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Introduction générale 

Au lendemain des accords de la COP21, le contexte énergétique est au cœur des préoccupations 

françaises et mondiales. Les résolutions prises pour protéger l’environnement nécessitent le 

développement de ressources énergétiques décarbonnées. Depuis quelques années déjà, la part 

d’électricité produite à partir de sources renouvelables augmente, grâce à une prise de conscience 

écologique et des prix de fabrication qui diminuent (figure 1). Ces sources renouvelables sont 

aussi, pour la plupart, des sources intermittentes. Ainsi, pour pouvoir consommer ces énergies de 

manière continue il est impératif de développer les systèmes de stockage de l’énergie.  

 

Figure 1 : (a) Evolution de la consommation d'énergie entre 2014 et 2015 en fonction de la source d'énergie, 
(b) Evolution des coûts de l’éolien terrestre et du photovoltaïque à partir de ceux de 2008. D’après les 

chiffres de L’IEA[1]. 

La diminution de l’intérêt pour les énergies fossiles implique aussi le développement de véhicules 

électriques, qui nécessitent eux aussi d’embarquer des systèmes de stockage d’énergie. 

L’augmentation massive de la demande en véhicules électriques (figure 2) passe par le 

développement de batteries à hautes densités d’énergies. Ces hautes densités d’énergie entrainent 

nécessairement des exigences drastiques en termes de sécurité[2].  
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Figure 2 : Perspective des ventes annuelles de véhicules légers selon les technologies, selon[1]. 

Parmi toutes les technologies de batterie existantes, le Li-ion s’est rapidement développé pour 

répondre au cahier des charges de ces applications automobiles, avec notamment des densités 

d’énergie massique de près de 200 Wh.kg-1. Néanmoins, fonctionnant avec des électrolytes 

liquides, inflammables et nocifs, le passage de l’application électronique nomade à l’automobile 

pose des problèmes de sécurité. 

C’est pour pallier l’utilisation d’électrolytes liquides dangereux que la technologie lithium métal 

polymère (LMP) s’est développée. Les travaux de M. Armand ayant prouvé que le 

polyoxyéthylène avait la capacité de solvater les ions Li+, il s’est rapidement imposé comme 

électrolyte solide par excellence. Ce polymère possède, cependant, un inconvénient majeur : son 

caractère semicristallin entraine des conductivités faibles en dessous de sa température de fusion 

(60°C) et des tenues mécaniques insuffisantes au-dessus de cette température. Ces deux critères 

sont les deux points clés des électrolytes polymères. Une conductivité élevée induit une faible 

résistance et donc un meilleur fonctionnement de la batterie. La tenue mécanique permet 

d’empêcher la croissance dendritique du lithium lors de la recharge de la batterie (figure 3). En 

effet, l’utilisation du lithium métal pose ce problème de croissance dendritique. Lors de la charge, 

le dépôt de lithium ne se faisant pas de manière homogène, des dendrites croissent dans 

l’électrolyte et risquent d’entrainer un court-circuit de la batterie qui peut avoir des conséquences 

dramatiques.  
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Figure 3 : Nucléation et croissance d'une dendrite de lithium au court du temps. Dans une cellule 
Li/POE/Li selon[3]. 

Dans ces travaux de thèse nous avons deux objectifs principaux. Le premier est de diminuer la 

température d’utilisation du système. Le second est de lutter contre la croissance dendritique. 

Pour y répondre, nous avons utilisé la stratégie des copolymères à blocs qui permet d’obtenir une 

synergie entre les propriétés de différents polymères. 

La diminution de la température de fonctionnement entraine des gains énergétiques importants, 

la batterie fonctionnant partiellement pour se maintenir à température. Les dépenses d’énergie 

peuvent être importantes lorsque la température ambiante est basse, diminuant d’autant 

l’autonomie du système qui est un argument clé des véhicules électriques. Pour abaisser la 

température de fonctionnement, il faut abaisser la température de fusion du POE. Nous avons 

choisi dans ces travaux d’introduire des défauts au sein même de la chaine moléculaire, cassant la 

régularité du POE et gênant ainsi sa cristallisation. Ces polymères constitueront le bloc A du 

copolymère, qui en présence d’un sel de lithium assure la conductivité de l’électrolyte 

Ensuite, l’annihilation de la croissance dendritique peut être faite de deux manières différentes. La 

première consiste à utiliser un électrolyte plus dur que le lithium qui empêche la dendrite 

d’atteindre l’électrode positive et de court-circuiter la batterie. Pour cela, nous avons utilisé du 

polystyrène en tant que bloc B du copolymère. La seconde, basée sur les travaux de Chazalviel, 

passe par l’élaboration d’un électrolyte particulier ou seul le cation peut se déplacer. Ainsi, aucun 

gradient de concentration n’est créé ce qui bloque la nucléation des dendrites. Pour répondre à 

ses caractéristiques, nous avons utilisé le poly(4-styrenesulfonyl(trifluoromethylsulfonyl)imide) 

(PSTFSI) qui a déjà donné de très bons résultats. Nous avons aussi synthétisé deux nouveaux 

monomères dans le but d’augmenter encore les performances de ces électrolytes. Ces polymères 

sont alors employés comme bloc B des copolymères. 
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Ce manuscrit va s’articuler selon 5 chapitres : 

- Le chapitre 1 nous permettra d’introduire le sujet et de faire un état des lieux des 

recherches déjà existantes sur les différentes problématiques gravitant autour des 

électrolytes polymères. 

- Les synthèses des POE modifiés et des monomères ioniques seront décrites dans le 

chapitre 2 ainsi que leur polymérisation en copolymères à blocs. 

-  Les chapitres 3, 4, 5 seront consacrés aux caractérisations morphologiques, 

thermodynamiques, mécaniques, électrochimiques des copolymères. Chaque 

combinaison d’un bloc A et d’un bloc B est détaillée au sein d’un chapitre comme 

l’indique le tableau suivant. 

 

- Enfin, une partie perspectives et conclusions exposera les différentes stratégies que 

nous avons explorées en guise de perspectives à ces travaux, avant de conclure. 

  

[1] www.iea.org, (n.d.). 

[2] J.B. Goodenough, Y. Kim, Challenges for Rechargeable Li Batteries, Chem. Mater. 22 (2010) 587–603. 

[3] M. Rosso, C. Brissot, A. Teyssot, M. Dollé, L. Sannier, J.M. Tarascon, R. Bouchet, S. Lascaud, Dendrite 
short-circuit and fuse effect on Li/polymer/Li cells, Electrochim. Acta. (2006). 
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Chapitre 1 : Contexte historique de la 
technologie lithium métal polymère 

Mes travaux de thèse ont pour objectifs la synthèse et la caractérisation de nouveaux électrolytes 

polymères pour une application dans des accumulateurs fonctionnant avec une électrode négative 

de lithium métal. Ce chapitre a pour but de situer mes travaux de recherche dans le contexte 

actuel du stockage de l’énergie, il sera divisé en plusieurs sous parties présentant successivement 

les principes de fonctionnement des accumulateurs au lithium, la nature et la spécificité de ses 

constituants et notamment l’exposition détaillée de l’état de l’art des électrolytes polymères. 
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I. Les batteries lithium et leur contexte 

I.1. Principe de fonctionnement 

Un générateur électrochimique est un système permettant de transformer de l’énergie chimique 

en énergie électrique. Il est constitué de deux électrodes séparées par un électrolyte. Aux 

interfaces électrode/électrolyte ont lieu les réactions électrochimiques permettant la conversion 

directe de l’énergie chimique en énergie électrique. Si ces réactions sont réversibles, on parle alors 

de générateur électrochimique secondaire ou accumulateur électrique. Elles induisent une 

circulation d’électrons dans un circuit externe, qui génère un travail électrique. L’énergie chimique 

est proportionnelle à la différence de potentiels de Nernst entre les couples redox présents aux 

électrodes et à la quantité d’électron échangée. Pour que cela puisse fonctionner il faut donc que 

l’électrolyte soit isolant électronique, mais conducteur ionique et qu’il soit stable sur une large 

fenêtre électrochimique.  

Il existe plusieurs technologies d’accumulateur électrique, mais pour chacune d’entre elles on 

distingue cinq grandeurs caractéristiques : 

- La tension nominale, donnée en volt (V) elle représente la différence entre les 

potentiels des couples redox de chacune des électrodes. 

- La capacité électrique, exprimée en ampère-heure (Ah) ou Coulomb (C), elle traduit la 

quantité d’électricité stockée dans le système (pour un potentiel donné). 

- L’énergie spécifique, donnée en wattheure par kilogramme (Wh.kg-1) qui représente la 

quantité d’énergie délivrée par unité de masse, et son équivalent volumique, la densité 

d’énergie donnée en wattheure par litre (Wh.L-1). 

- La cyclabilité, donnée en nombre de cycle de charge/décharge, traduit la durée de vie 

du système. Pour des applications industrielles, un perte de 20% de la capacité initiale 

signifie la mort de la batterie. 

- L’efficacité coulombique, exprimée en pourcentage, traduit la proportion d’électricité 

restituée lors de la décharge par rapport à celle emmagasinée pendant la charge. 

I.2. Les différentes technologies d’accumulateur 

Les différentes technologies existantes se distinguent par les éléments qu’elles contiennent, 

électrodes positive et négative, et électrolytes. Pour des raisons de simplicité, les électrodes 
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positives et négatives pourront être qualifiées de cathode et d’anode, respectivement (l’oxydation 

ayant lieu à l’anode et la réduction à la cathode lors de la décharge de la batterie). 

La première technologie à voir le jour est la technologie plomb/acide, inventée par G.Planté[1] en 

1859, elle utilise une électrode négative de plomb et une positive d’oxyde de plomb, la 

conductivité ionique est alors assurée par les H+ et les SO4
2- de l’électrolyte à base d’acide 

sulfurique concentré. Ce type de batterie sera commercialisé une vingtaine d’années plus tard[2,3]. 

De nos jours cette technologie occupe toujours une place très importante (2/3 du marché global, 

figure 1) grâce à des applications telles que le démarrage des véhicules, où le poids important de 

ces accumulateurs ne pose pas de problèmes majeurs comparé à leur faible coût, et leur fort taux 

de recyclabilité. 

La seconde technologie est l’accumulateur nickel-cadmium (Ni-Cd)[4], il est mis au point en 1899 

par W. Jungner qui utilisa une électrode positive de nickel et une négative de cadmium, séparée 

par une solution aqueuse riche en KOH. Les principaux avantages de cette technologie sont sa 

longue durée de vie, sa faible autodécharge et sa capacité à fonctionner à des régimes élevés. Elle 

connait son apogée dans les années 1995, avant d’être remplacée par le nickel métal hydrure (Ni-

MH)[4] du fait de la grande toxicité du cadmium. L’accumulateur Ni-MH a pu être commercialisé 

en 1989[5] grâce à la découverte d’alliages métalliques capables de stocker de l’hydrogène sous 

forme d’hydrures dans les années 1960[6]. Cette technologie permet de stocker plus d’énergie que 

le Ni-Cd en évitant l’utilisation du Cd, ce qui a notamment conduit Toyota® à produire leur 

premier véhicule hybride fonctionnant avec ces accumulateurs en 1997[5]. 

Néanmoins, cette technologie Ni-MH n’est pas adaptée à des applications nomades telles que 

l’électronique portable, en plein essor au début des années 1990. Il a donc fallu trouver des 

systèmes de stockage plus légers et compacts, telle que le Li-ion. Cette technologie va connaitre 

une rapide expansion[7] dès sa commercialisation en 1991 par Sony®[8]. Grâce à sa haute densité 

d’énergie massique (100-200 Wh.kg-1) et volumique (220-400 Wh.L-1), le Li-ion s’est imposé 

comme la technologie incontournable sur le marché des appareils portables et plus récemment 

sur les marchés de masse tels que les véhicules hybrides, leur conférant une autonomie plus 

importante (Figure 1).  
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Figure 1 : Marché mondial d'accumulateurs secondaires en milliards de dollars[9]. 

Ce type d’accumulateur est composé d’une négative en graphite lithié, d’une positive en oxyde 

métallique noté LiMO2 (avec M= Ni, Co, Mn), et d’un électrolyte organique liquide. Cet 

électrolyte est un mélange de solvants organiques, principalement des carbonates (EC, PC, 

DMC…) pour leur forte constante diélectrique, permettant une solvatation efficace de sels de 

lithium (LiPF6, LiBF4, LiClO4, LiBC4O8 (LiBOB) ou LiN(SO2CF3)2(LiTFSI)). Cette solution est 

imprégnée dans une membrane poreuse Poly(fluorure de vinylidène) (PVdF), Polyéthylène (PE) 

ou Polypropylène (PP)) qui sert de séparateur entre les deux électrodes. Tous ces éléments font 

l’objet de recherches approfondies encore de nos jours du fait de l’intérêt de cette technologie et 

des conséquences socio-économiques qui en découlent.  

L’une de ces évolutions est apparue en 1994 grâce à des chercheurs de Bellcore®[10,11] : la batterie 

polymère lithium ion (PLiON). L’innovation réside dans l’utilisation d’un mélange contenant du 

copolymère PVdF-co-HFP (HexaFluoroPropylène) et un électrolyte liquide (LiPF6 dans EC : 

PC). L’avantage d’un tel mélange est que l’électrolyte liquide va gonfler les régions amorphisées 

par les motifs HFP, tandis que les régions cristallines assureront la tenue mécanique de 

l’ensemble. Cette évolution permet d’obtenir des performances semblables à celles d’un Li-ion 

classique (~150 Wh.kg-1), tout en éliminant les risques de fuite de solvant liquide et garantissant 

ainsi une meilleure sécurité. 
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Figure 2 : Densité d'énergie volumique en fonction de la densité d'énergie massique des différents 
accumulateurs[12]. 

Le diagramme en figure 2 classe les différentes technologies abordées dans cette partie en 

fonction de leurs densités d’énergies volumique et massique. Il nous permet de voir que les 

performances les plus intéressantes sont obtenues avec des accumulateurs à base de lithium 

métal. Les technologies Li-ion (et PLiON) et Li métal seront plus précisément décrites dans la 

prochaine partie, qui mettra en avant les avantages et les inconvénients de l’utilisation du lithium 

dans un accumulateur. 

I.3. L’utilisation du lithium 

Le lithium métal a été choisi très tôt comme matériau d’électrode négative pour deux raisons : 

c’est un métal extrêmement réducteur et aussi très léger. Il combine une électropositivité de -3,04 

V/ESH et une masse molaire de 6,94 g.mol-1. Avec de telles caractéristiques, le lithium est donc 

la négative ultime avec une capacité massique théorique de 3860 Ah.kg-1. Le dernier avantage du 

lithium est sa bonne conductivité électronique, cela lui permet d’être directement utilisé comme 

collecteur de courant ce qui représente un gain de poids important. 

Le premier test d’un générateur électrochimique à anode de lithium fut mis en place en 1949 par 

J.J. Hajek[13], il s’agissait cependant d’un générateur primaire, irréversible. Il a fallu attendre 8 ans, 

soit l’année 1957 pour que D. Herbert et J. Ulam[14] mettent au point une batterie rechargeable 

fonctionnant avec une électrode de lithium. Cette technologie fut industriellement fabriquée en 

1970 par Matsushita[15] (Panasonic®). 
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Les premiers accumulateurs au lithium métallique utilisaient comme matériaux de positive des 

composés d’intercalation capable d’insérer réversiblement les ions Li+ comme les chalcogénures 

de métaux (TiS2
[16], NbSe3

[17], MoS3
[18]). Néanmoins, des tensions nominales relativement faibles 

(< 2,5 V) entrainent des densités d’énergie peu satisfaisantes. La recherche de nouveaux 

matériaux s’orienta ensuite rapidement vers les oxydes de métaux de transition, tels que le 

vanadium[19] ou les oxydes lamellaires LixMO2 (avec M = Co, Ni ou Mn)[20,21], qui permettent 

d’atteindre des tensions de travail plus élevées (de 3,5 à 4 V vs. Li+/Li) et par conséquent des 

densités d’énergie massique importantes (170 Wh.kg-1). Malgré le développement de nouveaux 

matériaux d’électrode positive, l’utilisation du lithium métallique a rapidement posé des 

problèmes de sécurité[22,23]. 

Le principal problème de ces technologies lithium métal rechargeables fonctionnant avec des 

électrolytes liquides intervient lors de la charge. Durant cette étape, le lithium sous forme Li+ 

vient se réduire en lithium métallique sur l’électrode de lithium. Ce dépôt ne se fait pas de 

manière homogène[24,25], formant ainsi des dendrites (Figure 3). Ces dendrites peuvent croitre 

jusqu’à atteindre l’autre électrode créant ainsi un court-circuit qui peut entrainer la fonte de la 

dendrite par surchauffe[26] (effet fusible), mais, phénomène plus grave, ce surplus d’énergie peut 

aussi enflammer l’électrolyte. Ces divers problèmes de sécurité entrainent en 1989 l’arrêt de la 

commercialisation des premiers accumulateurs au lithium métallique. 

 

Figure 3 : Principe de fonctionnement (défaillance) d'un accumulateur au lithium métal. 

Pour pallier ce problème, deux approches ont été déployées avec succès. La première consiste à 

abandonner le lithium métallique en le remplaçant par un matériau d’insertion, tel que le graphite 
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lithié LiC6. Ainsi, le lithium reste sous forme Li+, empêchant tout dépôt irrégulier de lithium 

métal. Cette avancée fondamentale, baptisée « rocking chair », a donné naissance à la technologie 

Li-ion. La seconde approche conserve la négative de lithium métal mais remplace l’électrolyte 

liquide par un électrolyte polymère solide[27], limitant ainsi mécaniquement la croissance 

dendritique de lithium[28]. Cette technologie est appelée LMP, pour Lithium Metal Polymer. 

I.4. L’accumulateur Li-ion 

Le principe du « rocking chair », sur lequel est basé le Li-ion a été développé dans les années 

1980, il repose sur des études[29–31] montrant la réversibilité, à faible potentiel, du processus 

d’insertion-désinsertion du lithium dans un matériau carboné[32]. En 1991, Sony® commercialise 

le premier accumulateur à électrode négative en graphite lithié[33] fonctionnant à 3,6 V vs. Li+/Li 

et avec des densités d’énergies supérieures à 80 Wh.kg-1. Il représentait déjà la moitié du marché 

des accumulateurs pour applications portables en 1998, soit seulement 7 ans après sa 

commercialisation. 

Ici, le couple redox mis en jeu à la négative n’est plus Li+/Li mais LiC6/C6 avec un potentiel 

standard supérieur de 150 mV vs. Li+/Li. Ce changement d’électrode implique aussi une 

augmentation importante de poids, car désormais six carbones sont nécessaires à la réaction 

d’oxydoréduction pour un seul lithium, ce qui se traduit par une baisse importante de la capacité 

massique. Si l’on passe du lithium (3,86 Ah.g-1) au graphite lithié (0,372 Ah.g-1), cela se traduit par 

une chute de la capacité massique théorique d’un facteur 10.  

Un autre élément important de ce système est l’électrolyte. Ce dernier est constitué d’un sel avec 

une faible énergie réticulaire, pouvant être fortement dissocié grâce à un solvant avec une forte 

constante diélectrique couplée à une faible viscosité. Classiquement, on retrouve un mélange de 

carbonates (cyclique comme le carbonate d’éthylène (EC), qui assure la forte constante 

diélectrique, et linéaire comme le diméthylcarbonate (DMC) qui assure la faible viscosité) dans 

lequel est solubilisé 1 mol.L-1 de LiPF6. Le but de ce mélange est de garantir une forte mobilité, 

permettant une conductivité ionique importante[34] (10-2 S.cm-1). Enfin, l’électrolyte doit être stable 

chimiquement et électrochimiquement pour préserver la durée de vie et les performances de la 

batterie.  

Néanmoins, il y a plusieurs inconvénients à utiliser un tel mélange dans un accumulateur lithium. 

Le premier relève de la pression de vapeur saturante élevée. Comme le système est fermé 

hermétiquement, en cas de forte chaleur la pression interne peut fortement augmenter pouvant 

entrainer la rupture de l’emballage dont les conséquences peuvent être dramatiques. En effet, 
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l’exposition à l’air ou à l’humidité du graphite lithié va entrainer une réduction violente de l’eau 

entrainant un dégagement de chaleur important, qui peut être source d’un incendie du fait du 

caractère inflammable des solvants utilisés. Le second inconvénient vient du sel. Le LiPF6 

possède une température de décomposition autour de 80°C. Il se décompose en formant LiF et 

LiPF5 qui par son caractère acide fort de Lewis entraine la polymérisation des carbonates, libérant 

du CO2 et du HF, extrêmement nocif pour le système et les usagers. Bien que ce sel présente des 

désavantages, il est le meilleur compromis entre bonnes performances, dangerosité et coût[34], 

c’est pourquoi on le retrouve très fréquemment dans les systèmes actuels. 

Les systèmes Li-ion ont d’ores et déjà montré leurs limites dans des applications nomades 

toujours plus gourmandes en énergie[35]. Pour aller au-delà, il est nécessaire d’opérer un 

changement radical de la chimie de l’électrolyte, et des matériaux d’électrodes. La nécessité 

d’augmenter les capacités de stockage a amené le développement de la technologie LMP, 

notamment dans le marché des véhicules hybrides, dans lequel il est essentiel d’assurer une 

sécurité irréprochable de la batterie.  

I.5. La technologie LMP 

Dans un système LMP, le sel de lithium est dissout dans une matrice polymère sans présence de 

solvant liquide. Ceci a été rendu possible grâce aux travaux de P. V. Wright[36,37] qui montra pour 

la première fois que le poly(oxyde d’éthylène) (POE) était suffisamment solvatant pour solubiliser 

des sels d’alcalins. C’est ensuite M. Armand[38] qui imagina le potentiel que cela représentait en 

tant qu’électrolyte dans un accumulateur. Le POE est un polymère semi-cristallin, avec une 

température de fusion autour de 60°C. Il est capable de solvater les ions Li+ grâce à la fonction 

éther de son motif de répétition[39]. Sa faible température de transition vitreuse (Tg) lui assure une 

forte mobilité des chaines, facilitant le transport ionique[40]. Il a l’avantage d’être solide, bien que 

visqueux au-dessus de sa température de fusion (Tf).  

Cependant, ce matériau possède une limite principale : la conductivité ionique des électrolytes à 

base de POE, en dessous de la température de fusion, est insuffisante. Les systèmes LMP 

utilisent donc une partie de leur énergie pour rester chauds (généralement entre 80°C et 90°C), 

c’est ce qui les oriente vers des applications avec une quantité importante d’énergie comme les 

véhicules électriques ou le stockage stationnaire. Dans de telles applications, la sécurité est un 

enjeu primordial, c’est pour cette raison qu’un nombre croissant de chercheurs se concentre sur 

les électrolytes solides, en essayant notamment d’augmenter les conductivités à basse température 

afin de diminuer les températures de fonctionnement. 
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Dans la prochaine partie, nous nous intéresserons aux différentes approches portant sur 

l’amélioration des électrolytes polymères. 

II. Les électrolytes polymères pour batterie Li 

Pour pouvoir répondre au cahier des charges de la technologie LMP, l’électrolyte polymère doit 

répondre à trois critères essentiels : 

- Le premier est la conductivité ionique. Si elle n’est pas suffisante, la résistance entre 

les électrodes sera trop importante, il sera alors impossible de charger ou décharger la 

batterie avec des densités de courant intéressantes (>C/5). 

- Le second concerne la stabilité électrochimique. Il faut que la fenêtre de stabilité soit 

la plus étendue possible pour garantir au système une densité d’énergie intéressante et 

une sécurité accrue. Notamment, il faut que l’électrolyte soit stable au contact du 

lithium métal, ou qu’il forme une interphase stable, appelée SEI pour Solid Electrolyte 

Interphase. 

- Le troisième est la tenue mécanique. Comme nous l’avons vu dans la partie 

précédente l’utilisation du lithium métal implique la formation de dendrites. Pour 

bloquer la croissance de ces dendrites, Newman et al.[28] suggèrent l’utilisation 

d’électrolytes avec un module de cisaillement supérieur à 1 GPa. 

Après les découvertes de Wright[36,37] et Armand[38] prouvant que des sels inorganiques peuvent 

être solubilisés par des polymères, et de fait servir d’électrolytes, de nombreuses recherches se 

sont développées autour de cet axe. Plusieurs polymères ont été testés[41] dès lors qu’ils 

possédaient une fonction polaire : éther, ester, aziridine, sulfure et autres phosphazènes. A titre 

de comparaison les courbes de conductivité en fonction de la température de certains de ces 

polymères sont présentées dans la figure 4 ci-dessous.  
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Figure 4 : Conductivité en fonction de 1000/T pour différents polymères[42]. 

Comparés au POE, certains polymères ont des nombres donneurs trop faibles pour pouvoir 

solvater une quantité suffisante de sel de lithium. Ceci implique une dissociation trop partielle du 

sel, et donc une conductivité nettement inférieure. D’autres présentent des Tg trop élevées pour 

permettre une bonne dynamique moléculaire. Le POE, grâce aux éthers situés à la bonne distance 

les uns des autres, va interagir avec le cation Li+ pour former une sphère de solvatation 

comprenant 4 à 5 oxygènes[43],[44]. Cette interaction est responsable de la bonne dissociation des 

sels dans le POE. Ils sont ensuite transmis d’une chaine à l’autre selon le mécanisme présenté 

dans la figure 5. 

 

Figure 5 : Mécanisme de transport du Li+ de chaine POE en chaine POE[45]. 
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Ce mécanisme est rendu possible grâce à la dynamique moléculaire élevée du POE (Tg=-60°C). 

Ce mécanisme n’intervient que dans les zones amorphes du polymère, ce qui implique que le 

POE doit être utilisé au-dessus de sa Tf. 

Le second avantage que présente le POE en tant qu’électrolyte polymère, est sa stabilité 

électrochimique. Tout d’abord, il est électrochimiquement stable jusqu’à 3,8 V vs. Li+/Li ce qui 

permet d’obtenir des batteries avec de fortes densités d’énergie. Ensuite, du côté de la négative, 

les polyéthers type POE forment une SEI au contact du lithium. Elle est constituée de produits 

résultant de la dégradation du POE ou d’impuretés qu’il contenait. Elle est mince et durablement 

stable, ce qui est un réel avantage de ce type d’électrolyte[46]. 

S’agissant du dernier critère, la tenue mécanique, l’utilisation du POE dopé avec un sel de lithium, 

au-dessus de sa Tf induit qu’elle n’est pas suffisante pour stopper la croissance dendritique du 

lithium[26,47] (figure 6).  

 

Figure 6 : Image MEB d'une dendrite de lithium entre deux électrodes de Li métal, selon[26]. 

Pour pallier ces problèmes de température d’utilisation et/ou de tenue mécanique, cinq stratégies 

distinctes ont d’abord été mises en place :  

- Les électrolytes solides polymères (SPE)[41]: cette stratégie consiste à ajouter 

simplement un sel de lithium dans un polymère résistant, pour lui conférer une 

conductivité ionique. Il est possible de changer la nature de ce sel ainsi que sa 

concentration pour obtenir de meilleures performances. En effet, l’anion du sel peut 

avoir de fort impact sur les propriétés du polymère, faire baisser sa cristallinité et sa Tf 

par exemple. 

- Les électrolytes polymères dans le sel[48] : dans ces électrolytes la quantité de sel est 

beaucoup plus importante que dans les électrolytes classiques (>50%m). Aussi appelés 

électrolytes caoutchouteux, ils permettent d’obtenir de bonnes conductivités jusqu’à 

basse température, mais le prix élevé des sels représente un frein important. 
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- Les électrolytes gélifiés[49] : ce sont des électrolytes polymères dans lequel est ajouté 

un solvant. Le rôle de ce solvant est d’augmenter la dynamique moléculaire et de 

prendre en charge une partie de la solvatation du Li+, donnant un électrolyte avec une 

meilleure conductivité à basse température, mais de moins bonnes tenues mécaniques. 

- Les électrolytes composites[50] : des charges organiques ou inorganiques sont 

dispersées dans un SPE. Ces charges ont un premier rôle de renfort mécanique, mais 

peuvent aussi abaisser le taux de cristallinité de l’électrolyte. 

- Les électrolytes copolymères : cette stratégie permet de conserver les avantages du 

POE tout en apportant de nouvelles propriétés en choisissant judicieusement le 

copolymère. Cette stratégie donne accès à de très nombreuses combinaisons avec des 

propriétés spécifiques. 

Les caractéristiques de ces différents électrolytes à base de POE seront plus largement discutées 

dans les prochaines parties 

II.1.  Les électrolytes solides polymères linéaires 

L’un des premiers paramètres variables sur ces électrolytes est la masse molaire. On définit la 

masse d’enchevêtrement critique, masse au-delà de laquelle les chaines polymères peuvent 

s’entremêler, ce qui permet d’assurer la tenue mécanique. La conductivité, quant à elle, diminue 

avec l’augmentation de la masse molaire jusqu’à atteindre un palier au-delà de cette masse 

critique[40]. Il faut donc trouver l’équilibre idéal entre conductivité et tenue mécanique. 

Par ailleurs, un électrolyte est constitué d’un solvant, ici le POE, et d’un soluté, le sel de lithium. 

De nombreuses recherches se sont penchées sur le sel idéal à utiliser dans les électrolytes à base 

de POE. 

Le premier critère influençant le choix du sel est évidemment sa solubilité, car tous les sels de 

lithium ne sont pas forcément solubles et/ou dissociés dans le POE. En termes de concentration, 

les ratios OE/Li (qui représentent le nombre de mole d’oxyéthylène par mole de lithium) 

typiques de ces systèmes sont compris entre 30 pour les plus dilués et 8 pour les plus 

concentrés[51,52]. Pour faciliter sa dissociation, il faut qu’il ait une faible énergie réticulaire qui est 

généralement obtenue grâce à une forte délocalisation de la charge de l’anion. Cependant, il faut 

aussi que le sel soit le moins toxique, dangereux et couteux possible, dans l’optique d’une 

application à grande échelle. Les sels classiquement utilisés dans les systèmes Li-ion (LiClO4, 

LiAsF6 et LiPF6) possèdent de mauvaises propriétés de transport en électrolyte solide, ainsi 
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qu’une incompatibilité avec les systèmes haute température. Cela les a rapidement écartés des 

applications LMP. Il a donc fallu d’autres paires d’ions pour les technologies LMP.  

En 1988[53] sont décrits des sels à base de sulfonimidure, notamment le lithium 

bis(trifluoromethanesulfonimide), LiTFSI (figure 7). Cette nouvelle famille d’anion permet 

l’élaboration de nombreux sels. Grâce à la mésomérie du motif -SO2-N-SO2- combiné au 

caractère électroattracteur de groupements fluorés juxtaposés, la charge négative est fortement 

délocalisée sur les 4 oxygènes et sur l’azote[54]. Ceci favorise une forte dissociation de la paire 

d’ions entrainant des performances en termes de conductivité très intéressantes. De plus, ils 

possèdent une bonne stabilité électrochimique[55]. Les sulfonimidures ont donc rapidement fait 

l’objet de nombreuses recherches. Seul un problème de compatibilité avec les collecteurs de 

courant en aluminium, dû à la complexation des ions Al3+ par les anions TFSI-, vient ternir le 

tableau[56]. 

Dans cette famille, le sel donnant les meilleures conductivités est le LiFSI[57]. Sa structure 

chimique, présentée en figure 7, est très proche du LiTFSI mais le fait d’avoir un fluor 

directement fixé sur les SO2 améliore encore la délocalisation de la charge négative. Néanmoins, il 

présente un coût de synthèse très élevé à cause d’une purification difficile. 

Une autre famille de sel fréquemment utilisé est basée sur les borates tels que le lithium-

bis(oxalate)borate (LiBOB). L’anion de ce sel possède aussi une charge négative largement 

délocalisée lui conférant un fort taux de dissociation. De plus, l’absence de groupement fluoré lui 

confère un avantage écologique sur les autres sels décrits. Il est principalement décrit dans les 

accumulateurs Li-ion à électrolyte liquide, mais des études ont montré qu’il pouvait être utilisé 

avec du POE[58].  

 

Figure 7 : Structure des différents anions décrits. 

Le transport ionique, les propriétés thermodynamiques et la tenue mécanique d’un électrolyte à 

base de POE sont dépendants de la quantité et de la nature du sel.  

La conductivité est directement liée à la concentration ci et la mobilité µi des ions suivant 

l’équation (1) :  
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avec zi, la charge de l’ion et F le Faraday. 

La première solution pour augmenter la conductivité est donc d’augmenter la concentration en 

sel. Ceci n’est vrai que jusqu’à une certaine concentration, au-delà, les charges interagissent entre 

elles et leurs mobilités s’en trouvent fortement impactées. De plus, comme nous l’avons vu 

précédemment, le mécanisme de transport des ions Li+ se fait en passant d’une chaine à l’autre, 

grâce à la coordination avec les oxygènes du POE, mécanisme facilité par la dynamique 

moléculaire locale. Mais, les liaisons entre le lithium et les oxygènes créent une réticulation 

physique des chaines POE qui diminue la dynamique moléculaire. Ceci s’illustre très simplement 

par l’augmentation de la température de transition vitreuse avec l’ajout de sel dans le polymère[59]. 

L’ajout de sel a aussi une influence sur la cristallinité du polymère. Le POE étant une phase pure, 

lorsqu’on ajoute des impuretés, sa température de fusion baisse comme son taux de cristallinité. 

A. Vallée et al.[59] ont déterminé le diagramme de phase du complexe POE/LiTFSI montrant 

l’existence de composés définis à très fort taux de sel, ainsi qu’une brèche de cristallinité pour des 

rapports OE/Li compris entre 8 et 16. A des concentrations de sel plus faibles, l’électrolyte a une 

température de fusion légèrement inférieure au composé pur du fait de la présence de ce sel[54]. 

D’après les travaux précédemment cités[59], l’optimum de conductivité d’un électrolyte à base de 

POE/LiTFSI se situe autour d’un ratio OE/Li de 25 à 50°C et de 15 à 100°C, avec des 

conductivités de 3.10-4 S.cm-1 et 2.10-3 S.cm-1 respectivement. De telles valeurs de conductivité 

sont tout à fait encourageantes pour une utilisation de ces électrolytes en batteries LMP.  

En conclusion, le POE dopé avec un sel de lithium présente de nombreuses qualités pour être 

utilisé en tant qu’électrolyte solide dans des systèmes LMP. Il possède, cependant, quelques 

inconvénients : il doit être chauffé au-dessus de sa Tf pour assurer une bonne conductivité 

ionique, mais à cette température il perd toute tenue mécanique, posant des problèmes de 

sécurité. Ces inconvénients ouvrent des voies d’amélioration des performances des électrolytes à 

base de POE. 
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II.2. Améliorations des électrolytes à base de POE 

II.2.a. Augmentation de la conductivité à basse 

température 

i. Les électrolytes gélifiés  

Dans le but d’augmenter la conductivité du POE, et de diminuer la température d’utilisation des 

électrolytes, une solution simple est d’ajouter des solvants dans le POE (gélification). Ces 

molécules de solvant vont s’intercaler entre les chaines de POE, ce qui aura pour effet de 

diminuer les températures de transition vitreuse et de fusion ainsi que le taux de cristallinité, 

augmentant du même coup la dynamique moléculaire, et donc la conductivité. De plus, les 

molécules utilisées présentent de fortes constantes diélectriques (εr=65,5 pour le carbonate de 

propylène[60], εr=90,5 pour le carbonate d’éthylène, εr=56,5 succinonitrile[61], par exemple) 

facilitant ainsi la dissociation et la solvatation des sels. Les cations Li+ vont pouvoir interagir avec 

les éthers du POE et avec les molécules de solvant, améliorant considérablement la conductivité. 

Il est aussi possible d’utiliser des oligomères de POE[62] (faibles masses molaires et faibles Tf) 

pour casser la cristallinité du POE et lui donner plus de dynamique moléculaire. Ainsi, la figure 8 

représente l’évolution de la conductivité d’un POE 600 kg.mol-1 dans lequel ont été ajoutés des 

oligomères de POE (600 g.mol-1 notés PEG), à 10%m, 25%m et 50%m
[62]. Il en résulte une forte 

augmentation de la conductivité ainsi qu’un décalage de la température de fusion (représenté par 

la chute en conductivité) vers des températures plus faibles (≈40°C à 50%m de PEG). 

 

Figure 8 : Evolution de la conductivité d'électrolytes (1-xPOE – xPEG – LiCF3SO3) avec un rapport 
OE/Li=9 ref [62]. 



Chapitre 1 
Etude bibliographique 

 22 

Ainsi, la gélification d’électrolytes à base de POE est un moyen très efficace d’en augmenter la 

conductivité. Néanmoins, ce gain se fait au détriment de la tenue mécanique du polymère. Pour la 

préserver, il est possible d’opter pour une stratégie différente qui utilise le polymère comme 

support mécanique, il ne participe alors quasiment plus à la conductivité. Dans ce cas, le 

polymère est rarement du POE. Des polymères plus robustes sont généralement employés 

comme le polyméthacrylate de méthyle[63,64] (PMMA), le polyacrylonitrile[65] (PAN) ou le PVDF-

co-HFP déjà utilisé dans les systèmes PLiON[10]. Les électrolytes gélifiés permettent d’obtenir des 

performances presque comparables aux électrolytes liquides seuls, mais avec des risques de fuite 

amoindris. Cependant, même avec des polymères souvent réticulés, les tenues mécaniques ne 

sont pas optimales, et le risque d’apparition de dendrites est bien présent, c’est pourquoi ce type 

d’électrolyte est plus souvent utilisé dans des technologies Li-ion[66]. 

Enfin, l’utilisation de solvant en quantité trop importante engendre l’apparition de problèmes 

identiques à ceux rencontrés avec des électrolytes liquides (risque de fuites, inflammabilité, 

toxicité…).  

ii. Modification chimique du POE 

Pour éviter l’utilisation de solvants dans les électrolytes polymères tout en augmentant la 

conductivité à basse température, il est possible de modifier la structure chimique du POE. Cette 

stratégie a pour but de casser la cristallinité du POE. On peut distinguer deux approches : la 

première consiste à greffer de courts segments de POE (qui cristalliseront à plus basse 

température) sur un squelette principal, la seconde consiste à introduire des défauts chimiques au 

sein même de la chaine POE, pour casser sa stéréorégularité. 

· Les POE branchés ou polymères peignes 

Le principe de ces copolymères est de greffer sur un squelette, qui peut être de différentes 

natures, des oligomères de POE. Comme la température de fusion du POE dépend de sa masse 

molaire, c’est un moyen simple d’obtenir un polymère totalement amorphe mais avec des masses 

molaires globales tout de même importantes. Cela signifie que l’enchevêtrement des chaines est 

possible. Néanmoins, la Tg des polymères est généralement basse et des matériaux viscoélastiques 

sans tenue mécanique sont obtenus.  
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Figure 9 : Représentation schématique d'un POE de haute masse molaire à gauche avec une grande partie 
cristalline en bleu foncé, et d'oligomères amorphes de POE en bleu, greffés sur un squelette en rouge. 

Beaucoup des caractéristiques physiques de ces matériaux dépendent du choix du squelette. Il 

peut être souple comme le polyphosphazène[67–72] ou le polysiloxane[73–76] ou plus rigide mais 

solvatant comme les polyacrylates et polyméthacrylates[77–82], pour favoriser la conductivité. Des 

squelettes plus hydrophobes et à plus haute température de transition vitreuse tel que le 

polystyrène[83–85] ont aussi été utilisé, montrant qu’une faible Tg du squelette n’était pas nécessaire 

pour la conductivité. Cependant, il n’est pas montré dans ces travaux que la tenue mécanique est 

améliorée par l’utilisation d’un squelette polystyrène. 

Ces polymères branchés sont confrontés au même paradoxe que tous les autres 

électrolytes polymères ; quelle est la structure idéale pour avoir un compromis entre tenue 

mécanique et conductivité ?  

L’inconvénient de cette stratégie consistant à greffer des motifs POE de faible masse sur un 

squelette de nature variable, relève de ce squelette. Bien que des motifs relativement polaires 

comme les polyméthacrylates soient utilisés, la chaine principale reste généralement un obstacle 

au transport des ions. La conductivité diminue par rapport au POE de faible masse molaire. De 

plus, la stabilité électrochimique du squelette méthacrylate est largement remise en cause[86,87], avec 

des performances en batterie qui s’effondrent rapidement[88]. Le choix du squelette porteur est 

donc prépondérant. 

· Les POE linéaires  

Une seconde stratégie observée pour la modification du POE est d’insérer des défauts 

structuraux au sein même de la chaine moléculaire. Les défauts vont alors altérer la formation de 

cristallites de POE, réduisant ainsi la température de fusion ainsi que le taux de cristallinité.  
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Figure 10 : Représentation schématique d'un POE de haute masse molaire à gauche avec une grande 
partie cristalline en bleu foncé, et d'un POE dans lequel des défauts (étoiles rouges) augmentent la 

proportion de zones amorphes en bleu clair. 

Il existe deux méthodes principales pour atteindre cet objectif : 

- La première consiste à copolymériser de l’oxyde d’éthylène avec un éther similaire 

pour que le défaut soit réparti de façon statistique. Dans ce cas, les deux éthers les 

plus couramment utilisés sont l’oxyde de polypropylène[89] et l’allyle glycidyl éther[90,91]. 

L’avantage de cette méthode est que l’enchainement -CH2-CH2-O- de la chaine 

principale n’est pas rompu, même si ces éthers sont moins solvatants. 

- La seconde consiste à utiliser des oligomères de POE de taille connue se terminant 

par des alcools et à les faire condenser sur un motif donné comportant généralement 

des halogénures. Ainsi, il est possible d’insérer de manière parfaitement contrôlée un 

défaut qui peut être de nature très variable, comme un motif oxyméthane[92] ou une 

double liaison[93], au sein de la chaine POE. 

Ces deux méthodes permettent d’obtenir des polyéthers de hautes masses molaires amorphes ou 

avec des températures de fusion abaissées. Néanmoins, ils présentent le même inconvénient que 

les copolymères branchés, à savoir, une très faible tenue mécanique. Toutefois, l’avantage de cette 

stratégie est de pouvoir introduire des motifs fonctionnels dans le POE. Ainsi, Alloin et al.[86] ont 

introduit des défauts réticulables à postériori. De cette façon il est possible d’obtenir des 

électrolytes à base de POE qui soient robustes et amorphes. 

Ces deux stratégies permettent d’obtenir des polymères principalement constitués de POE, tout 

en diminuant fortement sa cristallinité. Il est ainsi envisageable de faire fonctionner des systèmes 

à plus basse température. Cependant, ce gain en termes de température implique quelques 

sacrifices : les tenues mécaniques de ces matériaux sont bien souvent insuffisantes (au même titre 

que le POE fondu), et les conductivités sont plus faibles qu’un équivalent POE pur qui serait 

amorphe. Cette perte de conductivité s’explique par la diminution de fraction volumique de POE. 
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Les défauts chimiques des polymères linéaires sont un obstacle dans le processus de transport des 

ions dans le POE. 

II.2.b. Augmentation de la tenue mécanique 

i. Les électrolytes composites 

L’une des techniques les plus simples pour augmenter la tenue mécanique d’un polymère est d’en 

faire un composite en y ajoutant un renfort rigide. Dans le cas des électrolytes polymère, les 

renforts sont variés. Bien souvent, il s’agit de particules de céramique telles que : Al2O3
[27], 

TiO2
[27,94] ou SiO2

[94]. La contribution des renforts sur la tenue mécanique dépend beaucoup du 

facteur de formes des particules ainsi que des interactions entre leur surface et la matrice 

polymère. Il existe aussi des fibres naturelles telles que les nanocristallites de cellulose qui 

correspondent exactement aux caractéristiques souhaitées, elles ont des facteurs de forme élevés 

et une très bonne comptabilité avec le POE[95,96]. En plus de leur capacité à renforcer 

mécaniquement l’électrolyte, ces particules permettent d’en casser légèrement la cristallinité.  

Cependant, ces particules isolantes représentent un obstacle au transport ionique ce qui abaisse 

les conductivités. Ces électrolytes présentent également des problèmes au niveau de leurs mises 

en œuvre : la dispersion des renforts organiques ou inorganiques dans la matrice polymère ne se 

fait pas toujours de manière homogène, le matériau perd alors tous ses avantages. 

ii. Les électrolytes réticulés 

Une autre approche pour augmenter la tenue mécanique de l’électrolyte consiste à réticuler les 

chaines polymères. Cela permet de créer un réseau tridimensionnel qui se déforme plus 

difficilement. Pour obtenir ce réseau il y a différentes méthodes. L’une d’elles consiste à utiliser 

des nœuds de réticulation inorganiques, de nombreuses études ont notamment portées sur les 

nœuds à base de silicium comme les silanes[97] ou les siloxanes[98]. Ces réseaux, plus flexibles, 

donnent des conductivités à température ambiante intéressantes, de l’ordre de 10-5 S.cm-1. Une 

seconde stratégie consiste à copolymériser le POE avec un monomère multifonctionnel capable 

de réagir à postériori, c’est le cas des doubles liaisons[99,100].  
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Figure 11 : Représentation schématique d'un POE de haute masse molaire à gauche et d'un POE réticulé à 
droite. 

Hélas, la réticulation chimique, comme la réticulation physique, entraine une diminution de la 

dynamique moléculaire qui abaisse généralement la conductivité de l’électrolyte. Cependant, du 

fait de leurs stabilités mécaniques, ils peuvent être utilisés gélifiés par des oligomères de 

POE[101,102] ou des carbonates[103,104], dans le but d’augmenter cette dynamique moléculaire.

iii. Les copolymères à blocs 

Il est également possible d’imaginer des renforts polymères au sein de l’électrolyte polymère, 

cependant les polymères sont généralement immiscibles entre eux entrainant une démixtion des 

deux phases. Il existe quelques mélanges de polymères donnant de bonnes caractéristiques[105]. 

Néanmoins, la démixtion des phases leur procure des propriétés trop hétérogènes. Pour 

empêcher la séparation de phase à longue échelle, les deux polymères peuvent être liés l’un à 

l’autre de manière covalente, formant des copolymères à blocs. Le fait de lier les polymères va 

restreindre la démixtion à l’échelle nanoscopique, les phases adoptent alors des mesostructures 

régulières, procurant au matériau des propriétés plus homogènes. 

Les copolymères à blocs sont un bon moyen d’obtenir un matériau avec coexistence des 

propriétés de chacun des blocs. Du fait de la liaison covalente qui existe entre les blocs, il est 

possible d’obtenir une véritable synergie des propriétés. Lorsque les blocs sont immiscibles (ce 

qui est le cas le plus fréquent), chacun des blocs va former une phase, créant ainsi une 

structuration du matériau[106–108], avec des tailles de domaines variant avec la masse molaire des 

blocs (en Mn
α) mais généralement de l’ordre de la dizaine de nanomètres. Il existe plusieurs types 

de morphologies[108], pilotées par de nombreux paramètres, chacune procurant différentes 

propriétés. La nanostructuration des copolymères à blocs est l’un des points clé de ces matériaux, 

elle sera plus largement détaillée dans la prochaine partie. 
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II.3. Les électrolytes copolymères architecturés 

II.3.a. Les avantages de la structuration 

i. Les différentes morphologies 

Les copolymères architecturés sont des copolymères à blocs. Contrairement aux copolymères 

aléatoires ou statistiques, ces derniers sont constitués de monomères principalement liés avec un 

monomère de même nature. Généralement, ces copolymères sont le résultat de plusieurs 

polymérisations. Soit chaque bloc est synthétisé séparément puis réunis, soit le premier bloc sert 

de macroamorceur à la polymérisation du second bloc. De cette manière, la taille de chacun des 

blocs est ajustable séparément, il est donc possible de faire varier les proportions massiques (resp. 

volumiques) d’un bloc par rapport à l’autre. 

Dans la suite de ces travaux, le bloc riche en POE, responsable de la conductivité ionique sera 

appelé bloc A, alors que le bloc B sera responsable, entre autres fonctionnalités, de la tenue 

mécanique. 

La nanoséparation de phase est pilotée par l’affinité des différents blocs entre eux qui est 

caractérisée par le paramètre de Flory-Huggins (χ), dépendant de la nature des polymères et de la 

température, et par le nombre de motifs (N : degré de polymérisation). L’organisation des blocs 

selon certaines morphologies est générée par la minimisation de l’énergie interfaciale qui dépend 

du rapport surface sur volume. C’est ensuite le rapport volumique d’une phase par rapport à 

l’autre va piloter la morphologie[109] des domaines. En partant de 100%vol de polymère A jusqu’à 

50%vol de polymère B, on obtient d’abord des sphères de polymère B dans une matrice de 

polymère A, puis des cylindres organisés en hexagones, des gyroïdes et enfin une structure 

lamellaire (décrites dans la Figure 12).  

 

Figure 12 : A gauche : diagramme de phase théorique d'un copolymère tribloc, et à droite : morphologies 

correspondantes (L : lamellaire, C : cylindrique, S : sphères et G : gyroïdes)[108]. 



Chapitre 1 
Etude bibliographique 

 28 

A partir du diagramme de phase, il est possible théoriquement de sélectionner les fractions 

volumiques donnant les morphologies recherchées. Typiquement, les morphologies co-continues 

devraient garantir le meilleur compromis conductivité/tenue mécanique, grâce à une meilleure 

percolation des phases.  

ii. Les grandeurs caractéristiques 

Pour analyser la structuration mésoscopique à grande échelle, l’instrument privilégié est la 

diffusion de rayons X (resp. neutrons) aux petits angles, en anglais SAXS pour Small Angle X-rays 

Scattering (ou SANS pour Small Angle Neutrons Scattering). Cette dernière repose sur le contraste 

électronique présent entre les différentes phases. Chaque morphologie va avoir son spectre de 

diffusion caractéristique, qui en outre permet de calculer précisément la taille des différents 

domaines. 

 

Figure 13 : Spectres de diffusion de trois copolymères PS-POE-PS avec des taux de POE variés[110]. 

Par exemple, les trois spectres de diffusion de la figure 13, représentant l’intensité du signal en 

fonction du vecteur d’onde q, réalisés sur des copolymères PS-POE-PS[110] avec des taux variables 

de POE, nous donnent plusieurs informations :  

- La première est liée à la position du pic du premier ordre, elle permet de remonter à la 

période de la structure : D = 2п/q. 

- La seconde est tirée du rapport des q de chacun des ordres, qui permet de conclure sur la 

morphologie du copolymère (par exemple : des rapports de 2, 3, 4… traduisent une 

structure lamellaire, tandis que des rapports de √2, √3… induisent une structure 

cylindrique) 

- La troisième, plus qualitative est liée à la finesse des pics. Plus les pics sont fins, et 

nombreux, plus l’organisation des domaines se fait sur de longues distances de manière 

homogène. 

- Enfin, la pente du spectre aux plus petits q nous renseigne sur la nature de l’interface entre 

les différents domaines (franche ou diffuse)[111]. 
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Il faut cependant noter que ces morphologies dépendent de χ. Ce paramètre varie avec la nature 

chimique des phases et donc également avec la nature et la quantité de sel qui a été ajoutée au 

polymère. Il varie aussi avec la température, faisant apparaitre, pour les copolymères structurés, 

des transitions ordre-ordre ou ordre-désordre (ODT). L’ODT est un élément important pour 

expliquer les comportements mécaniques et électrochimiques des électrolytes en fonction de la 

température. En effet, elle représente la température à partir de laquelle les deux blocs deviennent 

miscibles, et donc la température à laquelle le matériau va perdre une partie de ces propriétés. 

iii. Influence de la morphologie sur les propriétés 

Les copolymères à blocs présentent de nombreux avantages car leurs propriétés sont ajustables, 

en fonction de la nature chimique des blocs, de leurs tailles, de la morphologie qu’ils adoptent, 

etc.  

Toutes les morphologies ne présentent pas les mêmes intérêts, dans le cas de la tenue mécanique 

et de la conductivité, les structures lamellaires et gyroïdale sont préférables car elles permettent 

une meilleure percolation des domaines. Pour améliorer encore cette percolation des domaines, 

essentielle pour obtenir de bonnes performances, il est possible d’orienter les domaines[112].  

La structuration des électrolytes en domaines conducteurs ioniques et d’autres mécaniquement 

résistants permet de fortement altérer le processus de croissance dendritique. Dans un électrolyte 

POE, les dendrites de lithium arrivent à croitre car le POE est moins résistant mécaniquement 

que le lithium dans les domaines de température dans lesquels il est utilisé[26,47]. Dans le cas d’un 

copolymère à blocs, les domaines de bloc B sont beaucoup plus rigides rendant ainsi le système 

plus sûr[113]. 

La conductivité est elle aussi impactée par la morphologie de la phase conductrice ionique, il est 

donc important que celle-ci soit continue entre les deux électrodes, et que le porteur de charge ait 

le plus court trajet possible à parcourir. Pour caractériser l’efficacité des domaines conducteurs on 

définit la tortuosité. 

Il est possible de déduire un paramètre de tortuosité (τ) à partir des mesures de conductivité 

effective (σeff) d’un matériau contenant des phases isolantes, si l’on connait la conductivité de la 

phase conductrice (σ0) et sa proportion volumique (Фc), selon l’équation (2)[114]. 

 

Weissberg[115], a proposé théoriquement d’expliciter la tortuosité dans un milieu conducteur 

contenant des sphères isolantes par l’équation (3). 



Chapitre 1 
Etude bibliographique 

 30 

 

Cette équation a été validée par des études plus récentes sur des dispersions de sphères denses et 

poreuses[114], et également validée dans le cas des copolymères à blocs PS-POE-PS dopés en 

LiTFSI[110]. 

La tortuosité dépend directement des fractions volumiques de chacun des blocs et de la 

morphologie du copolymère, ce sont donc deux paramètres qu’il est important de maitriser. On 

peut distinguer deux catégories de morphologies, les géométries gyroïdes qui devraient induire 

une bonne conductivité grâce à une tortuosité proche de 1 quel que soit l’alignement des phases, 

et les géométries lamellaires dont l’impact sur la tortuosité est extrêmement dépendant de 

l’orientation des domaines. A titre d’exemple, le graphique de la figure 14 donne les conductivités 

de trois copolymères avec des morphologies différentes et selon deux axes perpendiculaires, il 

permet de voir l’importance de cet alignement pour les géométries lamellaire et cylindrique, alors 

que la structure intermédiaire n’est pas influencée par l’orientation des domaines.  

 

Figure 14 : Conductivité de différentes morphologies selon l'axe de mesure[116]. 

Dans les électrolytes copolymères à bloc, l’orientation des domaines est un véritable challenge 

car, comme on le voit sur la figure 14, les propriétés de conductivité sont fortement impactées. 

De nombreux chercheurs ont donc développé de nouvelles stratégies pour pouvoir orienter ces 

copolymères architecturés. Certains, comme dans l’exemple précédant utilisent l’écoulement de 

ces matériaux viscoélastiques à haute température, d’autres utilisent un flux de vapeur de solvant 

pour orienter les domaines[117] ou encore le pressage mécanique[118,119]. Dans le cas de polymères 

chargés, les domaines peuvent également être orientés électriquement[120,121]. La méthode la plus 

simple pour arriver à des structures contrôlées reste l’évaporation de solvant. Dans le cas de 

solution de polymères la vitesse d’évaporation du solvant influe sur la structure des électrolytes 
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(Figure 15). Néanmoins, cela ne fonctionne convenablement que pour des films très minces (de 

l’ordre de 100 nm). 

 

Figure 15 : Effet de la vitesse d'évaporation sur l'orientation des phases dans un électrolyte copolymère[122]. 

Le paramètre clé dans ces électrolytes architecturés est donc la tortuosité. Par ailleurs, il a 

récemment été montré, dans un électrolyte copolymère à bloc PS-POE-PS, l’existence entre les 

domaines de PS et de POE d’une interphase appelée « dead-zone[110] » (figure 16), ou la dynamique 

moléculaire du POE est très limitée. Cette fraction exclue de POE est à prendre en compte dans 

le calcul de la fraction volumique de phase conductrice (équation 4) et donc de la tortuosité 

(Figure 16). On obtient typiquement pour une structure lamellaire avec une « dead-zone » 

d’épaisseur λ : 

 

avec DPOE l’épaisseur des domaines de POE. Ainsi, on peut recalculer la tortuosité en injectant 

l’équation 4 dans l’équation 3. 
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Figure 16 : Représentation schématique de la structure d'un copolymère tribloc PS-POE-PS avec la "dead-
zone"[110]. 

L’hypothèse est que la dead-zone est de longueur constante quel que soit la proportion de phase 

conductrice, ce qui implique que plus les domaines sont étroits (faibles Mn) plus son influence est 

importante. Ceci entraine deux faits remarquables. Le premier est l’augmentation de la 

conductivité effective avec l’augmentation de la masse molaire[119]. Le second est l’augmentation 

du confinement des domaines de POE ce qui se traduit par un abaissement, plus important que 

celui prévu par la loi de Gibbs-Thomson, de la température de fusion des copolymères[123].  

II.3.b. Les principaux électrolytes nanostructurés 

Dans cette partie nous verrons deux stratégies, relativement similaires, qui consistent à utiliser un 

bloc conducteur ionique, généralement constitué de POE linéaire ou branché et de le coupler à 

un ou deux blocs qui assurent généralement la tenue mécanique. Les meilleures performances 

obtenues avec ces électrolytes binaires copolymères seront répertoriées dans un tableau à la fin de 

la partie.  

i. Les copolymères diblocs 

Parmi les copolymères diblocs les plus étudiés, on retrouve les matériaux à base de POE linéaire 

et de polystyrène. Le groupe de Balsara a grandement participé à l’étude de ces électrolytes. Ils 

ont étudié l’effet de nombreux paramètres comme la masse molaire[119,124], la concentration en sel 

de lithium[124–126] ou la tortuosité[127,128], sur la structuration, la tenue mécanique et la conductivité 

de ces électrolytes copolymères. L’intérêt de ces diblocs s’est concrétisé par la création de la start-

up SEEO[129] en 2007, rachetée en 2015 par Bosch[130].   

Le groupe de Epps a, lui aussi, beaucoup utilisé ces matériaux en se concentrant sur l’aspect 

structuration des copolymères[116,122,131]. Sur cet aspect morphologique on peut citer le travail 

original de Park et al.[132] qui a montré l’impact de l’affinité chimique (χ) sur la morphologie d’un 

copolymère à bloc, en changeant la nature du bout de chaine. Ainsi, en ajoutant un acide 



Chapitre 1 
Etude bibliographique 

 33 

sulfonique en bout de chaine POE il obtient des morphologies différentes d’un simple POE-PS, 

grâce à la formation de liaisons hydrogènes. Cette morphologie varie une nouvelle fois lorsqu’il 

transforme SO3H en SO3Li (figure 17). 

 

Figure 17 : Illustration par TEM[132] de l'impact de la nature du bout chaine, variation du paramètre χ. 

Pour ces copolymères diblocs le polystyrène semble être un très bon candidat pour servir de 

renfort mécanique car il possède une Tg élevée et il est immiscible avec le POE. A ce même titre 

on retrouve fréquemment le polyméthacrylate d’alkyle[133–135] ou, de façon plus exotique le 

polyacrylonitrile[136], ou le poly(4-vinyl pyridine)[137]. Néanmoins, d’autres polymères présentant 

d’autres fonctionnalités ont aussi été utilisés comme le polyisoprène[138], le polyéthylène[139,140] ou 

encore des structures plus spécifiques telles que le polydithiooxamide[141]. 

Le polyisoprène permet d’obtenir un électrolyte avec des propriétés élastiques, il n’est pas tout à 

fait solide mais les domaines de polyisoprène lui confèrent un module de cisaillement de 1 MPa. 

Dans ce cas le bloc B a une Tg basse dans le but de conserver une bonne dynamique moléculaire 

au détriment de la tenue mécanique. 

Le polyéthylène est apprécié comme bloc B car il est complètement inerte chimiquement et grâce 

aux zones cristallines il possède une bonne tenue mécanique en-dessous de sa Tf (110°C). Ce 

réseau cristallin couplé à une partie amorphe avec une Tg de -110°C permet de conserver, voire 

d’augmenter la dynamique moléculaire et donc la conductivité[140]. 

Dans le cas du polydithiooxamide le bloc B ne sert pas seulement de renfort mécanique. Les 

auteurs ont choisi cette chimie singulière grâce à sa capacité à former des liaisons hydrogènes 

avec les ClO4
- du sel, entravant ainsi leur progression et augmentant, de fait, le nombre de 

transport du lithium. 

ii. Les copolymères triblocs 

Dans ces copolymères aussi, une des clés est la nanostructuration des domaines, grâce à 

l’architecture tribloc il est possible d’obtenir des domaines plus étroits[123] que dans le cas des 

diblocs[142] (Figure 18). Ainsi, copolymères diblocs et triblocs sont conçus de façons différentes. 
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Figure 18 : Illustration des différences morphologiques entre un copolymère dibloc et un copolymère 
tribloc. 

Différents blocs B ont aussi été étudiés, on peut, par exemple, noter le PS[112] (polystyrène), le 

PMMA[143] (polyméthacrylate de méthyle), le POS[86,144] (polyoxyde de styrène), le PMAN[145] 

(polyméthacrylonitrile), le PE[146] (polyéthylène), le PEI[147,148] (polyéthylène imide) ou le PFS[149] 

(polypentafluorostyrène).  

De façon étonnante, pour la majorité de ces copolymères aucune analyse de la tenue mécanique 

n’a été précisée. Or, cette propriété est un aspect essentiel, notamment pour limiter la croissance 

dendritique de lithium[150]. Généralement, les propriétés mécaniques de ces matériaux évoluent à 

l’inverse de la conductivité ionique. K. Kanamura[151] l’a bien illustré sur des copolymères triblocs 

avec un bloc central de POE branché (polyméthacrylate de polyéthylène glycol noté PMAPEG) 

et des blocs périphériques PS. La figure 19 montre l’évolution de ces deux propriétés en fonction 

de la proportion volumique de POE. On peut alors voir que pour les copolymères donnant les 

meilleures conductivités (pour des compositions à plus de 80%m de POE) aucune tenue 

mécanique n’est reportée. Dans le cas des copolymères à base de POE branché il est nécessaire 

d’atteindre une teneur critique de bloc B afin qu’il percole[152]. 
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Figure 19 : Evolutions de le tenue mécanique (contrainte à la rupture) et de la conductivité en fonction de 
la proportion massique de POE, pour des copolymères PS-PMAPEG-PS/LiClO4 à température ambiante, 

ref[151]. 

R. Bouchet[152] a aussi mis en avant cette relation antithétique entre tenue mécanique et 

conductivité sur des copolymères similaires ou avec un bloc A de POE linéaire. Il représente 

l’évolution du module d’Young (Ey) des copolymères en fonction de leur conductivité (σ) à 60°C. 

Ainsi, il est aisé de définir la composition apportant le meilleur compromis entre conductivité et 

tenue mécanique. 

 

Figure 20 : Evolution du module d'Young en fonction de la conductivité de copolymères constitués d’un 
bloc B de PS et d’un bloc A de POE (linéaire à gauche et branché à droite) dopés au LiTFSI (OE/Li=25) à 

60°C, ref[152]. 

Il faut donc garder à l’esprit qu’une bonne conductivité n’est pas le seul objectif de ces matériaux, 

si les structures copolymères à blocs ont été proposées c’est pour créer une synergie entre les 

caractéristiques de chacun des blocs, dans ce cas la conductivité et la tenue mécanique. Lorsqu’on 

compare les stratégies POE branché et POE linéaire, on remarque que la meilleure synergie est 
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obtenue pour des copolymères à base de POE linéaire de 35 kg.mol-1 avec des conductivités de 

plus de 2.10-4 S.cm-1 et des modules d’Young de 0,5 MPa à 60°C (figure 20).  

L’inconvénient de tels électrolytes reste leurs températures d’utilisation, encore trop élevées. Le 

prochain stade est donc de combiner la stratégie copolymères tribloc, qui semble montrer de 

bons résultats, et un bloc POE linéaire modifié pour abaisser la température d’utilisation des 

systèmes. C’est la stratégie qu’a suivi Jannasch[146], en utilisant du polyéthylène en tant que bloc B 

et un copolymère statistique POE/POP en tant que bloc A. Ainsi, des conductivités de près de 

10-5 S.cm-1 ont été obtenues à 25°C, l’utilisation d’un copolymère statistique permet effectivement 

de ne plus observer de chute de conductivité dû à la cristallisation du POE. On peut toutefois 

déplorer l’absence de valeur de tenue mécanique dans ces travaux. 

Les principales caractéristiques (conductivités et tenues mécaniques) obtenues avec les meilleurs 

copolymères diblocs et triblocs sont compilées dans le tableau 1, en fonction de leur architecture, 

de leur composition, de la nature des blocs A et B, de la concentration en sel de lithium et de la 

température. 
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Nature bloc 

A 

Nature 

bloc B 
Architecture Φc (%) OE/Li 

Conductivité 

(S.cm-1) 

Tenue 

mécanique 
ref 

POE PS 
Dibloc 

lamelles 
0,55 50 

2,5.10-4 

@90°C 

3.107 Paa 

@90°C 

[119] 

POE PS 
Dibloc 

colonnes 
0,75 24 2.10-5 @60°C n.c. [116] 

POE PI 
Dibloc 

lamelles 
0,52 8 

10-7 @60°C 

10-9 @25°C 
"solid-like" [138] 

POE PE 
Dibloc 

n.c. 
0,75 11 

2,5.10-5@60°C 

2.10-6 @25°C 
"solid" [139] 

POE PDMS 
Dibloc 

n.c. 
0,7 20 

8.10-4 @60°C 

8.10-6 @25°C 

10-4 Paa 

@90°C 

[79] 

PMAPEG PMMA 
Dibloc 

n.c. 
0,6 20 

8.10-4 @60°C 

10-5 @25°C 

5.10-4 Paa 

@85°C 

[135] 

PMAPEG PAN 
Dibloc 

n.c. 
0,7 10 

7,9.10-5 

@60°C 

1,2.10-5 

@30°C 

“mechanically 

stable” 

[136] 

POE PMMA 
Tribloc 

n.c. 
0,75 12,5 

10
-4

 @60°C 

8.10-7 @25°C 
“solid” [143] 

POE PS 
Tribloc 

lamelles 
0,71 25 2.10-4 @60°C 

2.105 Pab 

@60°C 

[152] 

POEcoPOP PE 
Tribloc 

n.c. 
0,8 20 

7.10-5 @60°C 

8.10-6 @25°C 
“solid” [146] 

POEcoPOP PFS 
Tribloc 

n.c. 
0,6 20 

10-4 @60°C 

10-5 @25°C 
“solid” [149] 

PMAPEG PS 
Tribloc 

gyroïdes 
0,78 20 6.10-5 @25°C 

5.106 Pab 

@25°C 

[151] 

 

Tableau 1 : Récapitulatif non exhaustif des propriétés de conductivité et de tenue mécanique (a module de 
conservation, b module d’Young) de différents copolymères à blocs. 

 

Dans le tableau 1, nous pouvons voir que la stratégie des copolymères diblocs et triblocs 

permettent d’obtenir des performances intéressantes. Elle permet d’obtenir une véritable synergie 
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entre les propriétés de conductivité apportées par le bloc A et la stabilité mécanique apportée par 

le bloc B quel qu’en soit sa nature. 

Cependant, le bloc B peut apporter d’autres fonctionnalités que celle de renfort mécanique. 

Lorsqu’il s’agit de polystyrène, de polyméthacrylate de méthyle ou de polyéthylène ce dernier ne 

participe aucunement au processus de transport. Il est alors possible d’imaginer un bloc B qui 

pourrait assurer la tenue mécanique tout en participant à la conductivité de l’électrolyte, c’est le 

cas des matériaux « single-ion » : un squelette rigide sur lequel est greffé un anion. Dans ce cas, le 

bloc B sert aussi de réservoir d’ions, avec un anion fixe donnant des propriétés particulières à 

l’électrolyte qui seront détaillées dans le prochain paragraphe. 

II.4. Les copolymères « single-ion » 

Cette catégorie de polymère, qui répond à des attentes différentes des électrolytes traditionnels, 

attire de plus en plus de chercheurs car les performances de ces matériaux sont remarquables. En 

effet, dans ces matériaux le sel est directement greffé sur la chaine polymère. La conséquence 

directe est la valeur du t+, qui représente la part de charge portée par les cations, qui est, dans ce 

cas, théoriquement égal à 1. Cela se traduit par une absence de gradient de concentration dans 

l’épaisseur de l’électrolyte. Selon le modèle établi par Chazalviel[153] ce gradient de concentration à 

forte densité de courant (supérieur au courant de Sand) est responsable de la nucléation des 

dendrites de lithium. Cette stratégie permettrait donc de mettre au point des nouveaux 

électrolytes solides dont la tenue mécanique pourrait être limitée, car la nucléation des dendrites 

est annihilée par le greffage de l’anion. Depuis les travaux de Ward et al.[154] en 1984 de très 

nombreux conducteurs cationiques ont été synthétisés, on peut les classer en plusieurs 

catégories : les mélanges polyanions/POE, les bouts de chaines POE modifiés, les anions greffés 

statistiquement sur une chaine POE et les copolymères à blocs POE-b-Polyanion. 

II.4.a. Les mélanges polyanions/POE 

Dans la première catégorie, on peut citer les polymères réalisés par le groupe de Watanabe[155–157] 

basés sur des polysulfonimidures aux structures très proches du LiTFSI (figure 21.a.b.). Ce type 

de structure chimique permet une bonne dissociation grâce à une charge négative fortement 

délocalisée, ainsi qu’une bonne stabilité électrochimique. Ces polyanions, couplés avec un réseau 

tridimensionnel à base de POEcoPOP permettent d’atteindre des conductivités de l’ordre de 10-5 

S.cm-1 à température ambiante, avec un t+ mesuré à 0,71. Grâce à la réticulation de la matrice 

polyéther, ces électrolytes ont une stabilité dimensionnelle suffisante pour être gélifiés. Ainsi 

l’ajout de 100%m de carbonate d’éthyle permet de gagner un facteur 10 en conductivité. 
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Armand et al. ont utilisé du polystyrène sur lequel ils ont greffé un anion à la structure proche du 

TFSI (figure 21.c.). En mélangeant l’homopolymère de PSTFSI avec un POE de haute masse 

molaire (105 g.mol-1) des conductivités de l’ordre de 10-5 S.cm-1 à 60°C[158] sont obtenues. 

L’augmentation de la délocalisation de l’anion en ajoutant un second sulfonimidure sur le premier 

(PSsTFSI figure 21.d.) conduit à des conductivités encore supérieures. Le mélange 

d’homopolymère PSsTFSI et de POE de 4.106 g.mol-1 amène des conductivités ioniques de 10-4 

S.cm-1 à 80°C[159]. De plus, ces deux mélanges présentent un t+ supérieur à 0,9, tandis que leur 

tenue mécanique est assurée par le POE de hautes masses molaires. 

D’autres ionomères avec une structure plus simple comme des polycarboxylates[160–162] (figure 

21.e.f.g.) ont aussi été mélangés à du POE pour obtenir des électrolytes single-ion. Ces mélanges 

donnent de très bons résultats en termes de tenue mécanique avec un module d’Young de 7 MPa 

à 60°C. Néanmoins, ces mélanges d’ionomères et de POE ne permettent pas d’obtenir des 

conductivités au-dessus de 8.10-6 S.cm-1 à 60°C pour le polymère 21.e pour lequel une double 

liaison a été ajoutée lui conférant plus de flexibilité. Sur ces électrolytes les t+ ont été mesurés à 

0,57 montrant que la masse molaire des polyanions est trop faible pour empêcher complètement 

la mobilité de ces derniers. 

 

Figure 21 : Structures de quelques ionomères utilisés comme conducteurs cationiques dans des mélanges 
avec du POE. 

L’utilisation de POE empèche toute utilisation à température ambiante, à cause de la 

cristallisation de la matrice. De plus, le principal désavantage d’un mélange de deux polymères est 

le risque de démixtion, les mélanges de polymères parfaitement miscibles sont relativement rares, 

et en cas de démixtion des phases les propriétés du matériau seront très différentes. C’est pour 

cette raison que beaucoup de chercheurs ont décidé de greffer les anions directement sur du 

POE. 
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II.4.b. Bouts de chaine POE anioniques 

L’équipe de Ohno[163–167] a simplement modifié les bout de chaines de POE de faible masse dans 

le but de créer un mélange très intime entre le sel et le POE. De cette façon des conductivités de 

l’ordre de 5.10-5 S.cm-1 à température ambiante ont été obtenues[164] avec des sulfonates en bout de 

chaines. Néanmoins, ces électrolytes sont des liquides visqueux à température ambiante, et 

l’augmentation de la taille du POE entraine une dilution drastique des ions lithiums, se traduisant 

par des conductivités beaucoup plus faibles. Pour coupler un rapport OE/Li correct et une tenue 

mécanique la réticulation a aussi été envisagée, donnant des conductivités de l’ordre de 10-6 S.cm-1 

à température ambiante. Le nombre de transport de ces électrolytes a été mesuré à 0,95, prouvant 

l’efficacité de la démarche. 

 

Figure 22 : Structure chimique des bout de chaines sulfonimidures synthétisés par Desmarteau[168]. 

Desmarteau et al.[168] ont greffé un sulfonimidure à la structure très proche du LiTFSI sur une 

courte chaine POE (figure 22), à l’aide de synthèses organiques difficiles à mettre en œuvre. Les 

résultats obtenus s’avèrent très intéressants avec des valeurs de conductivité de 10-4 S.cm-1 à 60°C 

et de 5.10-5 S.cm-1 à température ambiante. Ces conductivités sont couplées à de faibles gradients 

de concentration sous polarisation, traduisant des t+ importants. Hélas, comme dans le cas des 

sulfonates, les sulfonimidures sont greffés sur de courtes chaines POE (entre 8 et 17 motifs OE, 

soit des masses molaires de l’ordre de 1000 g.mol-1 à 2000 g.mol-1) ne procurant aucune tenue 

mécanique à ces électrolytes. 

II.4.c. Anions greffés statistiquement sur un POE linéaire 

Pour pallier le défaut de tenue mécanique des courtes chaines de POE, tout en conservant un 

rapport OE/Li permettant de bonne conductivité, il est possible de greffer sur un POE de haute 

masse molaire, des anions de manière statistique. L’avantage de cette stratégie est qu’elle permet 

en plus de casser la stéréorégularité du POE, diminuant ainsi sa température de fusion et son taux 

de cristallinité. 
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En termes de structures chimiques des anions, on retrouve principalement les borates[169] et les 

phosphates[170], qui placent l’anion au plus près de la chaine principale. Dans le cas des borates les 

conductivités restent faibles (9,5.10-7 S.cm-1 à 50°C) malgré un t+ satisfaisant de 0,82. Dans le cas 

des phosphates, les conductivités sont un peu meilleures avec 10-6 S.cm-1 à température ambiante. 

On retrouve aussi des anions sulfonates dans des électrolytes similaires[171]. Ces électrolytes ne 

montrent hélas des conductivités que de 6,3.10-7 S.cm -1 à température ambiante. 

 

Figure 23 : Structures chimiques des différents électrolytes avec anions greffés statistiquement. 

Les performances de ces électrolytes en termes de conductivité ne sont pas à la hauteur de celles 

présentées dans les parties précédentes. D’autant que les tenues mécaniques ne sont pas 

particulièrement mises en avant dans les différents travaux. 

II.4.d. Copolymères à blocs POE-b-Polyanion 

Dans ce dernier cas, le bloc B ne sert plus seulement de renfort mécanique, il sert aussi de 

réservoir d’ions. Ainsi, les bonnes conductivités obtenues avec les mélanges POE/polyanions 

devraient être retrouvées sans risque cette fois de démixtion de phase. 

Bouchet et al [172] ont synthétisé un copolymère tribloc (figure 24.a.) avec un bloc central de POE 

linéaire de 35 kg.mol-1 et des blocs latéraux de PSTFSI. Ces blocs de PSTFSI procurent à 

l’électrolyte une tenue mécanique 10 fois supérieure à celle d’un électrolyte PS-POE-PS à 40°C 

(figure 24.b). De plus, grâce à un anion fortement délocalisé, les conductivités à 60°C sont 

supérieures à 10-5 S.cm-1. Enfin, grâce à l’architecture de ces copolymères, la stabilité 

électrochimique est remarquable, aucune dégradation n’est observée avant 5 V vs. Li+/Li (figure 

24.c.). Ceci indiquerait que les blocs PSTFSI seraient préférentiellement en contact avec 

l’électrode, ouvrant la voie aux batteries lithium métal à haut potentiel. Les tests effectués dans un 

système Li/PSTFSI-POE-PSTFSI/LiFePO4 donnent de très bons résultats, notamment en 

puissance, ou le t+ de 0,85 permet d’atteindre des capacités restituées importantes même pour des 

hauts régimes de décharge (figure 24.d.). 
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Figure 24 : (a) Structure chimique du PSTFSI-POE-PSTFSI, et comparaison des performances d’un 
PSTFSI-POE-PSTFSI avec celle d’un PS-POE-PS en termes de (b) tenue mécanique à 40°C, (c) de 

stabilité électrochimique à 80°C et (d) performances en puissances à différentes températures, ref[172]. 

Le seul désavantage de ces matériaux est la chute de la tenue mécanique à 60°C. Celle-ci a été 

attribuée[173] à une transition ordre/désordre (ODT) qui s’opère à une température proche de la 

température de fusion du POE. Ainsi, en dessous de cette ODT les blocs PSTFSI et POE sont 

nanoséparés procurant au matériau de la rigidité, grâce aux interactions ioniques au sein de la 

phase PSTFSI. Mais, cette nanoséparation prive le matériau de conductivité car les lithiums sont 

coincés dans la phase PSTFSI et ne peuvent pas être solvatés par le POE. Au-dessus de l’ODT 

les phases se mélangent, le lithium peut alors passer dans le POE et se déplacer.  
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Figure 25 : (a) Diffractogrammes X aux petits angles, à 25°C, à gauche : certains matériaux possèdent des 
pics de structure, à 90°C, à droite : les pics de structure ont disparu. (b) Illustration de l'impact de la 

structuration sur les performances en conductivité, ref[173]. 

La figure 25.a. nous montre les diffractogrammes X aux petits angles de copolymères diblocs 

POE-PSTFSI à différentes compositions, à température ambiante à gauche, à 90°C à droite. La 

présence de plusieurs pics sur certains diffractogrammes réalisés à 25°C indique que lorsque la 

phase POE est majoritaire ces matériaux sont nanostructurés. A 90°C ces pics ont disparus 

traduisant un mélange homogène des phases POE et PSTFSI. Pour des copolymères plus chargés 

en PSTFSI, il n’y pas d’ordre dès 25°C. La figure 25.b. illustre les conséquences de la 

nanostructuration de ces copolymères sur leurs conductivités. Les matériaux riches en POE (♦) 

montrent deux régimes différents avant et après l’ODT. Alors que les matériaux riches en 

PSTFSI (●) présentent une augmentation constante de la conductivité avec la température. On 

peut aussi noter que les pentes de ces courbes sont différentes, la conductivité étant, dans le cas 

de matériaux polymères, reliée à la température selon l’équation VTF[174–176](5). 

 

La courbe peut être impactée par la valeur de T0 liée à Tg ou par la pseudo énergie d’activation B. 

Pour s’affranchir des problèmes que représente cette ODT, et qui semblent liés à la température 

de fusion du POE, Armand[177] a couplé au bloc PSTFSI un bloc de PEG de 8 motifs branchés 

sur un méthacrylate (PMAPEG). Il montre par diffraction de rayons X (figure 26.a.) et par DSC 

(figure 26.b.) qu’il obtient des matériaux parfaitement amorphes quelle que soit la composition.  
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Figure 26 : (a) Diffractogrammes X et (b) thermogrammes DSC, de copolymères diblocs PMAPEG-
PSTFSI de différentes compositions, ref[177]. 

Ces copolymères présentent de bonnes conductivités jusqu’à basse température : 10-5 S.cm-1 à 

température ambiante avec une optimisation de la composition. Les t+ de ces matériaux sont 

supérieurs à 0,9 montrant que les anions n’ont plus aucune mobilité. 

Porcarelli et al.[88] ont utilisé un électrolyte composé de PMAPEG-co-PMATFSI (figure 27.a.) 

dans une batterie au lithium métal face à une positive de LiFePO4. On constate alors que la 

capacité de cette batterie, cyclée entre 2,5 V et 3,8 V vs. Li+/Li, chute inexorablement (figure 

27.b.). Cette perte de capacité peut s’expliquer par la dégradation progressive de l’électrolyte. En 

effet, comme nous l’avions vu dans le cas des copolymères neutres le motif méthacrylate pose un 

problème de stabilité électrochimique[86,87], il se dégrade autour de 3,4 V vs. Li+/Li. 

 

Figure 27 : (a) Structure chimique du PMAPEG-co-PMATFSI et (b) performances en cyclage d'une 
batterie Li/PMAPEG-co-PMATFSI/LiFePO4, ref[88]. 

Le second inconvénient de cette stratégie d’amorphisation complète de l’électrolyte est la tenue 

mécanique qui en résulte. Ces matériaux sont des fluides viscoélastiques qui ne peuvent assurer 

leur rôle de séparateur physique entre les deux électrodes. 
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Pour rétablir de bonnes performances mécaniques le groupe de T. E. Long[178], a récemment 

synthétisé un copolymère tribloc ou le bloc central est similaire au dibloc d’Armand[177], et où ce 

dernier est renforcé mécaniquement par deux blocs latéraux de polystyrène (figure 28.a.). Il 

obtient ainsi un copolymère à blocs, nanostructuré (Figure 28.b.), sans chute des performances 

mécaniques (figure 28.c.) ou électriques (figure 28.d.) dans la gamme de température étudiée. 

 

Figure 28 : Illustration des propriétés des copolymères PS-PSTFSI-PMAPEG-PS avec (a) la structure 
chimique, (b) la structuration des phases par AFM, (c) la tenue mécanique par DMA et (d) la conductivité 

ionique par spectroscopie d'impédance, ref[178]. 

Cependant, l’utilisation d’un squelette méthacrylate risque d’entrainer les problèmes de stabilité 

électrochimique déjà décrits[86,87]. De plus, la chaine PEG greffée de deux motifs est très courte ce 

qui limitera les performances en termes de conductivité ionique. Enfin, l’utilisation d’environ 

60%vol de bloc PS va largement augmenter la tortuosité et donc diminuer fortement la 

conductivité. 
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Conclusions et perspectives de travail 

Dans ce chapitre bibliographique, nous avons vu les avantages et les inconvénients que 

représente l’utilisation du lithium métal dans des générateurs électrochimiques secondaires. Nous 

avons ensuite déterminé quels étaient les propriétés indispensables aux électrolytes utilisés dans 

ces systèmes, en mettant en avant le lien antagoniste entre conductivité et tenue mécanique. En 

passant en revue les différentes stratégies mises en œuvre, nous avons pu voir que ce domaine est 

extrêmement actif et concurrentiel puisqu’une grande partie de la littérature a moins de 5 ans. 

Enfin, l’une des stratégies permettant le meilleur compromis entre conductivité et tenue 

mécanique est l’utilisation de copolymères à blocs. 

Le but principal de ces matériaux est la résistance à la croissance dendritique, qui est l’un des 

obstacles majeurs au développement en masse de la technologie LMP. Nous avons vu qu’il existe 

plusieurs moyens pour lutter contre les dendrites de lithium, dont l’augmentation de la résistance 

mécanique[28] de l’électrolyte et l’élimination des gradients de concentration[153] en son sein. Dans 

la suite de ces travaux nous nous sommes intéressés à ces deux moyens de prévenir la croissance 

dendritique.  

Nous avons vu que les copolymères PS-POE linéaire-PS donnaient de très bons résultats[152]. 

Néanmoins, l’utilisation d’un POE linéaire entraine des températures de fonctionnement 

importantes qui dégradent d’autant la tenue mécanique apportée par les blocs PS. Nous avons 

donc cherché à conserver ce POE linéaire donnant de meilleures conductivités en cassant sa 

cristallinité, afin d’obtenir de bonnes performances jusqu’à basse température. 

Dans une seconde partie, nous nous sommes intéressés aux électrolytes conducteurs cationiques. 

Dans un premier temps, nous avons modifié le bloc B en synthétisant deux nouveaux anions, 

plus fortement délocalisés dans le but d’augmenter la conductivité de ces matériaux qui est 

relativement faible. Dans un deuxième temps, nous avons cassé la cristallinité POE linéaire pour 

garantir des performances accrues à basse température, sans sacrifier la stabilité électrochimique 

de ces électrolytes[87,86].  
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Chapitre 2 : Synthèse nouveaux copolymères 
à blocs 

Ce chapitre décrit les synthèses de nouveaux copolymères à blocs (di ou triblocs – AB ou BAB 

ou A est un bloc POE ou POE modifié, et B est un polystyrène ou polystyrène ionique), qui 

seront caractérisés dans les chapitres suivants. Il est articulé selon deux parties principales. 

La première partie concerne la synthèse de copolymères neutres (ou A est un POE modifié et B 

est un polystyrène). Elle est réalisée en deux étapes avec, dans un premier temps, la synthèse du 

bloc POE modifié, puis dans un second temps, la synthèse de copolymère di ou triblocs par 

polymérisation contrôlée de styrène (NMP). 

La seconde partie concerne la synthèse de copolymères ioniques single-ion. Trois types de 

copolymères ioniques ont été synthétisés, soit par la polymérisation de styrène sulfonimidure de 

lithium (PSTFSI) en utilisant un POE modifié comme macroamorceur, soit par la polymérisation 

de nouveaux styrènes ioniques (porteurs d’une fonction perfluorosulfonate de lithium ou d’une 

fonction perfluorosulfonimidure de lithium) en utilisant un POE commercial comme 

macroamorceur. Pour cette dernière partie, la synthèse des nouveaux monomères ioniques sera 

discutée au préalable. 
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I. Synthèse des blocs centraux, POE modifiés 

Le but de la modification du POE est de diminuer à la fois son taux de cristallinité et sa 

température de fusion, et donc de former des électrolytes polymères capables de conduire à 

faibles températures. Dans ce chapitre, le POE a été modifié soit par l’introduction d’une 

fonction iso-butène par polycondensation, distribuée de façon homogène, tout au long de la 

chaine POE (PEGx) soit par l’introduction d’une fonction allyle glycidyle éther par 

copolymérisation anionique (POE-AGE).     

I.1. Synthèse du PEO modifié : PEGx 

Les blocs PEGx sont obtenus par polycondensation entre des oligomères de POE, polyéthylène 

glycol (PEG) et du 3-chloro-2-(chloromethyle)-1-propène (figure 1). Ils sont notés PEGx avec x 

la masse molaire, en kg.mol-1, du PEG condensé. 

Cette synthèse a été réalisée avec des PEG de 1,5 kg.mol-1 (PEG1,5) et de 2 kg.mol-1 (PEG2) 

conduisant à des polymères ayant des doubles liaisons (isobutène) distribuées de façon contrôlée 

tout au long de la chaine (tous les 34 ou 45 motifs OE respectivement).   

 

Figure 1 : Schéma réactionnel de la synthèse du polycondensat PEGx. 

Pour la synthèse PEGx nous avons suivi le protocole de synthèse décrit par Alloin et al.[1–4]. Les 

PEGx, avec des fonctions terminales alcools sont dans un premier temps déprotonés à l’aide 

d’hydroxyde de potassium (une poudre fine de KOH est introduite dans une solution de PEG 

dans tetrahydrofurane (THF) chauffée à 50°C). Dans un second temps, le 3-chloro-2-

(chloromethyle)-1-propène sous forme d’une solution dans THF (20 mL THF pour 10 g de 1-3-

chloro-2-(chloromethyle)-1-propène) est ajouté dans les bonnes proportions. Ces proportions 

sont obtenues grâce aux équations de Carothers[5] (équations 1 et 2) qui permettent de calculer le 

rapport entre les deux composés difonctionnels afin d’obtenir la masse molaire souhaitée. 
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où Mn est la masse molaire en nombre visée, M0 la masse molaire moyenne d’un motif, DPn le 

degré de polymérisation, Mbc la masse molaire des bouts de chaine et r l’écart à la stœchiométrie. 

Pour cette étude nous voulons obtenir des blocs A ayant des masses de 35 kg.mol-1 afin de 

pouvoir comparer nos résultats avec le POE35 qui a été utilisé dans des études similaires[6–8].    

D’après les équations 1 et 2, un écart à la stœchiométrie de 0,94 permet d’obtenir des chaines de 

35 kg.mol-1 en moyenne. Dans notre cas, il est indispensable d’obtenir un PEGx avec des alcools 

terminaux, qui serviront pour la copolymérisation des blocs de PS. On utilise pour cela un défaut 

de 3-chloro-2-(chloromethyle)-1-propène, ainsi il sera consommé plus rapidement conservant les 

alcools terminaux. Pour obtenir ces polymères il est essentiel que la réaction soit totale, pour être 

sûr de cela, elle est laissée à 60°C pendant 72h. Le seul moyen de vérifier que la réaction est bien 

terminée est de vérifier par RMN du proton que les liaisons CH2-Cl n’existent plus. Après 72h et 

une vérification RMN, du THF est ajouté dans le milieu réactionnel de sorte à obtenir une 

solution de PEGx à 15%m, pour faciliter les étapes de centrifugation et de précipitation. La 

solution ainsi obtenue est centrifugée à 5000 tour/min pendant 20 minutes pour faire décanter le 

KOH en excès et le KCl formé, puis le surnageant est précipité dans l’éther (1 L d’éther pour 10 

g de PEGx). La précipitation permet de récupérer le PEGx par simple filtration sur fritté. Pour 

compléter la purification nous effectuons une dialyse qui permet d’éliminer les PEGx de faibles 

masses molaires et les sels (KOH ou KCl) qui n’ont pas été pas éliminés lors de l’étape de 

centrifugation. Le spectre RMN du PEG1,5 pur est présenté dans la figure 2. 

  

 

Figure 2 : Spectre RMN 1H du PEG1,5 dans D2O. 
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Les masses molaires, Mn, mesurées par chromatographie par exclusion stérique (en utilisant le 

POE comme standard) sont de 19 kg.mol-1 et de 23 kg.mol-1 pour PEG1,5 et PEG2 

respectivement, avec des indices de polydispersité (Ip) de 1,6.  

 Généralement, la polycondensation entraine des Ip de 2, les valeurs plus faibles dans notre cas 

s’expliquent par l’élimination des oligomères de plus faibles masses molaires lors de la dialyse. Les 

Ip plus étroits sont un point positif pour l’organisation structurale des futurs copolymères. 

Les masses molaires, plus faibles que celles prévues, peuvent s’expliquer par une réaction 

préférentielle du 3-chloro-2-(chloromethyle)-1-propène avec les ions hydroxydes présents dans le 

milieu. Cela augmenterait l’excès de PEG et diminuerait donc les masses molaires du produit 

obtenu par polycondensation.   

I.2. Synthèse des blocs POE-AGE et POE-PGE 

Toujours dans le but de casser la cristallinité du bloc POE, et d’en abaisser la température de 

fusion, une seconde stratégie a été suivie. Celle-ci consiste à synthétiser le bloc A par 

polymérisation anionique d’oxyde d’éthylène et d’allyle glycidyle éther. La polymérisation 

anionique permet d’obtenir des polymères avec un Ip proche de 1. Le POE-PGE a été obtenu, 

dans un second temps, par l’hydrogénation du motif AGE du PEO-AGE.   

I.2.a. Synthèse du bloc POE-AGE 

L’oxyde d’éthylène et l’allyle glycidyle éther (AGE) sont copolymérisés par voie anionique dans le 

but d’avoir un motif AGE pour 22 motifs de OE. Cependant ce type de polymérisation conduit à 

distribution statistique d’AGE dans la chaine polymère[9,10].  
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Figure 3 : Schéma réactionnel de la synthèse d'un POE-AGE. 

La polymérisation a été réalisée dans de THF fraichement distillé, à 80°C et à 8 bars de pression 

pendant 15 heures, en utilisant du tertbutanolate de potassium comme amorceur. Une masse 

molaire moyenne de 40 kg.mol-1 était visée, cette synthèse a été répétée deux fois. A la fin de la 
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réaction le réacteur est simplement ouvert à l’air. Ensuite, le milieu réactionnel est dissout dans le 

THF puis précipité dans l’éther et récupéré par filtration. Le spectre RMN du produit (figure 4) 

montre une haute pureté. 

Etant donné que l’amorçage de cette polymérisation se fait par le tertbutanolate de potassium et 

la terminaison de la réaction par une molécule d’eau un polymère mono-hydroxy sera obtenu.   

La masse molaire du polymère peut être déterminée à partir du spectre RMN (figure 4), par 

l’intégration du signal de l’amorceur à 1,17 ppm (Iam) en utilisant l’équation 3. On peut également 

vérifier le rapport OE/AGE grâce aux intégrations des différents signaux (IOE à 3,62 ppm et IAGE 

à 5,85 ppm) et l’équation 4. 

 

 

La masse molaire est plus importante que celle visée. Cela s’explique par une quantité plus faible 

d’amorceur actif dans le milieu de réaction. Ceci est la conséquence de la difficulté de mise en 

œuvre de la synthèse sous pression. L’oxyde d’éthylène étant un gaz, de surcroit extrêmement 

toxique, il est transféré petit à petit dans le sas de pesée qui contient déjà l’AGE. L’amorceur 

dissout dans de THF est introduit dans un autre sas et, ce mélange est ajouté dans le réacteur 

sous pression (une fois que les deux monomères ont été transférés). Ce moyen de procéder 

entraine quelques erreurs de pesée qui peuvent avoir des conséquences importantes sur le ratio 

monomère/amorceur et donc sur la masse molaire des polymères. Ces résultats sont ceux de la 

seconde synthèse de POE-AGE, la première synthèse avait donné des masses molaires plus 

proches de celles attendues (41 kg.mol-1). Les masses molaires ont également été mesurées par 

chromatographie d’exclusion stérique, donnant des Mn similaires et des Ip de 1,1. 

On note que le ratio OE/AGE est toujours respecté, les quantités mises en jeu sont plus 

importantes donc les erreurs plus négligeables. 
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Figure 4 : Spectre RMN 1H d'un POE-AGE dans CDCl3. 

I.2.b. Synthèse de POE-PGE par l’hydrogénation du motif 

AGE 

L’hydrogénation du glycidyle éther se fait dans le xylène distillé, grâce au p-toluène sulfonyle 

hydrazine[11] (figure 5). Sous l’action de la chaleur le p-toluène sulfonyle hydrazine se décompose 

en acide p-toluène sulfonique et en diimide. C’est alors ce diimide qui réduit la double liaison 

présente dans le milieu. L’équivalent d’acide p-toluène sulfonique créé risque de couper les 

chaines polyéther, il faut donc ajouter dans le milieu deux équivalents de résine basique 

(Amberlyst A21).  

 

Figure 5 : Mécanisme d'hydrogénation d'une double liaison par l'action du p-toluène sulfonyle hydrazine. 

L’avancement de l’hydrogénation est suivi par la RMN du proton. Les deux spectres, avant et 

après hydrogénation, sont présentés en figure 6. Sur le spectre bleu, représentant le POE-AGE, 

on voit les pics correspondants aux protons allyliques entre 5 et 6 ppm. Ces pics disparaissent 
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totalement sur le spectre rouge au profit de pics situés entre 0,5 et 1,5 ppm correspondant au 

propyle du motif PGE nouvellement créé. Les rapports des intégrales POE/AGE et POE/PGE 

identiques, l’absence d’autres pics parasites et les masses molaires similaires (déterminées par 

RMN et par chromatographie) prouvent l’absence de réactions secondaires comme des coupures 

de chaine.     

 

Figure 6 : Spectres RMN 1H du POE-AGE dans CDCl3 en bleu et de son homologue hydrogéné le POE-
PGE dans D2O en rouge. 

  

I.3. Synthèse des copolymères à base de POE modifié 

I.3.a. Méthode de synthèse  

Des blocs de polystyrène sont ensuite polymérisés sur les blocs A par polymérisation à 

intermédiaire nitroxide (NMP[12]) grâce à la modification des alcools terminaux des blocs PEGx, 

POE-AGE et POE-PGE. Cette étape de synthèse a été réalisée par Adèle Ferrand[13] au 

laboratoire ICR à Marseille, partenaire du projet. 

Pour cette polymérisation, les alcools terminaux sont modifiés en acrylates par action du chlorure 

d’acryloyle (figure 8). Ensuite, un dérivé de nitroxide (noté MAMA-SG1 (figure 7) fourni par 

Arkéma® à l’ICR) est additionné sur les acrylates, il servira d’intermédiaire radicalaire permettant 

une croissance progressive des chaines.  
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Figure 7 : Structure du "BlocBuilder" MAMA-SG1. 

Grâce à l’action des nitroxides, la NMP est qualifiée de polymérisation radicalaire contrôlée[14], 

elle repose sur la désactivation et la réactivation des chaines en croissance, par l’intermédiaire 

d’un agent de contrôle. Dans ce cas l’agent de contrôle est un nitroxide[12]. La présence 

permanente de cette espèce en bout de chaine évite les réactions de terminaison irréversibles. La 

chaine polymère est toujours capable d’amorcer une molécule de monomère, on parle de 

polymérisation vivante. Ce type de polymérisation permet d’obtenir des polymères avec un Ip 

étroit. 
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Figure 8 : Schéma réactionnel de la synthèse de copolymère à bloc par NMP. 

I.3.b. Stabilité des fonctions allyle lors de la NMP  

La polymérisation des blocs PS se fait par un processus radicalaire. Il est donc essentiel que les 

doubles liaisons présentes sur le bloc A ne soient pas réactives face aux nitroxides. La réactivité 

des doubles liaisons des PEGx et celles des POE-AGE est très différente. Les iso-butènes des 

PEGx sont plus encombrés, car sur le squelette polymère POE, ce qui les rend moins accessibles 

pour une attaque radicalaire. Le test de la polymérisation de styrène par NMP en utilisant un 

macroamorceur obtenu à partir de PEGx conduit à des polymères complètement solubles ce qui 

prouve que les iso-butènes ne sont pas impactés par la réaction de polymérisation. A contrario, le 

copolymère amorcé par le macroamorceur dérivé de POE-AGE (fonction allyle éloigner de la 

chaine de POE) est insoluble. L’allyle pendant est attaqué lors de la réaction radicalaire, ce qui 

conduit à la réticulation du polymère. Par la suite, on utilisera uniquement le POE-PGE pour la 

synthèse de ce type de copolymères diblocs.   
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I.3.c. Synthèse des copolymères triblocs neutres SEGxS  

Une série de copolymère tribloc PS−PEGx−PS est synthétisée, par l’ICR, à partir des PEGx, ils 

sont notés SEGxS_ФOE (avec ФOE la fraction volumique de PEGx). Les quatre SEG1,5S et les cinq 

SEG2S sont obtenus selon le protocole expérimental présenté dans l’Annexes I.1.c. Les masses 

molaires des blocs polystyrène, calculées avec les équations 5 et 6 et l’aide de la RMN 1H (figure 

9), ont été variées entre 1,5 et 6,5 kg.mol-1. Les différentes caractéristiques comme les masses 

molaires des deux blocs et des copolymères, la fraction massique de PS (FPS calculé avec 

l’équation 7), la fraction volumique de OE (FOE calculée avec l’équation 8) sont données dans le 

tableau 1.   

 

avec xB et xA les fractions molaires en PS et bloc A obtenues par l’équation 6, MB et MA les 

masses molaires des monomères des blocs A et B et Mn A la masse molaire du bloc A. 

 

 

Figure 9 : Spectre RMN 1H du copolymère SEG1,5S_87 dans DMSO-d6. 
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ou IAr et IPOE correspondent aux intégrales du cycle aromatique du styrène (5 protons) et de 

l’unité structurale de POE (4 protons), ici on néglige l’impact des iso-butènes. 

Pour le calcul de ΦOE on utilise la formule suivante :  

 

avec dPOE = 1,1 et dPS = 1,05[15]. 

I.3.d. Synthèse des diblocs neutres SOE-PGE  

Un copolymère dibloc PS−POE-PGE a été synthétisé à partir du POE-PGE de 41 kg.mol-1, il est 

noté SOE-PGE41_68, son spectre RMN 1H est présenté en figure 10. Un second copolymère a 

été synthétisé à partir du POE-PGE de 66 kg.mol-1, il est noté SOE-PGE66_75. Le protocole 

expérimental de ces deux synthèses est présenté en Annexes I.1.c. 

 

Figure 10 : spectre RMN 1H du copolymère SOE-PGE44_68 dans DMSO-d6. 

Le spectre RMN présenté en figure 10 nous montre la pureté avec laquelle sont obtenus ces 

polymères. Les calculs des proportions massiques de polystyrène sont les mêmes que ceux 

effectués sur les SEGxS. 
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Référence de 

l’échantillon 

Nature du 

bloc A 

Nature 

du bloc B 

Mn
a 

bloc A 

(kg.mol-1) 

Mn
b

 d’un 

bloc B  

(kg.mol-1) 

Mn
c
 

copolymère 

(kg.mol-1) 

FPS
d 

(%m) 

ΦOE
e 

(%vol) 

SEG1,5S_87 PEG1,5 PS 19 1,55 22,1 14 84 

SEG1,5S_78 PEG1,5 PS 19 2,80 24,6 23 75 

SEG1,5S_71 PEG1,5 PS 19 4,05 27,1 30 67 

SEG1,5S_61 PEG1,5 PS 19 6,40 31,8 40,5 57 

SEG2S_88 PEG2 PS 23 1,60 26,2 13 86 

SEG2S_79 PEG2 PS 23 3,25 29,5 22 76 

SEG2S_68 PEG2 PS 23 5,85 34,6 33,5 64 

SEG2S_67 PEG2 PS 23 5,95 34,8 34 63 

SEG2S_65 PEG2 PS 23 6,45 35,9 36 61 

SOE-PGE41_68 POE-PGE41 PS 41 20,6 61,6 33,5 64 

SOE-PGE66_75 POE-PGE66 PS 66 24,0 90,0 26 71 

Tableau 1 : Liste des différents copolymères synthétisés avec leurs propriétés principales obtenues a par 

chromatographie (à ±5%), b par l’équation 5 (à ±5%), c par l’addition de MnA et MnB, d par l’équation 7 (à 

±3%m) et e par l’équation 8 (à ±3%vol). 

I.3.e. Synthèse des copolymères à blocs single ion 

Les POE modifiés synthétisés ont également été copolymérisés avec un polystyrène portant un 

sel de lithium, le poly(styrène trifluorométhane-sulfonylimidure de lithium) appelé PSTFSI dont 

la structure chimique est présentée en figure 11. Ce monomère a été synthétisé par le laboratoire 

de l’ICR. 

 

Figure 11 : Structure chimique du poly(styrène trifluorométhane-sulfonylimidure de lithium) 

L’utilisation de PSTFSI en bloc B permet d’atteindre des propriétés originales, qui feront l’objet 

du chapitre 5 de ce manuscrit.  
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La synthèse des copolymères à base de PSTFSI se fait aussi par NMP selon le protocole décrit en 

Annexes I.1.d.  

Les deux POE modifiés ont été utilisés en tant que macroamorceurs avec le même succès, deux 

séries de copolymères ont été synthétisées à partir de PEG2 et POE-PGE66 (tableau 2), notés 

respectivement SIEG2SI_ФOE et SIOE-PGE_ФOE (avec ФOE la fraction volumique de POE 

modifié). Le spectre RMN du copolymère SIEG2SI_76 est présenté en figure 12.  

 

Figure 12 : Spectre RMN 1H du copolymère SIEG2SI_76 dans DMSO-d6. 

Le spectre RMN du copolymère SIOE-PGE_77 est présenté en figure 13. 
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Figure 13 : Spectre RMN 1H du copolymère SIOE-PGE_77 dans DMSO-d6. 

Dans le cas de ces copolymères single ion les fractions massiques de PSTFSI et les fractions 

volumiques de OE sont calculées selon les équations 7’ et 8’ respectivement, elles sont précisées 

dans le tableau 2.  

 

avec MSTFSI = 321 g.mol-1. 

 

avec dPOE = 1,1[15] et dPSTFSI = 1,57[16]. 
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Référence de 

l’échantillon 

Nature du 

bloc A 

Nature 

du bloc B 

Mn
a 

bloc A 

(kg.mol-1) 

Mn
b

 d’un 

bloc B  

(kg.mol-1) 

Mn
c
 

copolymère 

(kg.mol-1) 

FB
d 

(%m) 

ΦPEO
e 

(%vol) 

SIEG2SI_89 PEG2 PSTFSI 23 1,65 26,3 13 89 

SIEG2SI_82 PEG2 PSTFSI 23 3,10 29,2 22 82 

SIEG2SI_76 PEG2 PSTFSI 23 4,35 31,7 28,5 76 

SIOE-PGE_82 POE-PGE66 PSTFSI 66 17,5 84,5 21 82 

SIOE-PGE_77 POE-PGE66 PSTFSI 66 24,8 90,8 27,5 77 

SIOE-PGE_68 POE-PGE66 PSTFSI 66 38,4 104,4 37 68 

SIOE-PGE_62 POE-PGE66 PSTFSI 66 50,2 116,2 43 62 

Tableau 2 : Liste des différents copolymères synthétisés avec leurs propriétés principales obtenues a par 

chromatographie (à ±5%), b par l’équation 5 (à ±5%), c par l’addition de MnA et MnB, d par l’équation 7’ (à 

±3%m) et e par l’équation 8’ (à ±3%vol). 

II. Synthèse des monomères ioniques 

Le but de cette synthèse est d’obtenir un monomère styrène sur lequel est greffé en position para 

une chaine perfluorée (notée Rf) comptant deux fois deux CF2 séparés par un éther pour donner 

à la chaine pendante plus de mobilité. Cette chaine perfluorée sera terminée par deux anions 

différents, soit un sulfonate dont la synthèse est déjà décrite dans la littérature[17] (Monomère 1 : 

SRfSO3Li) soit un sulfonimidure « TFSI-like » (Monomère 2 : SRfTFSI). 

La stratégie de synthèse (figure 14) a été de partir du 4-bromobenzaldéhyde, de greffer à la place 

du brome (via un complexe de cuivre[18]) la chaine perfluorée, sur laquelle a précédemment été 

fixé l’anion, puis de transformer l’aldéhyde en vinyle (via une réaction de Wittig[19]). 
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Figure 14 : Représentation générale des différentes étapes de synthèse des deux monomères. 

Cette partie traitant uniquement de la synthèse des deux monomères sera articulée selon les 

étapes de cette synthèse. 

II.1. Etape 1 : Préparation de l’anion 

II.1.a. Le sulfonate 

 

Figure 15 : 1ère étape, préparation de l'anion sulfonate. 

Dans cette première étape (figure 15) le produit commercialisé par Interchim® le 1,1,2,2-

tetrafluoro-2-(1,1,2,2-tetrafluoro-2-iodoethoxy)ethanesulfonyl fluorure est modifié dans le but 

d’obtenir l’un ou l’autre anion. Dans le cas de l’anion sulfonate on réalise une simple hydrolyse du 

sulfonyle par du LiOH (2,2 éq.), à froid (pour éviter une substitution de l’iode par l’hydroxyde) 

dans le THF (4 mL par gramme de composé sulfonyle) pendant une nuit[20]. Après une 

vérification de l’avancement de la réaction par RMN 19F (disparition du signal du SO2F), on filtre 

le milieu réactionnel sur célite pour éliminer l’excès de LiOH et le LiF qui s’est formé. On 

évapore ensuite le THF, on solubilise dans de l’acétonitrile (qui est un moins bon solvant pour les 

sels inorganiques présents), la solution est centrifugée à 5000 tour/min pendant 15 minutes. Le 

surnageant est ensuite évaporé pour obtenir une poudre blanche que l’on met à sécher sous vide 
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pendant quelques jours, car la fonction perfluorosulfonate obtenue est très hygroscopique. Cette 

réaction est quasiment quantitative (rendement de 98%). 

 

Figure 16 : Spectre RMN 19F du réactif de départ -SO2F (en bleu) et du produit sulfonate (en rouge) 
solubilisés dans l’acétone-d6. 

Le spectre RMN 19F en figure 16 montre l’évolution des déplacements chimiques des fluors lors 

de la première étape de synthèse. On peut noter la disparition du signal -SO2F ainsi qu’une légère 

augmentation du blindage du fluor 4, due à une diminution de l’effet attracteur du SO2. 

II.1.b. Le sulfonimidure 

Pour l’anion sulfonimidure la synthèse est plus complexe[21–24] (figure 17). Tous les composés et 

solvants de cette réaction doivent d’être rigoureusement secs et propres, ils sont donc, soit 

conservés en boite à gants, soit fraichement distillés.  

 

 

Figure 17 : 1ère étape, préparation de l'anion sulfonimidure. 

Le produit de départ est le même, mais il est ajouté au milieu réactionnel après déprotonnation du 

trifluorométhanesulfonamide (1,2 éq.) par la triéthylamine (2,2 éq.) dans l’acétonitrile (5 mL pour 

1 g de composé SO2F). Cette fois encore, l’avancement de la réaction doit être rigoureusement 

suivi par RMN du fluor. Le but de ce suivi est de stopper la réaction avant la consommation 
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totale du sulfonyle. En effet, dès lors qu’il n’y a plus de -SO2F à consommer, c’est l’iode qui va 

réagir en étant substitué par un hydrogène. On obtient donc un composé perfluoré avec un 

sulfonamide d’un côté et un -CF2H de l’autre. Ce composé est alors presque impossible à séparer 

du produit -CF2I, du fait de leur polarité similaire. Lorsqu’on atteint un avancement d’environ 

90% (en général en 20 heures), on procède au traitement de la réaction.  

Il consiste en l’évaporation de la triéthylamine (l’excès de sulfonyle de départ est lui aussi évaporé 

lors de cette étape), l’ajout de dichlorométhane (10 mL pour 1 g de composé SO2F). La phase 

organique est ensuite lavée à l’eau distillée (3 fois 1/3 du volume de dichlorométhane) dans le but 

d’enlever les traces de réactifs introduits en excès, ainsi qu’une partie de l’ammonium formé par la 

déprotonation du trifluorométhanesulfonamide. La phase organique lavée est alors séchée sur 

sulfate de sodium avant d’être évaporée sous pression réduite.  

Une fois ce traitement réalisé on obtient le produit sous forme de sel de triéthylamonium. Pour 

échanger ce cation on ajoute un mélange 1:1 d’eau : méthanol (20 mL pour 1 g de produit) avec 5 

équivalents de carbonate de potassium on laisse à température ambiante et sous agitation pendant 

16 heures. On évapore ensuite le méthanol et la triéthylamine formée, on extrait la phase aqueuse 

résultante avec de l’acétate d’éthyle (3 fois 1/6 du volume), on sèche la phase organique sur 

sulfate de sodium puis on évapore. On vérifie ensuite par RMN du proton que le produit est bien 

entièrement sous forme potassée (disparition du signal de l’ammonium). Là encore, l’étape de 

séchage est primordiale du fait de l’hygroscopie de l’anion, dans ce cas, même les traces de 

solvants volatils comme l’acétate d’éthyle peuvent s’avérer difficiles à éliminer.  
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Figure 18 : Spectres RMN 19F du réactif de départ (en bleu) et du produit sulfonimidure (en rouge) 
solubilisés dans l’acétone-d6. 

Le spectre RMN 19F en figure 18 montre l’évolution des déplacements chimiques des fluors lors 

de la transformation du –SO2F en sulfonimidure. On peut noter la disparition du signal -SO2F, 

l’augmentation du blindage du fluor 4, comme dans le cas du sulfonate ainsi que l’apparition d’un 

pic de CF3. 

II.2. Etape 2 : Greffage de la chaine perfluorée sur le 
bromobenzaldéhyde 
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Figure 19 : 2ème étape, greffage de l'anion sur le bromobenzaldéhyde. 

Lors de cette étape[17,20,25,26] (figure 19) nous utilisons du 4-bromobenzaldéhyde (noté bba) acheté 

chez Alfa Aesar ® sur lequel nous greffons un des deux anions précédemment synthétisés. Pour 

cela, on commence par « activer » le cuivre (10 éq.) en le chauffant à 150°C sous atmosphère 

inerte pendant une heure, dans le but de désorber l’eau qui pourrait se trouver à sa surface le 

rendant moins efficace. On diminue la température jusqu’à 115°C, puis on ajoute le bba (4 éq.) en 
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solution dans du DMSO (3 mL par gramme de bba), après 10 minutes sous agitation magnétique, 

on ajoute la chaine perfluorée dans du DMSO (3 mL par gramme de produit). Le bba est 

introduit en premier, dans le but de former un intermédiaire dans lequel le cuivre est entre le 

cycle aromatique et le brome, décrit dans le mécanisme de la réaction, en figure 20. Si cet 

intermédiaire n’est pas formé en priorité sur le bba, deux chaines perfluorées risquent de se 

coupler entre elles ce qui n’est pas souhaitable. Si deux motifs bba se retrouvent greffés entre eux, 

le produit obtenu est plus facile à éliminer et les conséquences sont moins coûteuses (c’est aussi 

la raison pour laquelle le bba est introduit en excès).  

 

Figure 20 : Mécanisme de Ullmann décrit par McLoughlin[18] dans le cas de d'iodure de perfluoroalkyle. 

A partir du moment où tous les réactifs sont présents dans le milieu, la réaction dure environ 70 

heures. Elle est suivie par RMN du fluor, présentée en figure 21. On y observe la disparition du 

pic du –CF2I à -69 ppm alors que le pic du Ar-CF2- apparait à -114 ppm. La réaction est 

relativement lente mais elle fonctionne très bien avec les deux anions, elle ne nécessite pas de 

distillation de solvant et n’implique pas la formation de sous-produits tant que la température ne 

dépasse 120°C. Lorsque la température est trop haute la moindre trace d’eau risque de mener à la 

formation du sous-produit -CF2-H, cette réaction se fait par un mécanisme radicalaire encore peu 

décrit[18,25]. 

Le plus fastidieux lors de cette étape est son traitement, en effet, les sels de cuivre formés (CuBr 

et CuI) sont compliqués à séparer totalement du produit. Pour commencer on ajoute 2 fois le 

volume réactionnel (noté V) d’acétone, cela permet de fluidifier le milieu et de faire précipiter une 

partie des sels de cuivre. On filtre plusieurs fois sur célite avant d’évaporer l’acétone. On ajoute 5 

V de saumure puis on extrait cette phase, principalement aqueuse, avec 3 fois V d’acétate 

d’éthyle. Après séchage de la phase organique sur sulfate de sodium et évaporation du solvant, on 

obtient un mélange avec le produit et le bba de départ, ce bba est éliminé par extraction solide-

liquide avec du chloroforme. Si cette étape ne suffit pas (selon la RMN du proton) on peut faire 
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une deuxième extraction solide-liquide avec du cyclohexane, qui fonctionnera de la même 

manière. On sèche enfin sous vide pendant au moins 24 heures pour évaporer toutes traces de 

solvants, en chauffant à 70°C pour les traces restantes de bba (facilement sublimé). 

 

Figure 21 : A gauche, spectres RMN 19F du produit de départ (en rouge) et du perfluorosulfonate (en bleu) 
dans l’acétone-d6. A droite spectre RMN 1H du produit final dans l’acétone-d6. 

Le spectre RMN 19F de la figure 21 montre l’évolution des déplacements chimiques des fluors 

lors de la seconde étape (ici dans le cas de l’anion perfluorosulfonate). On peut voir le fluor 2 se 

déplacer de -2 ppm et le fluor 1 de -48 ppm, car l’iode du produit de départ (spectre rouge) et 

beaucoup plus attracteur que le benzaldéhyde (spectre bleu). C’est l’apparition du fluor 1 bleu au 

détriment du rouge qui nous permet de contrôler l’avancement de la réaction. En parallèle, on 

peut voir sur le spectre du proton l’apparition des protons du noyau aromatique (doublet de 

doublets), ainsi que le proton de l’aldéhyde (singulet), signe que l’anion a bien été greffé sur le 

motif benzaldéhyde. 

II.3. Etape 3 : transformation de l’aldéhyde en vinyle 

 

Figure 22 : 3ème étape : transformation de l'aldéhyde en vinyle. 
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Cette étape consiste en une réaction de Wittig[19,27–33] sur l’aldéhyde aromatique (figure 22). Le 

mécanisme général de cette réaction est présenté sur la figure 23. Elle a été la plus compliquée à 

mettre en place du fait de la polarité de l’oxyde de triphénylphosphine, qui le rend difficile à 

séparer du produit.  

 

Figure 23 : Mécanisme mis en jeu lors de la réaction de Wittig[19]. 

Dans un premier temps on place dans l’acétonitrile distillée (10 mL par gramme de précurseur), le 

bromure de triphénylphosphonium (noté P+ : 1,2 éq.) en présence d’une base, le 1,8-

diazabicyclo(5.4.0)undéc-7-ène (noté DBU : 2 éq.) de sorte à former l’ylure correspondant[33]. Le 

milieu est chauffé à reflux pendant 10 minutes puis le produit de l’étape précédente est ajouté. On 

suit l’avancement de la réaction par RMN du proton jusqu’à disparition totale du proton aldéhyde 

(environ 2 heures à reflux d’acétonitrile). A la fin de la réaction, on revient à température 

ambiante puis on ajoute 1/5V d’eau distillée, dans le but de solubiliser tout le produit, on filtre la 

solution sur célite pour enlever les insolubles restants, puis on évapore l’acétonitrile. On rajoute 

2/5V d’eau puis on extrait à l’acétate d’éthyle (3 fois 2/5V), on rassemble les phases organiques 

puis on les lave à l’acide chlorhydrique aqueux (10-3 mol.L-1, 2 fois 2/5V). Le dernier lavage a 

pour but d’éliminer le DBU qui ne serait pas resté dans la phase aqueuse de l’extraction 

précédente, en le réacidifiant. On sèche la phase organique sur sulfate de sodium et on évapore 

l’acétate d’éthyle, on obtient alors une huile visqueuse brune qui contient le produit avec un 

phosphonium en contre ion et de l’oxyde de triphénylphosphine (noté P=O) second produit de 

la réaction. 

Sur le spectre RMN 1H de la figure 24 (avant séparation) on peut voir grâce aux intégrales qu’à 

l’issue de ces premières étapes de lavages, sont présents un équivalent de produit pour 0,8 

équivalent de phosphonium et pour 1,3 équivalent de P=O. 
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Figure 24 : Spectre RMN 1H du mélange des différentes espèces présentes après le premier lavage dans 
l’acétone-d6. 

L’huile est ensuite solubilisée dans un mélange eau/acétone puis passée dans une colonne 

échangeuse d’ion Dowex 50w x8. Il s’agit d’une résine constituée de polystyrène réticulé sur 

lequel sont greffés des sels de lithium qui va permettre d’échanger le contre ion de notre anion 

perfluoré. En l’occurrence, le passage à travers la colonne va remplacer le phosphonium par un 

lithium, si la résine est chargée en lithium (figure 25). La colonne est donc préalablement chargée 

en lithium grâce au passage d’un mélange eau/méthanol à 2 M de LiOH, avant d’être ramenée à 

pH = 7 pour l’échange.  
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Figure 25 : Principe de fonctionnement de la colonne échangeuse de cation, préalablement chargée en 
lithium. 

Le débit de la colonne est réglé de façon à ce que le produit reste un maximum de temps en 

contact avec la résine. Lorsque tout le produit est passé sur la résine on évapore l’acétone du 

mélange. Puis on extrait la phase aqueuse avec de l’acétate d’éthyle, après séchage et évaporation 

de la phase organique on obtient une huile visqueuse ou le produit est en présence de P=O. Sur 

le spectre 1H (figure 26) on remarque la disparition du doublet du méthyle du phosphonium 

(autour de 3,3 ppm), ainsi qu’une réduction de l’intégrale du massif des protons aromatiques. Ce 

qui nous confirme que l’échange ionique a correctement fonctionné, et a même permis d’éliminer 

une petite fraction d’oxyde de phosphine (0,8 mole de P=O pour 1 mole de produit). 

 

Figure 26 : Spectre RMN 1H du mélange de produits présents après l'échange ionique dans l’acétone-d6. 

Pour éliminer le P=O qui reste dans le mélange réactionnel après les étapes de lavage et 

d’échange ionique le traitement est différent selon le monomère. En effet, le produit sulfonate et 

le produit sulfonimidure ont des polarités légèrement différentes qui nécessite d’adapter la fin du 

traitement.   

II.3.a. Purification du monomère 1 

La littérature[34] indiquait que la séparation se faisait sur colonne chromatographique avec un 

éluant à 20% de dichlorométhane dans l’isopropanol. Cette séparation devait ensuite permettre 

une recristallisation du produit dans le toluène. 

Nous avons alors tenté de reproduire les protocoles de la littérature mais les résultats n’étaient 

pas ceux attendus. Le problème que nous avons eu avec la chromatographie sur silice est 

directement lié au caractère ionique de notre molécule qui induit une affinité très importante avec 
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la silice, ce qui est aussi le cas du P=O, dans une moindre mesure. Nous avons donc deux 

molécules qui passent beaucoup de temps sur la colonne. Le P=O est élué légèrement plus 

rapidement que le produit, ce qui nous donne une petite fraction de P=O pur en premier. Suivi 

d’une longue fraction de mélange de plus en plus chargé en produit, jusqu’à avoir une petite 

fraction de produit pur à la fin. 

Sur la figure 27 sont représentés les spectres RMN 1H correspondants aux tubes de la colonne 

chromatographique. Ces tubes sont repérés grâce aux traits pointillés sur le spectre UV du 

détecteur en sortie de colonne. On peut alors bien se rendre compte de la superposition des 

fractions.  

 

Figure 27 : Spectres RMN 1H de différentes fractions de mélange réalisés au cours de l'élution de la 
colonne chromatographique dans l’acétone-d6. Le graphique au-dessus représente le signal UV en fonction 

du temps d’élution. 

Le produit et le P=O sont présents jusqu’au tube 23. Nous avons ensuite une petite fraction de 

produit pur, puis au tube 30 une nouvelle impureté apparait. La fraction contenue entre les tubes 

20 et 30 ne représentait pas une quantité assez importante pour être récupérée avec un rendement 

convenable. L’ajustement de l’éluant ne faisait qu’élargir ou affiner les pics en UV, mais la 

proportion de produit pur restait globalement faible. 

Dans le cas du sulfonate, le produit et le P=O ont finalement été séparés par extraction liquide-

liquide. Dans un premier temps on ajoute de l’eau (10-2 M de NaCl) et du dichlorométhane, cela 
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permet de concentrer le produit dans la phase aqueuse et le P=O dans la phase dichlorométhane. 

Une fois la phase dichlorométhane écartée, on extrait la phase aqueuse avec de l’acétate d’éthyle. 

Grâce à ce traitement simple nous obtenons une phase relativement pure en produit, dont le 

spectre RMN 1H est présenté en figure 28 (entre 80% et 88% de pureté). Malgré de tels taux de 

pureté le produit n’a pas pu être recristallisé dans le toluène comme le précisait la littérature[34], 

nous avons donc essayé plusieurs solvants différents mais aucun n’a permis de recristalliser notre 

sel.  

 

Figure 28 : Spectres RMN 1H du mélange avant et après extraction liquide-liquide réalisés dans l’acétone-
d6. 

II.3.b. Purification du Monomère 2 par la voie « classique » 

Le sulfonimidure a subit le même traitement mais sans résultats. Le CF3 en bout de chaine rend 

l’ensemble de la molécule plus hydrophobe, donc lors de l’extraction au dichlorométhane le 

produit se concentre dans la phase organique au même titre que le P=O.  

La solution envisagée a été d’utiliser un « plug » de silice, l’avantage d’un « plug » de silice est que la 

quantité de silice est moindre (3 cm de hauteur dans un fritté de 5 cm de diamètre), en choisissant 

un solvant adéquat on peut donc faire migrer un produit très lentement sans que le second ne 

migre. Dans notre cas le solvant était un mélange 1:1 hexane:éther avec une fraction d’éther allant 

en augmentant jusqu’à 100%. On exploite le fait que le P=O ne migre pas rapidement sur la 

silice, pour cela on utilise un solvant peu polaire qui va avoir plus d’interactions avec le 

sulfonimidure. De cette manière nous avons réussi à concentrer le produit jusqu’à atteindre une 

pureté de 92%. Une telle technique de séparation n’est pas efficace avec le monomère 1, 

l’interaction entre l’anion sulfonate et la silice est plus forte qu’avec le sulfonimidure du fait de 
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l’absence du CF3 terminal. Cette technique ne fonctionne qu’avec un échange ionique préalable, si 

le produit est sous forme phosphonium il est alors impossible à séparer du P=O. 

 

Figure 29 : Spectre RMN 1H du monomère 2 avant et après purification sur plug de silice réalisés dans 
l’acétone-d6. 

Les petits pics présents au pied du massif correspondant aux protons aromatiques du spectre 

RMN 1H présenté en figure 29, sont ceux du P=O résiduel (0,06 éq.). Cette observation est 

confirmée par la présence d’un unique pic distinct en RMN 31P (figure 30). On peut aussi noter la 

présence d’un singulet autour de 10 ppm et d’un doublet de doublets vers 8 ppm, ces pics sont le 

signe de la présence de l’aldéhyde de départ (0,02éq.), la réaction de Wittig a été stoppée trop 

rapidement, la conversion n’était pas encore à 100%. Cette présence ne sera cependant pas un 

problème pour les prochaines étapes de polymérisation, car il ne réagira pas en radicalaire. 
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Figure 30 : Spectres RMN 19F et 31P du sulfonimidure final réalisés dans l’acétone-d6. 

La RMN du 19F (figure 30) quant à elle, nous confirme que la chaine perfluorée n’a pas été altérée 

par la réaction de Wittig. Sur ce spectre, on note aussi la présence de l’aldéhyde n’ayant pas réagi 

au pied des pics du produit. 

Les étapes de purification de cette réaction étant laborieuses et affectant largement les 

rendements, une nouvelle stratégie a été envisagée.  

II.3.c. Synthèse du Monomère 2 sur une résine de 

triphénylphosphine  

Cette nouvelle stratégie passe par une résine à base de polystyrène réticulé fonctionnalisé par de la 

triphénylphosphine[35]. L’avantage d’une telle résine est que le sous-produit de la réaction de 

Wittig, qui est l’oxyde de triphénylphosphine, sera fixé sur la résine (figure 31). Il suffira donc 

d’une filtration pour le retirer du milieu réactionnel. Cette résine présente néanmoins deux 

principaux inconvénients, le premier est son prix qui est très élevé, le second est le fait qu’elle 

doive précédemment être fonctionnalisée pour donner l’ylure voulu sous l’action d’une base. 

Pour cette étape supplémentaire la résine est mise dans du dichlorométhane (1 mL pour 1 g de 

résine) avec 5 équivalents de iodométhane[36], le milieu est ensuite porté à reflux pendant une nuit. 

Au bout de ce lapse de temps, la résine est filtrée et séchée. Une pesée permet de vérifier 

rapidement si la fonctionnalisation a été efficace ou non, car si elle a fonctionné, un iode et un 

CH3 ont été additionnés, ce qui entraine une augmentation importante du poids. 
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Figure 31 : Illustration des transformations chimiques subies par un grain de résine. 

Une fois la fonctionnalisation de la résine effectuée, la réaction de Wittig doit être effectuée 

rapidement. En effet, le méthyltriphénylphosphonium ainsi formé est sous forme d’iodure, qui va 

pouvoir s’oxyder rapidement.  

La résine est utilisée de la même façon que méthyltriphénylphosphonium libre, la réaction dure 

simplement plus longtemps du fait du caractère hétérogène de la réaction. Pour être sûr qu’elle 

soit totale elle est laissée toute la nuit à reflux d’acétonitrile. L’avancement de la réaction est suivi 

par RMN du proton, jusqu’à disparition du proton de l’aldéhyde. Lorsque la réaction est 

terminée, on ajoute 1/5V d’eau distillée dans le milieu réactionnel puis la résine est filtrée sur 

célite. L’acétonitrile est évaporée, 2/5V d’eau sont ajoutés puis le produit est extrait avec 3 fois 

2/5V d’acétate d’éthyle. Les phases organiques sont rassemblées puis lavées 3 fois avec 2/5V de 

solution aqueuse d’acide chlorhydrique à 10-3 mol.L-1, enfin, la phase organique est séchée sur 

sulfate de sodium et ramenée à sec sous pression réduite.  

 

Figure 32 : Spectre RMN 1H du produit dans l’acétone-d6 après traitement classique. 
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Le spectre RMN du produit ainsi obtenu révèle qu’un équivalent de DBU est encore présent ainsi 

qu’un H acide, à 8,8 ppm (figure 32). Nous supposons que faute de triphénylphosphine libre dans 

le milieu c’est une molécule de DBU protonée qui a pris la place du contre ion du 

perfluorosulfonimidure. Pour valider cette hypothèse un échange ionique identique à celui de la 

voie « classique » est effectué sur le produit.  

Cet échange a bien pour conséquence l’élimination de toutes traces de DBU, ce qui valide notre 

hypothèse et nous permet d’avoir un monomère propre, confirmé par le spectre RMN 1H (figure 

33). Le spectre du fluor, demeure lui identique, la chaine perfluorée n’est aucunement altérée par 

cette seconde stratégie de synthèse. 

 

Figure 33 : Spectre RMN 1H du produit final dans l’acétone-d6. 

Le spectre RMN 1H présenté en figure 33 montre que le produit est obtenu avec une très bonne 

pureté grâce à cette nouvelle stratégie de synthèse. Cependant, des quantités importantes d’eau et 

d’acétate d’éthyle sont encore présentes. Elles restent très difficiles à éliminer à cause des affinités 

entre le produit et ces molécules de solvant. 

II.4. Synthèse des copolymères 

La synthèse des copolymères single-ion est décrite en Annexes I.1.d.  

Le monomère 1 (sulfonate) étant synthétisé à partir du bromure de méthyle 

triphénylphosphonium libre, des résidus d’oxyde de triphénylphosphine ainsi que d’autres 

composés phosphorés ont été observés en RMN 31P. Dans ce cas, les électrolytes sont lavés à 
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l’éther chaud grâce à un montage soxhlet, ce lavage s’est avéré très efficace comme le montre la 

figure 34. 

 

Figure 34 : Spectres RMN 31P d'un copolymère à bloc B PSRfSO3 avant et après lavage au soxhlet à l'éther 
réalisés dans l’acétone-d6. 

Une fois les différentes étapes de purification réalisées et validées par RMN, les matériaux sont 

mis en forme pour les différentes caractérisations. 

 

Figure 35 : Spectre RMN 1H d'un copolymère à bloc obtenu à partir d'un monomère sulfonimidure dans 
l’acétone-d6. 

Après purification les copolymères obtenus montrent une très bonne pureté (figure 35). Les deux 

massifs correspondant au squelette polystyrène sont bien présents tout comme le pic du POE. 

Grâce à ces spectres il est possible de retrouver la fraction massique en bloc B des copolymères 

(FB), en utilisant l’équation 9. On peut voir aussi sur ce spectre que ces polymères sont très 
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hygroscopiques, avec un pic très important correspondant à l’eau, qui sera éliminée par un 

stockage permanent des copolymères en boite à gant, sous atmosphère d’argon. 

 

avec IAr et IPOE les intégrales des signaux de l’aromatique et du POE, MB et MOE les masses 

molaires des monomères du bloc B (MSRfTFSI=537 g.mol-1, MSRfSO3=406 g.mol-1) et du POE. 

II.5. Récapitulatifs des copolymères synthétisés à base de 
monomères perfluorés 

Référence de 

l’échantillon 

Nature du 

bloc B 

Mn
b

 copolymère 

±5% (kg.mol-1) 
FB

a                

±3 (%m) 

OE/Li      

±15% 

ΦPEO
b           

±3 (%vol) 

PSRfSO3_83 PSRfSO3 45,5 23 31 83 

PSRfSO3_81 PSRfSO3 47,0 25 28 81 

PSRfSO3_79 PSRfSO3 48,5 28 24 79 

PSRfSO3_72 PSRfSO3 55,5 35 17 72 

PSRfTFSI_86 PSRfTFSI 44,0 19 52 86 

PSRfTFSI_83 PSRfTFSI 46,5 23 41 83 

PSRfTFSI_74 PSRfTFSI 54,0 34 24 74 

PSRfTFSI_69 PSRfTFSI 58,5 39 19 69 

PSTFSI_81 PSTFSI 46,0 28 19 76 

 

Tableau 3 : Liste des différents copolymères synthétisés avec leurs propriétés principales, a obtenues par 
RMN (équation 9) et b obtenues par calcul (équations 10 et 11). 

La masse molaire des copolymères (Mn copolymère) est obtenue via les fractions molaires 

déterminées par RMN et par l’équation 10 : 

 

avec xB et xA les fractions molaires en bloc B et A, MB et MA les masses molaires des monomères 

des blocs A et B (MSRfTFSI=537 g.mol-1, MSRfSO3=406 g.mol-1 et MSTFSI=321 g.mol-1) et Mn A la 

masse molaire du bloc A (35 kg.mol-1). 
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La proportion volumique de POE (ΦPOE) est obtenue selon l’équation 11 : 

 

avec FPOE et FB les fractions massiques de POE et de bloc B obtenues par RMN selon l’équation 

9, dPOE et dB les densités de POE et des blocs B. Les densités des blocs sont estimées par la 

méthode de Van Krevelen (densité=masse molaire/somme des volumes molaires des 

fonctions[37]), soit dPSRfTFSI=dPSRfSO3=1,7 et dPSTFSI=1,5. 

Conclusion 

Dans ce chapitre nous avons donc vu les différentes étapes de synthèse, de bloc A basé sur des 

POE linéaires modifiés et de monomères ioniques basés sur un motif styrène.  

Des POE modifiés ont été synthétisés selon deux méthodes de polymérisation, donnant des 

polymères avec des caractéristiques légèrement différentes (nombre de motifs OE par défaut, 

nature des défauts (iso-butène ou PGE), répartition des défauts, indice de polydispersité, masses 

molaires, nombre de fonctionnalité…). Ensuite, sur ces polymères des blocs polystyrène neutre 

ou ionique ont été ajoutés afin d’obtenir des copolymères à blocs aux propriétés spécifiques. 

Dans un premier temps, ce second bloc est constitué de polystyrène qui a pour but de renforcer 

mécaniquement le matériau. L’étude des propriétés en fonction de la composition des onze 

matériaux ainsi obtenus font l’objet du chapitre 3. Et dans un second temps, nous avons utilisé le 

PSTFSI comme bloc B dans le but de fixer l’anion du sel de lithium permettant d’obtenir des 

propriétés spécifiques détaillées dans le chapitre 5 de ce manuscrit. 

Ensuite, deux nouveaux styrènes ioniques portant des fonctions perfluorées en position para ont 

été synthétisés avec succès. Dans ces monomères l’anion est fortement délocalisée grâce au 

caractère inductif attracteur des fluors. De plus, la flexibilité de l’espaceur (entre la fonction 

ionique et le styrène) devrait favoriser les interactions entre le sel de lithium et le POE. L’étude 

des propriétés des huit matériaux basés sur la copolymérisation de ces monomères à partir d’un 

POE de 35 kg.mol-1 fait l’objet du chapitre 4 de ces travaux.  
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Chapitre 3 : Développement des électrolytes 
copolymères à bloc neutres à base de POE 
linéaire modifié 

Ces travaux reposent sur la capacité des copolymères à blocs d’allier différentes propriétés 

antagonistes au sein d’un même matériau[1–3]. Par exemple, réaliser un polymère tribloc avec un 

bloc central POE et des blocs périphériques PS permet de combiner la conductivité ionique du 

POE et la résistance mécanique du bloc PS[4]. Cependant, le POE étant cristallin, des 

conductivités satisfaisantes sont obtenues qu’à haute température.  

Une des problématiques de la technologie LMP est la température de fonctionnement. 

L’utilisation du POE implique une utilisation de la batterie au-dessus de la température de fusion 

du POE (généralement 80°C), ceci impliquant une dépense d’énergie pour maintenir la batterie 

chaude même lorsque celle-ci n’est pas utilisée. Ainsi, pour réduire cette dépense d’énergie il est 

nécessaire de synthétiser un copolymère avec une bonne conductivité en dessous de 60°C. Pour 

cela nous avons synthétisé des copolymères neutres dibloc et tribloc (SEGxS et SOE-PGE) avec 

un bloc central en POE modifié afin d’abaisser la température de fusion du bloc conducteur. La 

caractérisation de ces copolymères a fait l’objet d’une publication[5].  
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I. Les différents matériaux synthétisés 

Les synthèses des différents polymères ont été détaillées dans le chapitre précédent. Il en résulte 

quatre blocs de POE modifié différents, deux PEGx avec des oligomères PEG de 1,5 kg.mol-1 et 

2 kg.mol-1 (notés PEG1,5 et PEG2 respectivement) donnant des copolymères de 19 kg.mol-1 et 23 

kg.mol-1 respectivement (figure 1.a). Et deux POE-PGE, issus de deux synthèses différentes 

aboutissant à des masses de 41 kg.mol-1 et 66 kg.mol-1 (figure 1.b).  

  

   

Figure 1 : Structures des différents blocs A à base de POE modifié et les copolymères à blocs 
correspondants. (a) PEG1,5 avec p=34 et m=12 ; PEG2 avec p=45 et m=11. (b) POE-PGE avec p=22 et 

m=42 pour le bloc de 41 kg.mol-l et m=68 pour celui de 66 kg.mol-1. (c) SEGxS et (d) SEO-PGE. 

Ces quatre blocs A ont ensuite été attachés à un ou deux blocs de polystyrène (figure 1.c. et d.), 

différentes tailles de bloc B ont été synthétisées variant la composition des copolymères. 

La liste des matériaux synthétisés qui vont être caractérisés dans ce chapitre est présentée dans le 

tableau 1. Un copolymère PS-POE-PS (noté SOE20S) a été synthétisé à partir d’un POE de 20 

kg.mol-1 pour servir de référence aux SEGxS. Les caractéristiques élémentaires (déterminées en 

partie dans le chapitre 2) telles que les masses molaires moyennes en nombre (Mn), les 

proportions volumiques en phase POE des copolymères (ΦPOE) et les proportions volumiques en 

phase POE + sel (Φc) (calculées avec l’équation 1 de l’Annexes II.1.) pour les électrolytes, y sont 

également répertoriées. 

(a) PEG
x
                                            (b) POE-PGE 

(c) SEG
x
S                                          (d) SOE-PGE 
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Référence de 

l’échantillon 

Nature du 

bloc A 

Mn A 
a
 

(kg.mol
-1

) 

Mn B 
b

 

(kg.mol
-1

) 

Mn 

Copolymère
b
 

(kg.mol
-1

) 

ΦPEO
c
 

(%vol) 

Φc 
c
 

(%vol) 

SEG1,5S_87 PEG1,5 19 2,95 21,9 84 87 

SEG1,5S_78 PEG1,5 19 5,30 24,3 75 78 

SEG1,5S_71 PEG1,5 19 7,70 26,7 67 71 

SEG1,5S_61 PEG1,5 19 12,2 31,2 57 61 

SEG2S_88 PEG2 23 3,10 26,1 86 88 

SEG2S_79 PEG2 23 6,25 29,2 76 79 

SEG2S_68 PEG2 23 11,1 34,1 64 68 

SEG2S_67 PEG2 23 11,3 34,3 63 67 

SEG2S_65 PEG2 23 12,3 35,4 61 65 

SOE-PGE41_68 POE-PGE41 41 20,6 61,6 64 68 

SOE-PGE66_75 POE-PGE66 66 24,0 90,0 71 75 

SOE20S_66 POE20 20 10,8 30,8 62 66 

Tableau 1 : Liste des différents copolymères synthétisés avec leurs caractéristiques principales, obtenues a 
par chromatographie, b par RMN et c par calcul (précisions cf. chapitre 2). 

Dans les prochaines parties seront présentées l’analyse et la caractérisation des propriétés 

physico-chimique de ces matériaux : leurs morphologies par SAXS, leurs propriétés 

thermodynamiques par DSC, les propriétés mécaniques par essais de traction, et leurs propriétés 

de transport par EIS et RMN-PFG et enfin, leurs performances dans des accumulateurs de 

laboratoire seront évaluées. 

II. Organisation structurale des électrolytes 

Un des principaux objectifs de ces matériaux est d’obtenir une nanostructuration des différents 

domaines de sorte à obtenir une synergie des deux propriétés antagonistes et vitales pour les 

performances de l’électrolyte, la conductivité ionique et la tenue mécanique. Pour étudier la 

relation entre la composition de nos matériaux et leur nano-structuration, une étude approfondie 

par diffusion des rayons X aux petits angles (SAXS : Small Angle X-rays Scattering) a été menée 

(Annexes III.1). 

Les résultats ont été comparés à des électrolytes équivalents avec un bloc central de POE non 

modifié d’une masse molaire de 20 kg.mol-1. 
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II.1. Etude morphologique des SEGxS 

La figure 2 représente les courbes de diffusion aux petit angles d’un électrolyte SEG1,5S, d’un 

électrolyte SEG2S et d’un électrolyte SOE20S avec des Φc comparables (~65%vol). Ces trois 

électrolytes présentent un premier pic de corrélation intense (à q=q1), il permet de confirmer que 

les domaines POE et PS sont bien nanoséparés. Le premier pic plus large dans le cas des SEGxS 

s’explique par la polydispersité élevée des blocs PEGx. Cependant sur les diffractogrammes des 

deux copolymères SEGxS, un pic de second ordre (à q=q2) est observé alors que ce pic est absent 

sur le SOE20S. Ce pic de second ordre indique une meilleure structuration de ces copolymères, 

qui peut être induite par l’Ip relativement large des blocs PEGx
[7]. Il nous renseigne, également, sur 

la morphologie adoptée par le matériau. Dans le cas de ces deux polymères on a q2=2*q1 ce qui 

traduit une morphologie lamellaire. En ce qui concerne le copolymère SOES, des études ont 

montré qu’il possédait également une structure lamellaire[1]. L’absence de pic dans le cas de notre 

échantillon est probablement liée à la méthode de mise en forme. 

 

Figure 2 : Courbe de diffusion de deux copolymères avec des blocs A différents, à des proportions 
volumiques de PS équivalentes (~35%vol). 

Une autre information que l’on peut tirer de ces diffractogrammes est que le pic de corrélation 

des trois électrolytes se trouve à des valeurs de q1 différentes. Cela traduit des périodes de tailles 

très différentes selon la nature du bloc central et la masse du copolymère.  

Pour une meilleure lecture, les différentes valeurs caractéristiques de ces électrolytes sont 

répertoriées dans le tableau 2. Avec : la position du premier pic q1, celle du second pic lorsqu’il est 

présent q2, la période D (D=2π/q1), la taille du bloc A DPOE (DPOE=D*Φc) ainsi que la masse 

molaire de chaque copolymère Mn. 
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Electrolyte 
Mn copolymère 

(kg.mol
-1

) 
q1 (nm

-1
) q2 (nm

-1
) Morphologie D (nm) DPEO (nm) 

SOE20S_66 30,8 0,305 - lamellaire
[8,1]

 20,5 13,0 

SEG1,5S_78 24,3 0,303 - indéterminée 20,0 15,5 

SEG1,5S_71 26,7 0,282 0,60 lamellaire 22,5 16,0 

SEG1,5S_61 31,2 0,246 0,49 lamellaire 25,5 16,0 

SEG2S_79 29,2 0,27 - indéterminée 24,0 19,0 

SEG2S_68 34,1 0,222 0,46 lamellaire 28,5 19,0 

SEG2S_65 35,4 0,216 0,44 lamellaire 29,0 19,0 

Tableau 2 : Caractéristiques morphologiques des SEGxS obtenues par SAXS à température ambiante. Les 
caractéristiques du SOE20S sont aussi précisées pour comparaison. 

Le tableau 2 montre que la période D des copolymères augmente avec leurs masses molaires. De 

plus, lorsqu’on trace D en fonction de Mn (figure 3), on s’aperçoit que la dépendance est linéaire, 

et qu’elle est identique pour les deux SEGxS. 

 

Figure 3 : Evolution de la période des SEG1,5S (●) et des SEG2S ( ) en fonction de la Mn totale des 
copolymères. Le SOE20S de référence (▲) est aussi renseigné. 

La figure 3 nous montre que les périodes obtenues avec les SEGxS sont nettement supérieures à 

celles du SOE20S à Mn équivalent. Lorsqu’on s’intéresse à la taille des domaines de POE de 

chacun des copolymères, on remarque que les domaines de PEG1,5 sont plus larges que le 

domaine de POE20, pour un Mn inférieur (19 kg.mol-1 contre 20 kg.mol-1). Ainsi, cela met en 

évidence l’effet de l’Ip sur la taille des domaines. Les POE modifiés obtenus par 

polycondensation ont un Ip de 1,6 qui traduit une dispersion importante de masses molaires. En 

s’appuyant sur l’ étude SAXS on peut supposer que les plus longues chaines ont une plus forte 
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impact sur la taille de ces domaines [7]. Considérant des chaines de POE, d’après le tableau 2, des 

masses molaires de 20 kg.mol-1 fixeraient une taille de domaine de 13 nm. Ce qui indiquerait que 

les domaines de POE dans le SEG1,5S seraient fixés par des chaines de 24,6 kg.mol-1 et les 

domaines de POE dans le SEG2S par des chaines de 29,2 kg.mol-1. Ces valeurs ne correspondent 

ni aux valeurs de Mn, ni aux valeurs de Mw déterminées par chromatographie, mais elles 

correspondent exactement, dans le cas du PEG1,5 comme dans celui du PEG2, à la masse molaire 

moyenne (prise au sommet du pic de chromatographie).  

Graphiquement, l’organisation des SEGxS peut être représentée par la figure 4, avec des petites et 

moyennes chaines, majoritaires en nombre, étirées à cause de la présence de plus longues chaines. 

 

Figure 4 : Schéma montrant la configuration adoptée par les copolymères à base de PEGx, avec les chaines 
de grande taille notées 1, les chaines de moyenne taille notées 2, et les petites chaines notées 3. 

De plus, nous pouvons noter que la taille des domaines de PEGx est totalement indépendante de 

la composition des copolymères. Dans le cas des SOES, Bouchet et al.[1] avaient montré que les 

domaines de POE étaient de plus en plus contraints lorsque la proportion en PS augmentait. 

Cette particularité des SEGxS vient, elle aussi, de la dispersité importante des masses molaires. De 

la même manière que les chaines de hautes masses imposent la taille des domaines, les quelques 

chaines de très hautes masses molaires empêchent tous phénomènes de rétrécissement des 

domaines.  

Pour conclure sur les morphologies des matériaux SEGxS nous pouvons dire que les domaines de 

PEGx et de PS sont bien nanoséparés. Ces domaines s’arrangent en lamelles, pour les 

compositions les plus riches en PS. En dessous de 25%vol de PS, le doute est permis quant à la 

morphologie adoptée. En ce sens, leur comportement est proche de ceux des SOES de la 

littérature[1]. Néanmoins, du fait de leur synthèse, ils possèdent une large dispersité de masses 
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molaires qui ont une influence importante sur la taille des domaines, qui sera imposée et fixée par 

les longues chaines polymères. 

II.2. Etude morphologique des SOE-PGE 

L’étude des SOE-PGE a été plus succincte que celle des SEGxS car nous n’avions que deux 

compositions avec des tailles de bloc A différentes, peu de conclusions ont donc pu être 

tirées. Néanmoins étant donné l’intérêt de ces matériaux, une étude plus approfondie devra être 

menée avec un plus grand nombre de matériaux. 

 

Figure 5 : Diffractogrammes de SOE-PGE66_75 (▬) et de SOE-PGE41_68 (▬) comparés au SOE20S_66 de 
référence (▬). 

La figure 5 illustre les diffractogrammes des copolymères SOE-PGE66_75 et de SOE-PGE41_68 

comparés au SOE20S_66. Il apparait alors que les valeurs de q1 et donc des périodes D sont très 

proches pour les trois copolymères. Les pics de structure des SOE-PGE sont également plus 

larges que celui du SOES. Or nous avons vu dans le chapitre 1 que les périodes des polymères 

diblocs sont plus élevées que pour les triblocs[9]. D’autant que dans ce cas précis les masses 

molaires des SOE-PGE (61,6 kg.mol-1 pour le SOE-PGE41_68 et 90 kg.mol-1 pour le SOE-

PGE66_75) sont nettement supérieures à celle du SOE20S (31 kg.mol-1). Ce qui devrait encore 

élargir les périodes des SOE-PGE selon les conclusions du paragraphe précédent. Cette anomalie 

de structure vient de la mise en forme des électrolytes, les masses molaires étant plus élevées la 

structuration des domaines est plus lente. Le protocole de laminage établi pour les SEGxS n’est 

pas suffisant dans le cas des SOE-PGE. Il en résulte des polymères mal organisés avec des 

portées d’ordre courtes, illustrées par des pics de structure très larges.  

L’étude de la structure de ces matériaux confirme la séparation des phases de POE-PGE et de 

PS. Cependant, elle nous indique aussi que la mise en forme de ces matériaux nécessite plus de 

temps à haute température (≈90°C) pour une meilleure structuration des domaines. 
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III. Caractérisation thermodynamique des matériaux 

Les matériaux synthétisés ont dans un premier temps été caractérisés par DSC (Annexes III.2.). 

En effet, trois facteurs sont susceptibles d’avoir une influence sur les grandeurs caractéristiques 

que sont la température de transition vitreuse (Tg), la température de fusion (Tf) et le taux de 

cristallinité (χc) : i) la présence d’un défaut structural au sein même de la chaine POE (pour 

abaisser la température de fusion ainsi que la cristallinité), ii) La présence de blocs de PS (pour 

assurer la tenue mécanique), iii) L’ajout de LiTFSI. L’influence de ces trois facteurs sera étudiée 

dans les prochaines parties. 

III.1. Influence de l’ajout de défauts structuraux 

Il est primordial de connaitre avant toute chose l’influence des défauts chimiques que nous avons 

choisi d’introduire pour casser la cristallinité du polymère. N’ont-ils une influence que sur la 

température de fusion et le taux de cristallinité ou la température de transition vitreuse s’en 

trouve, elle aussi, modifiée ? 

Dans le tableau suivant sont répertoriés les Tg, Tf et χc des différents blocs A synthétisés ainsi que 

ces mêmes valeurs pour un POE non modifié : 

Tableau 3 : Influence de la densité de défauts dans la chaine POE sur les Tg, Tf et χc des blocs A seuls. 

On remarque dans le tableau 3 que cette Tg n’est pas négativement impactée par l’ajout de défauts 

au sein de la chaine POE. Lorsqu’une chaine éther saturée est fixée sur un motif OE, comme 

dans le cas du POE-PGE, la Tg est inchangée. Cette température est un des points clés des 

électrolytes polymères, il faut que cette dernière soit la plus basse possible, ce qui entrainera une 

dynamique moléculaire plus grande. Dans le cas des PEGx, la Tg est un peu plus basse que dans le 

POE, probablement à cause de différents taux de cristallinité. 

Concernant la cristallinité, nous voyons que plus il y a de défauts plus la Tf et la cristallinité sont 

basses. A cause des irrégularités les chaines de POE ne peuvent s’organiser que sur de courtes 

distances, en résulte des cristallites moins nombreuses et de plus petite taille qui fondent à plus 

Nature du bloc 
Nombre de motifs OE par 

défaut 
Tg (°C) ± 4°C Tf (°C) ± 2°C χc (%)  ± 1% 

POE20
 Pas de défauts -60 63 85 

PEG2 45,5 -68 43 57 

PEG1,5 34 -66 39 51 

POE-PGE 22 -60 37 31 
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basse température. Ces résultats sont en accord avec la littérature, notamment de Alloin et al. qui 

ont synthétisé des polymères similaires aux PEGx
[10], et ceux de Hawker et al. qui traitent des 

matériaux similaires aux POE-AGE[11]. 

III.2. Influence de l’ajout des blocs PS 

La tenue mécanique des blocs A présentés dans le paragraphe précédent n’étant pas suffisante, 

nous y avons ajouté des blocs de polystyrène. Des travaux antérieurs[4] ont montré que l’ajout de 

ces blocs rigides pouvait avoir un effet important sur la thermodynamique des copolymères. 

Dans un premier temps nous nous sommes intéressés à l’évolution de la Tg en fonction de la 

composition des copolymères (figure 6). 

                                       

Figure 6 : Evolution de la température de transition vitreuse, Tg, en fonction de la fraction volumique en 
bloc A, ΦOE, pour les deux types de copolymères : SEG1,5S (●) et SEG2S (♦). 

La Tg évolue de la même façon avec les PEG1,5 et les PEG2, elle augmente brutalement avec 

l’ajout des blocs PS et tend rapidement à se stabiliser autour de -50°C. Cette évolution est propre 

à nos copolymères, dans le cas de diblocs PS-POE aucune variation de la Tg n’avait été 

observée[12]. Cela traduit une diminution de la dynamique moléculaire au moment du passage en 

copolymère tribloc. Or, dans le chapitre précédent, nous avons vu que la structuration de ces 

copolymères était pilotée par les longues chaines PEGx, avec pour conséquence l’étirement des 

chaines plus courtes. L’augmentation de Tg avec l’ajout de bloc PS est causée par l’étirement des 

courtes chaines de PEGx qui perdent, de fait, en dynamique moléculaire.  

Les POE-PGE étant obtenus par polymérisation anionique, ils possèdent une distribution de 

masses molaires quasiment nulle. Thermodynamiquement, cela se traduit par des Tg de SOE-

PGE très proches de celle du bloc central seul (-60°C). 
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Figure 7 : (a) Evolution des températures de fusion, Tf, et (b) des taux de cristallinité, χc, en fonction de la 
composition des copolymères (ΦPEO), SEG1,5S (●) et SEG2S (♦). 

Dans un second temps nous avons vérifié l’impact que les blocs de PS avaient sur la température 

de fusion (Figure 7.a.) et sur le taux de cristallinité (Figure 7.b.). Il apparait que dans le cas des 

SEGxS, la température de fusion reste inchangée par rapport au bloc central seul (Tableau 3). 

Cela nous indique que la taille des cristallites de POE n’est pas influencée par la composition des 

SEGxS mais bien par le nombre de motifs OE disponible entre chaque double liaison. Ce 

comportement rappelle celui des copolymères branchés[4], ou la Tf dépend uniquement de la taille 

du segment de POE pendant.  

Cependant, la composition des SEGxS influe sur le taux de cristallinité, il semble stable dans un 

premier temps puis diminue brutalement lorsque ΦOE est inférieur à 80%. Dans le cas de 

copolymère tribloc PS-POE-PS, une diminution constante de χc avec l’augmentation de la 

proportion en PS est observée. Elle est attribuée à la présence d’une « dead zone[8,1] ». Cette 

« dead zone » représente une épaisseur constante de POE, à l’interface entre les domaines de PS 

et de POE, incapable de cristalliser à cause de la présence des domaines de PS. Or, l’étude 

morphologique de ces matériaux montre une diminution de la taille des lamelles de POE avec 

l’augmentation de la proportion de PS. Ainsi, la « dead zone » représente une fraction de POE de 

plus en plus importante, faisant baisser le taux de cristallinité global de la phase POE. Dans le cas 

présent, les lamelles de PEGx ont une épaisseur constante, ce qui explique le taux de cristallinité 

stable pour les copolymères avec un ΦOE inférieur à 80%. Le fait qu’il soit inférieur au PEGx 

indique que ces polymères possèdent eux aussi une « dead zone » empêchant la cristallisation 

d’une partie des motifs OE. Le calcul de l’épaisseur de cette « dead zone » selon l’équation 1, 

nous indique 1,85 nm dans le cas des SEG1,5S et 2 nm pour les SEG2S, ces valeurs sont 

cohérentes avec la littérature[1]. 
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avec, χc le taux de cristallinité moyen des copolymères avec ΦOE<80% et χc
0 le taux de cristallinité 

du PEGx seul. 

Pour les deux copolymères avec un ΦOE>80% leur taux de cristallinité indique que leur 

morphologie est différente des autres copolymères, comme l’avait suggéré l’étude par SAXS. Les 

domaines de PS de ces copolymères peuvent être arrangés sous forme de colonnes, de gyroïdes 

ou de sphères[13].  

Dans le cas des SOE-PGE, la Tf est affectée par la composition au même titre que les 

copolymères à base de POE linéaires[14,4]. L’effet de confinement prévaut sur la présence de 

défauts au sein de la chaine en termes de tailles de cristallites donnant des Tf entre 25°C et 30°C. 

Concernant le taux de cristallinité, celui-ci, n’est nullement impacté par la composition, il reste 

globalement identique à celui de POE-PGE (31%). L’augmentation de la proportion de PS 

diminue donc la taille de cristallites, sans en diminuer le nombre global. 

D’un point de vue applicatif, ces résultats sont encourageants, la température de fusion a bien été 

diminuée de plus de 20°C par rapport au POE. Le taux de cristallinité, inférieur de 30% à celui 

des SEOS pour des compositions équivalentes, est remarquable.  

III.3. Influence de l’ajout de LiTFSI 

Le fait d’ajouter un sel de lithium au sein du copolymère va changer complètement la 

thermodynamique de ce dernier. Du fait de sa polarité, on conviendra que l’ensemble du sel 

ajouté se trouvera dans le bloc A, n’ayant aucune affinité avec le PS.  

L’évolution de la Tg en fonction de la composition est illustrée dans la figure 8. Les cas des 

copolymères et des électrolytes y sont comparés. 
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Figure 8 : Evolution de la Tg en fonction de la composition du copolymère, comparaison entre les 
copolymères purs (symboles pleins) et les électrolytes copolymères à OE/Li=25 (symboles vides). 

L’évolution des deux courbes avec et sans sel sont similaires, on observe une augmentation de la 

Tg avec l’augmentation de la fraction volumique en polystyrène jusqu’à une valeur plateau autour 

de -50°C pour les copolymères purs et autour de -40°C pour les électrolytes. Il est connu que les 

ions Li+ se coordinent avec 4 ou 5 éthers dans les électrolytes POE[15,16]. Les liaisons faibles qui en 

résultent créent une réticulation physique du POE. Cela implique une diminution de la 

dynamique moléculaire. Cette différence de Tg entre les copolymères avec et sans sel est la 

conséquence de cette réticulation physique des chaines de POE.  

 

Figure 9 : Evolution (a) de la température de fusion et (b) du taux de cristallinité en fonction de la 
composition des SEGxS. Comparaison entre les copolymères purs (symboles pleins) et les électrolytes 

copolymères à OE/Li=25 (symboles vides). 

Dans le cas de la Tf comme pour la Tg l’évolution en fonction de la composition à la même allure 

avec ou sans sel, comme illustré sur la figure 9. La Tf reste indépendante de la composition du 

copolymère, elle se situe autour de 25°C, ce qui correspond à la température de fusion de 

l’homopolymère PEGx chargé en sel. L’ajout de LiTFSI a aussi pour conséquence la diminution 
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du taux de cristallinité. Ces taux sont divisés par deux grâce à la présence de sel. On note aussi 

que la dépendance du taux de cristallinité des électrolytes à la composition s’est très nettement 

estompée. Cela nous indique que les épaisseurs des « dead zone » sont nettement diminuées par la 

présence de sel. L’ajout de sel n’a pas seulement un impact sur la Tg des matériaux, il représente 

une impureté dans le polymère, qui va perturber la cristallisation des chaines de POE, diminuant 

ainsi la Tf et le χc du copolymère. 

Cette température de fusion de 25°C est un très bon résultat, cela signifie que nous pourrons 

espérer avoir une conductivité sans chute brutale due à la cristallisation du POE jusqu’à cette 

température. Ce qui laisse entrevoir la possibilité de faire cycler une batterie à 30°C ou 40°C selon 

les valeurs de conductivité des électrolytes.  

Pour les SOE-PGE, l’ajout de LiTFSI provoque aussi un abaissement de la Tf jusqu’à environ 

10°C. Le taux de cristallinité diminue lui aussi pour atteindre 20%. 

Le premier objectif de ces copolymères qui était d’obtenir des matériaux à base de POE linéaire 

en abaissant la température de fusion a été validé par cette étude thermodynamique. On obtient 

finalement des matériaux avec une Tg proche de celle du POE, donc avec une bonne dynamique 

moléculaire, et avec une fusion abaissée jusqu’à 25°C pour les SEGxS et 10°C pour les SOE-

PGE.  

IV. Caractérisation mécanique des électrolytes 

Dans cette partie, la tenue mécanique des électrolytes sera caractérisée par des essais traction. Les 

effets de la composition et du type de bloc A seront analysés. 

Seuls quelques matériaux ont été testés, de sorte à ce que la gamme de composition soit 

complètement caractérisée. De plus mécaniquement aucune différence n’a pu être observée entre 

les SEG1,5S et les SEG2S, ils seront donc regroupés sous l’appellation SEGxS. 

Les résultats présentés en figure 10, ont été obtenus selon la procédure décrite en Annexes III.3 à 

une température de 40°C.  



Chapitre 3 
Electrolytes à base de copolymères neutres 

 102 

 

Figure 10 : Evolution du module d'Young, Ey, en fonction de la proportion volumique de PS, pour les 

SEGxS (●) à l’état fondu à 40°C, la valeur du POE 35 kg.mol-1 fondu à 60°C (+) est représentée à titre 

indicatif. 

Les modules d’Young des SEGxS augmentent avec l’augmentation de la proportion volumique de 

PS. La principale information étant que même pour les SEGxS avec une faible proportion de PS 

un gain en tenue mécanique est obtenu. Cela nous indique que le seuil de percolation des 

domaines de PS est atteint pour les morphologies lamellaires mais aussi pour la morphologie 

inconnue. Ainsi, nous pouvons écarter la morphologie dans laquelle les domaines de PS sont des 

sphères réparties dans le POE.  

L’évolution de la tenue mécanique est directement liée à la masse molaire des blocs de PS. Plus 

elles sont élevées plus leur Tg sera haute[17], et plus les blocs seront rigides. Lorsqu’on trace 

l’évolution de la Tg du bloc PS[17] et la tenue mécanique en fonction de la masse molaire en poids 

(Mw) d’un bloc PS (Figure 11) les deux courbes sont parfaitement corrélées.  
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Figure 11 : Evolution de la Tg du bloc PS[17] (▬) et de la tenue mécanique (●) en fonction de la masse 
molaire en poids d'un bloc PS. 

La figure 11 nous confirme l’existence d’une relation étroite entre la Tg du bloc PS et la tenue 

mécanique de l’électrolyte par l’intermédiaire de la masse molaire du PS.  

Malgré une masse molaire de PS largement supérieure (24 kg.mol-1) la rigidité du SOE-PGE66_75 

n’est pas aussi élevée qu’attendue, avec un EY de seulement 0,28 MPa à 40°C. La dépendance du 

module d’Young à la taille du PS n’est donc pas la même selon les copolymères. Néanmoins, 

cette faible rigidité est compensée par une élasticité impressionnante. Hélas, à cause des limites 

techniques de notre appareil, cette propriété ne peut être quantifiée. Cependant les photographies 

représentées en figure 12, donne une bonne idée, de l’importante élasticité que montrent ces 

matériaux. 

 

Figure 12 : Photographies d'un échantillon de SOE-PGE. Après un test de traction (a), mise en évidence de 
l'élasticité de l'échantillon (b) et après démontage de l’échantillon (c). 

Sur les 3 photographies ci-dessus, on peut voir l’élastcité d’un SOE-PGE. La photographie (a) 

montre l’échantillon en fin de test de traction, le mors de l’appareil est arrivé en bout de course 

sans que l’échantillon ne se rompt, ce qui représente un allongement de 400%. Ensuite sur la 
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photographie (b) il s’agit du même échantillon sur lequel nous venons tirer à l’aide d’une pince 

augmentant encore l’allongment de quelques centaines de pourcents. Enfin sur la photographie 

(c) l’échantillon est enlevé de l’appareil, et l’on peut voir qu’il reprend à peu de choses près sa 

forme initiale (le mors supérieur de l’appareil étant représenté par la zone hachurée 1 et le mors 

inférieur par la zone 2). 

Cette remarquable élasticité est un atout pour l’application, car ces matériaux pourront encaisser 

les déformations et variations de volume de matériaux d’électrodes de façon réversible. 

Dans cette partie nous avons validé, la tenue mécanique de nos nouveaux électrolytes assurée par 

les blocs B. Grâce à la nanostructuration des domaines, les blocs B doivent pouvoir remplir leur 

rôle de renfort mécanique, tout en permettant au bloc A d’assurer la conductivité ionique de ces 

matériaux. Cette dernière sera largement discutée dans la partie suivante. 

V. Conductivité ionique des électrolytes 

Les mesures de conductivité ont été réalisées selon le protocole décrit en Annexes III.4.a. 

L’influence du rapport OE/Li dans ce type d’électrolyte étant déjà décrite dans la littérature[18] il 

sera, ici, fixé à 25 qui est un bon compromis. 

De plus, il est nécessaire de préciser que les conductivités n’étant pas suffisamment impactées par 

la différence de taille de maillons entre les SEG1,5S et les SEG2S ces matériaux seront regroupés 

sous l’appellation SEGxS. 

V.1. Influence de l’ajout de défauts structuraux 

Si les défauts structuraux ont été introduits dans la chaine polymère pour en casser la cristallinité, 

ils peuvent également impacter la mobilité moyenne de cette dernière.  

Dans un premier nous avons comparé sur la figure 13 les conductivités des homopolymères 

constituants les différents blocs A des copolymères étudiés, avec du POE 20 kg.mol-1.  
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Figure 13 : Evolution des conductivités des différents blocs A étudiés le PEGx (♦) et le POE-PGE (■), en 
fonction de la température. Le POE 20 kg.mol-1 (▲) est indiqué en guise de référence. 

La figure 13 peut être découpée en deux zones distinctes. Dans la première, au-dessus de 60°C les 

conductivités des POE modifiés sont moins élevées que celle du POE20. Les défauts structuraux, 

insérés pour casser la cristallinité du POE, ne sont pas, ou peu, solvatants ils font donc baisser la 

conductivité. Dans le POE les ions Li+ se déplacent de proche en proche, solvatés par 4 ou 5 

éthers[15,16]. Ainsi, lorsque la régularité du POE est rompue, ce processus est perturbé. C’est 

d’autant plus vrai lorsque le défaut est rigide et non solvatant, c’est pourquoi la conductivité du 

PEGx est moins bonne que celle du POE-PGE.  

Néanmoins, grâce à ces défauts, les conductivités déclinent de manière linéaire dans la gamme de 

température étudiée, contrairement à celle du POE qui, par sa cristallisation, chute de quelques 

ordres de grandeurs. Dans le cas des POE modifiés, nous avons vu dans la partie II que leurs 

températures de fusion étaient fortement abaissées. Ainsi, les conductivités sont maintenues 

jusqu’à plus basses températures. 

V.2. Influence de la composition des copolymères 

V.2.a. Ajout d’un ou deux blocs PS, notion de tortuosité 

Dans la figure 14, les conductivités des trois types de bloc A sont de nouveau représentées en 

fonction de la température, mais cette fois dans des copolymères présentant environ 75%vol de 

phase conductrice.  
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Figure 14 : Evolution des conductivités de trois copolymères avec trois blocs A différents (PEO (▲), PEGx 
(●) et POE-PGE (■)) mais dans la même proportion volumique (~75%vol POE) en fonction de la 

température. 

Les courbes de conductivité en fonction de la température présentée sur la figure 14 indiquent 

que les écarts de conductivité entre les différents blocs A (à T>Tf(POE)) n’existent quasiment plus 

en copolymères. En effet, les conductivités des trois copolymères au-dessus de 55°C sont très 

proches. Le fait que les différences soient lissées vient de l’introduction d’un nouveau paramètre, 

la tortuosité, notée τ, illustrée par la figure 15. Lorsque le ou les blocs de PS, complètement 

isolants, sont ajoutés ils modifient la trajectoire des ions lithium. La distance la plus courte entre 

les deux électrodes n’est désormais plus la ligne droite.  

 

Figure 15 : Illustration de deux cas extrêmes de tortuosité nulle à gauche et importante à droite. 

Si les lamelles de POE étaient parfaitement alignées et perpendiculaires aux électrodes alors la 

conductivité des copolymères serait égale à celle du bloc A correspondant, au paramètre Φc 
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près[19]. L’orientation aléatoire des lamelles fait intervenir la tortuosité, plus τ est grand plus la 

quantité de phase conductrice inefficace au mécanisme de transport est importante, τ est défini 

par l’équation (2). 

 

Avec σ la conductivité du copolymère, σ0 la conductivité de la phase conductrice seule, Φc la 

proportion volumique en phase conductrice du copolymère et τ(Φc) la tortuosité, inférieure ou 

égale à 1 pour une composition Φc donnée. 

Ainsi il est possible de calculer la tortuosité de chacun de nos matériaux, diblocs ou triblocs. 

D’après les figures 13 et 14, pour les SEGxS, à 60°C, la tortuosité est de 1,33, ce qui est en-

dessous de la valeur généralement[20] prise par défaut de 1,5. Et dans le cas des diblocs SOE-PGE, 

à 60°C, la tortuosité est de 1,55. Le fait que le copolymère dibloc affiche une tortuosité plus 

élevée, est surement le reflet de la moins bonne organisation constatée par les mesures SAXS. Le 

matériau est bien nanostructuré, mais les grains dans lesquels cette structuration est uniforme 

sont trop différemment orientés pour permettre une bonne conductivité[21]. Les conductivités 

déjà élevées pour ce matériau peuvent donc être encore augmentée par une meilleure 

structuration nanoscopique du copolymère. 

Dans ce paragraphe nous avons introduit la notion de tortuosité, en se basant sur deux 

copolymères de composition similaire. Mais il est aussi intéressant de voir l’influence de la 

composition sur un même copolymère, de voir de quelle manière la conductivité et la tortuosité 

sont impactées par le taux de phase conductrice. 

V.2.b. Influence de la composition sur la conductivité des 

SEGxS 

Pour rappel, les compositions de ces matériaux vont de 88%vol de bloc A à 61%vol de phase 

conductrice. L’évolution de la conductivité en fonction de la composition est illustrée par les 

deux graphiques de la figure 16. 
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Figure 16 : Influence de la composition des copolymères SEG1,5S (à gauche) et SEG2S (à droite) sur la 
conductivité en fonction de la température. 

Les figures 16 montrent l’évolution de la conductivité en fonction de la température pour 3 

compositions différentes de SEG1,5S et SEG2S. Elles montrent que plus la proportion de phase 

conductrice est faible plus la conductivité est basse. Néanmoins, il est intéressant de noter que 

l’allure des courbes reste inchangé, la pente est globalement la même sur la plage de température 

étudiée, indiquant que le mécanisme de conductivité est le même quel que soit la composition.  

Dans les cas des SEG2S nous pouvons observer la cristallisation du bloc A autour de 30°C, ce qui 

n’est pas vrai pour les SEG1,5S. Les mesures de conductivité étant faites sur des temps bien plus 

longs que dans le cas de la DSC, il est possible de discriminer les deux familles de copolymères. 

Comme nous pouvions l’attendre[10], les température de fusion des SEG2S sont plus hautes que 

celles des SEG1,5S, bien que la DSC ne l’ait pas mis en évidence.  

La figure 17 représente les valeurs de conductivité de chaque copolymère à 40°C en fonction de 

leur composition. Sur cette figure, les évolutions théoriques de la conductivité en fonction de Φc 

ont été représentées :  

- Hypothèse 1 : en pointillés noirs pour une tortuosité idéale (lamelles parfaitement 

orientées perpendiculaires aux électrodes, calculée selon l’équation (3) avec τ(Φc)= 1) 

- Hypothèse 2 : en pointillés oranges pour une tortuosité calculée selon l’équation (3) avec 

 τ(Φc) = 1 - 0,5 ln(Φc), modèle proposé par Weissberg[22], appliqué dans des milieux 

homogènes contenant des sphères dispersées[20] et transposé dans le cas des copolymères 

SEOS avec succès[8]. 

- Hypothèse 3 : en orange pour une tortuosité recalculée en prenant une épaisseur de 

« dead zone », λ = 0,7 nm dans une morphologie lamellaire[8,1,12] (équation 4). 
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Figure 17 : Evolution des conductivités expérimentales des SEGxS (●) à 40°C en fonction de Φc, et celles 
calculées par les hypothèses 1, 2 et 3. 

Sur la figure 17 nous pouvons voir que les conductivités des SEGxS diminuent avec la diminution 

de la proportion en phase conductrice. Le fait que les points expérimentaux soient très éloignés 

de la courbe calculée selon l’hypothèse 1 nous indique que la tortuosité joue un rôle important 

dans ces matériaux. Ensuite, la différence entre les hypothèses 2 et 3 est la prise en compte d’une 

zone à l’interface des domaines de POE et de PS qui ne participe pas aux mécanismes de 

transport. De cette manière, nous sommes en mesure de confirmer les observations faites à partir 

des études SAXS et DSC, à savoir que les SEGxS ont des comportements différents selon si 

Φc>80% ou Φc<80%. Ici, les Φc>80% sont proches des conductivités calculées selon 

l’hypothèse 2 (tortuosité sans zone inactive) alors que les Φc<80% sont plus proches de celles 

calculées selon l’hypothèse 3 (tortuosité + une zone inactive de 0,7 nm). L’épaisseur de zone 

inactive est cohérente avec les observations faites à partir des taux de cristallinité qui montraient 

une forte diminution de cette épaisseur avec l’ajout de LiTFSI (par rapport aux 2 nm environs 

calculés sur les copolymères seuls). De plus, la valeur de λ = 0,7 nm correspond à celle qui avait 

été calculée dans le cas de copolymères SOES[8,1]. 
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V.2.c. Relation entre conductivité et tenue mécanique 

L’objectif numéro 1 qui était d’abaisser la température de fonctionnement a mené à des tenues 

mécaniques améliorées et des conductivités maintenues à plus basses températures. Il est 

important de montrer le lien étroit qu’il existe entre ces deux propriétés et à quel point la stratégie 

des copolymères à blocs permet d’allier ces deux propriétés. 

 

Figure 18 : Module d'Young des différents copolymères, SEGxS (●) et SOE-PGE (■) en fonction de leur 
conductivité, à 40°C. Les proportions volumiques en phase conductrice sont précisées. 

La figure 18 représente la tenue mécanique des matériaux en fonction de leur conductivité. Pour 

tous les matériaux la tenue mécanique diminue lorsque la conductivité augmente et inversement. 

Ce qu’il est important de noté dans ce graphique, c’est que les conductivités sont relativement 

peu impactées par l’augmentation de la fraction de PS alors que les modules d’Young augmentent 

rapidement. Ainsi, nous avons obtenus un panel assez large de matériaux. En variant les 

compositions de ces derniers il est possible d’obtenir de très bons compromis entre tenue 

mécanique et conductivité. 

Seuls certains polymères tels que les polysiloxanes[23,24] ou POE greffés[25–27] permettent d’atteindre 

des conductivités plus élevées. Néanmoins, leurs tenues mécaniques sont très peu discutées, et 

lorsqu’elles sont caractérisées les résultats sont nettement en dessous[23,25,27] de ce que nous avons 

obtenus. Le compromis entre tenue mécanique et conductivité obtenu avec ces copolymères, 

proche des valeurs obtenues par Niitani et al.[28], permet de les classer parmi les meilleurs 

électrolytes polymères secs[29]. 
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VI. Mesure des nombres de transport 

Le nombre de transport est un élément caractéristique important d’un électrolyte. Il permet de 

savoir qu’elle est la quantité d’électricité portée par les ions lithium. En effet, dans des électrolytes 

comme ceux décrits dans ce chapitre il existe deux porteurs de charge, les Li+ et les TFSI-. Or, 

seuls les ions Li+ participent aux réactions d’oxydoréductions, c’est pour cette raison qu’un 

nombre de transport des Li+ (T+) élevé est recherché. Il a pu être caractérisé grâce à la mesure des 

coefficients de diffusion des espèces 7Li et 19F par RMN à gradient de champs pulsés (Annexes 

III.4.b). 

Les expériences de diffusion par RMN à gradient de champs pulsés ont été menées à des 

températures comprises entre 50°C et 80°C. Des mesures ont été faites dès 40°C, mais la faible 

intensité du signal entraine des erreurs trop importantes. 

La détermination des T+ commence donc par la mesure des coefficients de diffusion des espèces 

chargée positivement DLi+ et négativement DTFSI-. Les résultats obtenus sont présentés en figure 

19 en fonction de la température. 

 

Figure 19 : Evolution des coefficients de diffusion du Li+ (+) et du TFSI- (-) en fonction de la température 
pour 3 proportions en bloc A différentes, 78%vol en orange, 65%vol en bleu et 61%vol en vert. 

La figure 19 représente l’évolution des coefficients de diffusion du lithium et du fluor en fonction 

de la température. Ainsi, nous pouvons voir que les deux coefficients de diffusion augmentent 

avec la température. Lorsque la température augmente la mobilité des espèces augmente, elles 

diffusent donc plus rapidement. Nous pouvons aussi noter que plus la proportion volumique en 

bloc A augmente, plus les coefficients de diffusion sont élevés. Ce qui est en accord avec les 

mesures de conductivité, lorsqu’on diminue la fraction de phase conductrice, les espèces se 

déplacent moins vite, la conductivité est donc plus faible. Enfin, la dernière observation que l’on 
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peut tirer de cette figure 19 est que les coefficients de diffusion des anions (-) sont 5 fois 

supérieurs à ceux des cations (+). Cette différence de coefficients de diffusion traduit des 

nombres de transport de l’ordre de 0,17 (figure 20). 

 

Figure 20 : Evolution des nombres de transport dans les copolymères SEGxS en fonction de la température, 

pour 3 proportions en bloc A différentes, 78%vol ( ), 65%vol (■) et 61%vol (●). 

Sur la figure 20 ci-dessus on remarque que les nombres de transport de nos électrolytes sont 

compris entre 0,15 et 0,2. Ce sont des valeurs comparables à celles obtenues sur des électrolytes à 

base de POE[30]. Un nombre de transport cationique si bas est dû à la coordination entre le POE 

et le Li+ qui freine la progression du cation alors que l’anion est beaucoup moins influencé[31,32], ce 

qui se traduit par les coefficients de diffusion de la figure 20. 

Ces mêmes mesures ont été réalisées sur un des copolymères SOE-PGE, donnant des résultats 

similaires, en termes de coefficient de diffusion et de nombre de transport. 

VII. Stabilité électrochimique des copolymères neutres 

Nous avons désormais validé toutes les caractéristiques intrinsèques à nos matériaux, qui 

semblent jusque-là très prometteurs pour une application en batterie au lithium. Cependant, il 

reste à déterminer leur stabilité électrochimique. En effet, pour être utilisés en tant qu’électrolyte 

il ne faut pas qu’ils se réduisent ou qu’ils s’oxydent dans la gamme de potentiels de la batterie, 

entre 2,5 V vs. Li+/Li et 3,8 V vs. Li+/Li dans le cas du LiFePO4. L’étude de la stabilité 

électrochimique de ces matériaux a été réalisée selon le protocole décris en Annexes III.4.c. De 

façon générale, tous les potentiels décrits dans cette partie seront donnés par rapport au couple 

Li+/Li. 
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VII.1. Cas des SEGxS 

La stabilité électrochimique d’un seul SEGxS a été testée, considérant que celle-ci est 

indépendante de la composition du copolymère. Nous avons donc placé entre une électrode de 

lithium et une électrode d’acier inoxydable l’électrolyte SEG1,5S_71 afin de mesurer sa stabilité 

électrochimique à 60°C. 

 

Figure 21 : Voltamogramme de la cellule Li/SEG1,5S_71/Inox réalisé à 60°C entre 2,5 V et 5 V par rapport 
au couple Li+/Li à 1 mV.s-1 de balayage. 

Sur la figure 21 nous pouvons voir que le courant résiduel entre 2,5 V et 3,8 V est très faible 

avant un pic d’oxydation. Seul un pic d’oxydation est présent à 3,5 V, mais il diminue avec le 

nombre de cycle indiquant qu’il s’agit d’une impureté qui est consommée pendant l’analyse. Cela 

permet de conclure que ces copolymères sont stables électrochimiquement au sein d’une batterie 

LFP. Le pic d’oxydation de l’électrolyte apparaissant à 3,8 V correspond au potentiel d’oxydation 

des électrolytes à base de POE[33]. 

Cela nous indique que la stratégie adoptée pour casser la cristallinité n’altère pas la stabilité 

électrochimique du POE. C’est un des points clés de ces matériaux. En effet, une autre stratégie 

suivie pour casser la cristallinité du POE est de greffer des courtes chaines de POE sur un 

squelette polymère. Le polyméthacrylate est un squelette très utilisé dans la littérature[34,35,25,27,28,36], 

or il n’est pas électrochimiquement stable au-delà de 3,4 V[4]. De tels électrolytes ne peuvent donc 

pas être envisagés dans des systèmes fonctionnants à plus hauts potentiels. 
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VII.2. Cas des SOE-PGE 

Dans le cas des SOE-PGE, la cristallinité n’est pas cassée en utilisant le même motif, il était donc 

indispensable de tester aussi la stabilité électrochimique de ces matériaux. 

 

Figure 22 : Voltamogramme de la cellule Li/SOE-PGE_75/Inox réalisé à 60°C entre 2,5 V et 5 V par 
rapport au couple Li+/Li à 1 mV.s-1 de balayage. 

Sur le voltamogramme présenté en figure 24 un très faible courant d’oxydation de 1 µA.cm-2 est 

visible entre 2,5 V et 4 V avant un pic d’oxydation très intense. Cela nous indique que les SOE-

PGE sont stables jusqu’à environ 4 V en accord avec la littérature[37–39]. Ce qui permet de tirer les 

mêmes conclusions sur ces matériaux que sur les SEGxS, à savoir une stabilité électrochimique 

validant leur utilisation en pile complète Li/el/LFP.  

Les deux motifs utilisés pour casser la cristallinité de nos matériaux ne rendent pas les 

copolymères plus sensibles à l’oxydation qu’un copolymère à base de POE non modifié.  

VIII. Application en batterie lithium métal 

L’objectif final de ces matériaux est d’être utilisé comme électrolytes dans une batterie complète 

Lithium Métal Polymère, permettant ainsi à cette batterie de fonctionner à des températures plus 

basses que les 80°C habituels[40].  

Toutes les caractéristiques principales d’un électrolyte de LMP ont été validées dans les 

paragraphes précédents :  

- Une température de fusion plus basse que celle d’un POE de haute masse molaire. 
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- Une nanostructuration des domaines de POE modifié et de PS, conférant à la fois 

une bonne tenue mécanique et une bonne conductivité. 

- Une stabilité électrochimique permettant de travailler sur un domaine de potentiel 

compris entre 2,5 V et 3,8 V par rapport au couple Li+/Li. 

Suite à la validation de ce cahier des charges précis, nous avons choisi un électrolyte présentant 

un bon compromis entre tenue mécanique (Ey=0,54 MPa @ 40°C) et conductivité (σ=6,3.10-5 

S.cm-1 @ 40°C), le SEG1,5S_71, pour effectuer un test en batterie LMP. Pour cela l’électrolyte est 

laminé entre une électrode négative de lithium et une électrode positive. La procédure générale 

est décrite en Annexes III.5.  

En termes d’électrode composite nous avons utilisé des électrodes de la composition suivante : 

35%m de liant (du POE 100 kg.mol-1 dans le premier cas et du POE-PGE 44 kg.mol-1 dans le 

second cas, tous deux dopés au LiTFSI à OE/Li=25), 55%m de LiFePO4 et 10%m de C65. Les 

résultats obtenus avec l’un ou l’autre liant sont détaillés dans deux parties distinctes. 

VIII.1. Cyclage à 60°C 

Dans un premier temps nous avons formulé une électrode de 0,3 mAh.cm-2 en utilisant du 

POE100/LiTFSI en tant que liant d’électrode. L’inconvénient majeur de cette électrode positive 

est sa forte résistance à des températures inférieures à 60°C (Tf du liant). Nous n’avons donc pu 

faire cycler notre batterie qu’au-dessus de cette température. Néanmoins, les performances à 

obtenues à 60°C et 80°C, présentées dans la figure 23 restent très intéressantes. 

 

Figure 23 : Capacité massique (●) et efficacité (●) en fonction du nombre de cycles d'une batterie 
Li/SEG1,5S_76/LFP. 
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La figure 23 représente le comportement en cyclage d’une batterie Li/SEG1,5S_76/LFP à 

différentes températures pour des régimes C/5 – D/5.  

La batterie fait 86 premiers cycles à 60°C. Lors de ces premiers cycles la capacité diminue, 

rapidement lors des 15 premiers cycles puis plus lentement par la suite. Sur ces 86 cycles, 75 se 

trouvent à des capacités supérieures à 80% de la capacité initiale, c’est ce qui définit la durée de 

vie d’un accumulateur. C’est un bon résultat pour un premier test, réalisé avec une électrode 

positive peu optimisée, couplée à un électrolyte épais (110 µm).  

La chute brutale de capacité des 15 premiers cycles est imputable à la mise en forme de 

l’électrode positive. La figure 24 montre les mesures de spectroscopie d’impédance réalisées après 

la décharge du cycle 5, du cycle 15 et du cycle 80, à 60°C. 

 

Figure 24 : Spectres d'impédance réalisés à 60°C après les décharges des cycles 5 (en vert), 15 (en bleu), et 
80 (en rouge). 

L’allure des spectres des cycles 5 et 15 est la même, cela signifie que la chute de capacité n’est pas 

due à la création d’une couche passive. Les résistances d’électrolyte et d’interface sont identiques 

au long de ces 15 premiers cycles indiquant que la chute des performances est causée par une 

perte de matériaux actifs. Lors des cycles de charge et décharge l’électrode positive voit son 

volume diminuer et augmenter, ainsi les grains de LFP mal connectés au réseau électronique, 

peuvent être complètement isolés. Une fois isolés, ils ne participent plus aux réactions 

électrochimiques, ce qui entraine une baisse de la capacité. 

En ce qui concerne le cycle 80 (en rouge), on peut voir une seconde contribution d’interface 

apparaitre. Elle correspond à la création d’une couche résistive à la surface du lithium. Cette 

dernière, appelée SEI (Solid Electrolyte Interphase), est constituée de produits de dégradation. 

L’apparition de cette SEI si tôt, est due à un système qui n’est pas rigoureusement étanche. La 
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présence d’eau dans l’électrolyte entraine la formation d’une couche passive de plus en plus 

épaisse à l’interface électrolyte/lithium. L’augmentation de cette SEI est responsable de 

l’augmentation de la polarisation du système. Si bien que certains grains de matière active ont des 

énergies d’activation trop importantes pour réagir dans les limites de potentiel initialement fixées. 

De fait, ces grains de matériau actif ne participent plus, faisant diminuer la capacité du système.  

La figure 25 permet de suivre l’évolution de la SEI sur la suite du cyclage, après le passage à 80°C. 

 

Figure 25 : Spectres d'impédance réalisés à 80°C tous les 20 cycles entre les cycles 100 et 260. 

Sur les spectres d’impédance de la figure 25, on voit l’augmentation régulière de la résistance du 

système Li/SEG1,5S_71/LFP causée par l’augmentation de la résistance de la SEI. La SEI crée 

dès les premiers cycles à 60°C croit de manière linéaire augmentant la polarisation au fur et à 

mesure du cyclage entrainant une perte de capacité lente mais régulière (figure 26). Les résistances 

d’électrolyte et d’interface ont diminué avec l’augmentation de la température, mais restent stables 

entre les cycles 100 et 300.  
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Figure 26 : Courbes de cyclage réalisées à 80°C pour les cycles 100 à 260. 

La figure 26 montre l’impact de l’augmentation de la résistance de cellule sur les courbes de 

cyclage, avec une augmentation régulière de la polarisation de la batterie. Avec l’augmentation de 

polarisation, la limite haute en potentiel (3,75 V) est atteinte plus rapidement, faisant chuter la 

capacité. 

VIII.2. Tests en puissance de 40°C à 80°C 

Une seconde électrode positive composite à 0,3 mAh.g-1 a été mise en forme, en utilisant un liant 

POE-PGE44/LiTFSI. Cette batterie, a alors pu être cyclée à des températures plus basses, 

donnant des résultats intéressants. 

 

Figure 27 : Capacité restituée (recalculées à chaque changement de température) en fonction du nombre de 
cycles d'une batterie Li/SEG1,5S_71/LFP(POE-PGE). Pour trois températures différentes et avec des 

régimes de charge de C/11 et des régimes de décharge variables, D/11 (●), D/5,6 ( ), D/2,8 (▲), D/1,7 

(■), D (x) et 2D (+). 
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Cette nouvelle formulation d’électrode positive nous permet de faire cycler notre batterie à 40°C 

avec de bonnes performances. Sur la figure 27 nous pouvons voir que pour des régimes de 

décharges de D/11 et D/5,6 les capacités restituées sont très proches de la capacité initiale. Pour 

des décharges plus rapides le système montre ses limites à 40°C. Les conductivités trop faibles 

entrainent une trop forte polarisation, et donc des capacités plus faibles. Néanmoins, avec près de 

100 mAh.g-1 restitués à 40°C en seulement 3 heures ce résultats est l’un des meilleur obtenu dans 

un système complètement solide[4,41]. Il est aussi important de noter que la capacité est 

entièrement recouvrée lorsqu’on diminue le régime de décharge, preuve que le système n’a pas 

été dégradé par le test en puissance. Cela montre aussi que la baisse des performances de la 

première batterie était effectivement due à une mauvaise étanchéité de la pile bouton. 

Les performances sont largement améliorées avec l’augmentation de la température, comme nous 

pouvons le voir sur la figure 28. 

 

Figure 28 : Capacité restituée en fonction du régime de décharge D, à différentes températures, 40°C ( ), 

60°C (●), et 80°C (▲). Les performances d'un SOES à 60°C[4] (x) sont ajoutées pour comparaison. 

Cette représentation permet de mettre en avant les avantages de ces copolymères. Grâce à 

l’abaissement de la température de fusion, de bonnes conductivités sont obtenues jusqu’à 40°C. 

Ces conductivités permettent de limiter la polarisation à basse température prodiguant aux SEGxS 

des performances en batterie à 40°C supérieures que celles obtenues avec un électrolyte SOES à 

60°C !  

Néanmoins ces deux tests en pile ont été menés avec des cathodes composites élaborées par nos 

soins. L’inconvénient qu’elles présentent est leur grammage. Les deux formulations avaient des 

capacités surfaciques d’environ 0,3 mAh.cm-2. Sachant que les cathodes industrielles ont des 

capacités surfaciques plus proches de 1 mAh.cm-2. Des capacités plus faibles, implique que des 
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courants plus faibles sont utilisés pour un même régime de charge ou de décharge. Ainsi ces 

performances sont légèrement biaisées car les courants impliqués sont moins importants, ces 

tests en batteries devront donc être de nouveau menés avec des grammages de cathode plus 

importants. 

Conclusion 

Dans ce chapitre nous avons étudié les propriétés physicochimiques et électrochimiques de 

copolymères basés sur un bloc rigide de PS et un bloc de POE modifié pouvant assurer la 

conductivité ionique en présence d’un sel de lithium. Deux types de POE modifié ont été 

employés, donnant deux catégories de copolymères : les triblocs SEGxS, avec neuf compositions 

réparties sur deux bloc PEG1,5 et PEG2 différents et deux diblocs SOE-PGE avec deux tailles de 

bloc POE et deux compositions différentes. 

L’analyse morphologique effectuée par SAXS, a révélé que les deux catégories de copolymères 

présentaient une nanoséparation des phases PS et POE modifié. Dans le cas des SEGxS une 

morphologie lamellaire a pu être mise en évidence pour les compositions les plus riches en PS. 

Cette analyse nous a aussi permis de voir que la taille des domaines de POE était uniquement 

dépendante de la masse molaire du PEGx, la composition n’ayant aucun impact. Toutefois, la 

comparaison avec un copolymère SOES nous a révélé que le comportement morphologique de 

ces copolymères était piloté par la dispersion des masses molaires du bloc PEGx (Ip=1,6). Ainsi, 

les chaines de masse molaire moyenne fixent la taille du domaine de PEGx contraignant les 

petites chaines à adopter une conformation étirée. 

Thermodynamiquement cela se traduit par une Tg plus élevée d’une dizaine de degré que celle du 

bloc A seul. Nous avons aussi pu mettre en évidence par DSC l’absence d’effet de confinement 

sur la Tf des copolymères, cette dernière étant principalement conditionnée par le nombre de 

motifs OE disponibles entre chaque double liaison. Enfin, l’analyse des taux de cristallinité des 

copolymères a montré la présence d’une « dead zone » d’environ 2 nm à l’interface entre PS et 

POE modifié. Ce comportement, observé uniquement pour des proportions de POE inférieures 

à 80%vol, nous confirme un changement de morphologie à forte proportion de PEGx déjà 

suspectée par l’étude SAXS. D’un point de vue application, les températures de fusion de 25°C 

pour les électrolytes SEGxS et 10°C pour les électrolytes SOE-PGE sont des résultats très 

prometteurs. 

Ensuite, l’étude des tenues mécaniques de ces matériaux a révélé de très bonnes performances 

des deux types de matériaux. La rigidité des SEGxS étant directement liée aux masses molaires 
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des blocs de PS, les neuf compositions offrent un panel complet en termes de performances. 

Alors que les SOE-PGE grâce à des masses molaires bien plus élevées se distinguent par une 

élasticité intéressante.  

Grâce à la séparation des phases PS et POE modifié ces matériaux peuvent être robustes 

mécaniquement et assurer une conductivité ionique remarquable. D’autant que l’abaissement de 

la température de fusion permet d’obtenir des valeurs de conductivité à basses températures 

proches des records. En termes de compromis entre conductivité et tenue mécanique, seuls les 

copolymères de Niitani et al.[42] obtiennent d’aussi bons résultats. Néanmoins, leur stratégie pour 

abaisser la température de fusion du POE ne leur permet pas d’utiliser leurs copolymères dans 

une batterie au-delà de 3,4 V par rapport à Li+/Li, tandis que la stabilité électrochimique de nos 

deux types de matériaux atteint 3,8 V. Cela nous a permis de faire cycler une batterie 

Li/SEG1,5S_71/LFP qui a donné des résultats remarquables notamment à 40°C.  



Chapitre 3 
Electrolytes à base de copolymères neutres 

 122 

Références bibliographiques du chapitre 3 

[1] E. Beaudoin, T.N.T. Phan, M. Robinet, R. Denoyel, P. Davidson, D. Bertin, R. Bouchet, Effect of Interfaces on the Melting of PEO 
Confined in Triblock PS b PEO b PS Copolymers, Langmuir. 29 (2013) 10874–10880. 

[2] M. Singh, O. Odusanya, G.M. Wilmes, H.B. Eitouni, E.D. Gomez, A.J. Patel, V.L. Chen, J. Park, P. Fragouli, H. Iatrou, N. 
Hadjichristidis, D. Cookson, N.P. Balsara, M.J. Park, P. Fragouli, H. Iatrou, N. Hadjichristidis, D. Cookson, N.P. Balsara, Effect of 
Molecular Weight on the Mechanical and Electrical Properties of Block Copolymer Electrolytes, Macromolecules. 40 (2007) 4578. 

[3] W.-S. Young, W.-F. Kuan, T.H. Epps, Block copolymer electrolytes for rechargeable lithium batteries, J. Polym. Sci. Part B Polym. Phys. 52 
(2014) 1–16. 

[4] D. Devaux, D. Gle, T.N.T. Phan, D. Gigmes, E. Giroud, M. Deschamps, R. Denoyel, R. Bouchet, Optimization of Block Copolymer 
Electrolytes for Lithium Metal Batteries, Chem. Mater. 27 (2015) 4682–4692. 

[5] A. Lassagne, E. Beaudoin, A. Ferrand, T.N.T. Phan, P. Davidson, C. Iojoiu, R. Bouchet, New approach to design solid block copolymer 
electrolytes for 40 °C lithium metal battery operation, Electrochim. Acta. 238 (2017) 21–29. 

[6] R.J. Spontak, M.C. Williams, Prediction of microstructures for polydisperse block copolymers, using continuous thermodynamics, J. 
Polym. Sci. Part B Polym. Phys. 28 (1990) 1379–1407. 

[7] N.A. Lynd, A.J. Meuler, M.A. Hillmyer, Polydispersity and block copolymer self-assembly, Prog. Polym. Sci. 33 (2008) 875–893. 

[8] R. Bouchet, T.N.T. Phan, E. Beaudoin, D. Devaux, P. Davidson, D. Bertin, R. Denoyel, Charge transport in nanostructured PS-PEO-
PS triblock copolymer electrolytes, Macromolecules. 47 (2014) 2659–2665. 

[9] F.S. Bates, G.H. Fredrickson, Block Copolymers—Designer Soft Materials, Phys. Today. 52 (1999). 

[10] F. Alloin, C.R. Herrero, J.Y. Sanchez, D. Delabouglise, M. Armand, Ionic conductivity of polymer electrolytes obtained by 
polycondensation from PEGs; redox properties induced within a polyether-aryl, Electrochim. Acta. 40 (1993) 1907–1912. 

[11] K.P. Barteau, M. Wolffs, N.A. Lynd, G.H. Fredrickson, E.J. Kramer, C.J. Hawker, Allyl glycidyl ether-based polymer electrolytes for 
room temperature lithium batteries, Macromolecules. 46 (2013) 8988–8994. 

[12] R. Yuan, A.A. Teran, I. Gurevitch, S.A. Mullin, N.S. Wanakule, N.P. Balsara, Ionic Conductivity of Low Molecular Weight Block 
Copolymer Electrolytes, Macromolecules. 46 (2013) 914. 

[13] M.W. Matsen, R.B. Thompson, Equilibrium behavior of symmetric ABA triblock copolymer melts, J. Chem. Phys. 111 (1999) 7139–7146. 

[14] T.H. Epps, R.K. O’Reilly, Block copolymers: controlling nanostructure to generate functional materials – synthesis, characterization, 
and engineering, Chem. Sci. 7 (2016) 1674–1689. 

[15] I. Rey, J.C.C. Lassègues, J. Grondin, L. Servant, Infrared and Raman study of the PEO-LiTFSI polymer electrolyte, Electrochim. Acta. 43 
(1998) 1505–1510. 

[16] O. Borodin, G.D. Smith, Mechanism of Ion Transport in Amorphous Poly(ethylene oxide)/LiTFSI from Molecular Dynamics 
Simulations, Macromolecules. 39 (2006) 1620–1629. 

[17] R. Claudy, J.M. Létoffé, Y. Camberlain, J.R. Pascault, Glass Transition of Polystyrene Versus Molecular Weight, Polym. Bull. 9 (1983) 
208–215. 

[18] A. Panday, S. Mullin, E.D. Gomez, N. Wanakule, V.L. Chen, A. Hexemer, J. Pople, N.P. Balsara, Effect of molecular weight and salt 
concentration on conductivity of block copolymer electrolytes, Macromolecules. 42 (2009) 4632–4637. 

[19] S. Cheng, D.M. Smith, C.Y. Li, -How Does Nanoscale Crystalline Structure Affect Ion Transport in Solid Polymer Electrolytes?, 
Macromolecules. 47 (2014) 3978–3986. 

[20] M. Barrande, R. Bouchet, R. Denoyel, Tortuosity of Porous Particles, Anal. Chem. 79 (2007) 9115–9121. 

[21] M. Chintapalli, X.C. Chen, J.L. Thelen, A.A. Teran, X. Wang, B.A. Garetz, N.P. Balsara, Effect of grain size on the ionic conductivity of 
a block copolymer electrolyte, Macromolecules. 47 (2014) 5424–5431. 

[22] H.L. Weissberg, Effective Diffusion Coefficient in Porous Media Effective Diffusion Coefficient in Porous Media, J. Appl. Phys. 34 
(1963) 2636–2639. 

[23] P.E. Trapa, Y. Won, S.C. Mui, E.A. Olivetti, B. Huang, D.R. Sadoway, A.M. Mayes, S. Dallek, Rubbery Graft Copolymer Electrolytes 
for Solid-State, Thin-Film Lithium Batteries, J. Electrochem. Soc. 152 (2005) A1–A5. 

[24] M.C. Gonçalves, V. de Zea Bermudez, M.M. Silva, M.J. Smith, E. Morales, R.A.S. Sá Ferreira, L.D. Carlos, Structure, thermal 
properties, conductivity and electrochemical stability of di-urethanesil hybrids doped with LiCF3SO3, Ionics (Kiel). 16 (2010) 193–201. 

[25] P.E. Trapa, B. Huang, Y.-Y. Won, D.R. Sadoway, A.M. Mayes, Block Copolymer Electrolytes Synthesized by Atom Transfer Radical 
Polymerization for Solid-State, Thin-Film Lithium Batteries, Electrochim. Solid-State Lett. 5 (2002) A85–A88. 

[26] S. Murakami, K. Ueda, T. Kitade, Y. Ikeda, S. Kohjiya, Control on the structure of poly(oxyethylene) with tri(oxyethylene) side chains 
for a polymer solid electrolyte, Solid State Ionics. 154–155 (2002) 399–406. 

[27] A. Nishimoto, M. Watanabe, Y. Ikeda, S. Kohjiya, High ionic conductivity of new polymer electrolytes based on high molecular weight 
polyether comb polymers, Electrochim. Acta. 43 (1998) 1177–1184. 

[28] T. Niitani, M. Shimada, K. Kawamura, K. Kanamura, Characteristics of new-type solid polymer electrolyte controlling nano-structure, J. 
Power Sources. 146 (2005) 386–390. 

[29] L. Long, S. Wang, M. Xiao, Y. Meng, Polymer electrolytes for lithium polymer batteries, J. Mater. Chem. A. 4 (2016) 10038–10069. 



Chapitre 3 
Electrolytes à base de copolymères neutres 

 123 

[30] K. Hayamizu, E. Akiba, T. Bando, Y. Aihara, H , 7 Li , and 19 F nuclear magnetic resonance and ionic conductivity studies for liquid 
electrolytes composed of glymes and polyetheneglycol dimethyl ethers of CH3O(CH2CH2O)n CH3 (n=3–50) doped with LiN ( 
SO2CF3)2, J. Chem. Phys. 1171 (2002). 

[31] L. Edman, A. Ferry, G. Orädd, Analysis of diffusion in a solid polymer electrolyte in the context of a phase-separated system, Phys. Rev. 
E. 65 (2002) 42803. 

[32] G. Oradd, L. Edman, A. Ferry, Diffusion: a comparison between liquid and solid polymer LiTFSI electrolytes, Solid State Ionics. 152–153 
(2002) 131–136. 

[33] L.J.A. Siqueira, M.C.C. Ribeiro, Molecular dynamics simulation of the polymer electrolyte poly(ethylene oxide)⁄LiClO4. I. Structural 
properties, J. Chem. Phys. 122 (2005) 194911. 

[34] M. Watanabe, S. Nagano, K. Sanui, N. Ogata, Structure-conductivity relationship in polymer electrolytes formed by network polymers 
from poly[dimethylsiloxane-g-poly(ethylene oxide)] and lithium perchlorate, J. Power Sources. 20 (1987) 327–332. 

[35] N. Kobayashi, M. Uchlyama, E. Tsuchida, Poly[lithium methacrylate-co-oligo(oxyethylene)methacrylate]as a solid electrolyte with high 
ionic conductivity, Solid State Ionics. 17 (1985) 307–311. 

[36] H.R. Allcock, D.T. Welna, A.E. Maher, Single ion conductors—polyphosphazenes with sulfonimide functional groups, Solid State Ionics. 
177 (2006) 741–747. 

[37] F. Alloin, J.-Y. Sanchez, New solvating polyether networks, Electrochim. Acta. 40 (1995) 2269–2276. 

[38] J.-Y. Sanchez, F. Alloin, J. Masson, Process for producing by hydrogénation a terpolymer of the poly(oxyalkylene) type, 1995, WO 
95/15991. 

[39] F. Alloin, J.Y. Sanchez, Electrochemical comparison of several cross-linked polyethers, Electrochim. Acta. 43 (1998) 1199. 

[40] Bluecar, (2007). http://www.bluecar.fr/. 

[41] F. Croce, S. Sacchetti, B. Scrosati, Advanced, lithium batteries based on high-performance composite polymer electrolytes, J. Power 
Sources. 162 (2006) 685–689. 

[42] T. Niitani, M. Shimada, K. Kawamura, K. Kanamura, Characteristics of new-type solid polymer electrolyte controlling nano-structure, J. 
Power Sources. 146 (2005) 386–390. 

 



Chapitre 4 
Nouveaux électrolytes conducteurs cationiques 

 124 

Chapitre 4 : Caractérisations des nouveaux 
copolymères conducteurs cationiques 

Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressés à des électrolytes conducteurs cationiques (ECC) 

appelés aussi « Single-Ion ». Il s’agit de copolymères à bloc dans lesquels le sel de lithium est greffé 

sur le bloc rigide. Ainsi, l’anion est immobile, et seul le lithium peut se déplacer. L’avantage de ces 

matériaux est qu’ils présentent un t+ théorique égal à 1, ce qui implique que les gradients de 

concentration, présents dans un électrolyte binaire usuel, n’existent plus. Or, selon le modèle de 

Chazalviel[1], la nucléation de dendrites de lithium est causée principalement par ces gradients de 

concentration. Ainsi, le fait de fixer l’anion devrait alors ralentir, voire bloquer, le processus de 

croissance dendritique. De plus, la présence de ces gradients limite les performances des batteries 

LMP à des régimes de charge/décharge élevés[2]. 

Il existe déjà de nombreux matériaux single-ion, et la recherche se concentre de plus en plus sur des 

matériaux de ce genre[3]. Dans nos travaux, nous nous sommes inspirés du PSTFSI (poly(4-

styrenesulfonyl(trifuoromethylsulfonyl)imide présenté en figure 1.a) qui donne de très bons 

résultats[4]. Néanmoins, dans le but d’améliorer ses performances, notamment en conductivité, 

nous avons imaginé une structure dans laquelle une chaine perfluorée est ajoutée entre l’anion et 

le squelette PS (figure 1.b.). Cette chaine perfluorée notée Rf, possède deux avantages. Le premier 

est l’augmentation du taux de dissociation de la paire d’ions grâce à l’électronégativité des fluors, 

le second est l’apport d’une certaine flexibilité grâce l’écartement de l’anion du squelette rigide par 

une chaine flexible de type perfluoroéther. Enfin, nous avons souhaité évaluer l’impact de la 

nature de l’anion en remplaçant le sulfonimidure par un sulfonate (figure 1.c) 

 

Figure 1 : Formules chimiques des différents blocs B étudiés, a. le PSTFSI, b. le PSRfTFSI et c. le 
PSRfSO3.  
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I. Les différents matériaux synthétisés 

Les matériaux à bloc B sulfonate sont notés PSRfSO3 et ceux à base de sulfonimidure perfluoré 

sont notés PSRfTFSI, leurs synthèses sont décrites dans le chapitre 2. Ils sont comparés au 

matériau de référence noté PSTFSI. Pour tous les copolymères étudiés dans cette partie le bloc 

central (A) est constitué d’un POE de 35 kg.mol-1. Pour chaque type de copolymère, nous avons 

fait varier la fraction de bloc B, ils seront notés PSA_ ΦPOE, avec A la nature de l’anion (RfSO3, 

RfTFSI ou TFSI) et ΦPOE la proportion volumique de POE. 

La liste des matériaux synthétisés est présentée dans le tableau 1. Les caractéristiques élémentaires 

telles que les masses molaires moyennes en nombre (Mn), les proportions volumiques en phase 

POE des copolymères (ΦPOE) et les rapports OE/Li en découlant, y sont également répertoriés. 

Référence de 

l’échantillon 

Nature du bloc 

B 

Mn
b

 copolymère 

(kg.mol
-1

) 

Fbloc B
a
 

(%m) 
OE/Li ΦPEO

b
 (%vol) 

PSRfSO3_83 PSRfSO3 45,5 23 31 83 

PSRfSO3_81 PSRfSO3 47,0 25 28 81 

PSRfSO3_79 PSRfSO3 48,5 28 24 79 

PSRfSO3_72 PSRfSO3 55,5 35 17 72 

PSRfTFSI_86 PSRfTFSI 44,0 19 52 86 

PSRfTFSI_83 PSRfTFSI 46,5 23 41 83 

PSRfTFSI_74 PSRfTFSI 54,0 34 24 74 

PSRfTFSI_69 PSRfTFSI 58,5 39 19 69 

PSTFSI_81 PSTFSI 46,0 23 24 81 

Tableau 1 : Liste des différents copolymères single-ion synthétisés ainsi que leurs caractéristiques 
chimiques principales a obtenues par RMN et b obtenues par calcul (précisions cf. chapitre 2). 

Dans les prochaines parties, la morphologie, les températures caractéristiques (Tg, Tf), la tenue 

mécanique et la conductivité ionique de ces matériaux seront analysées. 

II. Analyse morphologique des copolymères 

conducteurs cationiques 

Une étude SAXS a été réalisée sur un matériau de chaque catégorie dans le but de voir quel est 

l’impact de la structure du bloc B sur la morphologie des copolymères. Dans un deuxième temps, 
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nous étudierons l’évolution de cette morphologie avec la température. La procédure générale est 

décrite en Annexes III.1. 

II.1. Analyse à température ambiante 

 

Figure 2 : Comparaison de diffractogrammes de PSRfTFSI_74 (▬), PSRfSO3_79 (▬) et PSTFSI_81 (▬), 
réalisés à 25°C. 

Les diffractogrammes de la figure 2 présentent tous un pic intense de structure (à q=q1) qui nous 

indique que quelle que soit la nature de l’anion, les trois copolymères présentent une 

nanoséparation de phase à température ambiante. La période calculée à partir de q1 (D=2π/q1) 

est identique pour PSRfSO3 et PSTFSI (25±1 nm) qui ont des masses molaires proches 

(respectivement 48,5 kg.mol-1 et 46 kg.mol-1). Celle du PSRfTFSI est légèrement plus élevée 

(28±1 nm), ce qui est cohérent avec sa masse molaire elle aussi plus élevée (54 kg.mol-1). La 

différence de positionnement des q1 est donc induite par la différence de taille des blocs B.  

Par ailleurs, les deux copolymères à blocs B portant des fonctions ioniques fluorées montrent un 

pic de second ordre (à q=q2) qui indique un meilleur contraste entre les différentes phases. Ce 

second pic nous renseigne également sur la morphologie adoptée. Dans ces deux cas, q2=2*q1 ce 

qui traduit une morphologie lamellaire[5]. L’échantillon de PSTFSI qui nous sert de référence a 

également été étudié dans les travaux de thèse de Louise Frenck[6]. Un montage SAXS différent 

ainsi qu’une mise en œuvre différente de l’échantillon avait été utilisés dans le cadre de cette 

thèse. Cela avait montré qu’il adoptait une morphologie lamellaire à température ambiante. 
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II.2. Analyse en température 

L’évolution de la morphologie en fonction de la température est une des caractéristiques clés de 

ces copolymères conducteurs cationiques[7,8]. A température ambiante, il y a une séparation de 

phase, impliquant que les ions lithium et la matrice solvatante (le POE) ne sont en contact qu’à 

l’interphase, dans ce cas, la conductivité ionique ne peut s’opérer[9,10]. De fait, la détermination de 

la température de transition ordre-désordre (ODT) est un point important dans ces matériaux[7] 

puisque au-dessus de celle-ci les phases sont miscibles et la conductivité ionique peut avoir lieu. 

L’évolution de la morphologie en fonction de la température a été suivie pour le PSRfTFSI_74, 

qui présentait un signal intense à température ambiante. Les diffractogrammes obtenus à 

différentes températures sont présentés en figure 3.a. 

 

Figure 3 : (a) Diffractogrammes d’un copolymère PSRfTFSI_74 réalisés à différentes températures 
comparés au spectre du coffee bag vide et (b) Suivi de la taille des domaines et de l'aire du pic du premier 

ordre en fonction de la température. 

La figure 3.a. montre que l’intensité des pics de structure s’effondrent rapidement avec la 

température jusqu’à n’avoir plus que la signature du coffee bag dès 65°C. Cela traduit une perte 

progressive du contraste entre les phases, indiquant que le bloc ionique est progressivement 

solubilisé par le POE. L’interphase entre les deux domaines, constituée d’un mélange 

PSRfTFSI/POE, est de plus en plus large, induisant une augmentation des tailles de domaines 

(figure 3.b). Enfin à 65°C la miscibilité entre les deux blocs est totale, ce qui signifie que l’ODT se 

situerait entre 60°C et 65°C, au même titre que la température de fusion du POE 35 kg.mol-1. La 

figure 3.b nous précise qu’à 60°C l’aire du pic de structure est quasiment nulle, situant l’ODT très 

proche de la fusion du POE autour de 60°C[11]. Ce processus pourrait être illustré par la figure 4. 

a.                                                                         b. 
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Figure 4 : Schéma illustrant l'évolution de la morphologie en fonction de la température dans les matériaux 
single ion. 

Ce phénomène de transition ordre-désordre, est aussi décrit, dans le cas du PSTFSI, dans les 

travaux de Balsara et al.[7,8] ainsi que dans la thèse de Louise Frenck[6]. Il n’est donc pas lié à la 

nature de l’anion, perfluoré ou non, ce phénomène semble intimement corrélé à la fusion du 

POE. 

III. Caractérisation thermodynamique des électrolytes 

conducteurs cationiques 

L’étude thermodynamique de ces matériaux consiste en la détermination de leurs températures 

caractéristiques, de leurs évolutions en fonction de la nature de l’anion greffé et de la composition 

du copolymère. La procédure suivie est décrite en Annexes III.2.  

III.1. Evolution de la température de transition vitreuse

Dans des copolymères à blocs, comme nous l’avons vu dans le chapitre précédant, les Tg des 

deux blocs sont visibles (plus ou moins discernables selon la proportion volumique de chacun 

des blocs) dans la mesure où ces blocs sont immiscibles. Dans le cas contraire une seule Tg 

correspondant au mélange de polymère devrait être observée (Tgm).  

La courbe en pointillés, de la figure 5, correspond à la courbe théorique de l’évolution de la Tgm 

de mélange en fonction de la composition, selon l’équation de Fox[12] (1) :  
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avec FA et FB les fraction massiques des bloc A et B respectivement, et TgA et TgB les valeurs des 

Tg des bloc A et B en Kelvin (TgB=TgPSTFSI=150°C=423K[13] et TgA=TgPOE=-

60°C=213K[11]). 

L’évolution des Tg des trois séries d’ECC en fonction de la proportion volumique de POE sont 

représentées sur la figure 5.  

 

Figure 5 : Evolution de la température de transition vitreuse des électrolytes, PSRfTFSI (●), PSRfSO3 ( ), 
en fonction de la composition, la valeur du PSTFSI_81 (▲) est indiquée en guise de référence. La courbe 

théorique de l’évolution de la Tg de mélange en fonction de la composition est ajoutée en pointillés. 

La figure 5 nous indique que les valeurs de Tg de ces matériaux sont très disperses, elles sont 

globalement comprises entre 0°C et -20°C, ce qui est très différent des Tg des blocs purs. Malgré 

une précision sur ces valeurs assez médiocre (car les Tg de ces matériaux s’étalent sur une 

importante gamme de température), on peut remarquer qu’elles sont toutes supérieures aux 

valeurs théoriques de mélange (en pointillés bleus). Néanmoins, elles varient très peu avec la 

composition, ce qui indique que le rapport OE/Li dans ces zones est globalement indépendant 

de la composition, et de la nature du copolymère. Ainsi, plus la proportion en bloc B au sein du 

copolymère augmente, plus la zone de mélange s’étend, sans en changer la composition moyenne. 

D’après la courbe Tgm théorique en fonction de ФPOE, la composition moyenne de ces zones de 

mélange seraient proches de 58%vol de POE pour 42%vol de bloc B soit environ 50/50 en 

pourcentages massiques. 

Les valeurs de Tg représentées sur la figure 5 sont les seules visibles sur les thermogrammes. 

Aucune Tg de POE pur n’a pu être observée rigoureusement, ce qui est probablement dû à une 

cristallinité élevée dans ces domaines. 
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III.2. Evolution de la température de fusion 

L’évolution des températures de fusion des ECC en fonction de leurs compositions est 

représentée sur la figure 6. 

 

Figure 6 : Evolution de la température de fusion des électrolytes, PSRfTFSI (●), PSRfSO3 ( ), en fonction 

de la composition, la valeur du PSTFSI_81 (▲) et celle du POE 35 kg.mol-1 (x) sont indiquées en guise de 
références. 

La première information découlant de cette figure 6 est la présence d’une température de fusion 

pour tous les copolymères. Celle-ci confirme la présence de domaines de POE pur qui n’avaient 

pas pu être mis en évidence par l’analyse des Tg. La seconde information est que cette Tf diminue, 

de la même manière pour les trois single ion étudiés, avec la proportion de bloc B. Comme nous 

l’avons vu dans la partie précédente, la composition des zones de mélange semble globalement 

constante, ainsi lorsque la proportion de bloc B augmente, la proportion de mélange augmente 

aussi, faisant baisser la proportion de POE pur. Les domaines de POE pur étant plus étroits les 

cristallites aptes à se former sont plus petites, elles fondent donc à plus basse température. 

III.3. Evolution du taux de cristallinité 

L’analyse de la Tg et de la Tf de ces matériaux indique la présence de POE sous deux formes 

distinctes, une partie amorphe sous forme d’un mélange avec le bloc B, avec une composition 

donnée, et une autre partie plus pure, apte à cristalliser. La première augmente au détriment de la 

seconde lorsque la proportion de bloc B augmente. La figure 7 montre de quelle façon le taux de 

cristallinité est impacté par la composition dans les différents ECC. 
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Figure 7 : Evolution du taux de cristallinité des électrolytes, PSRfTFSI (●), PSRfSO3 ( ), en fonction de la 

température, la valeur du PSTFSI_81 (▲) et celle du POE 35 kg.mol-1 (x) sont indiquées en guise de 
références. 

La figure 7 indique que le taux de cristallinité des ECC diminue avec la diminution de la 

proportion volumique de POE. Ce qui est parfaitement en accord avec les conclusions tirées de 

l’analyse de la Tg et de la Tf. Lorsque ФPOE diminue la proportion de POE apte à cristalliser 

diminue donc le taux de cristallinité diminue.  

Ainsi, si on considère que le POE se partitionne entre une partie de POE pur cristallisé 

(déterminée par DSC) et une partie amorphe partiellement miscible avec le bloc B. Nous 

pouvons estimer la composition des zones de mélange grâce à l’équation de Fox[12] (en faisant 

l’hypothèse que TgPSTFSI=TgPSRfSO3=TgPSRfTFSI=150°C[14]) à partir de la Tg expérimentale. 

La figure 8 représente la quantité (en poids) calculée de bloc B impliquée dans les zones de 

mélange (symboles vides) comparée à la quantité réelle de bloc B dans le copolymère mesurée par 

RMN (symboles pleins). 
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Figure 8 : Evolution de la proportion massique de bloc B contenue dans les zones de mélange (symboles 
vides) comparée à la proportion massique totale (symboles pleins) en fonction de la proportion volumique 

de POE, pour les PSRfTFSI (●○), les PSRfSO3 (♦◊) et les PSTFSI (▲Δ). 

Qualitativement pour des proportions supérieures à 78%vol de POE, à l’incertitude près de la 

valeur de la Tg des blocs B que nous n’avons pas pu mesurer expérimentalement, l’ensemble du 

bloc B est miscible avec les zones amorphes du POE. Pour le PSRfTFSI, pour lequel nous avons 

des proportions de POE inférieures à 78%vol, il apparaît que l’ensemble du bloc B n’est pas 

impliqué dans les zones de mélange. Cela impliquerait l’existence de zones de PSRfTFSI pures, 

dès 20%vol de PSRfTFSI. Cela nous permet d’apporter quelques précisions au schéma de 

l’organisation de nos copolymères (figure 9). 

 

Figure 9 : Schéma illustrant l'évolution de la morphologie en fonction de la composition dans les matériaux 
single ion à température ambiante. 
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La figure 9 représente schématiquement l’évolution de la structuration des copolymères 

PSRfTFSI en fonction de leurs compositions. Grâce à l’analyse des grandeurs 

thermodynamiques, nous pouvons, à priori, valider la présence de zones ioniques, sans POE, à 

partir d’une certaine proportion, en dessous de la température de fusion. L’étude SAXS ayant 

montré que cette structuration n’était présente qu’en-dessous de 60°C. C’est la cristallisation du 

POE qui semble être à l’origine de la séparation des phases et non l’affinité chimique comme 

c’est le cas dans les copolymères neutres[15]. 

IV. Tenue mécanique 

La tenue mécanique des électrolytes est un critère important. Même si dans le cas des ECC elle 

n’est pas nécessaire pour stopper la croissance dendritique, selon les travaux de Chazalviel[1]. 

L’obtention d’électrolytes mécaniquement stables facilite leur mise en œuvre et permet d’assurer 

le rôle de séparateur physique entre les deux électrodes.  

IV.1. Influence de la température 

Dans un premier temps nous avons effectué une mesure de DMA (Dynamic Mechanical Analysis) 

en température sur l’électrolyte PSRfSO3_83 (figure 10). Cette étude nous a permis de sonder 

toute la gamme de température, afin de choisir une unique température qui nous permettrait de 

comparer tous les échantillons entre eux. 

 

Figure 10 : Courbe de DMA du PSRfSO3_83, réalisée entre -80°C et 80°C à 10°C/min et avec une amplitude 
de 15 µm à une fréquence de 1 Hz. 
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Sur cette courbe (figure 10) nous pouvons voir que le module de conservation de l’électrolyte 

subit une première chute à Tα≈-5°C. La valeur de Tα est associée à Tg, elle est cohérente avec la 

valeur de Tg déterminée par DSC (≈10°C). Cette transition est, elle aussi, étalée sur une dizaine 

de degrés, ce qui montre l’hétérogénéité de la composition des zones de mélange. Dès que la 

température de transition vitreuse est atteinte, les propriétés mécaniques ne cessent de chuter 

jusqu’à la fusion du POE à 50°C. La fin de la mesure ne correspond pas à la rupture de 

l’échantillon, mais à une chute trop brutale du module, interprétée par l’appareil comme une 

rupture, qui stoppe donc l’analyse. La figure 10 semble suggérer que la tenue mécanique de ces 

matériaux est assurée par les phases de mélange, jusqu’à leur Tg. Entre Tg et Tf, elle est maintenue 

par le POE pur qui est très cristallin. A la fusion du POE vers 50°C, les domaines de mélange et 

de POE pur deviennent progressivement miscibles jusqu’à former un mélange homogène à 65°C, 

température à laquelle le matériau perd sa structuration. Ce comportement est cohérent avec les 

conclusions tirées à la suite des études SAXS et DSC. 

Pour la comparaison des différents polymères, nous avons choisi de nous placer à une 

température comprise entre la Tg et la Tf (40°C) dans le but d’avoir des modules suffisamment 

élevés pour être mesurés avec précision. Les résultats sont présentés dans la prochaine partie. 

IV.2. Influence de l’anion 

Nous nous sommes intéressés à l’impact de la composition des matériaux et de la nature de 

l’anion sur leurs comportements mécaniques. Les résultats des tests de traction effectués à 40°C 

sont représentés dans la figure 11. 

 

Figure 11 : Module d'Young (EY) en fonction de la composition pour les trois anions, PSRfTFSI (●), 
PSRfSO3 ( ) et PSTFSI (▲). 
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Contrairement aux copolymères neutres étudiés dans le chapitre 3, dans les ECC plus la 

proportion de POE est importante, plus le module d’Young est élevé. Ce n’est toutefois pas un 

résultat surprenant. Comme nous l’avons vu précédemment, nous nous trouvons en-dessous de 

la température de fusion du POE, la tenue mécanique des électrolytes est donc principalement 

assurée par les zones cristallines. Ceci explique les valeurs de module d’Young des électrolytes 

riches en POE, de l’ordre du POE cristallin[16]. Lorsqu’on trace l’évolution du module d’Young 

en fonction du taux de cristallinité (figure 12) nous voyons clairement cette dépendance. 

 

Figure 12 : Module d'Young (EY) en fonction du taux de cristallinité (χc) pour les trois anions, PSRfTFSI 

(●), PSRfSO3 ( ) et PSTFSI (▲), la valeur du POE (x) sert de référence[16]. 

La figure 12 démontre que les tenues mécaniques à 40°C sont intimement liées aux taux de 

cristallinité des électrolytes. En-dessous de la température de fusion du POE l’impact de la 

structure de l’anion sur la tenue mécanique des matériaux est négligeable devant celui de la 

cristallinité du POE. 

V. Conductivité ionique 

Dans cette partie nous étudierons l’influence de la composition sur les conductivités des PSRfSO3 

et des PSRfTFSI avant de comparer de manière plus générale l’influence de la nature du bloc B 

sur les performances en conductivité. Nous comparerons les différents ECC à des rapports 

OE/Li équivalents. Ce rapport est la grandeur la plus pertinente pour une comparaison de ces 

matériaux avec des densités et des masses molaires très différentes. 
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V.1. Influence de la composition 

V.1.a.  Cas des PSTFSI 

Dans la littérature l’étude de l’influence de la composition sur la conductivité de tribloc PSTFSI-

POE-PSTFSI a été menée[4]. Elle a montré que la conductivité maximale était atteinte pour un 

ФPOE de 84%vol. Les conductivités à 60°C de ces matériaux sont représentés en figure 13.b. en 

fonction du rapport OE/Li. Cette étude a aussi montré que les PSTFSI avaient des 

comportements différents selon leur composition. Ainsi, les matériaux avec un fort taux de 

PSTFSI sont complètement amorphes et la pente de leur courbe de conductivité est différente de 

celle des matériaux moins chargés, qui eux présentent une chute importante de conductivité à la 

fusion du POE, autour de 55°C (figure 13.a.). 

 

Figure 13 : (a) Evolution de la conductivité des PSTFSI en fonction de la température ref[4]. (b) Evolution 
de la conductivité à 60°C des PSTFSI en fonction du rapport OE/Li ref[4] (▲), l’électrolyte PSTFSI_81 (Δ) 

utilisé comme référence dans cette étude est ajouté pour comparaison. 

La conductivité à 60°C du PSTFSI_81, qui nous sert de référence dans ces travaux, est 

représentée par le triangle vide, il est très proche du maximum de conductivité des matériaux de 

la littérature, justifiant son rôle de référence. 

V.1.b.  Cas des PSRfSO3 

Les courbes de conductivités en fonction de la température, des quatre PSRfSO3, sont données 

dans la figure 14.a. 
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Figure 14 : (a) Evolution de la conductivité des PSRfSO3 en fonction de la température. (b) Evolution de la 
conductivité à 60°C des PSRfSO3 en fonction du rapport OE/Li. La valeur du PSTFSI_81 (Δ) est ajoutée 

pour comparaison. 

Les courbes de conductivité en fonction de la température sont très proches les unes des autres. 

De plus, elles se situent toutes en dessous de la courbe du PSTFSI_81 au-dessus de Tf. Cela est 

clairement mis en évidence lorsqu’on représente la conductivité de ces matériaux à 60°C en 

fonction du rapport OE/Li (figure 14.b.). La figure 14.b. nous indique également que la 

composition des PSRfSO3 n’a que peu d’influence sur la conductivité, dans la gamme de OE/Li 

que nous avons étudiée. A 60°C le meilleur PSRfSO3 atteint 4,6.10-6 S.cm-1, cette conductivité est 

deux fois plus faible que celle d’un PSTFSI équivalent. 

De plus, il est intéressant de noter que dans la gamme de composition dont nous disposons, les 

matériaux se comportent tous de la même manière, aucun phénomène d’ « amorphisation » n’est 

observé. 

Ces courbes de conductivité en fonction de la température obéissent à la loi de Vogel[17]-

Tamman[18]-Fulcher[19] (VTF), selon l’équation 1 : 

 

où, A est lié au nombre de charge libre et à la constante de temps qui régit la dynamique ionique, 

B est lié au volume libre critique permettant le déplacement des ions et T0 est la température 

idéale de transition vitreuse, elle est généralement considérée comme étant égale à Tg - 50 K[20]. 

Dans ce cas, nous avons considéré des ions Li+ se déplaçant dans une matrice du POE, B est 

donc fixé à 7,8 kJ/mol (valeur obtenue dans le cas d’un électrolyte POE/LiTFSI[21]). 
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Ainsi, à partir de l’ajustement des courbes expérimentales avec la loi de VTF, au-dessus de 60°C, 

il est possible de remonter à la Tg des copolymères à l’état fondu. Dans le cas des PSRfSO3, elle 

ne varie que très peu avec la composition et se situe autour de -15°C. Celle du PSTFSI_81 de 

référence est de -20°C. Cette différence peu marquée entre les Tg des deux anions, nous indique 

que les plus faibles conductivités obtenues avec les PSRfSO3 ne sont pas uniquement dues à une 

plus faible dynamique moléculaire. L’utilisation d’un anion sulfonate dans ces matériaux entraine 

donc une moins bonne dissociation de la paire d’ion que dans le cas du sulfonimidure du 

PSTFSI. 

V.1.c. Cas des PSRfTFSI 

Ces ECC ont, eux aussi, été synthétisé avec quatre compositions différentes. Leurs courbes de 

conductivité en fonction de la température sont présentées dans la figure 15. 

 

Figure 15 : (a) Evolution de la conductivité des PSRfTFSI en fonction de la température. (b) Evolution de 
la conductivité à 60°C des PSRfTFSI en fonction du rapport OE/Li. Les valeurs du PSTFSI_81 (Δ) sont 

ajoutées pour comparaison. 

Les courbes de conductivité en fonction de la température des PSRfTFSI, présentées en figure 

15.a., sont toutes proches les unes des autres mais, contrairement aux PSRfSO3 elles sont au-

dessus du PSTFSI_81. L’impact de la composition, représenté sur la figure 15.b., est très faible, 

un maximum de conductivité semble toutefois se dégager pour un rapport OE/Li de 25, mais les 

conductivités des autres compositions restent très élevées. L’ajout de la chaine perfluorée a un 

effet bénéfique sur la conductivité. Avec un maximum à 60°C de 2,35.10-5 S.cm-1, elle est 

améliorée d’un facteur supérieur à 2 par rapport au copolymère PSTFSI, classant ces matériaux 

parmi les ECC les plus conducteurs[3]. 
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Comme dans le cas des PSRfSO3, aucun changement de comportement n’est observé sur la 

gamme de composition étudiée. Toutes les courbes de conductivité en fonction de la température 

des PSRfTFSI ont le même aspect. Ainsi, la présence d’une chaine flexible et hydrophobe entre le 

squelette du bloc B et l’anion semble contrarier le phénomène d’ « amorphisation » observé dans 

les PSTFSI[4,7,8].  

Les courbes de conductivités de la figure 15.a. ont permis de recalculer les valeurs des Tg de 

mélange à partir de T0 déterminées par l’équation VTF. Pour les PSRfTFSI, elles se situent toutes 

autour de -35°C. Ces valeurs inférieures de 15°C à celle calculée pour le PSTFSI semblent 

indiquer que le gain en termes de conductivité est apporté principalement par une meilleure 

dynamique moléculaire. Ainsi, la flexibilité apportée par la chaine perfluorée jouerait un rôle plus 

important sur la conductivité que la meilleure délocalisation apportée par les fluors.  

Enfin, l’étude des conductivités permet de confirmer la présence d’une transition au sein de tous 

ces matériaux autour de 55°C qui induit la chute brutale des conductivités en dessous de cette 

température, elle sera étudiée plus en détail dans la partie suivante. 

V.2. Influence de la nanoséparation des domaines 

Dans les trois catégories d’ECC présentées, nous observons la même chute de conductivité en 

dessous de 55°C. Cette chute est bien plus importante que pour un électrolyte à base de POE qui 

cristallise. La conductivité d’un PS-POE-PS avec un taux de cristallinité comparable ne chute que 

d’un facteur 2 lorsque le POE cristallise[22]. Ici, la conductivité du PSRfTFSI_74 est divisée par 60 

en l’espace de 3°C. Comme nous l’avons vu dans la partie I.2 de ce chapitre, ces matériaux 

présentent une nanoséparation de phase à température ambiante, qui disparait avec 

l’augmentation de la température. Or, la séparation des domaines ioniques et des domaines de 

POE bloque presqu’entièrement la circulation des ions. Comme l’a illustré Balsara et al.[7] (figure 

16) cette transition qu’il qualifie d’ordre-désordre, qui correspond à la Tf du POE, est essentielle à 

la conductivité ionique. 
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Figure 16 : Illustration de l'impact de l'ODT sur la conductivité ref[7]. 

Tant que le POE qui est la matrice solvatante, n’est pas entièrement en contact intime avec les 

ions, la conductivité est très faible. Ces faibles valeurs de conductivité observées en dessous de la 

Tf correspondent à la conductivité des zones de mélange séparées par du POE cristallin qui est 

isolant. 

Un second moyen de représenter l’impact de la structuration sur la conductivité est illustré par la 

figure 17. Nous y avons tracé les évolutions de la conductivité et de l’aire du pic de structure 

obtenu en SAXS en fonction de la température. 

 

Figure 17 : Evolution de la conductivité et de l'aire du pic de structure en fonction de la température pour 
l'électrolyte PSRfTFSI_74. 

La figure 17 illustre la corrélation entre l’augmentation de la conductivité et la perte de la 

nanostructuration des domaines. Les températures de chute de conductivité et de perte totale de 

l’ordre ne correspondent pas exactement car la conductivité est prise en diminuant la 
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température, avec des périodes d’équilibration de quelques heures, alors que les diffractogrammes 

SAXS sont effectués à température croissante avec des périodes d’équilibration de 20 minutes. 

L’écart observé n’est sans doute dû qu’à l’inertie de la cristallisation (surfusion). 

V.3. Comparaison des blocs B 

Nous avons vu que les conductivités étaient très différentes d’un anion à l’autre. Dans cette 

partie, nous verrons plus en détails quels sont les facteurs qui impactent cette conductivité. 

V.3.a.  Rôle de l’anion 

Dans ce chapitre nous nous sommes intéressés à deux monomères identiques, à la structure de 

l’anion près. Il est donc intéressant de voir quel est le rôle de cette structure dans le mécanisme de 

conductivité. Dans la figure 18, sont représentées les courbes de conductivité en fonction de la 

température de deux copolymères à des OE/Li équivalents, le PSRfSO3_79 et le PSRfTFSI_74 

qui présentent tous deux un rapport OE/Li de 24. 

 

Figure 18 : Evolution de la conductivité en fonction de la température pour deux copolymères PSRfSO3_79 
(♦) et PSRfTFSI_74 (●) (OE/Li = 24). 

La figure 18 montre que les deux matériaux ont un comportement similaire, à savoir une 

conductivité presque identique à l’état cristallin, une miscibilité des phases qui intervient à la 

même température et une conductivité nettement plus importante au-dessus de cette 

température. Néanmoins, à 60°C la conductivité est quasiment multipliée par 10 en passant du 

perfluorosulfonate au perfluorosulfonimidure, ce qui illustre l’importante influence de la structure 

de l’anion sur la conductivité. Dans le cas du sulfonate la charge n’est répartie que sur trois 
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oxygènes et un soufre, contre quatre oxygènes, deux soufres et un azote dans le cas du 

sulfonimidure (figure 19). Cette meilleure délocalisation entraine un plus fort taux de dissociation 

et donc un plus grand nombre de porteur de charge. 

 

Figure 19 : Structures chimiques des deux anions, perfluorosulfonate à gauche et perfluorosulfonimidure à 
droite, ainsi que la charge négative délocalisée. 

Les calculs de Tg de mélange par l’équation VTF ont montrés que l’anion avait aussi une 

influence sur la dynamique moléculaire, avec une Tg supérieure de 25°C dans le cas du sulfonate, 

pour des compositions équivalentes.  

V.3.b. Rôle de la chaine perfluorée 

La distinction entre perfluorosulfonimidure et phénylsulfonimidure est également très nette. Tout 

d’abord, en termes de structuration, la présence de fluor dans le bloc B entraine un contraste 

entre les phases riches en bloc B et celles riches en POE. Ce meilleur contraste semble contrarier 

le phénomène d’« amorphisation » qui a été reporté sur les PSTFSI à plus faible proportion de 

POE[4,7]. 
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Figure 20 : Evolution de la conductivité en fonction de la température pour deux copolymères PSTFSI_81 
(Δ) et PSRfTFSI_74 (●) à OE/Li = 24. 

Ensuite, en termes de conductivité, l’ajout de la chaine perfluorée permet de plus que doubler la 

conductivité à 60°C (figure 20). La présence de fluor de part et d’autre de l’anion sulfonimidure 

devrait stabiliser sa charge négative par effet inductif attracteur améliorant la dissociation de la 

paire d’ion.  

De plus, la chaine perfluorée va apporter plus de dynamique à l’anion, grâce à son éther et grâce à 

la distance qu’elle ajoute entre l’anion et le squelette PS rigide. Le calcul de Tg par l’équation de 

VTF a montré que le gain de flexibilité apporté par la chaine perfluorée était prépondérant. 

Lorsqu’on trace la conductivité en fonction de T-T0 (figure 21) cela nous permet de nous 

affranchir de la dynamique moléculaire. Ainsi, si l’on se place à une température similaire au-

dessus de Tg les conductivités du PSTFSI_81 et celles du PSRfTFSI_74 sont quasiment les 

mêmes, ce qui confirme notre interprétation. 
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Figure 21 : Evolution des conductivités en fonction de T-T0 pour le PSRfTFSI_74 (●)et le PSTFSI_81 (▲). 

L’ajout d’une chaine perfluorée permet donc d’augmenter légèrement la délocalisation de la 

charge négative, mais surtout, elle permet l’augmentation de la dynamique locale de l’anion, ce qui 

confère à l’électrolyte une meilleure conductivité.  

V.3.c. Rôle du squelette 

Dans le cadre du projet COPOLIBAT2 d’autres monomères ioniques ont été synthétisés par 

notre laboratoire partenaire (l’Institut de Chimie Radicalaire à Marseille). Le but de ces 

monomères était de greffer des anions type sulfonimidure sur un motif acrylate ou méthacrylate 

plutôt que sur un motif styrène. La synthèse de ces molécules est largement détaillée dans la thèse 

d’Adèle Ferrand[23], soutenue le 21 juin 2017. 
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Figure 22 : Structure chimique du PMATFSI à gauche et du PATFSI à droite. 

La synthèse de ces monomères a permis d’obtenir deux nouveaux blocs B ioniques, le 

polyméthacrylate de TFSI, appelé PMATFSI et le polyacrylate de TFSI, appelé PATFSI, leur 

structure sont données sur la figure 22. Des copolymères triblocs ont ensuite été produits avec un 

bloc central de POE de 35 kg.mol-1 nous avons pu ainsi estimer l’impact du squelette porteur de 

l’ion sur les différentes propriétés de ces ECC.  

Les caractérisations de ces polymères ont été effectuées dans notre laboratoire, mais sont 

détaillées dans la thèse d’Adèle Ferrand. De façon générale, les comportements 

thermodynamiques, mécaniques et structuraux sont très comparables à ceux présentés dans ce 

chapitre. Ces copolymères possèdent une structuration à température ambiante entre une phase 

de mélange POE/Bloc B et une phase de POE cristallin. Cette structuration disparait, également, 

avec la fusion du POE cristallin.  

Les performances en termes de conductivité méritent cependant d’être discutées. Sur la figure 23 

l’évolution des conductivités en fonction de la température des meilleurs polymères PATFSI et 

PMATFSI est présentée. 
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Figure 23 : Evolution de la conductivité en fonction de la température pour 3 ECC différents, un PATFSI, 
un PMATFSI et le PSTFSI_81 sert de comparaison. 

La figure 23 nous montre que les conductivités obtenues avec ces ECC sont supérieures à celles 

du PSTFSI_81 de référence. A 60°C, les conductivités du PMATFSI et du PATFSI sont 1,4 et 

1,85 fois supérieure à celle du PSTFSI, respectivement. En termes de structure de l’anion, l’effet 

inductif attracteur du noyau aromatique du PSTFSI est légèrement plus favorable à la 

délocalisation de la charge négative que l’effet inductif donneur des chaines alkyles des acrylates. 

Néanmoins, ces deux blocs B possèdent une chaine alkyle qui permet de séparer l’anion du 

squelette lui donnant plus de flexibilité. De plus, les oxygènes contenus dans ces squelettes les 

rendent plus solvatants que le cycle aromatique du polystyrène. Ainsi, la compatibilité avec le 

POE est améliorée de même que la dynamique moléculaire, encore supérieure dans le cas du 

PATFSI, qui possède un squelette polyacrylate plus souple[11], donnant de meilleures 

conductivités.  

On remarque que dans le cas de ces copolymères, la fusion du POE entraine aussi une transition 

ordre-désordre, qui permet à la conductivité de gagner un facteur 100 en quelques degrés. 

V.3.d.  Conclusions 

Dans ces trois paragraphes nous avons vu quels paramètres pouvaient influencer les 

performances en conductivité de ce type de matériaux. Ainsi, nous pouvons dire que l’utilisation 

d’un espaceur perfluoré favorise une meilleure dissociation de la paire d’ion, qui procure au 

matériau une meilleure conductivité. C’est aussi pour cette raison que l’utilisation d’un anion 

sulfonimidure est préférable à un sulfonate. Enfin, le squelette principal du bloc ionique joue 
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aussi un rôle important. Un squelette plus souple et plus solvatant permet d’obtenir des 

conductivités plus importantes. 

 

Figure 24 : Récapitulatif des conductivités à 60°C des meilleurs ECC de chaque catégorie. 

La figure 24 représente les conductivités à 60°C des meilleurs polymères de chaque catégorie. Les 

flèches oranges montrent les performances qui peuvent être atteintes en changeant la structure de 

l’anion, notamment en augmentant sa délocalisation et sa flexibilité. Les flèches violettes illustrent 

l’augmentation de la conductivité obtenue par le changement de squelette. 

Ainsi, pour compléter l’étude, il faudrait synthétiser un polymère dans lequel le squelette acrylate 

serait séparé d’un sulfonimidure par une chaine perfluorée, de manière à combiner tous les effets 

positifs sur la conductivité. 

Toutefois, il est important de noter que la stabilité électrochimique du motif méthacrylate a déjà 

été remise en cause dans plusieurs études sur les POE branchés[24–26]. 

VI. Mesure des nombres de transport 

Le greffage de l’anion des ECC, sensé empêcher la formation de gradients de concentration, 

devrait entrainer un nombre de transport cationique de 1. Dans cette partie nous calculerons les 

t+ de nos électrolytes à l’aide de deux techniques décrites dans l’Annexe III.4.b., à savoir la 

spectroscopie d’impédance à basse fréquence et le suivi de polarisation potentiostatique[27] sur des 

cellules symétriques Li/électrolyte/Li.  
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VI.1. Cas des PSRfSO3 

VI.1.a. Mesures par EIS à basses fréquences 

La mesure a été faite sur l’échantillon PSRfSO3_72, qui présente un rapport OE/Li de 17. Le 

spectre d’impédance obtenu à 80°C entre 5 MHz et 50 µHz est présenté sur la figure 25. 

 

Figure 25 : Spectre d'impédance du polymère PSRfSO3_72 obtenu à 80°C entre 5 MHz et 50 µHz. 

La figure 25 montre la présence de trois contributions, celle de l’électrolyte à 500 kHz, celle de 

l’interface Li/électrolyte à 100 Hz et celle de la diffusion à 90 µHz. L’anion sulfonate étant greffé 

la contribution de la diffusion n’aurait pas due apparaitre, sa présence implique celle d’un gradient 

de concentration entre les deux électrodes de lithium. Le calcul du t+ de cet électrolyte par 

l’équation 2 donne t+
PSRfSO3_72=0,29±0,03. 

 

avec Rel la résistance de l’électrolyte mesurée à 650 Ω et Rd la résistance de diffusion mesurée à 

1600 Ω. 

Cette valeur de t+, est plus proche de celles obtenues dans des complexes type POE/LiTFSI[28] 

que de celle que nous attendions. 

Ces observations étant inattendues nous avons tenté de calculer le t+ de ces matériaux par une 

seconde méthode.  
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VI.1.b. Mesures par suivi de polarisation (méthode Bruce et 

Vincent) 

Les mesures ont été effectuées à 80°C sur les deux échantillons ayant été caractérisés par EIS. 

L’évolution de l’intensité en fonction du temps avec un potentiel de 0,06 V imposé à une cellule 

Li/PSRfSO3_72/Li est présentée sur la figure 26. 

 

Figure 26 : Courbe de chronoampérométrie obtenue par imposition d'un potentiel de 0,06 V sur une cellule 
Li/PSRfSO3_72/Li à 80°C, ainsi que les spectres d’impédance avant et après la mesure. 

La figure 26 illustre la baisse progressive de l’intensité. Le potentiel étant constant cette baisse de 

courant ne peut s’expliquer que par l’augmentation de la résistance de la cellule. Des spectres 

d’impédance réalisés avant et après la mesure ont été effectués dans le but de déterminer les 

résistances d’électrolyte et d’interface. Ainsi, cette mesure a permis de déterminer t+
PSRfSO3_72=0,3 

par l’équation 3[27]. 

 

avec i0 le courant initial (0,0427 mA), if le courant final (0,0193 mA), Rint
0 la résistance d’interface 

initiale (670 Ω) et Rint
f la résistance d’interface finale (645 Ω).  

La mesure effectuée sur le PSRfSO3_79 montre un résultat similaire.  

Les t+ calculés par cette technique de suivi de polarisation sont en bon accord avec ceux obtenus 

par EIS mais restent très éloignés des valeurs attendues pour un électrolyte conducteur 

cationique. La seule explication est la présence résiduelle d’impuretés ioniques provenant de la 

synthèse des monomères. Pour rappel, l’analyse RMN 31P de ces polymères, détaillée dans le 

chapitre 2, avait montré la présence de traces de phosphonium. Nous avions alors lavés les 
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matériaux à l’éther grâce à un montage soxhlet. Ce lavage avait semblé efficace car la RMN 31P ne 

montrait plus aucun pic. Mais les valeurs de t+ sont cohérentes avec la présence d’une paire d’ion 

autre que le PSRfSO3Li. 

VI.1.c. Cas des PSRfTFSI 

La mesure a été faite sur l’échantillon PSRfTFSI_74, qui présente un rapport OE/Li 

intermédiaire de 24. Le spectre d’impédance obtenu à 80°C entre 5 MHz et 50 µHz est présenté 

en figure 27. 

 

Figure 27 : Spectre d'impédance du polymère PSRfTFSI_74 réalisé à 80°C entre 5 MHz et 50 µHz. 

Le spectre d’impédance de la figure 26 montre aussi une contribution à basse fréquence. Cette 

contribution est le signe de la création d’un gradient de concentration au sein des électrolytes 

PSRfTFSI. Néanmoins, la résistance de diffusion est moins importante, on calcule 

t+
PSRfTFSI_74=0,75. La valeur de t+ est plus cohérente avec un matériau single-ion, cependant elle n’est 

pas égale à 1 (contrairement au t+ du PSTFSI_81, mesuré dans les mêmes conditions), ce qui peut 

indiquer la présence de quelques impuretés ou des processus diffusionnels dans les couches 

passives à la surface du lithium. 

Cette mesure a été faite sur un second PSRfTFSI donnant des résultats similaires 

(t+
PSRfTFSI_83=0,72). Nous avons aussi déterminé la valeur de t+ de l’électrolyte PSRfTFSI_74 par 

suivi de polarisation à 80°C, cette méthode donne t+
PSRfTFSI_74=0,89. 



Chapitre 4 
Nouveaux électrolytes conducteurs cationiques 

 153 

VII. Stabilité électrochimique 

L’étude de la stabilité électrochimique de ces matériaux a pour but de s’assurer que l’ajout de la 

chaine perfluorée n’entraine pas de dégradation précoce de l’électrolyte. L’étude de la stabilité 

électrochimique du PSTFSI a déjà été menée[4]. Les matériaux ont montré une stabilité 

remarquable. En effet, c’est matériaux ce sont avérés être stables jusqu’à haut potentiel (au-delà 

de 4,5V par rapport à Li+/Li). Ce comportement a été attribué au fait que les anions de ces 

polymères sont fixés sur le squelette et, de fait, ne peuvent être dégradés qu’à l’interface. Partant 

de cette interprétation, nos copolymères devraient eux aussi résister jusqu’à haut potentiel. 

La stabilité électrochimique ne dépendant a priori pas de l’anion ni de la composition, seul le 

copolymère PSRfTFSI_69 a été testé. Cette étude a été menée dans les conditions décrites dans la 

figure 28, à savoir, une vitesse de 1 mV/s à 80°C avec une cellule Li/PSRfTFSI_69/Inox. 

 

Figure 28 : Voltamogramme d’une cellule Li/PSRfTFSI_69/Inox à 80°C. 

Les courants mis en jeu dans le voltamogramme présenté dans la figure 28 sont très faibles 

jusqu’à 4 V vs. Li+/Li, au-delà un pic d’oxydation est visible. Nous pouvons donc conclure que 

ces électrolytes montrent une bonne stabilité jusqu’à 4 V vs. Li+/Li, ce qui est tout à fait en accord 

avec un électrolyte contenant du POE[29]. Ensuite, le fait que le courant d’oxydation au-delà de 4 

V vs. Li+/Li diminue avec le nombre de cycle est de bon augure. Cela indique que ce sont les 

domaines de POE qui limitent la stabilité de l’électrolyte. Une fois que le POE, présent à 

l’interface électrolyte/inox est dégradé la stabilité augmente, et tend vers les stabilités 

exceptionnelles annoncées pour le PSTFSI[4]. Nous pouvons ainsi envisager d’utiliser ces 

électrolytes dans des applications à plus haut potentiel. 
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VIII. Tests en batterie 

Dans cette partie nous avons utilisé un matériau de chaque famille en tant qu’électrolyte dans une 

batterie complète. Grâce à l’étude complète de toutes les caractéristiques physiques de cas 

matériaux nous avons sélectionné les paramètres les mieux adaptés. Premièrement, la température 

de fonctionnement a été fixée à 80°C pour être certain d’avoir un mélange des phases ioniques et 

POE permettant d’obtenir une conductivité optimale. Néanmoins, au vu des tenues mécaniques 

de ces matériaux à cette température, nous avons assemblé ces batteries en coffee bag, sans 

appliquer de pression. 

Pour minimiser l’impact de l’interface entre l’électrode positive et l’électrolyte, l’électrode 

composite a été formulée en utilisant le PSRfTFSI_74 en tant que liant. Nous nous assurons ainsi 

d’une bonne compatibilité chimique car les structures des PSRfSO3 et celle du PSRfTFSI sont 

assez proches. Enfin, ce matériau a été choisi en tant que liant car c’est celui qui possède la 

conductivité la plus élevée. Les études de cyclabilité présentées dans cette partie ont été faites en 

utilisant une électrode de la composition suivante : 65%m de LiFePO4, 31%m de liant, 2%m de 

carbone (C65), 2%m de fibre de carbone (VGCF). 

Pour que la résistance globale du système soit la plus faible possible (étant donné les faibles 

conductivités des ECC) nous avons travaillé avec des épaisseurs d’électrolytes les plus faibles 

possibles (environ 20 µm).  

Hélas, la diminution des épaisseurs d’électrolyte entraine des propriétés mécaniques très faibles. 

L’électrolyte n’assure plus son rôle de séparateur physique entre les deux électrodes et de 

nombreux court-circuit se forment. Ces court-circuit répétés dégradent fortement l’électrolyte 

(températures locales très élevées[30]) ce qui entraine la chute rapide des performances de la 

batterie. Les résultats obtenus avec les deux batteries montées ne seront donc pas présentés. 

Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons étudié des électrolytes conducteurs cationiques obtenus à partir de 

monomères ioniques fluorés originaux. Les caractéristiques morphologiques, thermodynamiques 

et électrochimiques des quatre PSRfSO3 et des quatre PSRfTFSI ont été étudiés et comparés à un 

électrolyte PSTFSI déjà décrit dans la littérature[4]. Cela a permis de mettre en évidence l’influence 

de la chaine perfluorée et celle de la structure de l’anion.  
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L’ajout d’une chaine perfluorée entre le motif styrène et l’anion permet une meilleure 

délocalisation de la charge négative de l’anion grâce aux effets inductifs attracteurs des fluors. 

Ensuite, elle permet d’éloigner l’anion du squelette rigide, lui donnant plus de dynamique locale. 

Ces deux effets combinés permettent d’obtenir des ions lithiums plus mobiles et plus dissociés 

qui induisent de meilleures conductivités. Cela semble, également, empêcher le phénomène 

d’« amorphisation » observé dans les PSTFSI à fort taux de bloc B[4,7,8].  

Ensuite, le changement du sulfonimidure pour un sulfonate diminue fortement le taux de 

dissociation de la paire d’ions qui engendre des conductivités 8 fois plus faibles.  

Les propriétés thermodynamiques et mécaniques de ces deux nouveaux ECC sont comparables à 

celles d’un PSTFSI. De la même façon, il existe toujours une transition dans ces matériaux, qui 

s’opère à température de fusion du POE. Nous avons pu voir que cette « ODT » ne fait pas 

intervenir des phases pures, mais qu’il existe une certaine miscibilité entre les phases POE et les 

phases ioniques même à température ambiante, indiquant que la séparation des phases serait 

essentiellement forcée par la cristallisation du POE. 

La synthèse de ces deux nouveaux monomères ioniques (décrite dans le chapitre 2) a permis 

d’obtenir deux nouveaux types d’ECC avec des propriétés intéressantes. Notamment en termes 

de conductivité avec un maximum de 2,35.10-5 S.cm-1 qui est plus de deux fois supérieure à la 

conductivité maximale obtenue avec un PSTFSI. Ces très bonnes conductivités couplées à une 

stabilité électrochimique jusqu’à 4 V vs. Li+/Li placent ces matériaux parmi les meilleurs ECC 

déjà décrits[3]. Cependant, la procédure de test en batterie LMP reste à être optimisée pour 

confirmer tout l’intérêt de ces matériaux.  

Enfin, en comparant ces électrolytes avec le PSTFSI_81 de référence et les ECC à base 

d’acrylates et de méthacrylates élaborés par Adèle Ferrand[23] dans le cadre de ce projet (figure 29), 

nous avons pu mieux comprendre l’impact des anions, de la distance qui les sépare du squelette et 

de la nature de ce dernier. Montrant ainsi le chemin à suivre pour l’amélioration de ce type 

d’électrolyte. 
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Figure 29 : Récapitulatif des conductivités à 60°C des meilleurs ECC de chaque catégorie. 
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Chapitre 5 : Caractérisation d’électrolytes 
conducteurs cationiques à base de POE 
modifié 

L’objectif de ce chapitre est d’obtenir les propriétés singulières des électrolytes conducteurs 

cationiques à plus basse température. Pour cela, des copolymères diblocs et triblocs ont été 

synthétisés combinant un bloc B de PSTFSI, disponible en plus grande quantité, grâce à une 

synthèse mieux maitrisée, et un bloc A de POE modifié, dont la synthèse est décrite dans le 

chapitre 2. Ainsi, la température de fusion plus basse des POE modifiés devrait entrainer une 

diminution de la température de fonctionnement de ces électrolytes. 

En termes de matériaux, nous aurons donc deux catégories d’ECC : une première constituée de 

triblocs PSTFSI−PEG2−PSTFSI, notés SIEG2SI_ΦPOE, et une seconde constituée de 

copolymères diblocs PSTFSI−POE-PGE66, notés SIOE-PGE_ΦPOE. Leurs structures chimiques 

sont rappelées en figure 1. 

 

Figure 1 : Structures chimiques des deux catégories d'électrolytes étudiés dans ce chapitre. 
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I. Les matériaux synthétisés 

La synthèse de ces électrolytes étant détaillée dans le chapitre 2, nous récapitulons dans le tableau 

1 les caractéristiques principales des sept matériaux élaborés. 

Référence de 

l’échantillon 

Nature du 

bloc A 

Mn
a

 bloc A 

(kg.mol
-1

) 

Mn
b

 copolymère 

(kg.mol
-1

) 

FB
a
 

(%m) 

OE/Li ΦPEO
c
 

(%vol) 

SIEG2SI_89 PEG2 23 26,3 13 48 89 

SIEG2SI_82 PEG2 23 29,2 22 26 82 

SIEG2SI_76 PEG2 23 31,7 28,5 18 76 

SIOE-PGE_82 POE-PGE66 66 84,5 21 27 82 

SIOE-PGE_77 POE-PGE66 66 90,8 27,5 19 77 

SIOE-PGE_68 POE-PGE66 66 104,4 37 13 68 

SIOE-PGE_62 POE-PGE66 66 116,2 43 10 62 

PSTFSI_81 POE35 35 45,5 23 24 81 

 

Tableau 1 : Liste des différents ECC synthétisés à partir de POE modifié ainsi que leurs caractéristiques 
principales, obtenues a par chromatographie, b par RMN et c par calcul (précisions cf. chapitre 2). 

Dans la suite de ce chapitre nous analyserons les propriétés physicochimiques, morphologiques, 

mécaniques et électrochimiques de ces matériaux. Nous verrons ainsi quels sont les avantages de 

l’utilisation du POE modifié en tant que bloc A. 

II. Propriétés thermodynamiques des électrolytes 

L’utilisation de POE modifié comme bloc conducteur ionique dans ces électrolytes va avoir des 

répercussions sur les températures caractéristiques comme nous l’avons vu dans le chapitre 3, 

pour les copolymères neutres[1]. Dans le cas des ECC, l’abaissement de la température de fusion 

du bloc A, va permettre d’obtenir un matériau dans lequel les blocs A et B seront mélangés de 

manière homogène à plus basse température.  

Dans cette partie nous nous intéresserons à l’évolution des températures de transition vitreuse, de 

fusion et du taux de cristallinité de ces copolymères en fonction de leurs compositions.  
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II.1. Evolution de la température de transition vitreuse 

Nous avons vu que les valeurs des Tg dans les électrolytes single-ion étaient dispersées à cause de la 

miscibilité partielle des deux blocs. La tendance (figure 2) est beaucoup plus claire dans ces 

matériaux à base de POE modifié, moins cristallins (l’étude de χc sera décrite dans une prochaine 

partie). 

 

Figure 2 : Evolution de la température de transition vitreuse des copolymères SIEG2SI (x) et des SIOE-

PGE (+) en fonction de la proportion volumique de POE modifié. La courbe de l’évolution théorique de la 

Tg de mélange est représentée en pointillés. 

Sur la figure 2 nous pouvons voir que la Tg augmente avec la diminution de la fraction volumique 

de POE. L’évolution des Tg est différente selon la nature du POE modifié utilisé. Dans le cas des 

diblocs SIOE-PGE elle est proche de la valeur de Tgm calculée à partir de l’équation de Fox[2] (1) 

(avec TgPSTFSI=150°C[3]).  

 

Les triblocs SIEG2SI ont des valeurs de Tg élevées et qui augmentent légèrement avec la 

diminution de ФPOE. Dans les deux cas les Tg traduisent une miscibilité entre les blocs, qui semble 

même totale dans le cas des diblocs. Contrairement aux ECC étudiés dans le chapitre 4, les 

rapports OE/Li des domaines de mélanges ne sont pas constants. Le fait que les Tg augmentent 

semble indiquer que les concentrations en sel dans ces zones de mélanges augmentent aussi. 

Ainsi, en cassant la cristallinité du POE on augmente la proportion de POE miscible avec le 

PSTFSI. Ces résultats sont en accord avec les travaux de Zhou et al.[4], dans lesquels le bloc A est 

un POE branché complètement amorphe. Ils montrent dans ces travaux que la Tg de ce type de 
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copolymères augmente avec la proportion de PSTFSI de la même que dans nos copolymères, à 

savoir, selon la loi de Fox. 

II.2. Evolution de la température de fusion 

L’évolution de la température de fusion en fonction de la composition est représentée en figure 3. 

 

Figure 3 : Evolution de la température de fusion des copolymères SIEG2SI (x) et des SIOE-PGE (+) en 

fonction de la proportion volumique de POE modifié. 

La figure 3 nous montre que la température de fusion de ces ECC diminue avec la proportion de 

PSTFSI, celle des SIOE-PGE diminue plus rapidement que celle des SIEG2SI. Ce comportement 

est différent de celui des copolymères neutres du chapitre 3, ou la Tf était indépendante de la 

composition. Cela avait été attribué à une taille de cristallite ne dépendant que du nombre de 

motif OE disponible entre chaque défaut. Ici, la miscibilité qui existe entre les blocs interfère. 

Plus la concentration en bloc ionique est importante, plus les domaines de mélange 

PSTFSI/POE sont importants, plus le POE a de « difficultés » pour cristalliser. Au-dessous de 

65%vol de POE, la phase POE pure n’est même plus du tout capable de cristalliser donnant un 

matériau complètement amorphe.  
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II.3. Evolution du taux de cristallinité 

 

Figure 4 : Evolution du taux de cristallinité des copolymères SIEG2SI (x) et des SIOE-PGE (+) en fonction 

de la proportion volumique de POE modifié. 

Les taux de cristallinité représentés sur la figure 4 diminuent avec la proportion de PSTFSI. Cela 

confirme les observations faites sur la Tf : plus la concentration en PSTFSI est importante plus le 

taux de cristallinité est bas. La phase POE pure, apte à cristalliser est fortement impactée par le 

taux de PSTFSI, jusqu’à totalement disparaitre dans le cas du SIOE-PGE_62. On peut remarquer 

que la masse molaire, qui est trois fois plus élevée dans le cas du POE-PGE66 que dans celui du 

PEG2, joue un rôle discret. La diminution de la cristallinité est plus rapide pour les SIEG2SI. Ceci 

semble pertinent, comme les masses molaires sont beaucoup plus petites les domaines de POE 

sont plus étroits et, de fait, plus rapidement impactés, par l’augmentation des domaines de 

mélanges. 

Si l’on fait la même hypothèse que dans le chapitre 4, à savoir que le POE amorphe se situe 

uniquement dans les zones de mélange et que la composition de ces zones sont données par la 

valeur de Tg. Nous sommes en mesure de comparer les proportions massiques de PSTFSI 

contenues dans les zones de miscibilité (symboles vides) aux proportions massiques réelles de 

PSTFSI (symboles pleins) déterminées par RMN (figure 5). 
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Figure 5 : Evolution de la proportion massique de bloc B contenue dans les zones de mélanges (symboles 
vides) comparée à la proportion massique totale (symboles pleins) en fonction de la proportion volumique 

de POE, pour les SIOE-PGE (♦◊) et les SIEG2SI (■□). 

Sur la figure 5 nous pouvons voir que les proportions de PSTFSI théoriques contenues dans les 

zones de mélange correspondent très bien aux proportions de PSTFSI réelles. Cette observation 

confirme que tout le PSTFSI du copolymère est solubilisé par du POE, quelle que soit la 

température, dans le domaine de composition étudié. La notion d’ODT dans ces matériaux 

n’existe donc pas. La séparation de phase est uniquement due à la cristallisation du POE, lorsque 

la quantité de PSTFSI est suffisamment faible pour ne pas l’empêcher.  

Les conclusions tirées de l’analyse des grandeurs thermodynamiques de ces matériaux sont 

résumées, de manière schématique dans la figure 6. Dans ce schéma non avons fait l’hypothèse 

d’une morphologie lamellaire, qui est la morphologie adoptée par des matériaux similaires[5,6]. Cela 

sera confirmé par les analyses de morphologies qui ont été faites par SAXS et qui seront détaillées 

dans la prochaine partie. 
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Figure 6 : Evolution schématique de la structure des ECC à base de POE modifié avec l'augmentation de 
la proportion de PSTFSI. 

La figure 6 résume l’évolution de la situation microscopique lorsque la concentration en bloc 

ionique augmente. Les domaines de POE pur diminuent au profit des domaines de mélange, si 

bien que la taille des cristallites ainsi que leur quantité diminuent jusqu’à ne plus pouvoir se 

former pour des fortes concentrations de PSTFSI. 

III. Analyse morphologique 

L’analyse de la structure microscopique des copolymères a été réalisée par SAXS dans les 

conditions décrites en Annexes III.1. Elle permettra d’apporter des précisions sur les conclusions 

tirées à partir des données thermodynamiques.  

Sur la figure 7, sont représentés les diffractogrammes d’un matériau de chaque catégorie réalisés à 

température ambiante. 
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Figure 7 : Diffractogrammes SAXS réalisés à température ambiante sur le SIEG2SI_76 (▬), le SIOE-
PGE_68 (▬) et le PSTFSI_81 (---). 

La figure 7 montre les diffractogrammes de deux ECC à base de POE modifié comparés au 

PSTFSI_81 (avec un bloc A de 35 kg.mol-1). Dans les trois cas un pic de structure apparait, peu 

intense, ce qui montre qu’il existe des phases de densités électroniques légèrement différentes, 

séparées à température ambiante. Ceci est en accord avec les mesures DSC. Ces trois électrolytes 

présentent une certaine cristallinité indiquant une séparation des phases de mélange et de POE 

cristallin en dessous de la Tf. Les pentes des pics en q-2,5 environ, nous indiquent des interfaces 

mal définies entre les domaines[7]. Ainsi, à température ambiante ces ECC à base de POE modifié 

semblent encore structurés. Dans le but de vérifier la corrélation entre séparation de phase et Tf 

dans ces matériaux nous avons effectué une mesure à 45°C sur le SIEG2SI_76 (Tf + 10°C), les 

diffractogrammes avant et après Tf sont représentés sur la figure 8. 

 

Figure 8 : Diffractogrammes SAXS de l'électrolyte SIEG2SI_76 réalisés à deux températures différentes, à 
savoir 30°C (▬) et 45°C (▬). 
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La figure 8 nous montre que le pic de structure perd en intensité entre 30°C et 45°C, la pente du 

pic de structure qui évoluait en q-2,7 à 30°C n’évolue plus qu’en q-1,5. Cela nous indique une perte  

significative du contraste entre ces deux températures. Cependant, le contraste n’a pas encore 

complètement disparu. La mesure étant réalisée seulement 20 minutes après la mise en 

température, la présence de ce léger pic est certainement due à l’inertie importante de 

l’homogénéisation des domaines. 

Ces mesures confirment que la séparation de phase visible à température ambiante n’existe plus 

après la fusion du bloc POE, qu’il soit modifié ou non. C’est un point très positif en termes 

d’application, la modification du POE devrait ainsi permettre de diminuer la température de 

fonctionnement des batteries utilisant ces électrolytes. 

IV. Analyse de la tenue mécanique  

Dans le chapitre précédent, nous avons vu que la tenue mécanique en dessous de la Tf était 

directement liée au taux de cristallinité des domaines de POE. Elle augmente avec la proportion 

de POE et s’effondre complètement après la fusion des cristallites de POE. 

Dans le cas des ECC à base de POE modifié le taux de cristallinité des domaines de POE est 

largement abaissé par l’ajout des défauts chimiques.  

La figure 9 montre les résultats des tests de traction réalisés à 40°C. Or, à cette température les 

SIOE-PGE sont à l’état fondu, et les SIEG2SI sont très proches de leur température de fusion 

mais toujours cristallins. 

 

Figure 9 : Evolution du module d'Young à 40°C en fonction de la proportion volumique de POE pour les 

électrolytes SIEG2SI (x), SIOE-PGE (+) et la valeur obtenue pour le PSTFSI_81 est ajoutée pour 

comparaison (▲). 
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Sur la figure 9 on peut voir que les tenues mécaniques des polymères SIOE-PGE sont très 

nettement inférieures à celles obtenues avec les autres blocs A. Ce qui prouve une nouvelle fois 

l’importance des cristallites de POE dans la tenue mécanique de ces matériaux. Néanmoins, les 

SIEG2SI ont des modules d’Young similaires, voire supérieurs, à ceux des copolymères à base de 

POE35 malgré des cristallinités inférieures. 

Dans le but de pouvoir comparer les matériaux, nous avons réalisés les tests de traction des 

SIEG2SI à plus haute température (50°C) pour qu’ils soient eux aussi dans un état fondu. Nous 

avons fait de même pour les copolymères à base de POE35 (à 60°C). 

 

Figure 10 : Evolution du module d'Young à l’état fondu en fonction de la proportion volumique de POE 

pour les électrolytes SIEG2SI (x) à 50°C, SIOE-PGE (+) à 40°C et la valeur obtenue pour le PSTFSI_81 à 
60°C est ajoutée pour comparaison (▲). 

La figure 10 représente les tenues mécaniques des ECC dans un état fondu. Dans cet état les 

modules d’Young perdent un ordre de grandeur par rapport aux électrolytes cristallisés, ce qui 

rend la mesure très imprécise. On remarque alors qu’à l’état fondu les copolymères basés sur un 

POE modifié semblent avoir de meilleures propriétés mécaniques. Comme dans le cas des 

copolymères neutres du chapitre 3, le fait d’abaisser la température de fonctionnement permet 

d’obtenir de meilleures propriétés mécaniques. Le système étant plus proche de sa Tg il est plus 

rigide. C’est un aspect essentiel du cahier des charges de l’électrolyte dans un système LMP, 

même dans le cas des ECC, cela permet d’assurer le rôle de séparateur entre les deux électrodes.  
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V. Analyse des conductivités ioniques 

Dans cette partie nous verrons l’influence de la composition sur la conductivité de ces deux 

nouvelles catégories d’ECC. Puis nous comparerons les conductivités obtenues avec différents 

blocs A, pour voir quel est l’impact de ce dernier sur les performances. 

La conductivité en fonction de la température a été étudiée dans les conditions présentées en 

Annexes III.4.a. 

V.1. Influence de la composition 

V.1.a.  Cas des SIEG2SI 

L’évolution de la conductivité des SIEG2SI en fonction de la température pour les trois 

compositions différentes est présentée dans la figure 11. 

 

Figure 11 : Evolution de la conductivité en fonction de la température pour les trois différentes 
compositions de SIEG2SI. La courbe du PSTFSI_81 est ajoutée pour comparaison. 

Contrairement aux ECC à base de POE 35 kg.mol-1 étudiés dans le chapitre 4, ici, la composition 

joue un rôle important sur la conductivité (comme sur la Tg), on passe de 2,55.10-6 S.cm-1 à 60°C 

pour le SIEG2SI_89 (OE/Li=48) à 6,94.10-6 S.cm-1 à 60°C pour le SIEG2SI_76 (OE/Li=18). On 

observe aussi que les conductivités de tous ces matériaux chutent rapidement entre 45°C et 40°C 

ce qui correspond bien à la température de fusion des domaines de POE pur. 
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Ces matériaux permettent donc d’obtenir une conductivité cationique, sans chute significative 

jusqu’à 50°C. Soit un gain de 10°C supplémentaires comparés aux électrolytes à base de POE 

commercial, ce qui est une avancée conceptuelle importante. 

V.1.b.  Cas des SIOE-PGE 

Ces matériaux ont pu être synthétisés avec quatre compositions différentes, leurs courbes de 

conductivité en fonction de la température sont présentées en figure 12. 

 

Figure 12 : Evolution de la conductivité en fonction de la température pour les quatre différentes 
compositions de SIOE-PGE. 

Comme dans le cas des SIEG2SI, la conductivité des SIOE-PGE est fortement dépendante de la 

composition du copolymère (comme leurs Tg), avec cette fois plus d’un ordre de grandeur à 60°C 

entre le plus conducteur et le moins conducteur. Néanmoins, ici le copolymère avec les moins 

bonnes performances est le plus concentré en PSTFSI, à savoir le SIOE-PGE_62 avec un 

rapport OE/Li de 10. Ce copolymère est complètement amorphe et sa courbe de conductivité en 

fonction de la température possède une pente plus élevée que ces homologues. Ce comportement 

rappelle les copolymères très chargés en PSTFSI avec un bloc A de POE35, déjà reporté dans la 

littérature[5,8].  

Cette pente plus prononcée n’est pas un bon point en termes de performances à basse 

température car la conductivité de ce matériau chute rapidement avec la température, plus que 

celle des autres matériaux. Pour tous les matériaux avec une proportion de PSTFSI plus faible les 

conductivités restent bonnes jusqu’à 30°C. Le SIOE-PGE_82 ainsi que le SIOE-PGE_68 

montrent une chute de conductivité entre 25°C et 30°C, ce qui correspond à leur température de 

fusion. 
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V.2. Influence de la modification du POE 

Nous avons vu que la modification du POE entrainait une diminution de la température de 

fusion des copolymères permettant de conserver de bonnes conductivités à plus basse 

température. Néanmoins, du fait des motifs peu, ou pas, solvatants ajoutés au sein de la chaine 

POE, nous avions observé une baisse des conductivités sur les homopolymères dans le chapitre 

3. Dans cette partie nous allons voir ce qu’il en est sur les systèmes à conduction cationique.  

Dans un premier temps, nous allons voir l’impact de la composition sur la conductivité et si il 

dépend du bloc A utilisé. Pour cela, nous avons tracé, en figure 13, l’isotherme de conductivité à 

60°C en fonction du rapport OE/Li pour les ECC étudiés dans ce chapitre, que nous avons 

comparé aux valeurs de la littérature[8] avec un bloc de POE 35 kg.mol-1.  

 

Figure 13 : Evolution de la conductivité à 60°C en fonction du rapport OE/Li, pour les ECC à base de POE 

modifié SIEG2SI (x) et SIOE-PGE (+) et non modifié PSTFSI (Δ). 

La figure 13 illustre un comportement similaire de la conductivité en fonction de la concentration 

ionique pour les trois blocs A. Le maximum de conductivité semble toutefois décalé à des OE/Li 

plus bas, autour de 20, pour les copolymères à base de POE modifié. Les compositions variées 

des SIOE-PGE permettent d’observer la chute des conductivités pour des fortes concentrations 

en PSTFSI. A ces concentrations la Tg est très importante (3°C), cela induit des conductivités 

beaucoup plus basses à une même température. Tandis que les compositions des SIEG2SI 

mettent en évidence l’effet de dilution pour des rapports OE/Li élevés.  

A 60°C les conductivités maximales des trois types d’ECC ne sont pas équivalentes. Celle des 

PSTFSI avec un bloc A de POE35 est supérieure à celle des SIEG2SI qui est supérieure à celle des 
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SIOE-PGE. Cela est dû à la masse molaire des blocs de PSTFSI qui sont plus importantes dans 

le cas des SIOE-PGE et entraine probablement un mélange moins intime du POE et du PSTFSI 

diminuant la solvatation des Li+ par le POE.   

Cependant, les conductivités présentées sur cette figure 13 sont celles obtenues à 60°C, or, le but 

de ces électrolytes est de permettre un fonctionnement à plus basse température. Ainsi, sur la 

figure 14, ont été tracées les courbes de conductivité en fonction de la température pour les 

meilleurs électrolytes de chaque famille, à savoir le SIEG2SI_76, le SIOE-PGE_77 et le 

PSTFSI_81.  

 

Figure 14 : Evolution de la conductivité en fonction de la température pour des ECC avec des blocs A de 

nature différentes, SIEG2SI_76 (x), SIOE-PGE_77 (+) et PSTFSI_81 (▲). 

Les courbes de conductivité de ces trois matériaux ont la même allure au-dessus de 60°C, malgré 

des conductivités plus faibles pour les ECC basés sur un POE modifié (figure 13). Ils se 

différentient par leurs comportements à plus basse température. La conductivité du PSTFSI_81 

chute autour de 55°C alors que celle du SIEG2SI_76 chute 10°C en dessous à 45°C et que celle 

du SIOE-PGE_77 ne montre aucune transition jusqu’à 30°C. Les valeurs de conductivités 

obtenues avec ces matériaux sont légèrement inférieures à celles obtenues par Zhou et al.[4]. 

Cependant notre stratégie permet de s’affranchir des problèmes de stabilité électrochimique 

reportés avec l’utilisation de POE branchés[9–11] sur un squelette méthacrylate. 

Dans cette partie nous avons caractérisé les performances en conductivité ionique de nos ECC à 

base de POE modifié. Cette étude nous permet de conclure que l’utilisation d’un POE modifié 

en tant que bloc A permet de déplacer la chute brutale de conductivité, attribuée à la 
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cristallisation du POE, à plus basse température. Cependant, cela se fait au détriment de la valeur 

de conductivité. 

VI. Mesure des nombres de transports 

VI.1. Cas des SIEG2SI 

Les mesures de nombre de transport ont été effectuées par spectroscopie d’impédance à basses 

fréquences (Annexes III.4.b.i), à 80°C, sur l’électrolyte possédant la meilleure conductivité, à 

savoir le SIEG2SI_76.  

 

Figure 15 : Spectre d'impédance réalisé à 80°C entre 5 MHz et 100 µHz sur l'électrolyte SIEG2SI_76. 

Le spectre présenté en figure 15 est celui de l’électrolyte SIEG2SI_76 obtenu à 80°C entre 5 MHz 

et 100 µHz. On y voit la contribution de l’électrolyte à haute fréquence (800 kHz) et la 

contribution de l’interface Li/électrolyte à moyenne fréquence (10 kHz), ensuite, tous les points 

compris entre 1 Hz et 100 µHz sont situés sur l’axe des réels, aucune résistance de diffusion n’est 

donc mesurable. Cela indique que le t+ est proche 1, d’après l’équation 1, car Rd est quasiment 

nulle. 

 

avec, Rel et Rd les résistances d’électrolyte et de diffusion, respectivement. 
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VI.2. Cas des SIOE-PGE 

Nous avons effectué la même mesure sur le SIOE-PGE_82 à 80°C, pour s’assurer que le 

changement de bloc A n’avait pas d’influence. Cette mesure est présentée dans la figure 16. 

 

Figure 16 : Spectre d'impédance réalisé à 80°C entre 5 MHz et 100 µHz sur l'électrolyte SIOE-PGE_82. 

Le spectre d’impédance du SIOE-PGE_82 est très similaire à celui du SIEG2SI_76 de la figure 

15. On peut voir la contribution de l’électrolyte à haute fréquence (600 kHz) et celle de l’interface 

Li/électrolyte à moyenne fréquence (6 kHz). En dessous de 1 Hz, on observe une très petite 

boucle, indiquant une résistance de diffusion très faible. Le t+ de ces matériaux est évalué à 

environ 0,94. 

VII. Tests en batterie 

Après l’étude complète des caractéristiques physicochimiques de nos matériaux, tout semble 

valider leur utilisation en tant qu’électrolyte au sein d’une batterie lithium métal polymère. La 

stabilité électrochimique du bloc PSTFSI a été validée dans le chapitre 4 et celle des deux blocs 

POE modifié dans le chapitre 3. Ainsi, nous savons que la stabilité des deux blocs associés est 

limitée à 3,8 V par rapport au couple Li+/Li par le POE du bloc A[12]. Nous utiliserons donc le 

LiFePO4 comme matériau actif d’électrode positive. 

Pour ces électrolytes « basse » température, nous avons dû réaliser une nouvelle électrode positive 

composite en utilisant le SIOE-PGE_77 en tant que liant. Nous avons choisi ce matériau car il 
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combine l’absence de sel libre, une Tf basse et la meilleure conductivité ionique de sa catégorie. 

Une seule électrode composite a été réalisée dans les proportions suivantes : 65%m de LFP, 31%m 

de SIOE-PGE_77, 2%m de carbone (C65), 2%m de fibre de carbone (VGCF) en suivant le 

protocole décrit en Annexes III.5. Cependant, lors de la formulation de cette électrode nous 

avons souhaité nous rapprocher d’un grammage industriel, nous avons donc réalisé une électrode 

épaisse délivrant 1,3 mAh.cm-2. Elle sera utilisée pour tester l’électrolyte de chaque catégorie 

possédant la meilleure conductivité, à savoir le SIEG2SI_76 et le SIOE-PGE_77. 

VII.1. Cas du SIEG2SI_76 

Nous avons vu qu’avec ce type d’électrolyte, grâce à l’abaissement de la Tf, nous pouvions gagner 

10°C de température de fonctionnement. Cependant, les conductivités de ce matériau à 50°C 

sont inférieures d’un facteur 3 à celles d’un PSTFSI combiné à un bloc POE35 à 60°C. Cette 

différence de conductivité entraine des résistances de cellules plus importantes, voire 

rédhibitoires, si les épaisseurs d’électrolytes ne sont pas très fines. D’autant plus dans le cas d’une 

électrode fortement grammée donnant des courants élevés même à bas régime. 

La figure 17 montre les courbes des 11 premiers cycles de charges/décharges (C/20-D/10) 

réalisés à 80°C sur une cellule Li/SIEG2SI_76/LFP assemblée en coffee bag avec un électrolyte de 

80 µm d’épaisseur. Au cours des recharges, nous observons systématiquement de fortes 

fluctuations du potentiel (↑) due à des dendrites, qui disparaissent aussitôt par effet fusible[13]. 

Malgré un nombre de transport cationique rigoureusement unitaire sur ce matériau des dépôts 

irréguliers de lithium se forment lors de la charge, traversant l’électrolyte et créent des courts-

circuits. L’origine de ces croissances dendritiques peut être l’hétérogénéité des électrodes ou de 

l’épaisseur de l’électrolyte qui favorisent des dépôts de lithium irréguliers. 
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Figure 17 : Evolution de la tension de batterie par rapport au couple Li+/Li lors des 11 premiers cycles à 
80°C en fonction du temps sur une cellule Li/SIEG2SI_76/LFP. 

 

L’aspect des courbes de cyclage présentées en figure 17 nous permet aussi de voir que la 

formulation de l’électrode positive n’est pas optimale, car le plateau du LFP est fortement incliné 

(□). Enfin, le potentiel de ce « plateau » augmente considérablement au cours du cyclage. Cette 

augmentation de polarisation traduit l’augmentation de la résistance de la cellule, et plus 

particulièrement de la résistance d’interface (figure 18) au sein de l’électrode positive. 

 

Figure 18 : Evolution de l’impédance de la batterie Li/SIEG2SI_76/LFP au cours des premiers cycles à 
80°C. Spectres réalisés en fin de décharge entre 3 MHz et 1 Hz. 

Sur les spectres d’impédance présentés sur la figure 18 nous pouvons voir la contribution de trois 

éléments. A 8.105 Hz, la contribution de l’électrolyte qui reste parfaitement stable cycle après 
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cycle. A 103 Hz, la contribution de l’interface 1 qui diminue fortement lors des 4 premiers cycles, 

puis qui reste stable par la suite. Et à 20 Hz, la contribution d’une seconde interface qui ne cesse 

d’augmenter tout au long des 10 premiers cycles. C’est l’augmentation de cette seconde 

contribution interfaciale due probablement à une évolution de la qualité des contacts 

électroniques et/ou ioniques dans l’électrode composite qui va faire augmenter la polarisation de 

la batterie, diminuant progressivement sa capacité (figure 19). 

La figure 19 montre le cycle de vie de la batterie Li/SIEG2SI_76/LFP. Dans un premier temps 

nous avons réalisés 11 cycles de charge/décharge (C/20-D/10) à 80°C, puis 5 cycles à 50°C. 

 

Figure 19 : Evolution des capacités de décharge (◊) en fonction du nombre de cycle d'une batterie 
Li/SIEG2SI_76/LFP à 80°C puis à 50°C. 

La figure 19, montre que les capacités restituées à 80°C sont en accord avec celles attendues (1,3 

mAh.cm-2 calculée par pesée). Ces capacités ne diminuent que légèrement au cours des 11 

premiers cycles à cause de l’augmentation de la polarisation détectée sur la figure 16. Mais celles-

ci s’effondrent dramatiquement lorsque l’on diminue la température à 50°C. Cela rend compte de 

l’impact prédominant de la faible température sur les performances d’une batterie LMP. En effet, 

le passage de 80°C à 50°C entraine une augmentation importantes des résistances de l’électrolyte 

et des interfaces (figure 20). Ainsi, la résistance de la cellule augmente de près de 3000 Ω ce qui, 

avec les courants appliqués, entraine une augmentation rédhibitoire de la polarisation. 
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Figure 20 : Evolution de la résistance globale de la cellule (Rcellule) aux différentes températures de cyclage, 
80°C (▬) et 50°C (▬). Impédances réalisées entre 3 MHz et 1 Hz. 

Pour conclure, la conductivité à basse température de ces matériaux étant faible, il est nécessaire 

de diminuer l’épaisseur de l’électrolyte pour un fonctionnement optimal. Dans ce cas, l’électrolyte 

avait une épaisseur de 80 µm, ce qui a entrainé des résistances de cellules trop importantes pour 

un fonctionnement à 50°C. Toutefois, les résultats obtenus à 80°C sont encourageants. Des tests 

devront être refaits avec un électrolyte plus fin (30 µm) afin de permettre un cyclage efficace dès 

50°C.  

Néanmoins, l’apparition de dendrites à haute température malgré : un t+=1[14], un électrolyte épais 

et des densités de courant relativement faibles est surprenant. L’hétérogénéité de l’électrode 

composite ainsi que de l’épaisseur de la batterie dans nos cellules en coffee bag peuvent être une 

source de croissance dendritique en jouant sur les densités de courant locales. Quoi qu’il en soit, 

toutes ces conditions n’étant pas suffisantes pour annihiler la formation et la croissance de 

dendrites, l’augmentation du module d’Young de ces matériaux semble nécessaire.  

VII.2. Cas du SIOE-PGE_77 

Ces matériaux, devraient permettre une baisse de la température de fonctionnement de 25°C par 

rapport aux polymères basés sur un bloc POE35. Cependant, comme nous l’avons vu avec les 

SIEG2SI cela s’accompagne d’une baisse de la conductivité entrainant une augmentation de la 

résistance du système qui peut s’avérer dramatique. Un premier test a été réalisé avec un 

électrolyte épais (90 µm) et l’électrode fortement grammée (1,3 mAh.cm-2) présentée en 

introduction. Cette configuration a induit des résistances de cellule de l’ordre de 15 kΩ à 60°C 

absolument rédhibitoires pour la suite. 
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Nous avons donc réalisé une seconde cellule avec un électrolyte de 30 µm d’épaisseur et nous 

avons diminué la capacité de l’électrode positive à 0,3 mAh.cm-2. Malgré ces dispositions, la 

température a été maintenue à 80°C pour assurer une meilleure cyclabilité. 

 

Figure 21 : Evolution des capacités de charge ( ) et de décharge (◊) en fonction du nombre de cycle d'une 
batterie Li/SIOE-PGE_77/LFP à 80°C. 

La figure 21 montre le cycle de vie de la batterie Li/SIOE-PGE_77/LFP à 80°C. Les capacités 

en décharge sont « relativement » stables sur les 20 premiers cycles puis s’effondre 

progressivement. Malheureusement, comme dans le cas du SIEG2SI_76, de nombreux courts-

circuits sont observés et causent la fluctuation importante des capacités de charge. Ils sont 

probablement à l’origine de la chute de capacité observée après une dizaine de cycles.  

Les performances en demi-teinte de cette batterie sont toutefois encourageantes. La stabilité des 

20 premiers est très intéressante. Néanmoins, pour atteindre de meilleures performances une 

amélioration de la tenue mécanique de ces électrolytes est indispensable. 

Conclusion 

Dans ce chapitre nous avons étudié des électrolytes conducteurs cationiques à base de PSTFSI et 

d’un bloc de POE modifié. L’analyse de leurs propriétés thermodynamiques, morphologiques, 

mécaniques et de transport, nous a permis de voir l’influence de la modification du POE sur ce 

type d’électrolyte. 

Nous avons pu mettre en évidence que l’abaissement de la cristallinité du POE avait pour 

conséquence l’augmentation de la solubilité du bloc PSTFSI dans le bloc POE en dessous de sa 

Tf. Cela nous a permis de conclure que le phénomène de « transition ordre-désordre » évoqué 

dans la littérature[5,15] n’était qu’une démixtion de phases pilotée par la cristallisation du POE, 

0

0,1

0,2

0,3

0,4

0,5

0 10 20 30 40

C
a

p
a

ci
té

  /
m

A
h

 

Nombre de cycle 

C/20 

D/10 

80°C 



Chapitre 5 
Electrolytes conducteurs cationiques à base de POE modifié 

 180 

plutôt que par un paramètre d’affinité chimique[16,17] (χ). L’avantage de cela est que l’abaissement 

de la température de fusion du bloc A permet de diminuer la température de fonctionnement des 

électrolytes. De cette manière, la chute de conductivité intervient à plus basse température 

permettant au SIEG2SI_76 d’atteindre une conductivité de 3.6.10-6 S.cm-1 à 50°C et au SIOE-

PGE d’atteindre une conductivité de 10-6 S.cm-1 à 40°C. Ces résultats sont intéressants dans la 

mesure où cette conductivité ionique est uniquement assurée par les ions Li+. 

Ces matériaux ont finalement été assemblés en batterie LMP. Ces tests en batterie ont montrés 

que les conductivités de ces matériaux nécessitaient l’utilisation de films très minces d’électrolyte. 

Hélas, la tenue mécanique des copolymères en film mince n’est pas suffisante pour empêcher la 

formation de courts-circuits lors du fonctionnement de la batterie. L’amélioration des propriétés 

mécaniques des électrolytes conducteurs cationiques est donc primordiale, elle fait partie des 

perspectives directes de ces travaux. 
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Conclusions générales 

Dans le premier chapitre nous avons vu que l’utilisation du lithium métal en tant qu’électrode 

dans un accumulateur secondaire permettait un gain de performances par rapport aux 

technologies Li-ion. Son utilisation au sein de systèmes LMP (Lithium Metal Polymer) permet 

même de s’affranchir des problèmes de sécurité que posent l’utilisation de solvants liquides[1]. 

Cependant, pour cela, il est nécessaire que l’électrolyte polymère soit suffisamment robuste pour 

empêcher la formation de dendrites, souvent synonymes de court-circuit de la batterie[2]. Un des 

moyens d’y parvenir est l’utilisation d’électrolytes copolymères.  

Ces matériaux permettent de combiner la conductivité ionique d’un polymère A, généralement du 

POE (linéaire pour éviter des problèmes de stabilité électrochimique[3,4]), et la tenue mécanique 

d’un polymère B. Grâce à la nanoséparation des différentes phases il est possible d’obtenir une 

véritable synergie des propriétés. 

L’objectif de ces travaux de thèse était l’amélioration des performances de copolymères utilisés 

comme électrolytes dans des batteries lithium métal polymère. L’axe majeur de recherche a été 

l’amélioration des propriétés de transport de charge notamment à basse température, tout en 

conservant une bonne tenue mécanique. Par ailleurs, l’objectif général de ces électrolytes est la 

lutte contre la croissance dendritique qui est le problème principal de la technologie LMP[5,6]. 

Pour cela nous avons suivi deux voies différentes. La première consiste en l’amélioration de la 

tenue mécanique des matériaux par l’abaissement de leur température de fonctionnement (donc 

de la Tf du POE), dans le but de créer une barrière physique à la croissance dendritique. La 

seconde consiste en l’élaboration de nouveaux copolymères conducteurs cationiques, qui 

permettent d’éviter la nucléation des dendrites de lithium selon le modèle de Chazalviel[7].  

Ces deux stratégies ont nécessité un travail important de synthèse (cf. Chapitre 2). La première 

stratégie passe par l’élaboration de POE linéaires modifiés. En ajoutant des défauts structuraux 

au sein de l’enchainement des motifs oxyde d’éthylène, nous sommes parvenus à casser la 

stéréorégularité du POE abaissant ainsi sa température de fusion et son taux de cristallinité. Et, 

dans le cas des électrolytes conducteurs ioniques, deux nouveaux monomères ioniques perfluorés 

ont été élaborés au travers de synthèses complexes. Ensuite, blocs A et blocs B ont été 

copolymérisés, pour la plupart, par Adèle Ferrand à l’ICR de Marseille, laboratoire partenaire du 

projet. 

Dans un premier temps, nous avons couplé un bloc POE modifié avec un ou deux blocs de 

polystyrène garants des propriétés mécaniques. La modification du POE a pour conséquence 
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l’abaissement de la température de fusion de celui-ci, qui entraine l’abaissement de la température 

de fonctionnement des batteries. Cela permet, en plus d’une économie d’énergie précieuse, une 

meilleure tenue mécanique de l’électrolyte, car le polystyrène est plus robuste à 40°C qu’à 80°C.  

L’étude complète de ces matériaux en fonction de leurs compositions est présentée dans le 

chapitre 3. Elle a montré qu’ils permettaient d’obtenir un compromis très intéressant entre 

propriétés mécaniques, conductivités et température, notamment grâce à une nanostructuration 

homogène des différents domaines. L’un de ces matériaux, présentant une conductivité de 6.10-5 

S.cm-1 à 40°C combinée à un module d’Young de 5.105 Pa, a donné des résultats remarquables en 

batterie LMP. L’une des deux séries de copolymères étudiés dans le chapitre 3 a fait l’objet de 

deux posters lors de conférences internationales (IBA et ISPE), l’un d’eux étant accompagné 

d’une courte présentation orale (ISPE). Ces résultats ont finalement été compilés dans une 

publication[8]. 

La seconde stratégie qui consiste en l’élaboration d’électrolytes conducteurs cationiques a été 

menée selon deux objectifs.  

S’inspirant des propriétés remarquables obtenues avec des copolymères PSTFSI-b-POE-b-

PSTFSI[9], nous avons cherché dans un premier temps à augmenter la conductivité ionique de 

l’électrolyte. Pour cela une chaine perfluorée a été ajoutée entre le motif styrène et l’anion, deux 

monomères, un perfluorosulfonate et un perfluorosulfonimidure, ont ainsi pu être synthétisés. 

Ainsi, l’anion est plus délocalisé grâce à l’action des fluors et il beaucoup plus flexible, car éloigné 

de la chaine polystyrène. La copolymérisation du monomère perfluorosulfonimidure avec un 

POE de 35 kg.mol-1 a donné de très bons résultats en termes de conductivité (2,3.10-5 S.cm-1 @ 

60°C), le classant parmi les meilleures électrolytes conducteurs cationiques[10]. La comparaison de 

ces matériaux avec d’autres copolymères single-ion élaborés dans ce projet nous a aussi permis de 

mieux comprendre les notions de miscibilité de phases, ainsi que l’importance de la Tg dans ces 

systèmes. 

Dans un second temps, nous avons synthétisé des copolymères avec un ou deux blocs PSTFSI et 

avec un bloc conducteur ionique de POE modifié. Cela nous a permis de décaler les propriétés 

des PSTFSI-b-POE-b-PSTFSI à plus basses températures. Ces matériaux, d’un point de vue 

fondamental sont importants. En effet, ils nous ont permis de montrer que la notion d’ODT qui 

est rapportée dans les travaux du groupe de Balsara, n’était en fait que le reflet de la cristallisation 

du POE, qui force la démixtion de phase. Dans ces matériaux, ce n’est pas un changement de 

paramètre d’affinité chimique χ qui intervient lors de cette « transition ordre-désordre ».  
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L’inconvénient majeur de ces polymères conducteurs cationiques est que leur tenue mécanique 

au-dessus de la fusion du POE est médiocre, du fait de la miscibilité des blocs. Même si dans le 

cas de ces matériaux elle n’est pas essentielle pour lutter contre la croissance dendritique, elle 

reste tout de même nécessaire pour que l’électrolyte remplisse son rôle de séparateur physique 

entre les deux électrodes. Ainsi, nous avons cherché dans un dernier temps à explorer les 

perspectives directes de ces travaux en renforçant la tenue mécanique de ces matériaux, par 

l’élaboration d’électrolytes conducteurs cationiques composites à partir du PSTFSI_81 de 

référence et des nanocristallites de celluloses. Les premiers résultats obtenus avec ces matériaux, 

bien que n’étant pas décrits dans ces travaux, sont encourageants. Des tests plus approfondis, 

seront rapidement menés. 

De nombreux matériaux ont pu être synthétisés durant ce projet, grâce à la collaboration avec le 

laboratoire ICR à Marseille. Les résultats que nous avons obtenus sont très intéressants, mais 

pour être encore améliorés il faudra approfondir notre compréhension de ces systèmes 

complexes. Ainsi, nous pourrons plus facilement choisir quelle voie suivre pour obtenir des 

électrolytes performants, dans des systèmes LMP réels.  
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I. Synthèses des copolymères (effectuées à l’ICR de 

Marseille) 

La majeure partie des synthèses présentées dans cette annexe ont été mises au point et réalisées 

par l’ICR de Marseille. Les protocoles plus détaillés se trouvent dans les travaux de thèse d’Adèle 

Ferrand[1], Bérangère Pelletier[2] ou encore David Glé[3].  

I.1. Synthèses des copolymères 

La synthèse des copolymères se déroule selon trois étapes principales : a. modification des alcools 

terminaux en acrylates, b. greffage du « BlocBuilder » MAMA-SG1 sur les acrylates et c. 

polymérisation du styrène, ou du styrène ionique par NMP. 

Ces trois étapes sont identiques pour les différents blocs A. Le schéma réactionnel est résumé par 

la figure 1. 

POE modifié OH  OH POE modifié O

OSG1

COOH

 O

O SG1

COOH1. Chlorure d'acryloyle

2. MAMA-SG
1

POE modifié O

OSG1

COOH

 O

O SG1

COOH

POE modifié  O

O

HOOC

SG1

R

 O

O

COOH

SG1

R

n

n

Styrène ou styrène 
ionique

avec R = H, TFSI, RfTFSI, RfSO
3  

Figure 1 : Schéma réactionnel général pour la synthèse de copolymères à blocs neutres. 

I.1.a. Fonctionnalisation des alcools terminaux en 

acrylates 

POE modifié OH  OH POE modifié O

O

 O

O

O

Cl

TEA, THF, 40°C
 

Figure 2 : Fonctionnalisation des alcools terminaux en acrylates. 

L’estérification des fonctions hydroxyles terminaux a été effectuée à 40°C, dans le THF, en 

présence de chlorure d’acryloyle et de triéthylamine, pendant 15 heures. La purification consiste 

en une précipitation dans l’éther diéthylique froid. Le composé diacrylate est ensuite récupéré par 

filtration puis séché sous vide avec un rendement proche de 100%. 
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I.1.b. Greffage du « BlocBuilder » MAMA-SG1 

POE modifié O

O

 O

O

MAMA-SG1

EtOH, 80°C

POE modifié O

OSG1

COOH

 O

O SG1

COOH

 

Figure 3 : Greffage du « BlocBuilder » MAMA-SG1. 

L’addition de la MAMA-SG1 sur le ou les acrylates est réalisée à 80°C dans l’éthanol pendant 4 

heures sous atmosphère inerte. Le macroamorceur ainsi obtenu est purifié par précipitation dans 

l’éther diéthylique puis séché sous vide. La réaction d’addition est quasiment quantitative ce qui 

est confirmé par l’analyse en RMN1H et en RMN31P, avec la disparition du pic correspondant à la 

MAMA-SG1 et l’apparition du pic caractéristique du SG1 greffé.  

I.1.c.  Polymérisation du styrène par NMP 
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Figure 4 : Polymérisation du styrène par NMP. 

La réaction de polymérisation du styrène, est réalisée dans l’éthylbenzène à 110°C, en présence de 

SG1 pour tirer l’équilibre vers la polymérisation. Des prélèvements sont réalisés pour suivre 

l’avancement de la réaction. Lorsque la réaction atteint le taux de conversion souhaité (en-dessous 

de 80% pour conserver la maitrise des masses molaires), elle est stoppée et le copolymère à blocs 

obtenu est récupéré par filtration après précipitation dans le pentane.  

I.1.d. Polymérisation des styrènes ioniques par NMP 
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Figure 5 : Polymérisation des styrènes ioniques par NMP. 

Lorsque le macro-amorceur est obtenu, il est introduit dans les bonnes quantités avec l’un des 

monomères ioniques dans quelques millilitres de DMF de sorte à obtenir une solution à 20 g.L-1. 

On y ajoute aussi 5%mol de SG1 pour tirer légèrement l’équilibre vers la formation du copolymère. 
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Le milieu réactionnel est ensuite porté à 120°C pendant 16 heures. Le copolymère est ensuite 

récupéré grâce à une étape de précipitation dans l’éther, avant d’être purifié par une dialyse. 

II. Elaboration des films d’électrolytes 

II.1. Electrolytes à base de copolymères neutres et LiTFSI 

Dans ce cas, les électrolytes sont obtenus à partir des copolymères neutres, en ajoutant du sel de 

LiTFSI de sorte à ce que le rapport du nombre de motifs oxyde d’éthylène (OE) des copolymères 

sur le nombre de Li+ du sel soit égal à 25. L’influence de la concentration en sel sur la 

conductivité des électrolytes ne sera pas étudiée dans ces travaux. Ainsi, le terme électrolyte fera 

systématiquement référence à un copolymère dopé en sel à un ratio OE/Li égal à 25. Ce ratio 

permet d’obtenir des matériaux avec de bonnes conductivités et de bonnes propriétés 

mécaniques[4,5]. Cela permet en outre de limiter les phénomènes de séparation de phase, induits 

par les fortes concentrations en lithium à la cathode lors du fonctionnement sous courant. 

En pratique, la quantité de LiTFSI est calculée au préalable en fonction de la masse de 

copolymère. Le sel et le polymère sont mis dans un même flacon, on y ajoute ensuite un solvant. 

Ce solvant est généralement un mélange dichlorométhane : acétonitrile (3:7). Le dichlorométhane 

a pour but de solubiliser la partie hydrophobe du copolymère (le ou les blocs de PS) et 

l’acétonitrile grâce à une constante diélectrique plus élevée, va permettre la mise en solution des 

parties hydrophiles de l’électrolyte, à savoir le bloc A et le sel. La quantité de solvant est ajustée 

de sorte à avoir une solution à environ 10%m d’électrolyte dans le solvant. La solution est ensuite 

agitée magnétiquement jusqu’à solubilisation complète du copolymère (environ 30 minutes). 

Lorsque la solubilisation est lente, le mélange de solvant peut être ajusté en fonction du 

copolymère (plus de dichlorométhane pour les copolymères riches en PS, plus d’acétonitrile pour 

les copolymères riches en bloc A). Dès qu’une solution limpide est obtenue, cette dernière est 

mise sous vide pendant 2 à 3 minutes puis sous ultrasons pendant 10 minutes afin de retirer tout 

le gaz dissout, et ainsi d’éviter l’apparition de bulles dans l’électrolyte au cours de l’évaporation du 

solvant.  

La solution est ensuite coulée dans une boite de pétri en PTFE. Nous avons choisi le PTFE car 

étant extrêmement hydrophobe, il est plus aisé de décoller le film d’électrolyte du fond de la boite 

de pétri. Des films d’environ 100 µm d’épaisseur sont ainsi obtenus après évaporation du solvant. 

Cette étape est réalisée à température ambiante pour limiter la vitesse d’évaporation du solvant, 
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permettant une meilleure séparation des phases[6]. Une fois les films d’électrolytes formés, ils sont 

séchés sous vide (à température ambiante), puis placés en boite à gants sous atmosphère d’argon. 

Cette opération est essentielle car la nature hydrophile du mélange POE/LiTFSI implique une 

importante teneur en eau au sein de la membrane. 

Finalement, le rapport OE/Li est validé par une RMN en utilisant du trifluoroéthanol comme 

étalon interne. Tous les électrolytes ont donc un OE/Li de 25 ± 1 soit un rapport r (Li/OE) de 

0,04. La fraction volumique de phase conductrice des électrolytes (Φc) est ensuite estimée en 

prenant en compte un mélange idéal (équation 1) et des masses volumiques[7] de POE de 1,11 

g.cm-3, de PS de 1,05 g.cm-3 et de LiTFSI de 2,15 g.cm-3. 

 

II.2. Electrolytes conducteurs cationiques 

Dans le cas des ECC l’anion du sel de lithium est greffé directement sur le monomère du bloc B, 

il n’est donc pas nécessaire d’ajouter de LiTFSI. Pour obtenir un film d’électrolyte, 0,5 g de 

polymère, rigoureusement sec, sont pesés et mis en solution dans un mélange acétonitrile/eau 

(5/1) ou acétonitrile/éthanol (1/1), de sorte à obtenir une concentration de 50 g.L-1. Cette 

solution doit être limpide et dépourvue de bulles d’air, ces dernières sont éliminées en mettant 

sous vide la solution et en l’exposant aux ultrasons si nécessaire. On coule ensuite le mélange 

dans une boite de pétri en Téflon® de 7 cm de diamètre, posée bien à plat, le solvant s’évapore 

alors lentement à température ambiante. De cette manière, on obtient un film homogène d’une 

centaine de micromètres d’épaisseur, qui est placé en boite à gant sous atmosphère sèche et 

inerte. Une dernière étape de laminage à 80°C sous 3,5 bars de pression est réalisée avant les 

différentes caractérisations physicochimiques ou électriques. 

III. Présentation des techniques de caractérisations 

utilisées 

III.1. Caractérisation morphologique 

L’organisation des domaines en nanostructures permet aux copolymères neutres de combiner les 

propriétés de chacun des blocs en un seul matériau[8], alors qu’elle bloque la mobilité des ions 
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lithium dans le cas des électrolytes conducteurs cationiques[9]. Il est donc essentiel d’étudier cette 

nanostructuration afin de comprendre les caractéristiques qui en découlent, de sorte à concevoir 

un matériau qui convienne parfaitement à l’utilisation que nous souhaitons en faire.  

Cette étude a été réalisée par diffusion de rayons-X aux petits angles (SAXS : Small Angle X-rays 

Scattering). Elle s’est faite dans le cadre du projet COPOLIBAT 2 grâce à une collaboration avec le 

Laboratoire de Physique des Solides (UMR8502). Les morphologies des électrolytes sont 

déterminées à l’aide d’un montage de laboratoire constitué d’un générateur de rayons X à anode 

de cuivre (longueur d’onde 0,154 nm) et d’un optique multicouche Osmic[10]. Le porte échantillon 

est placé à 114 cm du capteur Princeton CCD, et le temps moyen d’acquisition était de 10 min. 

Les données sont ensuite traitées à l’aide d’un logiciel maison. J’ai pu passer une semaine dans 

leur laboratoire afin de réaliser un grand nombre des expériences discutées dans cette partie, les 

autres ont été réalisées par Dr Emmanuel Beaudoin. 

L’organisation des domaines est fortement impactée par la mise forme de l’électrolyte[11]. Dans 

notre cas nous avons décidé de mettre en forme des électrolytes sous forme de film par coulée 

évaporation. Ces films sont ensuite séchés en boite à gants, avant d’être laminés dans le but 

d’exalter l’organisation[12]. La présence d’eau jouant un rôle important dans l’obtention d’un 

matériau structuré, les films sont scellés en boite à gant entre deux feuilles de tricouche 

polypropylène/aluminium/polypropylène (appelées coffee bag). L’inconvénient majeur de ce coffee 

bag, d’une épaisseur non négligeable (100 µm), est sa signature SAXS. En effet, lorsque nous 

utilisions une monocouche d’électrolyte nous avions deux fois plus de coffee bag que d’électrolyte, 

le signal était donc fortement altéré. Pour pallier ce problème plusieurs couches d’électrolyte 

étaient laminées séparément puis les unes sur les autres de sorte à ce que chaque couche soit 

orientée comme la précédente. Nous obtenons ainsi des épaisseurs d’électrolytes de l’ordre de 

400 µm, ce qui nous a permis d’augmenter significativement le rapport signal sur bruit, donnant 

ainsi des résultats plus exploitables. Néanmoins, la préparation de ces échantillons reste encore 

une étape limitante pour obtenir des résultats plus précis (reproductibilité, résolution…). 
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Figure 6 : Schéma d'une ligne de SAXS et l'image 2D obtenue sur le détecteur. 

En fonction de l’organisation présente au sein de l’échantillon l’image obtenue comporte plus ou 

moins d’anneaux isotropes contrastés. Cette image est ensuite angulairement moyennée de sorte à 

obtenir une courbe de la forme I=f(q) avec I, l’intensité et q, le vecteur d’onde exprimé en nm-1. 

Cette courbe à l’aspect de la courbe présentée en figure 7. Dans notre cas, limité par le montage 

la fenêtre de q accessible se situe entre 0,1 nm-1 (en dessous la mesure est fortement altérée par la 

présence du faisceau direct de rayons X) et 0,7 nm-1 (le détecteur étant trop petit, ou étant à une 

distance trop grande de l’échantillon pour donner accès à des valeurs de q plus élevées). 

Cependant, malgré ces quelques limites techniques l’étude de nos copolymères n’a pas souffert 

d’une fenêtre de diffusion trop étroite. 

 

Figure 7 : Diffractogrammes obtenus après traitement des images 2D dans le cas d’un copolymère 
SEG2S_65. (a) Courbe brute I=f(q) et (b) après soustraction de la ligne de base I*q²=f(q). 

La première courbe est la courbe présentée le plus souvent lorsqu’une analyse SAXS est faite. A 

partir de cette courbe il est possible de tirer des informations sur la nature des interfaces, grâce à 
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la pente du pic (représentée par la ligne en pointillés sur la figure 7.a.). Par exemple, une pente en 

q-4 indiquerait des objets bien définis aux interfaces franches, alors qu’une pente en q-2 indique des 

objets aux interfaces diffuses. Néanmoins dans le cas de nos copolymères les courbes ne sont 

jamais en q-4 ou q-2, nous admettrons donc que plus la pente est prononcée plus l’interface est 

nette. Dans le cas des polymères neutres les phases POE et PS sont clairement séparées, ainsi, 

pour faciliter la lecture de ces graphiques et pour s’affranchir de la ligne de base nous utiliserons 

la seconde représentation. En effet, la courbe exprimée en I*q²=f(q) permet une exaltation des 

pics de structure. 

Un grand nombre d’informations se trouvent dans ces pics de structures. Le premier pic nous 

renseigne sur la taille des objets, dans notre cas on parlera de période avec D=2п/q1. Ce premier 

pic, ainsi que les suivants nous renseignent aussi sur la portée de l’ordre dans nos copolymères 

plus ils sont fins et bien définis plus la structure est organisée à longue échelle. De plus, dans le 

cas d’organisation à plus longue échelle on verra apparaitre des pics de second, troisième ou 

quatrième ordres. Ces pics d’ordre multiple vont ensuite nous servir à déterminer la morphologie 

adoptée par les domaines, en fonction de la valeur de q auxquelles ces pics apparaissent. Par 

exemple si q1=q2/2=q3/3 … cela indique que nous sommes dans une configuration lamellaire[13]. 

Ce qui est le cas, par exemple, pour la figure 7.b, où le q1 se trouve aux environs de 0,25 nm-1 et le 

q2 aux environs de 0,5 nm-1. 

III.2. Caractérisation thermodynamique 

Les électrolytes copolymères présentés dans ces travaux ont tous été caractérisés par calorimétrie 

différentielle à balayage (DSC : Differential Scanning Calorimetry). Les thermogrammes ont été 

obtenus grâce à un calorimètre Mettler Toledo STARe. La procédure classique consiste en une 

première montée en température jusqu’à 130°C, dans le but de faire fondre tous les cristaux de 

POE et d’effacer l’histoire thermique de l’échantillon[14], suivie d’une descente en température 

jusqu’à -110°C à 10°C/min. Après 5 minutes d’isotherme, la température est augmentée jusqu’à 

130°C à 10°C/min, cette vitesse de chauffe permet de voir correctement les Tg et la Tf de nos 

copolymères. Toutes ces expériences sont effectuées en plaçant environ 10 mg d’échantillon dans 

un creuset en aluminium scellé en boite à gant, sous atmosphère inerte, pour éviter toute 

dégradation due à l’oxygène, ainsi que tout phénomène de plastification du matériau par 

d’éventuelles traces d’eau. 

Après la première montée en température, nous obtenons un thermogramme semblable à celui 

présenté en figure 8. 
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Figure 8 : Thermogramme d'un copolymère SEGxS à 34%m de PS obtenu avec des vitesses de 10 °C.min-1. 

Ce thermogramme nous permet d’obtenir les grandeurs thermodynamiques caractéristiques des 

copolymères, elles sont prises lors de la montée en température. La première grandeur est la 

température de transition vitreuse (Tg) du bloc POE, qui donne une indication sur la dynamique 

moléculaire de ce bloc. Une Tg basse dans le bloc A est une bonne chose pour la conductivité des 

ions lithiums[4]. Elle se situe en générale autour de -60°C (valeur de la Tg du POE) mais peut 

augmenter de près de 20°C à cause de la réticulation physique apparaissant avec l’ajout de sel de 

lithium[15]. La Tg du bloc B n’est visible que dans le cas des copolymères neutres à fort taux de PS, 

elle est alors situé autour de 100°C[16] et varie avec la masse molaire du bloc selon l’équation 2. 

N’étant pas visible sur les thermogrammes de tous les copolymères elle n’est pas analysée. 

 

La Tg du bloc POE est mesurée au milieu du saut en énergie, comme cela est illustré sur la figure 

9, avec une incertitude de 4°C. 
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Figure 9 : Illustration de la détermination des valeurs de Tg, Tf et de χc. 

La seconde température importante pour nos études est la température de fusion (Tf) du bloc A, 

on sait que la conductivité est très faible dans les zones cristallisées[17], la Tf nous renseigne donc 

sur la température minimale à laquelle l’électrolyte pourra être utilisé. La Tf est l’expression 

thermodynamique de la taille des cristallites de POE, plus les cristallites sont grosses plus il faut 

d’énergie pour les faire fondre, plus la Tf est haute. Elle nous renseigne donc sur les contraintes 

spatiales présentent dans les domaines de POE. Dans le cas de nos copolymères ces contraintes 

ne sont pas homogènes (problèmes de confinement, Ip larges des blocs de POE modifiés…) les 

cristallites de POE n’ont donc pas rigoureusement pas les mêmes tailles et donc des Tf 

légèrement différentes. Graphiquement cela se traduit par un pic de fusion étalé sur une large 

plage de température, comme sur la figure 9. Pour s’affranchir au mieux de cette hétérogénéité et 

de la vitesse de chauffe, la Tf est mesurée à l’intersection entre la ligne de base du thermogramme 

et la tangente du pic lors que l’énergie décroit, comme illustré sur la figure 9, avec une incertitude 

de 2°C.  

Enfin la dernière grandeur importante est le taux de cristallinité (χc) des polymères, qui donne la 

proportion de polymères apte à cristalliser. Ce taux de cristallinité nous renseigne sur la quantité 

de cristallites présente dans les domaines de POE. Il est impacté par plusieurs paramètres comme 

le confinement des domaines ou la présence d’impuretés (gélifiant, renfort, sel…). C’est une 

information complémentaire à la valeur de la Tf. Le χc est déterminé à partir de l’aire du pic de 

fusion (figure 9). L’aire nous donne l’enthalpie de fusion (ΔHf), qui est ensuite pondérée par la 

quantité d’échantillon et par sa composition. Le taux de cristallinité est ensuite calculé selon 

l’équation 3, à 1% près. 
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Avec ΔHf
0 l’enthalpie de fusion d’un POE 100% cristallin d’une valeur de 195 J/g[16]. 

III.3. Caractérisation mécanique 

La tenue mécanique est une propriété essentielle pour un électrolyte polymère, dans le cadre d’un 

fonctionnement en batterie lithium métal. Comme cela a été décrit dans le chapitre 1 le lithium 

métal, utilisé en tant qu’électrode pose le problème de l’électrodéposition irrégulière du lithium 

lors de la recharge de la batterie. Ce dépôt irrégulier, aussi appelé dendrite, est un problème car si 

il entre en contact avec la seconde électrode il forme un court-circuit, entrainant souvent la mort 

de la batterie, quand la surchauffe produite par ce court-circuit n’engendre pas de problèmes plus 

graves. Une solution simple pour empêcher la croissance des dendrites est d’utiliser un électrolyte 

plus résistants mécaniquement que le lithium, ainsi même si un dépôt irrégulier se forme il n’aura 

aucune possibilité de déformer l’électrolyte et finir par le traverser[18]. 

La tenue mécanique de nos matériaux est caractérisée par des tests en traction à une température 

donnée. Le principe de la mesure est très simple, l’échantillon est préparé en boite à gants sous 

atmosphère d’argon, grâce à l’utilisation d’emporte-pièces rectangulaires, réalisés sur mesure, pour 

n’avoir aucun problème lié à la géométrie. L’échantillon est conservé sous atmosphère inerte 

jusqu’à être placé dans l’appareil, un DMA TA.Q800 utilisé en mode « controlled force ». Une 

fois placé dans l’appareil le four est fermé et l’échantillon est chauffé à la température souhaitée 

sous un balayage constant d’air sec. Le balayage d’air sec permet de désorber l’eau qui se serait 

adsorbée sur l’échantillon dans le court lapse de temps de sa mise en place de l’échantillon. Cette 

étape de séchage dure 30 minutes, ensuite le test de traction commence. L’appareil tire sur 

l’échantillon avec une force croissante (0,1 N.min-1), et trace la contrainte (en MPa) en fonction 

de l’allongement (%). On obtient alors une courbe similaire à celle présentée en figure 10. 
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Figure 10 : Courbe de traction d'un copolymère SEGxS à 40°C. 

De cette courbe nous pouvons extraire le module d’Young (EY) en prenant simplement la pente 

de la tangente (en rouge) de la courbe dans sa partie linéaire, en général, pour de faibles 

allongements. Le module d’Young est le seul paramètre qu’il est possible d’extraire de toutes les 

courbes de traction. En effet, en utilisant une DMA (Dynamic Mechanical Analysis) pour faire ces 

tests de tractions, la course des mors est limitée. La rupture du matériau n’est pas 

systématiquement atteinte. Ainsi les valeurs de contrainte et d’allongement à la rupture ne sont 

disponibles que pour certains matériaux.  

Nous avons dû nous résoudre à ne caractériser nos matériaux que par un simple test de traction, 

car la DMA dont nous disposions n’était pas capable de mesurer en dynamique une perte de 

module aussi importante que celle observée lors de la fusion du bloc POE. C’est pour cette 

raison que les mesures de modules n’ont pas été réalisées en dynamique sur une plage de 

température plus étendue. 

III.4. Caractérisation électrochimique 

III.4.a. Mesures des conductivités 

Les mesures de conductivité ionique ont été menées par spectroscopie d’impédance (EIS : 

Electrochemical Impedance Spectroscopy) grâce à l’utilisation d’un multi-potentiostat impédancemètre 

VMP3 de Bio-Logic®. 

Pour pouvoir réaliser les mesures de conductivité il a fallu dans un premier temps réaliser la 

cellule électrochimique en boite à gant. Ce montage est un simple sandwich, 

lithium/électrolyte/lithium avec un collecteur de cuivre apposé sur chaque feuille de lithium et un 

cache isolant de 8 µm d’épaisseur entre un lithium et l’électrolyte. Ce cache comporte un trou 

d’un diamètre connu, ce qui nous permet de connaitre précisément la géométrie de la cellule. 
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Figure 11 : Représentation schématique d'une cellule symétrique Li/El/Li assemblée en boite à gants (à 
gauche) et photographie d’une cellule scellée (à droite). 

Une fois l’assemblage ci-dessus réalisé sous atmosphère inerte il est laminé à chaud (80°C) sous 

3,5 bars de pression, de façon à optimiser les interfaces entre chaque composant de la cellule. 

Cela permet aussi d’ordonner la nanostructuration selon la direction du laminage (cf. Chapitre 

3.II), et d’homogénéiser l’épaisseur de l’électrolyte. Ensuite la cellule est scellée à l’aide dans un 

coffee bag. Lorsque le coffee bag est scellé sur les collecteurs de cuivre, la cellule, étanche, peut être 

sortie de boite à gant pour être placée dans une enceinte thermorégulée, dans le but de réaliser les 

mesures de conductivité à différentes températures. La rampe de température classique est une 

montée en température jusqu’à 80°C avec un pas de 10°C puis une descente jusqu’à 25°C, voire 

10°C pour certains électrolytes, avec un pas de 5°C. Enfin, une remontée jusqu’à 80°C est 

effectuée pour vérifier la stabilité géométrique de l’électrolyte (confirmer l’absence de fluage des 

matériaux en température). 

Enfin, à chaque palier de température un spectre d’impédance est réalisé via un signal d’excitation 

entre 30 mV à 60 mV sur un intervalle de fréquence variant de 3.106 Hz à 1 Hz. Ainsi il est 

possible d’observer plusieurs phénomènes sur un seul spectre, dans la mesure où leurs fréquences 

caractéristiques sont suffisamment distinctes.  

L’allure d’un spectre d’impédance caractéristique est illustrée par la figure 12. 
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Figure 12 : Spectre d'impédance d'un électrolyte SEGxS à 60°C ainsi que son circuit électrique équivalent. 

Ainsi à haute fréquence (>105 Hz), on observe les contributions électriques de l’électrolyte, à 

savoir sa pseudo capacité notée CPEel et sa résistivité notée Rel qui donne accès à sa conductivité 

selon l’équation 4. Il faut aussi noter, que la contribution des connectiques (résistance et 

inductance), se trouve elle aussi à des fréquences caractéristiques très hautes, bien qu’elle soit 

généralement négligeable devant celle de nos électrolytes. 

 

A moyenne fréquence apparaissent les contributions interfaciales (Rint et CPEint), en l’occurrence, 

dans le cas de cellules symétriques il s’agit uniquement de l’interface entre le lithium et 

l’électrolyte. Il est important de caractériser cette interface et de suivre son évolution afin de 

vérifier si une éventuelle dégradation de l’électrolyte a lieu au contact du lithium.  

Enfin, à basses fréquences (<1 Hz) apparaissent les gradients de concentration entrainant une 

résistance de diffusion Rd. Ces mesures demandent beaucoup de temps, elles ne sont donc 

réalisées que sur certains électrolytes à certaines températures.  
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La mesure de l’impédance donne un spectre à l’aspect similaire à celui présenté en figure 10, en 

coordonnées Nyquist. Ce spectre est ensuite « fitté » à l’aide du logiciel Zview® pour en extraire les 

grandeurs caractéristiques. 

III.4.b. Mesure des nombres de transport cationique 

Le nombre de transport cationique (t+) est une valeur importante, elle donne la proportion de 

conductivité assurée par les ions lithium, seules espèces électrochimiquement active dans une 

batterie LMP. Il existe plusieurs techniques pour mesurer ce t+, trois d’entre elles ont été utilisées 

dans ces travaux. 

i. Par EIS à basses fréquences 

Comme nous l’avons abordé dans la partie précédente, les mesures de spectroscopie 

d’impédance, si elles sont réalisées à des fréquences suffisamment basses, permettent de mesurer 

une résistance de diffusion. En effet, à basses fréquences les ions lithiums sont transportés d’une 

électrode à l’autre. Ainsi, les gradients de concentration peuvent se former entrainant une 

résistance de diffusion. C’est cette résistance de diffusion qui, mesurée par EIS, permet de 

mesurer le t+ grâce à l’équation 5[19,20]. 

 

ii. Par suivi de polarisation potentiostatique[21] 

Cette méthode n’est utilisée dans ces travaux que dans certains cas pour vérifier les valeurs de t+ 

obtenues par la méthode précédente. Basée sur la loi d’Ohm, cette méthode consiste à appliquer 

une tension constante entre deux électrodes (de lithium dans notre cas) et de suivre l’intensité au 

court du temps jusqu’à sa stabilisation. Comme la tension est constante, la variation de l’intensité 

ne peut être due qu’à un changement de résistance de la cellule. Pour s’affranchir de la variation 

de résistance des interfaces, une mesure d’impédance est réalisée avant et après la mesure. Ainsi, il 

est possible d’obtenir la valeur du t+ grâce à l’équation 6[22]. 

 

Avec Ii et If les courants initial et final, Ri et Rf les résistances de cellule initiale et finale, ΔV la 

tension appliquée et Rint
i et Rint

f les résistances d’interfaces initiale et finale. 
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iii. Par RMN à gradient de champ pulsé 

La RMN à gradient de champs pulsés, aussi appelée RMN PFG, permet, en imposant un gradient 

de champ magnétique, de « coder » des espèces, ici lithium ou fluor. Ensuite, il est possible de 

voir sur quelle distance ces espèces ont diffusées en un temps donné. L’avantage de cette 

technique est de mesurer directement la diffusion d’un noyau donné, contrairement aux autres 

techniques qui mesurent un gradient de concentration d’espèces ioniques. 

 

Figure 13 : Représentation schématique de a. le programme de pulsation en bleu et de gradient en rouge et 
b. l'orientation des spins des noyaux durant chacune des étapes inspiré par[23]. 

La figure 13.a. représente la séquence d’impulsion et de gradient subies par l’échantillon et la 

figure 13.b. montre l’impact de chaque étape (notées 1,2,3,4) sur les spins des noyaux. Lors de 

l’étape 1 l’échantillon subi une impulsion à 90°, ce qui oriente tous les spins dans le même sens. 

Lors de l’étape 2, les noyaux sont « codés » par un gradient de durée δ, et de puissance G 

variables. L’étape 3 correspond à la période de diffusion, cette période ∆ est elle aussi variable. 

Enfin dans l’étape 4, les spins sont « décodés » et le signal après diffusion est récupéré. 

Une fois les délais δ et ∆ et la puissance du gradient G trouvés, l’acquisition consiste en une 

répétition des quatre étapes par pas de G déterminé. En général, l’acquisition est faite en 16 scans 

en augmentant donc le gradient de 0 à G avec un pas de G/16. Cela donne 16 spectres avec des 

intensités décroissantes, cette décroissance est « fittée » et l’on en déduit la valeur du coefficient de 

diffusion de l’espèce étudiée. 
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Figure 14 : : Exemple d'un traitement d'une expérience de diffusion avec en a. la représentation en 2D des 
spectres en fonction du déplacement chimique et du gradient et en b. le "fit" de l'intensité en fonction du 

gradient inspiré par[23]. 

La figure 14 est un exemple de la façon dont sont traitées les expériences de diffusion, avec dans 

ce cas précis deux espèces en présence qui ne diffusent pas à la même vitesse. Dans notre cas une 

espèce lithiée diffuse et une espèce fluorée diffuse.  

Une fois les coefficients de diffusion du fluor et du lithium extraits, le T+ est calculé simplement à 

l’aide de l’équation (7) : 

 

III.4.c. Evaluation de la stabilité électrochimique 

La stabilité électrochimique, est une caractéristique essentielle d’un électrolyte. Il ne faut en aucun 

cas que la plage de potentiel de la batterie soit plus large que la fenêtre de stabilité de l’électrolyte, 

sinon en réduction ou en oxydation, l’électrolyte sera partiellement consommé, et la batterie aura 

une durée de vie très limitée. Dans le cas des électrolytes basés sur du POE, la limite de stabilité 

vient des groupements éther qui s’oxydent[24] dès 3,8 V par rapport au couple Li+/Li. Dans notre 

cas, il faudra donc vérifier que les groupements ajoutés pour casser la cristallinité ne s’oxydent ou 

ne se réduisent pas dans la fenêtre de stabilité du POE. 

Pour vérifier cela la technique généralement utilisée est la voltamétrie cyclique. Le principe est 

assez simple : dans un montage similaire à celui utilisé pour les mesures de conductivités, une des 

feuilles de lithium est remplacée par un métal qui s’oxyde à plus haut potentiel comme le fer 

(acier inoxydable) ou idéalement du platine. Ensuite grâce à un potentiostat, un potentiel est 

imposé entre les deux électrodes, ce potentiel varie à une vitesse donnée, et le courant est mesuré. 

Lorsque le courant est nul rien ne se passe aux électrodes (pas d’oxydation, ni de réduction), 

lorsqu’il est négatif une espèce est réduite et lorsque il est positif une espèce est oxydée. La 

fenêtre de stabilité est donc définie par la plage de potentiel ou le courant est nul. La vitesse de 

balayage est un paramètre important, dans la mesure où l’on étudie un électrolyte qui va subir des 
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potentiels pendant plusieurs heures, il faut que la vitesse de balayage soit la plus lente possible. 

De cette manière la moindre trace d’oxydation (ou de réduction) sera exaltée. La vitesse standard 

des voltamétries cycliques présentées dans ces travaux est de 1 mV.s-1 et plusieurs cycles sont 

effectués de sorte à consommer les impuretés qui pourraient réagir lors des premiers cycles. De 

plus, la température jouant un rôle important dans les cinétiques de dégradation, elle est fixée 

20°C au-dessus de la température d’application visée. Un voltamogramme caractéristique est 

présenté en figure 15. 

 

Figure 15 : Voltamogramme du copolymère SEG1,5S_71 entre -0,3 V et 5 V par rapport au couple Li+/Li, 
obtenu à 60°C à 1 mV.s-1. 

La figure 15 illustre un voltamogramme réalisé à 60°C entre -0,3 V et 5 V par rapport au couple 

Li+/Li à 1 mV.s-1 sur le copolymère SEG1,5S_71. Il est caractéristique des électrolytes étudiés dans 

ces travaux. En effet, il présente deux pics à 0 V par rapport au couple Li+/Li, un négatif qui 

représente la réduction des Li+ à la surface de l’inox, et l’autre positif qui représente l’oxydation 

de ce lithium métallique fraichement déposé. Entre 0,5 V et 1,5 V (vs. Li+/Li) quelques pics 

positifs et négatifs apparaissent, ils sont stables dans le temps et réversibles. Ils sont attribués aux 

oxydes de surface de l’inox (chrome, nickel) qui ne sont pas stables à bas potentiels. Enfin, à 3,8 

V par rapport à Li+/Li débute l’oxydation de l’électrolyte et plus particulièrement des 

groupements éthers du POE[24]. De manière générale, nous nous intéresserons à cette limite haute 

de stabilité des électrolytes. Ainsi l’étude de stabilité se fera, en général, entre 2 V et 5 V (vs. 

Li+/Li), ce qui permet de couvrir les potentiels d’une batterie LiFePO4 en fonctionnement. De 

plus, cela permet d’utiliser l’inox comme électrode de travail sans être gêné par l’oxydoréduction 

des oxydes de surface.  
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III.5. Tests en batterie LMP 

L’objectif final de ces matériaux est d’être utilisé comme électrolytes dans une batterie complète 

Lithium Métal Polymère. 

Pour cela l’électrolyte est laminé entre une électrode négative de lithium et une électrode positive, 

la nature de cette dernière sera déterminée dans le prochain paragraphe. La procédure est 

similaire à celle suivie pour la réalisation de cellule de conductivité, assemblage en boite à gants et 

scellage sous atmosphère inerte.  

Une fois la batterie assemblée, elle est mise à la température souhaitée puis des cycles de 

charges/décharges sont effectués à différents régimes. Un régime de charge est noté C/n (D/n 

pour la décharge) n étant le temps en heure nécessaire à la charge de la totalité de la capacité 

nominale de l’accumulateur. 

III.5.a. L’électrode positive 

L’électrode positive est constituée de plusieurs éléments remplissant chacun un objectif précis. 

Tout d’abord, il faut un composé électrochimiquement actif qui aura le rôle de réservoir d’énergie 

chimique. Ensuite il faut relier ce matériau actif au circuit électrique extérieur à l’aide d’un 

conducteur électronique, le carbone est couramment utilisé. Il faut aussi permettre aux ions 

lithium d’être en contact avec le matériau actif, ceci est rendu possible grâce à l’ajout d’électrolyte 

dans la cathode qui permet, en plus, la cohésion des éléments. Les réactions se produisant à 

l’interface de ces trois composés, la taille des particules du matériau actif, l’homogénéité et la 

porosité du composite sont des paramètres essentiels à contrôler. 

i. Choix du matériau actif 

Le matériau actif va fixer la borne positive de la batterie, il faut donc choisir un matériau actif 

avec le plus haut potentiel possible. En effet, plus la différence de potentiel entre l’électrode 

positive et l’électrode négative est importante plus le système aura d’énergie. Néanmoins, cette 

différence de potentiels est limitée par la fenêtre de stabilité électrochimique des autres éléments, 

notamment celle de l’électrolyte.  

Heureusement le choix de matériaux actifs est très large[25], ils peuvent être classés selon deux 

grandes catégories[26]. D’un côté les matériaux lamellaires, constitués d’oxydes de métaux tels que 

le nickel, le manganèse ou le cobalt dans lesquels les ions Li+ sont capables de s’intercaler. Cette 

catégorie de matériaux actifs a notamment vu émerger le LiCoO2
[27] qui sera utilisé dans les 

systèmes Li-ion commercialisés par Sony®[28]. La seconde catégorie est constituée de matériaux à 

structure polyanionique de formules XO4
n- ou X peut correspondre à des éléments plus 
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abordables comme le silicium, le soufre ou le phosphore. On peut noter dans cette catégorie le 

LiFePO4
[29] (noté LFP) qui permet, grâce à une optimisation de sa conductivité électronique par 

un « coating » de carbone sur sa surface[30], de délivrer 170 mAh.g-1 à 3,4 V vs. Li/Li+[31]. Son faible 

coût et sa faible nocivité couplés à une bonne stabilité[25] ont permis à ces matériaux d’être 

désormais présents dans les systèmes commerciaux LMP de BlueSolutions® par exemple. 

BlueSolutions® étant partenaire de ce projet, nous avons réalisé la plupart de nos tests en batterie 

en utilisant du LFP comme matériau actif. 

ii. Réalisation de l’électrode positive composite 

Comme nous l’avons évoqué, l’électrode n’est pas uniquement constituée du matériau actif. Pour 

réaliser une électrode complète il faut donc ajouter un liant conducteur ionique et un conducteur 

électronique.  

Dans notre cas le liant utilisé sera choisi en fonction de l’électrolyte, de sorte à avoir des 

propriétés de transport semblables entre la positive et l’électrolyte. La conductivité ionique de ce 

liant est une donnée importante, si elle n’est pas bonne la polarisation au sein de l’électrode sera 

trop importante.  

Pour assurer un bon contact électronique entre les grains de LFP (préenduits de carbone) et le 

collecteur de courant, on ajoute du carbone du grade C65. Il est possible d’ajouter des fibres de 

carbone (VGCF) assurant une meilleure percolation électronique. 

Pour finir la cathode est enduite sur un collecteur de courant électrochimiquement stable dans la 

gamme de potentiel visée. De façon générale l’acier inoxydable est préféré à l’aluminium qui se 

corrode en présence de l’anion TFSI-[32]. 

En pratique, le LFP et le carbone sont pesés et broyés ensemble à l’aide d’un mortier et d’un 

pilon, puis ils sont ajoutés à la solution de liant à 20%m dans le DMF. Cette solution est agitée 

magnétiquement pendant 2 heures, ensuite du DMF peut être ajouté pour obtenir une viscosité 

optimale. Lorsque la solution à la bonne viscosité, elle est coulée sur une feuille d’acier inoxydable 

(achetée chez Goodfellow®), puis enduite à l’aide d’un doctor blade. L’épaisseur est optimisée en 

fonction de la viscosité de l’encre mais aussi de la capacité attendue. Une fois l’encre enduite de 

manière homogène elle est mise à sécher lentement dans une étuve à 30°C, dans le but de limiter 

la porosité. Enfin, lorsque l’électrode composite est sèche, elle est stockée sous atmosphère 

inerte. Avant toute utilisation elle sera pesée pour déterminer la capacité théorique et laminée à 

chaud sous 3,5 bars pour éliminer un maximum de porosité résiduelle.  
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Résumé 

Ces travaux ont pour objet la synthèse et la caractérisation de nouveaux électrolytes polymères pour batterie 

Lithium Métal Polymère (LMP). L’objectif principal de ces électrolytes est de combiner une conductivité ionique 

élevée jusqu’à basse température et une résistance efficace contre les dendrites de lithium. Pour y parvenir, trois 

catégories de copolymères à blocs ont été élaborés, ils permettent d’obtenir une synergie de propriétés à priori 

antagonistes au sein d’un même matériau. Premièrement, la rigidité du polystyrène (PS) a été combinée à la 

conductivité du polyoxyéthylène (POE) dopé avec un sel de lithium (LiTFSI). Le POE a été préalablement modifié 

pour en abaisser la température de fusion (Tf) initialement située à 60°C, permettant d’atteindre de hautes 

conductivités (7.10-5 S.cm-1) à 40°C, associées à un module d’Young de 0,3 MPa. Cependant, les bonnes 

conductivités de ces matériaux ne sont assurées que par une petite fraction de Li+ (t+=0,15). Cela crée des gradients 

de concentration qui limitent les performances des batteries. Pour pallier cela, l’anion TFSI été greffé sur le bloc 

PS (PSTFSI), augmentant le t+ à 1. Le bloc PSTFSI combiné à du POE modifié a permis d’obtenir des 

conductivités remarquables à 40°C (10-6 S.cm-1). Dans un second temps, l’ajout d’une chaine perfluorée entre le 

PS et l’anion a permis un gain supplémentaire de conductivité par rapport au PSTFSI (2.10-5 S.cm-1 @ 60°C), 
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