Li &
25/ 60 °C au cours du cyclage.
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e Evolution de I'impédance de NbSnSb & 60 °C lors d’un cyclage lent au régime (C/10) :
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Annexe 4 : Evolution de I'impédance de NbSnSb vs Li*/Li & 60 °C lorsqu 'un régime de C/10 est
appliqué.
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o Batterie complete NbSnSh/LiFePO4 cyclée a 60 °C :
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Annexe 5 : Courbes galvanostatiques de la batterie complete NbSnSb/LiFePOs lors du cyclage a
60 °C.
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2. Etude du mécanisme électrochimique de NbSnSb par des techniques

operando

Supporting Information (2): Understanding of the Electrochemical Lithiation Mecanism of
NbSnSb by Operando Measurements
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Figure SI(2) 1 : Galvanostatic profiles of the 1%, 2" and 1000" cycles a) Specific capacity with

coulombic efficiency as function of the number cycles b) of NbSnSb vs Li*/Li.

Table SI(2) 1 : Theoretical capacity of Sn, Sb, SnSh, TiSnSb and NbSnSb.

Material Theoretical mass Theoretical volume
capacity (mAh.g?) capacity (mAh.cm-3)
Graphite 372 805

Sn 994 7 236

Sb 660 4 409

SnSb 825 5734

TiSnSb 688 5084

Nb + Sn + Sb / NbSnSb 595 5058
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Figure SI(2) 2 : Cyclic voltammogram at the 2", 10", 50" and 150" cycles of NbSnSh a), and
TiSnSh b), recorded at 1 mV/s vs Li*/Li.
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Figure SI(2) 3 : XRD pattern of the vapour-grown carbon nanofibers (VGCF).

210



Annexes

10°

10

8 10 12 14

Component Number

PCA1 var. = 78.5317

PCA2 var. = 18.8394

PCA3 var. =1.0871

L I

]
M/\\\f\/\r

200 400 600

PCA4 var. = 0.53268

PGA1 Evolution

0 200 400 600

PCAS var. = 0.1223

PCAZ Evolution

PPCA3 Evolution

[—ror va.- masaross]

[rcares =zamans)|
a1

— Poaz o = eamaaosd

A\

0 10 20 30 40

Spactrum Number
PCA4 Evolution
03—
[~ Fomeg - e 1]

02 ™\
[ 2]

)
D41
02
03

o Yb 20 o 40
Specirum Number

03—
0 10 20 1 40
‘Spectrum Number

04 -
0 10 20 30 40

Spactrum Number

Figure SI(2) 4 : Variance plat a), first six principal components b) and evolution of the

Q
S—

Intensity (a.u)

Relative intensity

o
n

I3
n

e
@

o2

01p

corresponding scores c) obtained by PCA of the operando XRD patterns.

—Compo 1

Spectrum (#)

Figure SI(2) 5 : Reconstructed pure spectral a) and concentration profile b) obtained by MCR-
ALS of the operando XRD patterns.

211



Annexes

10?

10'F

100+

b)

4 6 8 10 12
Component Number

PCA1 var. = 86.695

PCA2 var. = 2.5179

PCA3 var. = 0.654

005 02
0 01
008 o
01 041
015 02
03
J 50 100 50 100
PCA4 var. = 0.4334 PCAG var. =0.39922
02 03
01 L
01
o
0
01
04
02 ‘02
03 03 03
0 50 100 0 50 100 () 50 100
PCA1 Evolution PCA2 Evolution 04 PCA3 Evolution
— oAt eg = ezt | —rerzeg o7 [—poAseg = 56ms]
008 (] 0alV W\\
Z 02}
01
d W
012 \ / of
04 W
H \, /
02
018 02 W
018 — 03 - o 04t =
0 40 80 0 220 4 80 o 20 40 80
Spectrum Number Spectrum Number Spoctrum Number
PCA4 Evolution PCAS Evolution PCAG Evolution

——PCAS g = 12.4326]

[—Pcaseg = 122481]

20 40 60
Spectrum Number

20 40 60
Specirum Number

0 20 40 &0
‘Spectrum Number
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Figure SI(2) 7 : Ex situ 119Sn Mossbauer spectrum of the first charge of NbSnSb electrode
recorded at 25 K and associated Mdssbauer parameters.
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Figure SI(2) 8 : Fit of the Nb, Sn and Sb K-edge EXAFS NbSnSb pristine and after 400 cycles,
and of TiSnSb after 400 cycles.

Table SI(2) 2 : Fitting results of the Nb, Sn and Sh K-edge EXAFS spectra of NbSnSb pristine,
after 400 cycles and TiSnSb after 400 cycles.

edge _ Jsample __shel | N | R | R ] s | o

Nb-Nb 2 2.8635 2.81(3) 0.008(9)
NbSnSb pristine 0.80
Nb-Sn(sb) 8 2.9345 2.91(1) 0.009(3)
Nb K-edge Nb-Nb 2 2.8635 2.67(3) 0.008(3)
Hiwsh Nb-Sn(sb 8 2.9345 2.89(3 Sl 0.012(3
400 cycles EOC EiSh) : 22 01205)
Nb-O 6 2.1000 2.06(6) 0.39(10) 0.016(3)
Sn-Sn(sb) 1 2.8635 3102) 0.008(9)
NbSnSb pristine Sn-Nb 4 2.9345 2.96(1) 0.80 0.009(3)
Sn-sn(sb) 8 3.513-3.622 3.60(5) 0.037(8)
Sn-sn(sb) g 3.163-3.351 3.16(2) - 0.022(3)
Sn K-edge 'E“g(S:"Sb 400cyclest s ¢ 4 2.856-2.934 2.900(8) : 0.005(1)
Sn-sn(sb) 4 2.8635 2.84(1) 0.59(3) 0.022(3)
Sn-sn(sb) 1 2.8635 2.88(1) 0.007(1)
flense Sn-Ti 4 2.9345 2.931(7 g 0.015(1
400 cycles EOC Ll : o) sl
Sn-Sn(sb) 4 2.8635 2.88(1) 0.60(5) 0.013(4)
Sb-Sn(Sh) 1 2.8769 2.98(2) 0.006(2)
NbSnSb pristine Sb-Nb 4 2.9345 2.925(7) 0.80 0.006(1)
Sb-Sn(Sh) 8 3.513-3.622 3.57(2) 0.016(2)
Sb-Sb(sn) 1 2.8769 2.85(2) 0.007(4)
NbSnsb 0.70(7)
Sb K-edge Mo i EoC Sb-Nb 4 2.9345 2.89(3) 0.019(3)
Sb-Sb(sn) 4 2.8635 2.85(2) 0.10(7) 0.007(4)
Sb-Sb(sn) 1 2.9404 3.08(1) 0.008(1)
= Sb-Ti 4 2.901-2.961 2.86(1 03663) 0.013(3
400 cycles EOC s -901:-2. -86(1) 013(3)
Sb-Sb(sn) 4 2.8635 2.87(2) 0.44(3) 0.008(4)
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3. Influence de I’¢électrolyte sur NbSnSh: comment évolue la SEIl a la
surface de 1’électrode

Supporting Information (3): Cross-Section Auger imaging: a suitable tool to study aging
mechanism of conversion type electrodes.

Silicon wafer Silicon wafer

SEl 10.0kV X S 10.0kV X220 WD 228mm  100pm

10.0kV X1600 WD 22.7mm Dgom SEl 10.0kV X3300 WD 22.7mm

Figure SI(3) 1 : Typical low a), b) and high c), d) magnification SEM images of a NbSnSh
electrode cross-section (here fresh, i.e. no cycling).
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Figure SI(3) 2 : Cumulative irreversible capacity losses (top) and average discharge/charge
potentials (bottom) versus cycling number for NbSnSb/Li coin cells cycled at 25 °C or 60 °C
between 0.02-1.5 V at 4C using 1M LiPFs EC:PC:3DMC without and with 5% FEC + 1% VC as
electrolytes.
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Figure SI(3) 3 : a) Carbon 1s and b) Oxygen 1s XPS core spectra of a pristine NbSnSb electrode
and NbSnSb electrodes extracted from NbSnSh/Li coin cells after 400 cycles at 25 °C and 60 °C
using 1M LiPF6 EC:PC:3DMC without and with 5% FEC + 1% VC as electrolytes.
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Table SI(3) 1 : XPS quantification data (in at.%) of a fresh NbSnSh electrode and NbSnSh
electrodes extracted from NbSnSb/Li coin cells after 400 cycles at 25 °C and 60 °C using 1M
LiPFs EC:PC:3DMC without and with 5% FEC + 1% VC as electrolytes.

Fresh 25°C 60°C 25°C 60°C
no add no add add add
B.E. (eV) At.% At.% At.% At.%
NDb 3d Nb metal 203.4-206.2 0.06 0.02 0.01 0.02 -
Nb oxide 206.2-209.0 0.5 0.05 0.02 0.02 -
Sn 3d Sn metal 484.2-492.6 0.07 0 0.01 0.01 -
Sn oxide 486.0-494.4 0.8 0.05 0.02 0.01 -
Sb 3d Sb metal 528.1-537.6 0.07 - - - -
Sb oxide 531.2-540.6 0.3 - - - -
IC1s c=C <284.0 199 0.4 0.3 - -
-CC. -CH 285.0 10.7 7.3 9.4 21.1 7.8
-CO 286.6 5.7 24 4.9 6.1 4.4
-CO (CMC) 287.4 20.9
-CO, 288.9 6.9 3.0 2.2 3.4 1.2
-CO, 289.9 1.5 9.2 6.7 3.2 0.5
T-TT* 2913 1.1
OligoVC 287.5-291.5 - = 2.9 2.5
|10 1s ROLi1 ~530 1.5 0.7 3.0 02
Nb. Sn. Sb oxides 5309 1.8
-CO,. CO, 532.0 6.6 31.5 274 16.9 5.7
-CO 5334 17.7 0.9 4.1 6.1 58
OligoVC 534.3 - = 2.2 2.1
F 1s LiF 684.9 6.5 7.2 5.9 23.6
Others >686.9 1.3 1.3 1.6 2.1
Cl 2p 198.4-200.0 0.1 0.04 0.02 0.04 -
Li 1s Total 553 35.5 33.7 27.1 41.8
P 2p PO, 133.4-134.3 0.14 1.9 0.2 1.1
POF, 134.7-135.6 - - - 1.1
PF, 136.8-137.7 0.2 0.12 0.2 0.1
Na 1s Na (CMC) - 5.3 - - - -
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10.0kV X1.500 WD 22.7mm 10

10.0kV X1500 WD 226mm 10um

Figure SI(3) 4 : SEM images of a pristine NbSnSb electrode surface as well as NbSnSb electrode
surface after 400 cycles using 1M LiPF¢ EC:PC:3DMC without and with 5% FEC + 1% VC at
25°C and 60 °C.
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| ———=v-we—
500nm

Intensity (a.u)

Figure SI(3) 5 : a) High resolution TEM (HRTEM) images of a pristine NbSnSb particle and b)
TEM-EDS analysis taken at different positions as indicated. It shows the presence of a thin
amorphous oxide layer at the TiSnSb particles surface and an interplanar distance space of 2.56
A corresponding to the family planes (211). The HRTEM experiments was carried out on a 200
kV JEOL 2200FS instrument equipped with an energy dispersive scattering (EDS) detector.
Thanks to Erwan Oliviero from PAC Chimie Balard, ICGM, Montpellier.

10.0kV X330 pm SEI 10.0kV

Figure SI(3) 6 : SEM images of a NbSnSb electrode cross-section after 400 cycles at 25 °C using
1M LiPFs EC:PC:3DMC taken a) before and b) after a SAM analysis. The SAM analysis area for
which sample damage is observed, due to the electron dose received, is indicated in yellow.
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4. ZnSnSb2 comme matériau d’électrode négative prometteur pour les
batteries Li-ion : performance et mécanisme

Supporting Information (4): ZnSnSh anode: A solid solution behavior enabling high rate
capability in Li-ion batteries
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Figure SI(4) 1 : XRD patterns of the Zn:Sn:Sb stoichiometric reaction by high energy ball-
milling at several mixing times.
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Figure SI(4) 2 : Comparison between ZnSnSh, XRD patterns obtained after high temperature
furnace or microwave synthesis.

ZnSnSh, was synthetized using microwave route (MW) by loading powders Zn (Alfa Aesar, -
100 mesh, > 99.9%) Sn (Aldrich, > 99%) and Sb (Alfa Aesar, -325 mesh, 99.5%), with an atomic
ratio 1:5:2 (Zn:Sn:Sh), in a vacuum sealed graphitized quartz tube. The tube was placed in an
alumina crucible containing carbon black. Then, the crucible reactor was located in a microwave
furnace and irradiated at 900W during 180 seconds. The recovered ingot was chemically etched
and washed as described previously in experimental section. MW ZnSnSh, XRD pattern (Fig. Sl
2) was compared to the high temperature synthesis. It is remarkable to see that ZnSnSh> can be
easily formed after only 180sec of irradiation. However, MW ZnSnSh, XRD shown a tiny increase
of the impurity quantity likely due to ultra-fast synthesis limiting the kinetic reaction / diffusion
and the chemical reorganization. Finally, using microwave irradiation presents a real interest for

its low cost, its simplicity and its rapidity
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Figure SI(4) 3 : Specific capacity as a function of current density among MSnSh compounds.
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Figure SI(4) 4 : Derivative curve of ZnSnSh2 cycled between 0.02 and 1.5 V vs Li*/Li.
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Figure SI(4) 5 : Normalized diffraction peaks areas of crystalline phases and associated
galvanostatic curve as a function of time during the first cycle.
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Figure SI(4) 6 : XRD patterns of the pristine ZnSnSbh2 and after the first cycle.
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2. Chapitre 3 : Electrolytes polyméres & base de carbonate cyclique
pour les accumulateurs au lithium

e Produits :
- Glycerol carbonate méthacrylate (GCM) : Specific Polymers, SP-40-001
- Tétraethylene glycol diméthacrylate (POE) : Sigma —Aldrich, 95%
- Azobisisobutyronitrile (AIBN) : Sigma —Aldrich, 98%

e Polymérisation radicalaire :

A 2 R®
3 3
Amorgage
R*+ M R—M*
* O o
R-M; + M — R—My. — Propagation
\5. ° "g.
-M, + R-M, R—M,.—R i
_ e . ar recombinaison
) 7, G P
Terminaison
-My + R-Mp R-M, + R—-M, . .
—_ par dismutation
\au. “ \% G
Rz_M" R A R_.M” ¥ é — Transfertde chaine & une espéce X

Annexe 6 : Principe de la polymérisation radicalaire.!

e Calcul pour I’¢laboration des électrolytes polymeres gélifiés :
Exemple de calcul pour un électrolyte polymeére gélifié contenant 5% de POE et 60% d’¢€lectrolyte
liquide :
- n(GCM) =2,5mmol
= m (GCM) =2,5.10° x 186 = 0,465 ¢
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5% molaire en POE correspond & n (POE) = 0,05 x 2,5 mmol = 0,125 mmol
= m (POE) = 0,125.10° x 330,37 = 0,0413 g

- 1% molaire d’AIBN : n(AIBN) = 0,01 x 2,5 mmol = 2,5.10 mmol

= m (AIBN) = 2,5.10° x 164,21 = 0,0041 g

60% molaire de LiPFs correspond & : n (LiPFe) = 0,6 x 2,5 mmol = 1,5 mmol
= V (Electrolyte liquide) =n/C =1,5.10%/1=1,5.10° L soit 1,5 mL

e Analyse infrarouge de 1’¢lectrolyte liquide :

5 8 i
¢ S &
S o & o
N o () * O
£ . b$$ s cf 3 § 2 o & <
N g b S 888 4
&¢ ¥ &y 09 Ffe ¢ ¥ ¢
S i K : & 9 b Lo ?b
| ' I ! 1 ! ' I
1800 1600 1400 1200 1000 800 600

Wavenumbers (cm™)

Annexe 7 : Analyse infrarouge de I'électrolyte liquide LiPFes 1M EC :PC :3DMC + 5 % FEC + 1
% VC.
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e Calcul de la conductivité ionique :

6000 / -
1 . Experimental Modeéele de fit

so004 — Fit SN e

e
£ 4000 ¢ =——— (S.cm”)
= ] R.m. (5)°
o) 2
— 3000 — ..
N € : épaisseur de la membrane (cm)
_? 1 d : diametre de 1a membrane (cm)

R =3023 Ohm

0 —
0 1000

1
5000 6000

1 1
2000 3000 4000
Re(Z) / Ohm

Annexe 8 : Diagramme Nyquist et protocole de calcul de la conductivité ionique.

e Courbe de voltamétrie cyclique de 1’électrolyte liquide :

0.50
LiPF, 1M EC:PC:3DMC + 5%FEC + 1%VC
0.25
g -—— stripping
£ ] Oxydation
§ 0.00 -
o | Reduction
-0.25 o |[=—— plating
1 mVis
] 25°C
'0-50 L) I ] I L] I L]
()} 1 2 3

Potential (V vs Li*/Li)

Annexe 9 : Voltamétrie cyclique de I'électrolyte liquide LiPFs 1M EC:PC:3DMC + 5% FEC +
1% VC enregistré 1mV/s entre -0,5 et 2,5 V a température ambiante.
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e Spectroscopie d’impédance avant et apres les cycles de CV :

a) 4000 - b) 600
3000
400 <
E E
K= £
© 00 o 5% POE 60% LiPF,
8 P 8
E . E r E
L 200 - & « OVC at25°C
z s . 0 - 3
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£ e o : OCV at 60°C
] P o < OCV at 60°C T ¥ 5" cycle at 60°C
ﬁ,f ; x%vf - 5" cycle at 60°C iy j
0 ' T T T r T y 0 T T T T r
0 1000 2000 3000 4000 0 200 400
Re,, / Ohm Re,, ! Ohm

Annexe 10 : Evolution des diagrammes Nyquist des membranes 5% POE 40% LiPF6 a) et 5%
POE 60% LiPF6 b) obtenues avant et apres les cycles de CV a 25/ 60 °C.

e Cyclage galvanostatique de 1’antimoine en utilisant un électrolyte liquide :

1.6 1 LiPF, 1M EC:PC:3DMC + 5%FEC + 1%VC
i 25°C
; . Charge
=4 1.0+ N
0 Polarization \
> Y
> . -
o Discharge
=
& 0.54
=y
(o]
o Sb vs Li
1 C/2:110 mAIQSb
[0-1.5V]
0.0 <
L] I L] l L] l L]
0 1 2 3 4
x (Li/ Sb)

Annexe 11 : Cyclage galvanostatique de Sb vs Li en utilisant I'électrolyte liquide LiPFs 1M
EC :PC :3DMC + 5% FEC + 1% VC a température ambiante.

226



Annexes

e Photographie des électrolytes polymeéres tout solides :

2:1 3:1 5:1

Annexe 12 : Photographie des différents électrolytes polymeéres tout solides préparés.

e Cyclage galvanostatique de Sb vs Na en utilisant un électrolyte liquide :

2.0 -
Sb vs Na
| NaClO, 1M PC C/0:22 mAlg_,
) ° '
5 . . [0-2V]
"o
p ]
7))
>
> 1.0 <
@
g ]
9
o 0.5
o
0.0 -
: : . I v T v
0 1 2 : )

X (Na/ Sh)

Annexe 13 : Cyclage galvanostatique de Sb vs Na en utilisant [’électrolyte liquide NaClO4 1M
dans le PC a température ambiante.
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e Cyclages galvanostatiques de Sb vs Na en utilisant les électrolytes polymeéres réticulés :

2.0
a) 5% POE 40% NaC|04 25°C
— ) —60°C
[
£ 164
“m
= .
g [
> 1.0
o )
I= \
3
o 0.5-
o
0.0 4
T T T ] ' ) v
0 1 2 3 4
x (Na/ Sb)
b) 2.0 4
6% POE 60% NaCIO4 _—25°C

Y
4]

1.0 -

0.5 1

Potential (V vs Na'/Na)

0.0 1

x (Na/ Sb)

Annexe 14 : Cyclages galvanostatiques des membranes 5% POE 40% NaClOs a) et 5% POE
60% NaClOs b) obtenus a un régime de C/10 (par rapport a ['antimoine) entre 0 et 1,5 V vs
Na*/Na a 25/ 60 °C.
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3. Techniques de caracteérisation spécifiques

1. Les analyses structurales operando
1. Lacellule in situ

La cellule utilisée lors des mesures operando est représentée en Annexe 15. Développée en
2010 le laboratoire du LRCS et de L’IMN,*° elle permet, grace a une(des) fenétre(s) de béryllium,
le passage de différents rayonnements (RX, Ry) durant le fonctionnement de la batterie. Cette
cellule peut étre utilisée suivant deux géométries, en fonction des besoins, qui sont la « réflexion »
et la « transmission ». Ainsi, différentes techniques d’analyse comme la DRX, la spectroscopie
Madssbauer, la spectroscopie d’absorption des rayons-X... peuvent étre réalisées pour caractériser
les changements structuraux du matériau d’électrode au cours de la réaction électrochimique. Les

deux dernieres techniques de caractérisation sont détaillées par la suite.

Electrode
Separator
I‘iil
Be

o
\
\
N
\
N
\
\
N\
\
\

Annexe 15 : Cellule in situ utilisée pour les mesures operando.34

2. La spectroscopie Mdssbauer de 1’étain

La spectrométrie Mossbauer est une spectrométrie d’absorption nucléaire : un rayonnement
électromagnétique de longueur d’onde A est absorbé par la matiere lors de la transition du noyau
d’un niveau d’énergie donné vers un niveau d’énergie plus élevé, a condition que 1’écart entre ces

deux niveaux soit de Eo = hc/A (h = constante de Planck, ¢ = célérité de la lumiére dans le vide).
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C’est ce que I’on appelle le phénoméne d’absorption résonante mais I’observation de ce
phénomene est rendue difficile dans le domaine des énergies nucléaires a cause du recul (photon
considéré comme un boulet de canon provoquant un effet de recul sur le noyau qui I’émet et sur
celui qui I’absorbe) et de la faible largeur d’émission / absorption (valeur de 1’énergie de recul trés
supérieure a celle de 1’énergie de transition). L’effet Mossbauer permet de s’affranchir de 1’effet
de recul en mettant la source et I’absorbeur a la température de 1’azote liquide. Découvert en 1958
par R. Mdssbauer, il donne la possibilité d'émission puis absorption sans recul d'un photon y par
des noyaux de méme nature dans un réseau cristallin. Seulement quelques noyaux Fe, Sn, Sb, etc...

peuvent étre sondés. La représentation schématique de la mesure est visible en Annexe 16.a.

a ) Source Sample Detector
&
o 22—
®
O 0O

100

©0 ©0
=] ©
1 1

Relative transmission (%)
2
1

96 - r - 1 117
-6 -4 -2 0 2 4 6

Velocity (mm/s)

Annexe 16 : Représentation schematique du fonctionnement d’un spectrometre Mossbauer a) et
exemple d’un spectre Mdéssbauer b).

Un spectre Mdossbauer est alors caractérisé par trois parameétres principaux qui sont: le
déplacement isométrique « & », 1’éclatement quadripolaire « A » et la largeur a mi-hauteur « T" »
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(Annexe 16.b.). Leurs unités sont données en mm/s et leurs valeurs vont étre différentes en fonction

de la nature, composition, degrés d’oxydation... de 1I’¢élément sondé¢.

3. La spectrométrie d’absorption des rayons-X

La spectrométrie d’absorption des rayons-X (XAS) est basée sur 1’absorption d’un photon X
qui provoque 1’¢jection d’un électron de la couche interne de 1’atome. Lorsque 1’énergie du
rayonnement est supérieure a 1’énergie de liaison de 1’électron, un photoélectron est créé, ce qui
donne lieu a I’augmentation drastique de 1’intensité d’absorption caractérisant le saut de seuil. Par
la suite, le photoélectron va interagir avec les atomes voisins, nous permettant d’obtenir des
informations précises sur la structure chimique du matériau. Ainsi, apres le saut de seuil deux
domaines sont distinguables. Le XANES pour « X-ray absorption near edge structue », qui indique
la structure électronique, la symétrie du site métallique, 1’état d’oxydation, et ’'EXAFS pour
« Extended X-ray absorption fini structure », qui renseigne sur le nombre, les types et les distances

avec les ligands / atomes voisins (Annexe 17).

1.2 T
XANES

—p

EXAFS
1 A/V\NJ\H—

o
™

Normalised Absorption
o
o

o
~

+—— Saut de seul

0.2

J Seuil K Nb
O ' 1 L

1.88 1.9 1.92 1.94 1.96 1.98
Energy (eV) x10*

Annexe 17 : Intensité normalisée de I'absorption de rayon-X en fonction de [’énergie de I’atome
de Nb dans NbSnSb. Les régions concernant le saut de seuil, le XANES et I'EXAF'S sont
indiquées.

231



Annexes

La plupart des mesures XAS sont réalisées au un synchrotron. Dans un premier temps des
électrons sont produits par un canon a électrons et sont ensuite accélérés dans un groupeur grace a
I’application un champ électrique. Par la suite, ils sont de nouveaux accélérés dans un anneau
accélérateur avant d’étre dirigé vers ’anneau de stockage ou leurs rayonnements seront utilisés par
les lignes de lumiéres. Dans cette derniére étape, des monochromateurs vont sélectionner 1’énergie
du faisceau désiré pour analyser I’échantillon. De cette fagon, on étudie 1’évolution de 1’intensité

de transmission en fonction de 1’énergie.

Dans cette étude, les mesures XAS ont été réalisées au synchrotron SOLEIL sur la ligne
« ROCK ».

2. Les analyses de surfaces
1. La spectroscopie photoélectronique X

La spectroscopie photoélectronique X (XPS) est utilisée pour obtenir des informations
concernant la composition atomique quantitative et chimique de surface d’un matériau. La mesure
repose sur la détection de photoélectron. En bombardant un échantillon par un faisceau de rayons-
X monochromatique ionisant, cela permet I’éjection d’un électron de cceur de 1’atome. L’énergie
cinétique de I’¢électron €jecté dépend de 1’énergie des photons et de 1’énergie de liaison (I’énergie
nécessaire pour éjecter 1’électron de la surface). Ainsi en captant et en mesurant 1’énergie cinétique
du photoélectron émis, il est possible de déterminer la nature, la composition des éléments
chimiques de la surface du matériau ainsi que l’orbitale de 1’¢lectron éjecté. Des spectres

représentant 1’ intensité nécessaire en fonction de 1’énergie de la liaison sont alors obtenus.

L’XPS est une technique d’analyse élémentaire quantitative non destructive permettant de
sonder une surface d’une centaine de micrométre (cela va déprendre de 1’appareil) sur une

profondeur de 50 — 80 A,

Dans notre étude, les analyses XPS et Auger (décrit dans le paragraphe suivant) ont été
effectuées a I’Institut des sciences analytiques et de physico-chimie pour I’environnement et les

matériaux (IPREM) a Pau, sur des electrodes post mortem. Aprés cyclage, les électrodes sont
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extraites de la batterie, en boite a gants, puis soigneusement lavées deux fois dans 1 mL de DMC

et envoyées sous atmosphere inerte d’argon pour les analyses.

2. La spectroscopie des électrons Auger

La spectroscopie des électrons Auger permet d’identifier les éléments constituants les
premieres couches atomiques a la surface des solides et est complémentaire a I’ XPS. Son principe
repose sur le mécanisme de 1’effet Auger. L’excitation d’un atome par un rayonnement ionisant
entraine ’éjection d’un électron de la couche interne. Un électron d’une couche plus haute en
énergie va remplir la place vacante induisant I’émission d’électron Auger (Annexe 18). Leurs
énergies cinétiques sont caractéristiques des éléments dont ils sont issus, ce qui permet de

déterminer la nature des atomes grace aux positions énergétiques spécifiques des raies Auger.

Un spectrometre Auger est semblable a un microscope électronique a balayage sous ultravide
(d’environ 10 Pa) équipé d’une microsonde locale permettant la détection d’électrons Auger.
Ainsi, il est aussi possible d’acquérir des clichés et de cartographier en X,y la répartition
superficielle des éléments. C’est une technique d’analyse non destructive, ou tous les éléments
(sauf H et He) sont identifiables, adaptée aux matériaux conducteurs, qui permet de sonder une

surface de 10-20 nm avec une profondeur de 10 nm.

E e Auger
E.=EpxE
Seuil d'ionisation
EI

ED
- @

—0—©@

o0

Excitation primaire
(e" ou rayons X) Désexcitation Auger
et ionisation primaire (et ionisation secondaire)

en couches internes

Annexe 18 : Principe de la spectroscopie aux électrons Auger.3>°
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Résumé

Actuellement, les batteries Li-ion sont massivement utilisées dans les dispositifs mobiles de notre quotidien, en
raison de leur performance élevée et leur flexibilité accrue. Du fait d’une croissance intensive de ces systemes de
stockage, la recherche scientifique s’est intéressée a ’amélioration de leur densité d’énergie, durée de vie et au
renforcement de leur sécurité. L’ objectif double de cette theése, en collaboration avec I’ADEME et Total, est d’élaborer
de nouveaux matériaux d’électrodes négatives de forte capacité et de développer des électrolytes polymeéres innovants
pour le fonctionnement de cette technologie dans des conditions plus sécurisées.

Les matériaux d’¢électrodes négatives de composition MSnSb, avec M un métal de transition, ont particuliérement
retenu notre attention en raison des performances électrochimiques remarquables et inattendues de TiSnSb en
température. Dans 1’optique de comprendre I’influence du métal de transition, 1’étude a porté sur la compréhension
des comportements électrochimiques des matériaux d’électrodes NbSnSb et ZnSnSb,. De ce fait, les mécanismes
réactionnels de lithiation / délithiation des matériaux ont été étudiés en profondeur, grace a des mesures operando
(DRX et Spectroscopie Mdssbauer). L ’évolution de I’interface électrode/électrolyte, pour différents électrolytes et a
différentes températures de cyclage, a été réalisee par différentes analyses de surface (XPS, Auger...). Ainsi la nature
et I’évolution de la couche de passivation (SEI), ont pu étre déterminées. Cette derniére étant a 1’origine du
vieillissement prématuré des batteries Li-ion, nous nous sommes orientés vers I’élaboration d’électrolyte polymére,
qui est un défi majeur pour améliorer la cyclabilité et la sécurité de ces dispositifs. Un intérét singulier, s’est porté sur
I’intégration des polycarbonates cycliques, et plus spécifiquement sur le glycérol carbonate méthacrylate, comme
brique élémentaire des matériaux polymeéres. Des électrolytes polyméres gélifiés, réticulés et tout solides, pour
batteries Li-ion et Na-ion, ont été réalisés afin d’en évaluer leur performance électrochimique.

Mots clés: Batteries lithium-ion, Electrodes négatives, Matériaux de conversion, Electrolytes polyméres,
Polycarbonates, Techniques operando.

Abstract

Currently, Li-ion batteries are widely used to power mobile devices, owing to their high performance and huge
flexibility. Societal issues lead the scientific research to improve the energy density, lifetime and enhance the safety
of this storage system. In this way, twice thesis objectives are develop: high capacity negative electrode materials for
the high energy density aspect, and innovative polymer electrolytes for more secure conditions, in collaboration with
ADEME and Total.

MSnSb negative electrode materials, with M a transition metal, have particularly caught our attention because of
the remarkable electrochemical performance and unexpected TiSnSb cycling in temperature. In order to understand
the transition metal influence, the study focused on the determination of the electrochemical behavior of NbSnSb and
ZnSnSh; electrode materials. The materials lithiation / delithiation reaction mechanisms have been depth highlighted
by operando measurements (XRD and Mdssbauer spectroscopy). The electrode / electrolyte interface evolution, for
different electrolytes and temperatures cycling, was investigated by several surface analyzes (XPS, Auger ...) to
determine the solid electrolyte interphase (SEI) composition. Because the Li-ion batteries aging is caused by the
formation of this passivation layer, we started to develop polymer electrolyte, which is a major challenge to improve
the cyclability and safety of these devices. Cyclic polycarbonates are notably, and more specifically polymeric
materials based on glycerol carbonate methacrylate. Electrochemical performance of gelled, crosslinked and all-solid
polymer electrolytes were evaluated for Li-ion and Na-ion batteries.

Keywords: Lithium-ion batteries, Negative electrodes, Conversion materials, Polymer electrolytes, Polycarbonates,
Operando measurements.
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