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L’urgence climatique est désormais une évidence. Le rapport rendu public le 8 octobre 

2018, par le groupe d’experts intergouvernementaux sur l’évolution du climat (GIEC) 

missionné par les Nations Unies, fait la synthèse de plus de 6000 articles scientifiques et porte 

un message d’alarme clair sur les conséquences du réchauffement climatique à l’échelle 

mondiale. Le rapport lance un appel pressant pour que des actions de très grande envergure, à 

l’échelle des états, soient engagées rapidement. Nous sommes pour l’instant toujours sur une 

trajectoire de fortes émissions de gaz à effet de serre au niveau mondial, au rythme actuel le 

seuil de +1,5°C sera atteint vers 2040. Bien que ces actions impliquent des changements 

d’ampleur à une allure soutenue dans l’économie et les contextes politiques, le rapport du GIEC 

se veut optimiste sur la faisabilité des scénarios qu’il propose pour limiter le réchauffement à 

+1,5°C ou +2°C. L’atténuation du réchauffement de chaque demi-degré représente une 

diminution importante des impacts et des risques, en plus de permettre une adaptation plus 

progressive aux conséquences.  

De nombreux états ont répondu à l’appel de la COP21 pour limiter le réchauffement à +1,5°C 

par rapport à l’ère préindustrielle. L’Europe s’est positionnée comme figure de proue de cette 

transformation vers des sociétés plus responsables avant même la ratification des accords de 

Paris. Les états membres de l’Union se sont engagés pour réduire les émissions de gaz à effet 

de serre d’au moins 40 % par rapport au niveau de 1990 d’ici à 2030, de porter la part des 

énergies renouvelables à au moins 27 % et d’améliorer l’efficacité énergétique d’autant. Les 

objectifs fixés par l’Union Européenne sont plus ambitieux pour 2050, avec le souhait d’une 

Europe compétitive et neutre en carbone.  

La réduction des émissions passe par la diversification des sources d’énergie et l’emploi de 

sources d’énergies renouvelables à grande échelle. Le caractère intermittent des énergies 

renouvelables implique une évolution des réseaux électriques et la création de réseaux 

intelligents permettant le stockage stationnaire de ces énergies et leur redistribution à la 

demande. Les batteries Li-ion ont un rôle à jouer ici, puisqu’elles offrent des performances de 

lissage des pics de production et de redistribution de l’énergie équivalentes aux centrales aux 

gaz naturels actuellement utilisées. Cependant, bien que les sources d’énergie renouvelables 

soient plus vertueuses, la production d’électricité reste émettrice de CO2. C’est pourquoi il faut 

également diminuer la consommation d’énergie et développer de nouveaux systèmes 

électrochimiques présentant des potentiels de travail et des densités d’énergies plus élevés, et 

ce dans le but de répondre aux exigences d’efficacité énergétique de nombreux secteurs tels que 

les transports ou les technologies mobiles.  
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Pour soutenir de tels développements, des réseaux de collaborations et d’échanges sont créés à 

l’échelle européenne et nationale. Le programme européen Battery2030+ est certainement le 

plus ambitieux. Battery2030+ doit rassembler les principaux acteurs industriels et académiques 

européens autour du développement de batteries hautes performances, fiables, sûres, durables 

et abordables. Pour obtenir des avancées technologiques significatives, ce programme va 

s’appuyer sur des compétences multidisciplinaires telles que la chimie, l’électrochimie, la 

science des matériaux, la chimie théorique, l’analyse de « big data », l’ingénierie des systèmes 

et leur recyclage. Ce programme court sur dix ans et réunit des acteurs de 9 pays différents. 

D’autres réseaux existent, tels qu’Alistore sur le plan européen ou le Réseau sur le stockage 

électrochimique de l’énergie (RS2E) à l’échelle nationale. Ces réseaux permettent le partage 

des connaissances et la mutualisation des moyens de recherche pour le développement de 

solutions applicables à court/moyen terme pour améliorer les performes des systèmes 

électrochimiques et ainsi répondre aux demandes des acteurs du secteur.  

Les axes de recherches au sein de ces réseaux sont divers et concernent une variété de 

technologies (les batteries Li-ion, Na-ion, K-ion, les super-condensateurs, les piles à 

combustible, Li-Air ou encore le Li-Soufre) et leurs problématiques associées. Dans le cas des 

batteries Li-ion, les recherches se concentrent sur la découverte de matériaux d’électrode offrant 

de meilleures capacités de stockage ou des potentiels de travail plus élevés, mais aussi sur la 

maîtrise des phénomènes d’interfaces. En effet, les interfaces entre les matériaux d’électrode et 

l’électrolyte jouent un rôle important dans les performances au sens large des batteries. De par 

les conditions d’utilisation imposées, de nombreux phénomènes parasites se produisent à la 

surface des électrodes, conduisant à des pertes de capacité de stockage irréversibles et des 

durées de vie réduites. La réactivité des surfaces des électrodes vis-à-vis de l’électrolyte peut 

également conduire à la formation de gaz, qui se retrouvent emprisonnés dans les cellules 

électrochimiques. D’autres phénomènes d’instabilités structurales en surface des matériaux 

d’électrode sont également observés. Cet ensemble de réactions et phénomènes non souhaités 

entraine des problèmes de fiabilité et de sécurité.  

Parmi les voies d’amélioration des batteries Li-ion, la maîtrise de la réactivité des interfaces est 

donc une stratégie incontournable pour l’amélioration des performances des batteries et pour 

laquelle il faut consacrer d’importants efforts. Dans ce travail nous proposons la fluoration de 

surface des matériaux d’électrodes, positives ou négatives, comme une technologie de 

protection des électrodes. Au travers de ce manuscrit, nous cherchons à démontrer les bénéfices 

de la fluoration de surface sur les aspects de passivation et de réactivité de surface des électrodes 
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vis-à-vis de l’électrolyte, sur les problématiques de formation de gaz au sein des batteries et de 

la stabilité structurale de surface des matériaux d’électrode. Un procédé de fluoration, utilisant 

du difluorure de xénon (XeF2), pour la première fois appliqué à des matériaux d’électrodes a 

été employé pour la réalisation de ce travail.  

De la même manière que les réseaux précédemment cités s’enrichissent de leurs collaborations, 

ce travail de thèse est le fruit de la collaboration de trois laboratoires de recherche : de l’équipe 

MF2 (Fluoration et Matériaux Fluorés) de l’Institut de Chimie de Clermont-Ferrand, de l’équipe 

AIME (Agrégats, Interfaces et Matériaux pour l’énergie) de l’Institut Charles Gerhardt de 

Montpellier et le groupe analyse des surfaces de l’Institut des Sciences Analytiques et de 

Physico-Chimie pour l’Environnement et les Matériaux. Les travaux ont donc été menés sur les 

trois sites, bénéficiant d’un panel étendu de techniques de caractérisation et d’expertise pour 

l’évaluation des effets de la fluoration sur les matériaux d’électrodes.  

Ce manuscrit de thèse s’articule autour de six chapitres : 

Le premier chapitre, sans être exhaustif, tente de faire une présentation du contexte général des 

batteries Li-ion en insistant sur les problématiques liées aux surfaces et aux interfaces, qui 

contrôlent au sens large les performances des batteries. Le chapitre se focalise sur la description 

et les propriétés des matériaux, des électrolytes et des traitements de surface en lien avec ce 

travail. Conscient de la longueur de ce chapitre, il nous a paru important de clairement définir 

le périmètre du travail présenté dans la suite du manuscrit.  

Le second chapitre détaille les stratégies et les protocoles expérimentaux qui ont été développés 

afin d’évaluer l’influence de la fluoration de surface des matériaux d’électrodes. La validation 

et la répétabilité des résultats sont également évoquées. Un accent particulier a été porté à la 

mise en évidence des difficultés rencontrées pour l’étude des matériaux par les techniques de 

spectroscopie des surfaces et ce que nous avons mis en œuvre pour les surmonter.  

Le chapitre trois apporte des éléments de compréhension pour l’interprétation des résultats 

présentés dans les chapitres suivants. Pour cela, l’ensemble des résultats obtenus par les 

techniques de spectroscopie avec les matériaux de références y est décrit.  

Le quatrième chapitre est constitué de deux publications traitant de l’influence de la fluoration 

sur le matériau d’électrode modèle TiO2. Le premier article a été soumis au comité de lecture 

de la revue périodique ACS Applied Energy Materials, le second a été publié dans la revue 

périodique ECS Journal of The Electrochemical Society (Juin 2019). Ce travail prospectif a 
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permis la validation d’un certain nombre de protocoles et d’hypothèses sur l’influence de la 

fluoration sur les matériaux d’électrodes négatives. Un lien entre la modification de réactivité 

de surface des électrodes fluorées et leurs performances a notamment été établi.  

Le cinquième chapitre est la continuité du chapitre précédent, il traite de l’influence de la 

fluoration sur un matériau d’électrodes négatives plus prometteur : le matériau Li4Ti5O12 

(LTO). Il est lui aussi composé de deux articles, l’un traitant d’une étude plus aboutie de la 

réactivité entre l’agent fluorant et LTO (travaux publiés dans la revue périodique ACS Applied 

Energy Materials, Août 2019), et le second se concentrant le comportement électrochimique, 

la réactivité de surface des électrodes incorporant du LTO fluoré et sur l’étude de la génération 

des gaz (travaux en cours de soumission à la revue ELSEVIER Journal of Power Sources). 

Un dernier chapitre de résultat présente des travaux d’ouverture qui ont été effectués sur un 

matériau d’électrode positive. Il traite de l’influence de la fluoration de surface sur le matériau 

d’électrode positive LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 (NCA). À travers cet article en préparation, nous 

cherchons à démontrer le lien entre la stabilisation de la surface du matériau NCA apporté par 

la fluoration et l’amélioration de leurs performances électrochimiques.  

Enfin ce manuscrit se termine par une mise perspective des travaux menés.  
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I.1 Emergence des batteries Li-ion  

I.1.1 Premiers développements des batteries Li-ion  

Les accumulateurs électrochimiques sont des systèmes permettant la conversion de l’énergie 

chimique en énergie électrique. Un assemblage de plusieurs accumulateurs constitue une 

batterie. Deux types d’accumulateurs et par extension deux types de batteries se distinguent : 

les batteries primaires et les batteries secondaires.  

Dans chacun des cas, batterie primaire ou batterie secondaire, l’association de deux électrodes, 

l’une de potentiel standard faible (la négative) et l’autre de potentiel standard plus élevé (la 

positive), conduit à l’obtention d’un système électrochimique de potentiel donné. Plus la 

différence de potentiel entre les électrodes négatives et positives est importante, plus le potentiel 

de la batterie sera important. Aujourd’hui, parmi les systèmes primaires, deux potentiels sont 

largement répandus : 1,5 V et 9 V . 

Les batteries primaires, connues depuis plus de 100 ans, sont des systèmes ne permettant pas la 

recharge. Une fois que l’énergie est épuisée, il faut remplacer le dispositif par une nouvelle 

batterie. Cependant ces batteries restent largement utilisées de nos jours du fait de leur très 

grande simplicité, de leur fiabilité ou de leur bonne durée de vie pour des densités d’énergie 

raisonnables. La première batterie primaire fut mise au point par Volta en 1800. Elle est 

constituée d’un empilement de feuilles de Zn-Cu empilées et séparées une fois sur deux par une 

rondelle de feutre, le tout étant immergé dans une solution saline. D’autres systèmes ont vu le 

jour dans les années qui suivirent, notamment la cellule de Daniell (1836). Cette dernière est 

composée d’une anode en zinc, immergée dans une solution de sulfate de zinc, et d’une cathode 

de cuivre plongée dans une solution de sulfate de cuivre, les deux solutions étant reliées par un 

pont salin contenant du chlorure de potassium de façon à équilibrer les charges. Georges 

Leclanché a quant à lui mis au point, en 1866, une batterie primaire faite de l’assemblage d’une 

anode de zinc et d’une cathode de dioxyde de manganèse (Zn/MnO2). Aujourd’hui, le matériau 

MnO2 est encore utilisé comme électrode pour de nombreuses applications. Beaucoup d’autres 

systèmes ont été développés : à base de mercure (Zn/HgO, 1,3 V), mercure-cadmium 

(Cd/HgO), les très populaires piles alcalines (Zn/alcaline/MnO2, 1,5 V), ou encore les systèmes 

argent/zinc (Zn/Ag2O, 1,55 V) ou zinc/air (Zn/O2, 1,4 V). 

De nombreuses technologies de batteries primaires ont permis l’établissement d’entreprises 

dans le paysage industriel mondial (SAFT, Panasonic, CES Contour Energy system, etc.) telles 
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que les piles à base de chlorure de thionyl (Saft), de disulfure de fer (Energizer), ou encore de 

carbones fluorés (Panasonic; Contour Energy System) 

Dans les années 70, le lithium a commencé à être utilisé en tant que matériau d’anode dans des 

systèmes primaires. Le lithium métal présente un réel intérêt car il est léger, a une bonne 

conductivité et permet d’obtenir des potentiels de cellules élevés car le potentiel standard du 

couple Li+/Li est plus bas (-3,04 V vs. ESH en solution aqueuse) que celui des anodes 

métalliques à base de zinc (-0,76 V vs. ESH en solution aqueuse). Ces batteries, grâce à leurs 

caractéristiques prometteuses en termes de durée de vie et de potentiel, ont trouvé leur place 

dans certains types d’applications de niche dans les domaines de l’aérospatiale et militaire. Leur 

utilisation dans les domaines grand public est restée limitée à de petits dispositifs tels que les 

pacemakers, ou encore certains types de montres à quartz, surtout à cause de problèmes de 

sécurité dûs à l’utilisation du lithium métallique.  

Au contraire des batteries primaires, les batteries secondaires reposent sur une réaction 

chimique réversible permettant la recharge de la cellule après utilisation par l’application d’un 

courant. La première batterie rechargeable fut inventée par Gaston Planté en 1859, fonctionnant 

avec des électrodes au plomb Pb/PbO2 plongées dans une solution d’acide sulfurique H2SO4 

pour un potentiel de 2,1 V. Cette technologie est encore très largement utilisée, notamment 

comme source d’énergie pour le démarrage des moteurs thermiques. En effet, ces batteries sont 

bon marché (100 €/kW h), nécessitent peu de maintenance et présentent de bonnes 

performances à hauts régimes. Leurs principaux défauts restent cependant leurs faibles énergies 

spécifiques (25-35 Wh.kg-1) et densités d’énergie (60-120 Wh.L-1).  

En 1899, l’ingénieur Waldemer Jungner met au point la batterie Ni-Cd avec un électrolyte 

aqueux d’hydroxyde de potassium  dont le potentiel de fin de charge est de 1,29 V. Ces batteries 

sont fiables, robustes et présentent des durées de vie importantes, qu’elles soient cyclées ou 

stockées, et ne souffrent pas de phénomènes d’autodécharges. Ainsi, on les utilise dans le 

transport ferroviaire (pour leur robustesse) ou comme alimentation de secours dans le bâtiment 

(pour leur fiabilité). Cependant, l’emploi d’éléments de transition relativement lourds, tels le 

nickel et le cadmium, implique de faibles énergies spécifiques (45-65 Wh.kg-1) et un coût plus 

élevé qu’une batterie plomb-acide par exemple. Il faut également noter que le cadmium est un 

élément toxique et nocif pour l’environnement.  

Il a fallu attendre une soixantaine d’années pour voir apparaitre une nouvelle technologie avec 

la mise au point des batteries Ni-MH (nickel/hydrure métallique) en 1967 par le Battelle Geneva 

Research Center en Suisse. Cette technologie est similaire à celle des batteries Ni-Cd, à la 
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différence que l’électrode négative de cadmium est remplacée par un hydrure métallique 

capable d’absorber de façon réversible de l’hydrogène. Comme précédemment, l’électrolyte 

employé est une solution aqueuse de KOH. Cette technologie permet d’atteindre des densités 

d’énergie de l’ordre de 70 Wh.kg-1. A volume équivalent, il est alors possible de diminuer la 

quantité de matériau actif de l’électrode négative et donc d’utiliser un volume plus important 

pour l’électrode positive pour de meilleures capacités.  

Un cap important est franchi au cours des années 90 avec l’émergence des batteries à ions 

lithium (Li-ion). Les batteries Li-ion offrent de nombreux avantages en comparaison avec les 

technologies reposant sur l’utilisation d’électrolyte aqueux aux grandes conductivités ioniques 

(de l’ordre de 10- 2 S.cm– 1). Tout d’abord, les batteries Li-ion présentent des énergies 

spécifiques de l’ordre de 150 Wh.kg-1 ainsi que des densités d’énergie atteignant les 

400 Wh.L- 1. Les potentiels atteints sont également plus élevés, allant jusqu’à 4 V par cellule. 

Enfin, les phénomènes d’auto-décharges sont restreints dans le cas des batteries Li-ion. Ces 

caractéristiques attrayantes expliquent le succès de cette technologie, aujourd’hui 

incontournable dans les applications nomades de télécommunications ou informatiques, en 

forte progression dans des domaines divers tels que les transports (EVH, EV, Ebikes) ou pour 

le stockage stationnaire.  

Ainsi, les efforts de recherche ont été axés sur le lithium afin de développer des batteries 

secondaires plus performantes. En effet la capacité spécifique théorique du lithium métal, 

3862 mA. h.g-1, permettrait, si elle pouvait être pleinement exploitée, un accroissement 

considérable des performances des accumulateurs électrochimiques. 

Les premiers concepts de batteries Li-ion rechargeables, développés au cours des années 70, 

ont employé des chalcogénures de métaux de transition, dont les structures permettent 

l’insertion du lithium, comme matériaux d’insertion d’électrodes positives. Whittingham1 a mis 

en avant l’intérêt du disulfure de titane TiS2, avec un potentiel de 2,1 V par rapport au couple 

Li+/Li et une énergie spécifique de 550 Wh.kg-1 pour une mole de lithium inséré. D’autres 

matériaux, tels que MoS2 
2(1,7 V vs. Li+/Li, énergie spécifique : 230 Wh.kg-1 pour 0,8 mole de 

lithium) ou NbSe3
3 (1,9 V vs. Li+/Li, énergie spécifique 450 Wh.kg-1 pour 3 moles de lithium) 

furent étudiés comme potentiels matériaux d’électrodes positives.  

Au cours des années 80, les premières batteries secondaires avec du lithium métal pour 

électrode négative sont commercialisées. Contrairement aux systèmes primaires, relativement 

peu d’études ont été réalisées sur le danger potentiel d’utiliser le lithium métallique dans une 

batterie secondaire. En 1984, plusieurs rapports2 ont d’ailleurs fait état du faible risque 
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d’embrasement ou d’explosion, compte tenu des petites tailles des cellules (type AA Molicel 

d’une capacité de 0,6 Ah pour un potentiel de 2,4 V4). Pourtant, à la fin des années 80, certains 

fabricants se voient contraints de rappeler leurs produits, comme NTT (Nippon Telegraph and 

Telephone) qui se fournissait en batteries auprès de Moli Energy (Taiwan). En effet, le 

développement de batteries rechargeables au lithium est bien plus problématique que dans le 

cas des batteries primaires. La très grande réactivité du lithium vis-à-vis de l’électrolyte liquide 

est à l’origine de ces difficultés (cet aspect est davantage discuté par la suite). Le manque de 

maturité de la technologie des batteries Li métal à électrolyte liquide ainsi que les rappels de 

produits dus à des problèmes de sécurités persistants ont conduit à l’échec commercial de cette 

technologie.  

Dans le même temps, Goodenough et al. ont mis en avant la capacité qu’ont les phases 

lamellaires d’oxydes de métaux de transition lithiés à désintercaler du lithium tels LiCoO2 
5 ou 

LiMn2O4 
6. Jusqu’à présent, les matériaux d’électrodes positives utilisés ne contenaient pas de 

lithium. De plus, les oxydes ont un pouvoir oxydant plus important que les sulfures, ce qui 

implique qu’ils ont un potentiel d’insertion plus élevé. C’est également à cette période que 

Yazami et al.7 montrent le comportement électrochimique réversible du carbone graphite avec 

les ions lithium. Le graphite a la faculté d’insérer le lithium à un potentiel de 300 – 400 mV vs. 

Li+/Li, prévenant le dépôt de lithium et la formation de dendrites à bas potentiel, pour une 

capacité spécifique théorique de 372 mAh.g-1. 

L’ensemble de ces travaux a permis la mise au point par Sony d’une batterie Li-ion performante 

employant du carbone graphite à la place du lithium métal comme électrode négative et du 

LiCoO2 comme électrode positive. Ce système, qui a fait l’objet d’un brevet,8 a connu un grand 

succès commercial et représentait encore 36% des batteries Li-ion commercialisées en 2014.  

I.1.2 Contexte économique et environnemental  

Aujourd’hui, la technologie des batteries Li-ion est omniprésente, sa production en forte 

augmentation (+21% par an) dynamise le marché des batteries au sens large, qui lui n’a 

progressé que de 5% en moyenne par an entre 1990 et 2015.9 Ce dynamisme est largement lié 

à la progression des ventes de smartphones et d’ordinateurs portables au cours des années 2000 

ainsi qu’à la diversification des acteurs. Là où en 1990 Sony dominait le marché, il existe 

désormais nombre de grandes entreprises telles que : Sanyo, Panasonic, LG, SDI, Samsung, 

BAK, Saft ou Lishen pour ne citer qu’eux. La production mondiale est dominée à 85% par 

l’Asie, contre 3% pour l’Europe.10 L’augmentation continue des volumes de productions et 
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l’effet de la concurrence entraine depuis plusieurs années une baisse mécanique des coûts des 

cellules au kWh (figure 1). 

  

Figure 1: a) Volume en MWh du marché mondial des batteries secondaires et plus précisément du marché des 

batteries Li-ion (encadré rouge)9, b) Etude de prix au kWh des batteries Li-ion entre 2010 et 201811. 

En moins de dix ans, le prix du kWh est passé de 1160 $ à 176 $ (85% de baisse) et les 

prévisions tablent sur un prix au kWh inférieur à 100 $ dès 2024.  

L’économie des batteries Li-ion bénéficie d’un fort intérêt de la part de la communauté 

scientifique. En effet, depuis la commercialisation des premières batteries Sony, le nombre 

d’études publiées sur les batteries est en forte progression comme on peut l’observer sur la 

figure 2. 

a) 

b) 
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Figure 2 : Nombre de publications référencées par Scopus par année de publications associées aux mots clefs : 

"battery Li-ion". 

Les progrès conjoints de la recherche sur les matériaux et les améliorations de l’ingénierie des 

systèmes (intégrations, enroulements, assemblage…) permettent d’envisager de nouvelles 

applications pour les batteries Li-ion. De surcroît, dans un contexte d’urgence climatique, 

l’emploi des batteries Li-ion dans des secteurs moins polluants est fortement encouragé. La 

forte progression des transports électriques (+58% de ventes mondiales entre 2013 et 20149) est 

un des marqueurs de ce changement de direction. On peut cependant noter que le véhicule 

électrique reste nettement à la marge (4 millions de véhicules dans le monde), car encore limité 

par son autonomie et la faible accessibilité aux bornes de recharges. De plus, les politiques des 

villes prônent davantage l’utilisation des transports en commun, que ce soit le tramway ou le 

bus fonctionnant au gaz naturel ou à l’hydrogène dans les grandes villes européennes. Il existe 

d’autres freins au développement des batteries Li-ion pour une application dans le transport : le 

poids des batteries ramené à la quantité d’énergie disponible, le temps de recharge (plusieurs 

heures) et le modèle de rémunération des bornes de recharge qui reste encore à définir. Il 

semblerait qu’à moyen terme, l’hybridation thermique – électrique soit le modèle privilégié des 

constructeurs automobiles. Une autre alternative est également envisagée avec l’hybridation 

électrique – hydrogène.12 La propulsion hydrogène utilise le même moteur électrique que pour 

les voitures à batteries et permet de compléter l’autonomie des batteries avec un temps de 

recharge de quelques minutes seulement.  

Un autre domaine où la technologie des batteries Li-ion fait son apparition concerne le stockage 

stationnaire adossé à la production électrique renouvelable. Les « smart grids » ou réseaux 

intelligents permettent d’ajuster en temps réel la production et la distribution de l’électricité. En 

effet, il n’est pas aisé de stocker de l’électricité en grandes quantités à des couts raisonnables 

ou compétitifs vis-à-vis d’autres sources d’énergie. Actuellement, ce sont des centrales au gaz 
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naturel qui assure le lissage des pics de productions saisonnier des énergies renouvelables.13 

L’utilisation d’accumulateurs Li-ion de grandes dimensions fonctionne aussi bien que ces 

centrales pour l’équilibrage ponctuel, lorsqu’il faut réagir en quelques secondes pour fournir de 

petites quantités de courant sur une courte période de temps. Mais, pour l’instant, leur utilisation 

doit rester mesurée et bien pensée au risque d’augmenter les coûts de l’électricité.14  

Bien que la technologie des batteries Li-ion se veuille résolument tournée vers les énergies 

renouvelables, il se pose de plus en plus la question de l’exploitation du lithium et de son 

recyclage. Le lithium est une ressource fossile principalement exploitée en Bolivie et en 

Chine.15 Le procédé d’extraction et de production du lithium métal est polluant car il consiste 

à évaporer une saumure pour augmenter la concentration en ion métallique. La commission 

européenne s’inquiète d’ailleurs de la dépendance de l’Europe vis-à-vis des pays producteurs 

des cinq matières premières essentielles pour les batteries (à base de lithium, nickel, cobalt, 

manganèse et graphite) et de l’éthique de l’extraction de ces matières.16 Elle préconise le 

renforcement des sources domestiques pour une exploitation plus durable des batteries d’ici à 

2050. Après utilisation des batteries, seulement 1% du lithium des batteries est recyclé à 

l’échelle mondiale.17 Pourtant, il existe un grand nombre de procédés de recyclage des 

matériaux d’électrodes lithiés, essentiellement pour les matériaux de cathodes.18 Les matériaux 

de cathode LiCoO2 et NMC (LiNi1/3Mn1/3Co1/3O2), les plus riches en cobalt, sont les plus 

rentables à recycler du fait du prix élevé du cobalt. Paradoxalement, le développement de 

nouvelles cathodes à faible teneur en cobalt pourrait nuire à la rentabilité des procédés de 

recyclage. Le lithium récupéré n’est de plus pas suffisamment pur pour être directement 

réutilisé dans de nouvelles batteries, il n’y a donc pour l’instant pas d’économie circulaire du 

lithium.18  

I.1.3 Nouvelles chimies : au-delà du lithium-ion conventionnel  

La technologie Li-ion est encore perfectible, notamment sur l’aspect sécuritaire. En effet les 

batteries Li-ion fonctionnent avec des électrolytes organiques liquides inflammables. Ces 

caractéristiques peuvent entrainer un incendie en cas de court-circuitage de la batterie. C’est 

d’ailleurs ce qui a provoqué à plusieurs reprises des rappels de produits massifs, récemment 

dans le cas du smartphone Galaxy Note 7 commercialisé en 2016 par Samsung, ou conduit à 

l’interdiction de vol des Boeing 787 « Dreamliner » en début d’année 2013, des batteries 

fournies par la société GS Yuasa étant à l’origine de départs de feux. Plusieurs compagnies 

aériennes restreignent désormais la possibilité d’embarquer des batteries Li-ion en cabine ou 



Chapitre I : Bibliographie 

19 

 

même en soute. Dans chaque cas, les rappels ou l’arrêt temporaire de la production coûtent 

énormément d’argent et nuisent à l’image des entreprises.  

Un des axes de recherche actuel porte sur les batteries dites « tout-solide », pour lesquelles 

l’électrolyte, solide, offre de meilleures garanties de sécurité tout en présentant de bonnes 

propriétés de conduction ionique, de faibles propriétés de conduction électronique (l’électrolyte 

fait également office de séparateur) et d’être compatible chimiquement avec les matériaux 

d’électrode. Les électrolytes solides doivent être intiment mélangés aux électrodes pour en 

combler les porosités et assurer une grande surface d’échange. Ces batteries étant considérées 

plus sures, des économies pourraient être faites sur les packagings et les circuits de suivi des 

niveaux de charge.  

Les premiers électrolytes solides inorganiques, qui furent proposés dès le début des années 1990 

par Bates et al.,19,20 étaient à base du matériau amorphe Li3.3PO3.9N0.17 (LiPON) et ont pu 

fonctionner sur plusieurs milliers de cycles.21,22 Cependant, le LiPON présente une mauvaise 

conductivité ionique à température ambiante (σLi = 2x10-6 S.cm-1) ce qui contraint son usage à 

des films minces uniquement (15 µm d’épaisseur). D’autres matériaux, tels des verres de sulfure 

de lithium (Li2S-GeS2, Li2S-P2S5, Li2S-B2S3 ou Li2S-SiS2), présentent de meilleures 

conductivités à température ambiante RT (supérieures à 10- 4 S.cm-1)23. Parmi ces matériaux, le 

Li2S-SiS2 est celui qui présente les meilleures performances,24,25 des conductivités ioniques 

particulièrement élevées (supérieures à 10- 3 S.cm- 1) peuvent même être obtenus en modifiant 

la composition Li3PO4, Li4SiO4 et Li4GeO4.
26,27 D’autres matériaux inorganiques d’intérêt 

peuvent être cités : les matériaux type NASICON,28 les Perovskite comme le Li0.05-3xLa0.5+xTiO3 

(LLTO)29 ou encore les Argyrodite Li6PS5X (X=Cl, Br)30. 

Les électrolytes solides à base de polymères constituent une autre famille d’électrolytes, ils 

présentent une meilleure flexibilité, ainsi qu’une sécurité améliorée par rapport aux électrolytes 

céramiques. En effet, les électrolytes polymères ne nécessitent pas de pression de serrage des 

cellules puisqu’ils ont de meilleures surfaces de contact avec les électrodes du fait de leur 

flexibilité. L’étude des électrolytes polymères a débuté par l’incorporation de sels de lithium 

dans l’oxyde de polyéthylène (PEO).31 Plusieurs améliorations ont par la suite été proposées à 

partir du PEO : par l’ajout de MOF (Metal-organic frameworks) à base de Zn4O(1,4-

benzenedicarboxylate)3 offrant une meilleure stabilité au PEO et une meilleure conductivité 

ionique.32 Zhou et al.33 ont mis au point un électrolyte solide LiPSsTFSI/PEO présentant une 

conductivité ionique de 1,35x10-4 S.cm-1 à 90°C. Et plus récemment, Hu et al.34 ont obtenu des 
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performances prometteuses (2,5x10- 4 S.cm- 1
 à RT) en proposant un composite céramique-

polymère, où la céramique Li6.4La3Zr2Al0.2O12, conductrice permet le transfert continu d’ions 

lithium au sein d’une matrice PEO. 

Tous les verrous rencontrés dans les batteries Li-ion tout solide n’ont pas été levés pour autant. 

En effet, les conductivités ioniques des électrolytes solides restent plus faibles que celles des 

électrolytes liquides d’où l’intérêt de poursuivre les efforts de développement avec les 

électrolytes liquides. La recherche s’oriente vers d’autres systèmes qui utilisent le lithium métal 

pour de meilleures densités d’énergie. Des systèmes tels que le lithium-soufre (Li-S), le lithium-

air (Li-O2), permettent d’obtenir de meilleures densités d’énergie en comparaison des batteries 

Li-ion classiques.35  

Au vu de la forte croissance que connait le marché des batteries Li-ion, une inquiétude est 

apparue concernant les faibles réserves de lithium disponibles et sa distribution inégale. Le 

sodium, de par son appartenance à la même famille chimique que le Lithium, sa grande 

disponibilité (2,4x104 ppm dans la croute terrestre) et son faible coût offre aujourd’hui une 

alternative de poids à la technologie Li-ion. Les propriétés du Na sont proches de celles du 

lithium, ainsi les problématiques rencontrées sont les mêmes, notamment aux interphases des 

électrodes. Il a fallu mener de nombreuses recherches pour mettre au point de nouveaux 

matériaux d’électrodes et des électrolytes pour finalement aboutir à des batteries Na-ion aux 

performances très encourageantes.36 En 2015, un premier prototype Na-ion mis au point par les 

laboratoire du Réseau du Stockage Electrochimique de l’énergie (RS2E) est arrivé à maturité 

avec 90 Wh/kg pour 2000 cycles environs.37  

C’est dans cette même optique que sont apparues les technologies plus exotiques K-ion,38 Mg-

ion39 ou encore d’une autre famille d’éléments comme le Al-ion.40 

I.2 Les batteries Li-ion de l’intérieur  

I.2.1 Fonctionnement  

Un accumulateur électrochimique consiste à convertir de l’énergie chimique en énergie 

électrique. Son fonctionnement repose sur deux demi-réactions d’oxydoréduction ayant lieu 

simultanément aux deux électrodes : l’électrode positive à haut potentiel et l’électrode négative 

à bas potentiel. Dans le cas d’une batterie Li-ion, les ions Li+ sont échangés entre les deux 
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électrodes via un électrolyte liquide qui joue le rôle de conducteur ionique et l’équilibre des 

charges est maintenu par des échanges électroniques ayant lieu via le circuit extérieur. Les 

matériaux constituants les électrodes, du fait de leurs structures électroniques et cristallines, ont 

la capacité de pouvoir insérer ou « désinsérer » les ions Li+ de manière réversible. Ce caractère 

réversible est primordial pour les performances de la batterie. Les batteries Li-ion sont d’ailleurs 

régulièrement comparées à des systèmes « rocking chair », les ions lithium faisant des allers-

retours incessants entre les électrodes à mesure que la cellule est chargée ou déchargée.  

Les premières batteries Li-ion commercialisées étaient composées d’une électrode positive en 

LiCoO2 et d’une électrode négative en carbone graphite. L’électrolyte est quant à lui composé 

de solvants anhydres de carbonates organiques et de sels de lithium (typiquement LiPF6). 

Les matériaux actifs sont déposés sous forme de films ou enduction sur des collecteurs de 

courant (typiquement en cuivre pour l’électrode négative, en aluminium pour l’électrode 

positive). Un séparateur constitué de polyéthylène ou de polypropylène microporeux assure 

l’isolation électrique des deux électrodes tout en contenant l’électrolyte pour la circulation des 

charges ioniques.  

 

Figure 3: Représentation schématique du fonctionnement d'une batterie Li-ion en charge et en décharge.41 

En principe, la première étape consiste à charger la batterie en lui imposant un courant. Les ions 

lithium sont extraits de l’électrode positive, il s’y produit alors une oxydation. Les ions lithium 

s’insèrent dans le même temps dans l’électrode négative où se produit la réduction. La 

migration des ions se fait via l’électrolyte tandis que le circuit extérieur assure le transport des 

électrons d’une électrode à l’autre afin de maintenir la neutralité du système. Les réactions 

d’oxydo-réduction inverses se produisent pendant la décharge. 
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Le lithium est un élément idéal pour le fonctionnement d’une batterie, en effet du fait de son 

caractère très électropositif, le potentiel du couple Li+/Li est l’un des plus bas (-3,04 V à 25°C 

par rapport à l’ENH, en solution aqueuse). Il est alors possible d’obtenir des différences de 

potentiel élevées (de l’ordre de 3 à 4 V) en regard d’électrodes positives à base d’oxyde de 

métaux de transitions. L’ion lithium présente une autre caractéristique attrayante : son rayon 

ionique n’est que de 76 pm, ce qui lui procure une grande mobilité au sein des structures 

cristallines et lui permet d’accéder aux sites vacants de nombreuses mailles cristallines pour 

former une grande variété de composés. Enfin sa faible masse volumique, 534 kg.m-3, permet 

d’atteindre des densités d’énergies élevées. Cependant, il est important de rappeler ici qu’un 

paramètre va à l’encontre de la mobilité du lithium dans les structures oxydes : la concentration 

de charge volumique. En effet, le rayon ionique du Li+ est parmi les plus faibles, mais la charge 

positive porté par le cation se retrouve concentrée dans un volume restreint, créant ainsi de 

fortes interactions avec le réseau hôte. Ceci conduit à des mobilités ioniques du lithium 

relativement faibles dans les solides cristallisés. 

I.2.2 Grandeurs  

Les batteries sont caractérisées par un ensemble de grandeurs permettant d’évaluer et de 

comparer leurs performances : 

 Potentiel de la cellule (U) 

Une caractéristique essentielle d’une cellule électrochimique est son potentiel (en volts), il est 

défini par la différence de potentiel chimique du système entre les deux électrodes : 

𝑈 =  ∆µ 

Dans la littérature, l’open circuit voltage (OCV ou Voc) fait référence à ce potentiel lorsque 

qu’aucun courant n’est appliqué à la cellule électrochimique. Il est important que le système 

électrochimique complet, tout ce qui se trouve entre les deux électrodes, participe à 

l’établissement de ce potentiel à circuit ouvert : le sel d’électrolyte, les solvants, le séparateur, 

etc. 

 Capacité (Q) 

La capacité Q mesure la quantité totale d’énergie qui peut être stockée par une batterie. Elle est 

donnée par la relation suivante : 
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𝑄 = ∫ 𝐼. 𝑑𝑡
𝑡

0

  

Où I est le courant appliqué à la batterie (en Ampère) 

t est le laps de temps durant lequel le courant est appliqué (en secondes) 

Q la capacité en coulomb (C) ou plus usuellement en Ampère-heure (Ah), 1 Ah valant 

3600 C.  

 

La capacité théorique d’un système peut être estimée à partir du nombre d’électrons échangé 

par motif unitaire du matériau hôte, c’est-à-dire le nombre d’ions Li+ inséré par mole de 

matériau actif. Elle peut être exprimée par les deux relations suivantes :  

𝑄(𝐶) =
𝑚 . 𝐹 . ∆𝑥

𝑀
     𝑜𝑢     𝑄(𝑚𝐴ℎ) =  

𝑚 . 𝐹 . ∆𝑥

3,6 𝑀
 

Où m est la masse de matériau actif (en grammes) 

 M est la masse molaire du matériau actif (g.mol-1) 

 F est le nombre de Faraday (96485 C.mol-1) 

Δx le nombre d’électrons échangés ou le nombre d’ions Li+ inséré par mole de 

matériau hôte 

 

En pratique, la capacité spécifique est utilisée pour définir la capacité par unité de masse de 

matériau actif (exprimée en mAh.g-1) ou par unité volumique (mAh.L-1).  

 

 Energie (W) 

L’énergie d’une batterie est la mesure de la quantité d’énergie qu’une batterie peut restituer 

après sa charge, elle est donnée en Wh (Watts par heure) et s’exprime par la relation suivante : 

𝑊 =  ∫ 𝑈. 𝐼. 𝑑𝑡 = 𝑄𝑈
𝑡

0

 

Où U est le potentiel de la cellule (en Volt) 

 I le courant appliqué à la batterie (en Ampère) 

 Q la capacité (en Coulomb ou Ah) 

 t le temps durant lequel le courant est délivré (en secondes) 

 

L’énergie est généralement exprimée par unité de masse (énergie spécifique en Wh.g-1 ou 

Wh.kg-1) ou par unité de volume (densité d’énergie Wh.L-1) de façon à faciliter la comparaison 

des performances d’un système à l’autre.  
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 Puissance (P) 

La puissance (en Watt) représente l’aptitude d’une batterie à libérer ses électrons et ses ions 

lithium. La puissance est donc dépendante de la cinétique de la réaction d’oxydo-réduction, de 

la conductivité électronique ainsi que de la mobilité des ions Li+. La puissance est définie par 

la relation suivante :  

𝑃 = 𝑈. 𝐼 

Tout comme pour la capacité ou pour l’énergie, la puissance est généralement exprimée par 

unité de masse (puissance spécifique W.kg-1) et par unité de volume (W.L-1). 

 Cyclabilité ou durée de vie 

La cyclabilité n’a pas d’expression littérale à proprement parlé, mais cette notion traduit la 

stabilité de la capacité d’une batterie au cours des cycles de charges et de décharges. En règle 

générale, une limite inférieure à ne pas franchir est fixée par rapport à la capacité du premier 

cycle (80% de la capacité initiale). 

 Efficacité coulombique (Eff) 

L’efficacité coulombique (%) est le rapport de la capacité en charge sur la capacité en décharge 

d’une batterie. L’efficacité coulombique doit être la plus proche possible de 100% pour que des 

applications commerciales soient envisageables. Cela traduit alors une restitution en décharge 

de l’énergie injectée pour charger la batterie. Elle s’écrit selon la relation suivante : 

𝐸𝑓𝑓 =  (
𝑄𝑐ℎ𝑎𝑟𝑔𝑒

𝑄𝑑é𝑐ℎ𝑎𝑟𝑔𝑒
) . 100 

Comme le montre la figure 4, l’efficacité coulombique impacte directement la durée de vie 

d’une batterie. En passant d’une efficacité coulombique de 99,99% à 99,95%, la durée de vie 

d’une batterie diminue de 7 ans à seulement un peu plus d’une année en considérant un cycle 

de charge/décharge par jour.  
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Figure 4: Évolution de la capacité au cours des cycles de charge et de décharge en fonction de l'efficacité coulombique 

de la cellule, on considère que toutes les cellules ont la même capacité au départ. La limite de 80% de la capacité 

initiale est représentée. 

 

I.2.3 Les composants et matériaux  

 Les électrodes positives  

Les matériaux d’électrodes positives doivent répondre à un certain nombre de points pour être 

performants, ce cahier des charges a été établi par Whittingham :42 

- Le matériau doit contenir un ion qui se réduit/s’oxyde facilement, un métal de transition 

typiquement.  

- Le matériau doit réagir de façon réversible avec le lithium avec un impact minimal sur 

sa structure pour une bonne réversibilité de la lithiation/délithiation.  

- Le matériau doit être capable d’accueillir au moins un lithium par métal de transition et 

posséder un haut potentiel redox (environ 4 V vs. Li+/Li) pour une différence de 

potentiel maximale avec l’électrode négative. 

- Le matériau doit réagir rapidement avec le lithium, que ce soit en insertion ou en 

désinsertion, pour de meilleures performances en puissance.  
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- Le matériau doit être un bon conducteur électronique et permettre la conduction des ions 

Li+ pour éviter l’usage d’additifs conducteur qui conduisent à des densités d’énergie 

plus faibles. 

- Le matériau doit être stable thermiquement et chimiquement.  

- Enfin, le matériau doit être bon marché, sans danger pour l’environnement et recyclable. 

Il existe une grande variété de matériaux d’électrode positive qui répondent à la majorité de ces 

critères, ils peuvent être rassemblés en trois grandes familles : les oxydes lamellaires, les 

spinelles ou les matériaux polyanioniques. Il serait trop long de décrire ici l’ensemble de ces 

matériaux tout en sachant que cela a déjà été fait à de nombreuses reprises dans le détail pour 

de nombreux manuscrits de thèses. Ce manuscrit rapporte donc essentiellement l’état de l’art 

du matériau LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 (NCA), matériau lamellaire que nous avons sélectionné 

comme électrode positive d’intérêt. Le matériau NCA présente la densité d’énergie la plus 

élevée parmi les matériaux d’électrode positive (figure 5 a). La capacité spécifique théorique 

du NCA est de 281,9 mAh.g-1 si un lithium est extrait de la structure. Dans la pratique il n’est 

pas possible de retirer autant de lithium sans provoquer l’effondrement de la structure, la 

capacité spécifique est plutôt de l’ordre de 200 mAh.g-1, pour environ 0,75 lithium extrait.  

 

 

Figure 5: a) Densité d'énergie des électrodes positives LiCoO2 (LCO), LiNi0.33Mn0.33Co0.33O2 (NMC), 

LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 (NCA), LiMn2O4 (LMO), LiFePO4 (LFP) et LiNi0.5Mn1.5O4 (NMO), b) courbes galvanostatiques 

typiques du NCA, figure tirée de 43. 

 

 

 

a) b) 
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Le matériau d’électrode positive LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 (NCA) : 

Le matériau NCA est issu de la recherche de nouveaux matériaux d’électrode pour une 

alternative au LiCoO2 et pour éviter l’emploi du cobalt, coûteux et toxique. Le matériau LiNiO2 

(LNO) de structure rhombohédrique R3̅m isostructurale de la phase α-NaFeO2 a tout d’abord 

été proposé.44 Or le matériau stœchiométrique LNO s’est avéré difficile à synthétiser. Seul un 

matériau surstoechiométrique en nickel peut être obtenu, l’excès de nickel occupant les mêmes 

sites octaédriques compris entre les feuillets que les ions lithium.45 A cela s’ajoute le fait que la 

structure du LNO est instable au cours du cyclage et donc impacte le comportement 

électrochimique (transition de phase irréversible et instabilité du Ni3+) et rend l’utilisation de 

ce matériau dangereuse.46 Ainsi pour stabiliser sa structure, le nickel est partiellement substitué 

par d’autres métaux de transitions, comme le cobalt et l’aluminium, pour former une solution 

solide LiNi1-x-yCoxAlyO2 (0 ≤ y ≤ 0,1).47,48 L’aluminium n’intervient pas dans l’électrochimie 

ce qui limite la quantité de lithium qui peut être extraite de la structure tout en prévenant la 

surcharge. En 2002, la société Saft a présenté des améliorations significatives en termes de 

sécurité et de performances électrochimiques pour la composition LiNi0.8Co0.15Al0.05O2, qui est 

maintenant communément désignée par NCA.49–51  

Le matériau NCA adopte la même structure que LiCoO2 et LiNiO2. Les feuillets sont constitués 

d’octaèdres MO6 reliés par les arêtes (figure 6), M étant le nickel, le cobalt et l’aluminium. Les 

lithiums sont localisés entre les feuillets ce qui leur confèrent une grande mobilité, nécessaire à 

leur insertion/désinsertion réversible au sein du matériau lors du cyclage électrochimique. On 

peut noter que l’espace interfeuillet augmente sensiblement lors de la désinsertion des ions 

lithium du fait de la répulsion électronique des oxygènes appartenant aux feuillets en vis-à-vis.  
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Figure 6: Structure cristalline de l'oxyde lamellaire LiNiO2 appartenant au groupe d'espace R3m.52 

Néanmoins, Yoon et al.53 ont montré par Diffraction des Rayons X (DRX) in situ par 

rayonnement synchrotron que le NCA subit, au cours de la première charge, des transformations 

structurales similaires à celles observées pour le LiNiO2. Cependant, il présente tout de même 

l’avantage de posséder une meilleure stabilité thermique au cours des premiers cycles et en fin 

de charge. Grâce à ces caractéristiques, le NCA est intégré avec succès dans des batteries 

destinées aux véhicules électriques de Tesla Motors, qui utilise des cellules cylindriques 18650 

fournies par Panasonic.54–56 La NASA utilise des batteries NCA vs. Carbone graphite pour 

alimenter la mission Mars Insight, qui a atterri à la surface de Mars fin novembre 2018.57  

Malgré sa production à grande échelle, il reste des verrous à lever. Notamment, les batteries 

utilisant le matériau NCA comme électrode positive souffrent de pertes de capacités ainsi que 

d’un accroissement de l’impédance au cours des longs cyclages, plus particulièrement à haute 

température, ce qui pose un problème de sécurité.  

Des études ont permis de mettre en avant que l’autoéchauffement du matériau et sa dégradation 

structurelle sont responsables des baisses de performances du matériau actif. En effet, le 

matériau NCA souffre d’un autoéchauffement important, équivalent à celui reporté pour 

LiCoO2 (10°C.min-1) pour une charge à 4,2 V ou 4,4 V en présence d’un électrolyte non aqueux 

(EC :DEC équivolumique avec 1 M de LiPF6), mais plus important que celui observé avec le 

matériau LiNi1/3Mn1/3Co1/3O2 (NMC-333).58 De plus, Sasaki et al.59 ont également montré que 

les pertes de capacité et l’accroissement de l’impédance de cellules NCA vs. carbone graphite 
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sont principalement dus à la dégradation du NCA (3,0 – 4,1 V, 80°C, 2C). Les auteurs 

proposent, sur la base de quantifications XAFS (X-Ray absorption fine structure), que la 

formation de nickel II/III, inactifs en électrochimie, associée à une perte d’oxygène du matériau 

sont à l’origine des pertes de capacité du matériau. Kostecki et al.60–62 ont complété la 

description de phénomènes responsables de l’accroissement de l’impédance et de la perte de 

capacités du matériau NCA en s’appuyant sur des résultats de cartographies Raman de la 

surface de particules NCA. Ils ont mis en évidence que, pour une décharge complète de la 

cellule électrochimique, les états de charge des surfaces du matériau sont inhomogènes en terme 

de composition et donc de quantité de lithium. A cela s’ajoute des pertes de contact entre le 

matériau actif et la matrice de carbone conductrice, et également la formation d’une fine couche 

issue de la décomposition de l’électrolyte. Tous ces éléments conduisent à l’augmentation de 

l’impédance ainsi qu’aux pertes de capacités des cellules. 

 

  

Figure 7: a) Représentation schématique de la structure d'une particule de NCA avec l’arrangement « core-shell-

surface »63, b) Représentation schématique du changement de structure en surface au cours de la charge de NCA64. 

Wu et al.63 se sont intéressés à l’instabilité des structures de surface du NCA et du NMC en 

surcharge (charge au-delà de 0,85 Li+ extrait) à l’aide de la DRX résolue en temps et du TEM 

avec le support de calculs théoriques (DFT). Ils ont ainsi pu établir que le NCA présente une 

structure « core-shell-surface », où le cœur du matériau conserve la structure rhombohédrique, 

a) 

b) 
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la « shell » présente une structure spinelle et la surface une structure type NaCl (figure 8 a). La 

formation en surface de la couche de structure type NaCl résulte de la perte d’oxygène observée 

lors du cyclage et est à l’origine de l’augmentation de l’impédance, détériorant ainsi les 

propriétés électrochimiques du NCA. Hwang et al.64. apportent un éclairage supplémentaire 

(figure 7 b) par la combinaison du TEM, du SAED (Selected Area Electron Diffraction) et du 

EELS. La formation des couches de structures spinelles et rock-salt résulte de la diffusion des 

ions. En effet, comme il a été discuté précédemment, la perte d’oxygène au cours de la 

désinsertion des ions lithium induit la réduction du nickel et une modification de la sphère de 

coordination des oxygènes ce qui provoque une diffusion des ions en extrême surface. La 

densité électronique effective des oxygènes restants augmente donc et induit un déséquilibre de 

la charge conduisant à la formation de lacunes d’oxygènes et à la formation de porosités en 

surface.64–66 D’autres études ont montré que ces phénomènes peuvent avoir lieu à basse 

température ; la phase spinelle non lamellaire Fd3̅m se forme dans certaines particules à des 

températures inférieures à 100 °C et que la structure rock-salt non lamellaire Fm3̅m a été 

observée à des températures supérieures à 200 °C.65,67 Pour des NCA ayant atteint des potentiels 

de 4,2 V (67% des lithiums extraits, Li0.33NCA), les observations TEM montrent la phase rock-

salt peut former une couche en surface de 15 à 20 nm d’épaisseur. Une preuve directe de la 

relation entre le changement de structure en surface et la libération d’oxygène a été donnée par 

Bak et al.66. La DRX résolue en temps couplée à la spectroscopie de masse in situ permettent 

l’observation de la formation des phases spinelle et rock-salt au-dessus de 300 °C, 

conjointement à un dégagement gazeux d’oxygène (figure 8 b). Le même type de réarrangement 

structural « core-shell-surface » a été mis en évidence pour le matériau NMC en fin de charge, 

mais dans ce cas la surface forme une structure de type CdI2 assurant une bien meilleure stabilité 

thermique. 
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Figure 8: a) DRX résolue en temps et in situ spectroscopie de masse pour l’oxygène en b) et le CO2 en c) en fonction 

de la température pour le matériau NCA. 66 

La relation directe entre le degré d’extraction du lithium, l’amorce des changements de structure 

en surface et les pertes hautement nuisibles d’oxygène de la structure permet d’entrevoir que 

l’amélioration des performances du matériau NCA passe par l’ingénierie des surfaces. La 

littérature regorge d’exemples de modification de surface du NCA, cet aspect est discuté dans 

la section traitant de l’optimisation des interfaces et des stratégies directes par modifications 

des surfaces (page 41).  

 Les électrodes négatives  

Les matériaux d’électrodes négatives doivent répondre à un certain nombre de points pour être 

performants : 

- L’insertion et l’extraction des ions lithium doit se faire à bas potentiel, proche du 

potentiel redox du lithium (-3,05 V à 25°C par rapport à l’ENH) pour obtenir une grande 

différence de potentiel avec l’électrode positive.  

- Le matériau doit pouvoir insérer le lithium de façon réversible pour une bonne 

cyclabilité.  

- L’insertion et l’extraction des ions lithium doit se faire rapidement.  

- Un ou plusieurs ions lithium doivent être insérés par groupe/atome actif pour une 

meilleure capacité. 

- Le matériau doit avoir une bonne conductivité électronique et ionique. 
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- Le matériau doit être bon marché, non-toxique, issue d’éléments abondants, stables 

chimiquement et thermiquement.  

Le matériau d’électrode négative le plus utilisé est le carbone graphite, qui présente une capacité 

spécifique théorique de 372 mAh.g-1 lorsque le matériau LiC6 est formé. De nombreuses 

alternatives ont été proposées au carbone graphite, parmi lesquelles le silicium et le titanate de 

lithium (Li4Ti5O12) ont concentré de nombreux efforts. En effet le silicium tout d’abord, est 

capable de fournir une capacité spécifique très importante de 4200 mAh.g-1 lorsque l’alliage 

Li22Si5 est formé. De plus, le plateau d’insertion électrochimique du lithium se situe à environ 

0,4 V vs. Li+/Li, permettant d’obtenir de hauts potentiels de cellules. D’autres avantages 

peuvent être attribués au silicium : il est peu toxique, abondant et relativement stable 

chimiquement68. Cependant dans la pratique, l’utilisation du silicium s’avère plus délicate, la 

formation de l’alliage lithié entraine une expansion volumique de l’ordre de 280% pour une 

capacité spécifique de 3579 mAh.g-1 à température ambiante et sans fracturation.69 L’expansion 

volumique peut atteindre 400% pour une lithiation complète. Cette forte expansion volumique 

est responsable de la fissuration des films d’électrodes et à terme de l’atomisation des particules 

de silicium70 (figure 9). De plus le silicium subit une importante perte de capacité irréversible 

au cours du premier cycle (2650 mAh.g-1), dû à l’emprisonnement d’une large proportion du 

lithium au sein du silicium ou à sa consommation par des réactions parasites.71 Pour pallier la 

forte expansion volumique du silicium et l’atomisation, la morphologie du matériau peut être 

adaptée pour former des nanoparticules, des couches minces ou encore des nanostructures 

(nano-fils, nano-plots, nano-tubes…).72,73 En effet, il a été montré qu’en dessous de la valeur 

seuil de 150 nm de diamètre, des nanoparticules de silicium ne présentent pas de fissurations 

ou de fractures au cours de la lithiation.74,75  

 

Figure 9: Vue du dessus en MEB de la morphologie d'électrodes à base de silicium après 3, 8 et 50 cycles (échelle 

20 µm)70. 
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Cependant, ces structurations nanométriques présentent l’inconvénient d’augmenter la surface 

d’échange avec l’électrolyte et donc les réactions avec celui-ci. Désormais, le silicium est plutôt 

envisagé comme un additif pour des électrodes classiques à base de carbone graphite plutôt que 

comme un matériau actif principal. N’incorporer qu’une faible quantité de silicium dans une 

électrode pourrait en augmenter la capacité tout en s’affranchissant des contraintes liées à 

l’expansion volumique.76–82  

Le matériau amorphe SiOx est aussi proposé comme une autre alternative potentielle. Le SiOx 

présente une capacité spécifique théorique d’environ 2600 mAh.g-1 pour une expansion 

volumique deux fois plus faible que celle du silicium.83  

Pour nos études, nous avons sélectionné le titanate de lithium Li4Ti5O12 (LTO) comme matériau 

d’électrode négative. Ce matériau constitue une des meilleures alternatives disponibles au 

carbone graphite. En effet,  LTO est considéré comme un matériau sûr, offrant d’excellentes 

performances en termes de cyclabilité et de puissance (figure 10). De plus LTO est peu toxique 

et bon marché. LTO est un composé d’insertion avec un potentiel d’insertion moyen du lithium 

de 1,55 V vs. Li+/Li, prévenant ainsi la formation de dendrites à la surface à la surface de 

l’électrode négative.  

 

Figure 10: Résumé des caractéristiques du Li4Ti5O12 (échelle arbitraire).84 

Si  LTO n’a pas pour vocation de supplanter le carbone graphite en termes de volume de 

production, il est en revanche adapté pour certaines applications de niche telles que les systèmes 

en puissance (dispositifs « start & stop », trains roulant de véhicules hybrides) ou pour des 

systèmes stationnaires type « smart grids » devant d’être réactifs. Enfin, sa nature chimique, un 

oxyde lithié, le rapproche de la chimie des matériaux de cathodes communs, ce qui facilitera la 

compréhension des résultats obtenus avec le matériau NCA.  
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Le matériau d’électrode négative Li4Ti5O12 (LTO) :  

Le Li4Ti5O12, aussi reporté Li1.33Ti1.67O4 ou encore [Li]8a[Li1/3Ti5/3]16d[O4]32e est une phase 

importante dans la famille des solutions solides Li3+xTi6-xO12 (0 ≤ x ≤ 1), dont la structure 

spinelle a été découverte dans les années 50.85 Li4Ti5O12 cristallise dans une structure cubique 

spinelle du groupe d’espace Fd3m dont le paramètre de maille est égal à a = 8,352-8,370 Å. À 

température ambiante, les sites tétraédriques sont pleinement occupés par les ions lithium, 

tandis que les sites octaédriques 16d sont occupés aléatoirement par 1/6 Li+ et 5/6 Ti4+.86 En 

1983, Murphy et al.87 ont les premiers, démontré la possibilité d’insérer du lithium dans la 

structure de LTO. Ohzuku et al.46,88 ont par la suite décrit une caractéristique essentielle de 

LTO, son comportement « zero-strain », littéralement sans contraintes, c’est-à-dire la capacité 

qu’a la structure d’insérer et désinsérer du lithium sans modification de volume. En effet, le 

matériau LTO est capable d’insérer trois lithiums pour former la phase rock-salt Li7Ti5O12. Lors 

de la transition de phase, il est admis que les ions lithium sont transférés des sites tétraédriques 

8a (spinelle [Li3]8a[Li1Ti5]16d[O12]32e) vers les sites octaédriques 16c (rock-salt 

[Li6]16c[Li1Ti5]16d[O12]32e) en suivant un potentiel d’insertion constant à 1,55 V vs. Li+/Li et 

pour une capacité spécifique théorique de 175 mAh.g-1. Le paramètre de maille ne varie 

quasiment pas (0,2%) entre les deux phases.  

 

Figure 11: Structure cristalline du Li4+xTi5O12 où x représente le nombre de lithiums inséré; a) avant lithiation ; x = 0, 

une partie des sites tétraédriques 8(a) est occupée par des ions Li+, une partie des 16(d) est occupée aléatoirement par 

des ions Ti4+ et Li+ tandis que les ions O2- occupent les sites 32(e) ; b) au cours de la lithiation x = 0.1, les ions Li+ 

insérés remplissent progressivement les sites octaédriques 16(c) et simultanément les Li+ en 8(a) viennent également 

remplir les sites 16(c) et une partie des ions Ti4+ est réduite en Ti3+ ; c) lorsque le matériau est complètement lithié, 

x = 3, tous les sites 16(c) sont occupés et les sites 8(a) sont vides du fait des interactions Li-Li89. 

Du point de vue de la structure, il est possible d’insérer plus de 3 lithiums par maille de LTO 

puisqu’en fin de lithiation les sites 8(a) sont inoccupés dans la structure Li7Ti5O12 (figure 11).90 

En poursuivant la lithiation il est possible théoriquement d’atteindre une capacité spécifique de 
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293 mAh.g-1 à condition de descendre à un potentiel de 0,01 V vs. Li+/Li pour former une phase 

Li9Ti5O12. L’inconvénient est qu’un potentiel aussi bas annule les bénéfices de LTO face à une 

électrode classique en carbone graphite.  

L’évolution des techniques de caractérisation a permis l’étude de l’occupation des sites 

cristallographique par les ions lithium. La mobilité des ions Lithium au sein de la structure du 

Li4Ti5O12 a été étudié par spectroscopie infrarouge,91 par diffraction des neutrons,92 et par la 

RMN 6Li et 7Li à l’état solide.89,93,94 

Les conductivités électronique et ionique au sein de LTO sont des paramètres importants à 

étudier et à contrôler, principalement parce qu’elles régissent à la fois le transport des ions 

lithium et les électrons dans la structure. Scharner et al.95 ont travaillé sur la diffusion du lithium 

en utilisant la diffraction des rayons X. Ils sont arrivés à la conclusion que le plateau de potentiel 

est dû à la présence de phases distinctes mais mutuellement intervertibles. Ces travaux ont par 

la suite été complétés par des mesures de diffractions des neutrons réalisés par Wagemaker et 

al.96 . D’après leurs travaux, lorsque la lithiation n’est pas complète, la distinction entre les deux 

phases est à nuancer. En effet, aux compositions intermédiaires, l’équilibre entre les deux 

phases n’est pas stable et le système se relaxe en une solution solide. Seules des cinétiques de 

charge/décharge plus rapides imposent le comportement à deux phases, empêchant l’équilibre 

de la solution solide. Les conductivités ionique et électronique élevées du matériau lithié 

proviennent du mélange intime à l’échelle nanométrique de ces deux phases et grâce à la 

présence de Ti3+ induite par la lithiation.95,97 Avant le début de la lithiation, les conductivités 

intrinsèques de LTO sont relativement mauvaises (σe =10-8 ≈ 10-13 S.cm-1 ; 97–99 σLi = 10-9 ≈ 10-

16 cm².s-1 100). Plus récemment, des études par RMN solide du 6Li et 7Li menées par Schmidt et 

al. 89,93 ont montré que les mécanismes de diffusion du lithium dans  LTO sont encore loin 

d’être pleinement compris. Leurs travaux révèlent que la diffusion de lithium est rapide pour 

un faible nombre de lithium inséré avec la formation de la solution solide. De plus, le processus 

de lithiation se passe en deux étapes, d’une part la formation d’une solution solide jusqu’à 

saturation et d’autres part, pour des taux de lithium supérieurs, d’une deuxième phase riche en 

lithium (Li7Ti5O12) qui se forme préférentiellement au niveau des joints de grain (figure 12).  
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Figure 12 : Représentation schématique de la lithiation de LTO basée sur les analyses RMN 6Li. Au départ, une 

solution solide est formée jusqu'à x = 0.3 qui permet une diffusion rapide du lithium. Lorsque le taux d'insertion du 

lithium augmente, des régions plus riches en lithium, dont la composition se rapproche du composé Li7Ti5O12, 

apparaissent à partir des joints de grain et s’étendent au fur et à mesure de la lithiation, lorsque x = 3, le matériau est 

sous forme rock-salt. 89 

Après la découverte des bonnes propriétés électrochimiques par Murphy et al.87,  Colbow et 

al.101 ont envisagé d’utilisé LTO comme matériau de cathode pour des cellules affichant un 

potentiel d’1,5 V. Ce n’est que plus tard, que Ferg et al.102 considérèrent  LTO comme un 

matériau d’électrode négative.  

 

Figure 13: Courbes galvanostatiques typiques de charge/décharge de LTO en 1/2 pile face au lithium métal ; a) soumis 

à un courant d'1C entre 3,0 et 1,0 V vs. Li+/Li ; b) formation de la phase Li9Ti5O12 entre 3,0 et 0.01 V ; c) illustration 

de l’équilibre entre les deux phases durant la lithiation. 103,104 

Le potentiel en circuit ouvert (OCV) est généralement supérieur à 2,5 V vs Li+/Li pour une ½ 

cellule LTO/Li métal avec un électrolyte non aqueux à base de carbonates.87,101,105 LTO 

présente une diminution rapide du potentiel d’OCV jusqu’à 1,55 V vs. Li+/Li pendant la 

première décharge. Ce potentiel reste constant pendant la lithiation, une fois complétée, le 

potentiel chute rapidement jusqu’à 1,0 V vs. Li+/Li. La réversibilité de ce processus est en règle 

générale excellente pour les premiers cycles galvanostatiques entre 3,0 et 1,0 V vs. Li+/Li, des 

efficacités coulombiques supérieures à 90% sont obtenues.106 L’efficacité coulombique est 
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cependant moins bonne pour un système LTO/Li métal cyclé entre 3,0 V et 0,01 V vs. Li+/Li, 

spécialement en dessous de 0,5 V vs. Li+/Li.104  

 

Figure 14: Cycles galvanostatiques pour des cellules LFP/Li, LTO/Li et LFP/LTO à un régime de C/24, la capacité 

spécifique est donnée par gramme de matériau positif (LFP limitant). À droite, capacité (en %) en fonction du nombre 

de cycles pour une cellule 18650 LFP/LTO chargée à un régime de 15C (4 minutes) et déchargée à 5C (12 minutes)107. 

En cellule complète, des électrodes de Li4Ti5O12 ont été cyclées 30000 fois avec 95% de 

capacité restante (figure. 14).107 LTO peut être cyclé face à une variété d’électrodes positives, 

les potentiels de cellules obtenus étant compris entre 1,85 V pour LFP/LTO107 et 3,15 V pour 

NMO/LTO.108 Dans la littérature, les batteries à base de LTO sont régulièrement mises en avant 

pour leur sécurité et leur fiabilité,109–112 ce qui constitue le principal avantage par rapport aux 

batteries à base de carbone graphite.  

Malgré ces bonnes propriétés électrochimiques,  LTO peut encore être amélioré sur plusieurs 

points : 

- Du fait du potentiel moyen de LTO à 1,55 V vs. Li+/Li, environ 1,5 V au-dessus du 

potentiel d’insertion du carbone graphite, il a été longtemps admis qu’aucune réaction 

de dégradation n’aurait lieu à l’interphase entre l’électrode négative et 

l’électrolyte.113,114 Or récemment, des études ont montré qu’une « Solid Electrolyte 

Interphase » (SEI) est bien formée à la surface des électrodes de LTO, aussi bien en ½ 

piles115,116 qu’en cellule complète108,117–119 au détriment de l’efficacité coulombique et 

des performances de la batterie. La SEI et les enjeux de sa formation sont discutés dans 

la section traitant de l’interface entre l’électrode négative et l’électrolyte (III.1).  

- Un autre point déterminant concerne le dégazage généré par LTO. Le dégazage 

constitue aujourd’hui le principal frein à l’utilisation à grande échelle de LTO. 

D’importants dégagements gazeux sont observés pendant les cycles ou le stockage, 
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spécialement à haute température.120–124 Les mécanismes et les solutions développées 

pour limiter le dégazage sont détaillés dans la section traitant du dégazage (III.2)  

- Comme expliqué précédemment, le matériau LTO brut possède avant lithiation une 

mauvaise conductivité électronique (~10- 13 S.cm -1) ainsi qu’un coefficient de diffusion 

de lithium modéré (~10-9 – 10-13 cm².s – 1). Pour pallier ces mauvaises conductivités, la 

réduction de la taille des particules jusqu’à l’échelle nanométrique permet d’augmenter 

la surface d’échange disponible et d’améliorer la cinétique d’insertion du lithium.125–127 

Une autre méthode consiste à recouvrir les surfaces de LTO avec un revêtement de 

carbone conducteur, qui en addition de la nanostructuration conduit à l’amélioration des 

performances.128–135 Enfin, le dopage par une grande variété de métaux de transitions 

dans les sites cationiques (Mg2+, 136 Ca2+, 137 Zn2+, 138 Cu3+, 139 Al3+, 140 La3+, 141 Zr4+, 142 

V5+, 143 Nb5+, 144 Ta5+ 145 et Mo6+ 146 …) ou par échange anionique, c’est-à-dire par 

l’échange d’un oxygène par un anion : Br-,147 N-,148 Cl- 149ou F-,150–153 permet d’obtenir 

des valences mixtes et d’augmenter les propriétés de conduction.  

 

 Electrolyte non aqueux pour batteries Li-ion : 

L’électrolyte a pour fonction la bonne conduction des ions lithium d’une électrode à l’autre et 

le séparateur doit faire office d’une barrière physique entre les deux électrodes. De plus, la 

composition de l’électrolyte a un impact significatif sur les performances de la batterie puisque 

des réactions de décomposition redox peuvent se produire à la surface des électrodes. 

L’électrolyte doit répondre au cahier des charges suivant : 

- L’électrolyte doit être stable pour une large fenêtre de potentiel électrochimique. En 

effet, afin de limiter les dégradations issues des réactions redox, l’électrolyte doit être 

stable aux et entre les potentiels redox des électrodes positives et négatives. Pour cette 

raison, un électrolyte aqueux n’est pas adapté puisque la fenêtre de potentiel n’est que 

d’1,3 V environ.  

- Il doit posséder une bonne conductivité ionique (σLi > 10-4 S.cm-1) et une faible 

conductivité électronique (σe < 10-10 S.cm-1), pour assurer un bon transport des ions 

lithium et éviter tout court-circuit.  

- L’électrolyte doit être stable chimique vis-à-vis de tous les composants de la cellule 

(séparateur, collecteur de courant, les métaux de la cellule). 
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- Il doit être stable thermiquement sur une large plage de température, englobant les 

températures de travail d’une batterie (de -40°C à au moins +60°C). 

- L’électrolyte doit conduire à la formation d’une couche de passivation stable à la surface 

des électrodes lorsqu’il est utilisé en dehors de sa fenêtre de stabilité en potentiel.  

- Il doit résister à des conditions de travail extrême pour des questions de sécurité (densité 

de courant extrême, chocs et hautes températures).  

- Enfin l’électrolyte doit être bon marché et être le moins toxique possible.  

Dans les batteries Li-ion, les électrolytes les plus couramment employés sont des électrolytes 

liquides composés de solvants organiques dans lesquels sont dissous des sels de lithium.  

Les solvants : 

De nombreux solvants peuvent être utilisés comme électrolyte liquide, ils doivent présenter les 

propriétés suivantes : 

- Être suffisamment polaire pour dissocier les sels de lithium de façon à obtenir des 

concentrations en ions lithium libres dans l’électrolyte. La constante diélectrique (ε) 

traduit le caractère dispersant.  

- Avoir une faible viscosité (η) pour faciliter le transport des ions Li+ entre les électrodes.  

- Être liquide pour une large gamme de températures auxquelles les batteries sont 

amenées à être utilisées.  

- Enfin le solvant doit avoir un point d’ignition élevé pour des questions de sécurité.  

Puisque dans la pratique certains de ces critères sont contradictoires (une augmentation de la 

constante diélectrique entraine également une augmentation de la viscosité), des mélanges de 

solvants sont généralement utilisés. Au cours des années 70 et 80, les travaux de recherche ont 

principalement porté sur la formation des dendrites à la surface des électrodes de lithium métal 

et des méthodes pour s’en affranchir. Durant ces deux décennies, les solvants à base d’esters et 

d’éthers ont été beaucoup étudiés, et en particulier le carbonate de propylène (PC). Or, ce 

solvant s’est avéré être hautement instable vis-à-vis des réactions de réduction et d’oxydation. 

Dans les années 90, les électrolytes ne contiennent plus que des esters. Le mélange du carbone 

d’éthylène (EC) et du diméthyle de carbonate (DMC) présente de propriétés remarquables : une 

fenêtre de stabilité élargie (d’1 V à 4,7 V vs. Li+/Li ainsi qu’une SEI plus stable, ce qui contribue 

à obtenir des densités d’énergie plus élevées, de meilleures cyclabilités et d’augmenter la 
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sécurité des batteries.154,155 Depuis, certaines améliorations ont été obtenues.42 Les mélanges 

EC/DMC ou EC/DEC sont les plus utilisés pour les cellules commerciales.  

Table 1: Les principaux solvants non-aqueux utilisés pour les batteries Li-ion.156 

 

Les sels de lithium : 

Les sels de lithium sont utilisés pour apporter des propriétés de conductivités ioniques 

importantes aux électrolytes. Ils doivent répondre à un certain nombre de critères : 

- Le sel doit pouvoir se dissocier complètement et se dissoudre dans l’électrolyte. 

- Ses ions solvatés doivent avoir une grande mobilité dans le solvant utilisé.  

- Ses contre anions doivent être inertes vis-à-vis du solvant et stable pour prévenir des 

réactions de décomposition.  

La plupart des sels ayant une solubilité acceptable sont formés de complexes anioniques pour 

lesquels la charge formelle négative est relativement bien distribuée (base faible de Lewis), 

permettant une bonne dissociation des ions Li+. 

Parmi ces sels (table 2), l’hexafluorophosphate de lithium (LiPF6) est le plus couramment utilisé 

dans les cellules commerciales. En effet, bien qu’il ne soit pas plus performant que les autres 

sels, le LiPF6 présente le meilleur compromis. Le fluoroarsenate de lithium (LiAsF6) est 

toxique, le tétrafluoroborate de lithium (LiBF4) n’est pas suffisamment conducteur ionique, le 

perchlorate de lithium (LiClO4) est dangereux et les sels LiTf et LiTFSI sont corrosifs pour 

l’aluminium des collecteurs de courant des électrodes positives.  
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Table 2: Propriétés des sels de lithium communs.156 

 

Les additifs : 

La composition de l’électrolyte est généralement complétée par l’ajout d’additifs. La distinction 

entre un additif et un co-solvant n’est pas clairement définie, mais il est généralement admis 

qu’un composé représentant moins de 10 % de l’électrolyte constitue un additif. Les additifs 

peuvent être utilisés pour plusieurs raisons :157 (i) la première et certainement la plus 

importante : pour influencer la formation de la SEI. Cette stratégie est discutée dans la section 

III.3. (ii) la suppression de l’eau et des acides, (iii) la stabilisation du LiPF6, (iv) l’amélioration 

de la déposition du lithium, (v) amélioration de la sécurité, (vi) amélioration de la solvatation, 

(vii) inhibition de la corrosion de l’aluminium, (viii) augmentation de la viscosité. Bien souvent, 

les additifs sont sacrifiés dans le but d’interagir avec les interfaces des électrodes.  

I.3 Principaux challenges dans les batteries Li-ion 

Maintenant que les principaux aspects de systèmes de notre étude ont été passés en revue, nous 

allons aborder les principaux challenges auxquels ils doivent répondre et les avancées proposées 

pour les surmonter. La zone localisée entre l’électrode et l’électrolyte est le siège de nombreuses 

réactions interfaciales, conduisant à la formation de la Solid Electrolyte Interphase (SEI). Cette 

zone est souvent appelée interface par abus de langage, et il est important de garder à l’esprit 

qu’il s’agit en réalité d’une multitude d’interfaces, telles que définies par Gibbs.158,159 Cette 

couche plus ou moins épaisse, constitue à la fois une couche protectrice à la surface de 

l’électrode négative et un piège, une barrière, pour les ions lithium. Le fonctionnement des 
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batteries est également responsable de la formation d’espèces gazeuses qui ne peuvent être 

évacuées. Ces points concentrent aujourd’hui de nombreuses recherches, aussi bien pour en 

comprendre l’origine que pour y remédier.  

I.3.1 L’interface électrode / électrolyte, formation de la SEI  

Dans les années 60 et au début des années 70, il était communément admis que le lithium métal 

était stable cinétiquement vis-à-vis des solvants organiques, bien que des films passivant aient 

déjà été observés à sa surface.160 En 1970, Dey et al.161 mènent une étude de la stabilité 

électrochimique du carbonate de propylène (PC). Ils suggèrent que l’électrode de lithium est 

recouverte par un film passivant, probablement composé de carbonate de lithium (Li2CO3), qui 

protège le métal de nouvelles attaques chimiques. Ils supposent également que le film est 

capable de transporter les ions Li+. C’est en 1979, que Peled et al.162,163 introduisent le terme 

Solid Electrolyte Interphase (SEI) pour décrire ces films passivant à la surface d’électrodes de 

métal alcalin en présence d’électrolyte non aqueux, dont l’épaisseur est déterminée par la portée 

de l’effet tunnel. Brummer et Newman164 ont par la suite conclu qu’une électrode négative 

passivée présente une durée de vie réduite et que pour obtenir de meilleures durées de vie ainsi 

que des charges/décharges complètes, il faut impérativement prévenir les réactions avec 

l’électrolyte et empêcher cette couche de passivation de se former. Les modèles de SEI suivants 

contredisent cette affirmation, en pratique seules les réactions ne conduisant pas à la formation 

de la SEI doivent être inhibées.165 De plus, la SEI est nécessaire pour prévenir de dégradations 

supplémentaires de l’électrolyte, en bloquant le transport des électrons et en laissant passer les 

ions lithium pendant le cyclage.166  

La SEI se forme au cours de la première charge de la batterie, conduisant à l’apparition d’un 

film à la surface de l’électrode négative. À la surface de cette électrode, il y a compétition entre 

un grand nombre de réactions de réduction des sels, des solvants et des impuretés. Ces réactions 

peuvent avoir lieu, car les potentiels appliqués sont à la limite ou au-delà de la fenêtre de 

stabilité de l’électrolyte (en dessous d’1 V ou au-dessus de 4 V vs. Li+/Li). La cinétique des 

réactions dépend du courant appliqué, de la viscosité de l’électrolyte ainsi que des propriétés 

catalytiques de la surface de l’électrode. Les produits de réductions des sels sont typiquement 

des composés inorganiques comme LiF, LiCl et Li2O, qui précipitent à la surface de l’électrode. 

La réduction des solvants conduit à la formation d’espèces de la SEI insolubles comme Li2CO3 

et d’espèces partiellement solubles comme les semicarbonates et polymères (figure 15). La 
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première charge s’accompagne d’une perte irréversible de capacité, car une partie des ions 

lithium est consommée et perdue dans la formation de la SEI.  

Dans le cas d’une électrode de graphite, la SEI est essentielle pour prévenir l’exfoliation due à 

l’insertion des sphères de solvatation du lithium.167 Cependant, des dendrites de lithium peuvent 

toujours se former par « lithium plating », un phénomène connu pour les matériaux présentant 

des potentiels de réduction proche de celui du lithium métal.168 La SEI a un impact important 

sur les performances, en plus d’affecter sensiblement les premiers cycles, ses propriétés 

(composition, épaisseur, morphologie, densité) régissent également le fonctionnement de la 

batterie à long terme.  

Une SEI idéale possède les propriétés suivantes : 

- Une conductivité électronique basse. 

- Une conductivité ionique élevée. 

- Une composition et une morphologie uniformes et stables pour prévenir la 

décomposition de l’électrolyte.  

- Une bonne adhésion sur le matériau d’électrode. 

- Une bonne flexibilité et tenue mécanique pour endurer les changements de volume de 

l’électrode. 

- Une faible solubilité de l’électrolyte pour une plus grande stabilité. 

 

 Les modèles de SEI et composition : 

 

Figure 15: A gauche : représentation modèle des micro-phases hétérogènes de la SEI par Peled et al. 165 ; A droite : 

modèle proposé par Edström et al. 169 
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Si la SEI atteint une épaisseur critique (de quelques à plusieurs centaines d’angstrœms)169 et 

couvre entièrement la surface de l’électrode, elle peut se stabiliser en surface. Les réactions 

redox entre l’électrode et l’électrolyte n’ayant plus lieu et une meilleure cyclabilité est alors 

obtenue après plusieurs cycles. Des phénomènes de dissolutions/dépositions sont tout de même 

observés en charge/décharge.170 Plusieurs modèles ont été proposés pour décrire la SEI. Peled 

et al.165 ont décrit la SEI comme étant un assemblage de domaines de type mosaïque, tandis 

qu’Aurbach et al.171,172 proposent plutôt une structure multicouche, avec des premières couches 

compactes et des couches poreuses vers la surface. Plus récemment, un modèle décrit la SEI 

comme une couche dense principalement inorganique, assurant une protection contre les 

réactions de réduction, recouverte par une épaisseur principalement organique ou polymérique 

assurant la conduction des ions.169,173 La couche inorganique contient des cristaux de LiF 

(figure 15 à droite). 

Quel que soit le modèle, des efforts expérimentaux considérables ont été déployés pour décrire 

la composition et l’architecture de la SEI au travers de très nombreuses études. Une grande 

variété de techniques a été adaptée à l’étude de la physico-chimie de la SEI : la spectroscopie 

de photoémission X (XPS), la microscopie électronique à balayage (MEB), la diffraction des 

rayons X (DRX), la spectroscopie Raman « Surface-Enhanced » (SERS), la microscopie à effet 

tunnel (STM), spectroscopie X à dispersion d’énergie (EDS), la spectroscopie infrarouge à 

transformée de Fourrier FT-IR, RMN, la résonance paramagnétique électronique (RPE), DSC, 

ATG, microbalance à quartz (QCM), microscopie à force atomique (AFM). D’après Verma et 

al.174, les travaux issus d’étude par XPS et FTIR  fournissent le plus d’informations, de par leurs 

caractéristiques mais aussi puisqu’elles sont largement rependues et que par conséquent la 

littérature accessible est très riche.  

Certaines études ont cherché à déterminer les chemins réactionnels menant à la formation des 

espèces de la SEI. La table 3 réunit les réactions de réduction proposées dans la littérature pour 

les solvants communs : l’éthylène carbonate cyclique (EC) et les composés linéaires DMC et 

DEC. Pour compléter la table 3, on peut préciser l’existence des espèces suivantes : l’oxalate 

de lithium (Li2C2O4),
175 le succinate de lithium (LiO2CCH2CH2CO2Li)176 et de longues chaines 

hydrocarbonées semblables à des polymères.177  
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Table 3: Principales réactions de produits de la SEI provenant de la dégradation des solvants à base d'alkyl carbonate 

(EC, DEC, DMC)178–184  

 

Concernant la décomposition des sels, le LiPF6 est connu pour former un équilibre avec le 

fluorure de lithium (LiF) et le pentafluorure de phosphore (PF5)
185,186 dans des solvants 

carbonatés, conduisant à de nombreuses réactions secondaires. De plus, le LiPF6 est sensible 

aux traces d’humidité et d’alcool, ce qui conduit à la formation d’acide fluorhydrique 

(HF).187,188 Les principales réactions impliquant le LiPF6 sont résumées dans la table 4 : 
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Table 4: Principales réactions et produits de la SEI issus de la dégradation du LiPF6.189,190 

 

Les listes de réactions de dégradations présentées ici ne sont pas exhaustives et il est difficile 

d’appréhender tous les facteurs influant la formation de la SEI (température, courant, additifs, 

porosités, viscosité, potentiel, impuretés…). D’après des études plus récentes, il semble qu’il 

faille considérer la cellule dans son ensemble et non simplement l’électrode négative pour 

l’étude de la SEI. En effet, l’électrode positive influence et est également influencée par le 

processus de formation de la SEI, mais aussi le dégazage. D’après Burns et al.191 ainsi que 

Madec et al.192 , la compréhension de ses interactions permettrait de prédire la durée de vie 

d’une batterie (figure 17). 
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Figure 16: Modèle schématique des deux principaux mécanismes d'arrêt des batteries Li-ion expliqués par les 

interactions entre les électrodes positives NMC et négatives carbone graphite, en fonction du potentiel.192 

I.3.2 Dégazage  

Le second challenge pour lequel la recherche doit apporter des solutions concerne le dégazage 

des batteries Li-ion au cours de leur utilisation. Cette problématique est particulièrement 

handicapante dans le cas de LTO : de grandes quantités de gaz sont générées au cours des cycles 

galvanostatiques et pendant le stockage, spécialement à haute température.120–124 L’origine du 

dégazage et les mécanismes sont encore mal compris, tout comme le rôle important des 

électrolytes à base de carbonate-LiPF6  : peu d’études se concentrent pleinement sur 

l’explication de ce phénomène.120,121,124,193–195 Ces études sont d’autant plus intéressantes 

lorsqu’elles s’appuient sur des techniques de caractérisation dites in situ et operando, se 

rapprochant des conditions de fonctionnement des systèmes.196–206 

La figure 17 présente les courbes galvanostatiques de cellule LTO/LCO à 20 et 60°C207 et la 

concentration des gaz pour différentes espèces prélevées de cellules LTO/LMO à 30°C, 45°C 

et 60°C après 5 mois de tests électrochimiques.124 Il apparait clairement qu’à 60°C, la tenue en 

capacité de la cellule est sérieusement impactée dès 20 cycles de fonctionnement, la capacité 

chutant de 125 mAh.g-1 à moins de 40 mAh.g-1 à la 20ème décharge. L’influence de la 

température apparait complexe, les concentrations des différentes espèces gazeuses n’évoluent 
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pas de la même façon. C’est particulièrement le cas pour les concentrations en CO2 et en CO, 

qui subissent des évolutions antagonistes avec l’élévation de la température.  

 

Figure 17: Cellule LTO commercial/LCO dans LiPF6 1 M EC:DEC ; a) profils de charges et décharges à 20°C ; b) à 

60°C207 ; c) concentration de différentes espèces chimiques dans les gaz collectés d’une cellule LTO/LMO après 5 mois 

à 30°C (en rouge), 45°C (en vert) et 60°C (bleu) déterminé par chromatographie en phase gaz.124 

D’autres mesures de chromatographie en phase gazeuse montre que le dihydrogène est formé 

dès le début de la première décharge pour constituer la principale phase gazeuse. Les espèces 

CO et CO2 sont formées tout au long du processus galvanostatique. Cela suggère que le 

dihydrogène provient de traces d’H2O, tandis que CO et CO2 résultent de la décomposition de 

l’électrolyte qui est initiée à relativement haute température par l’acide fort de Lewis LiPF5 lui-

même provenant de la dégradation du LiPF6 (figure 18 a).156,185,208–210 Cependant, il n’est pas 

possible de dissocier la formation de gaz avec la présence du Ti4+ à la surface de LTO. En effet, 

les propriétés catalytiques du Ti4+ sont bien connues pour la dissociation d’espèces sur des 

substrats TiO2 pour la catalyse hétérogène. Plusieurs études menées sur des films LTO (111) 

épitaxiaux ont démontré que le PF5 ne joue pas un rôle aussi important que les espèces de 

surface Ti4+/Ti3+ dans la génération des gaz (figure 18 b).123,211–213  
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Figure 18: a) Schéma proposant l’évolution de la formation des espèces gazeuses au cours des deux premiers cycles 

d’une cellule LTO/Li métal avec un électrolyte LiPF6 1M dans EC : PC électrolyte, les numéros se réfèrent aux 

mécanismes réactionnels présentés dans le tableau. b) Propositions de mécanismes réactionnels de la formation de gaz 

impliquant le Ti4+ de la surface de LTO. 

Les volumes de gaz générés, jusqu’à 1,5 cm3 avec un électrolyte EC porté à 50°C en présence 

de LTO, ne sont pas négligeables ramenés au volume de 6,7 cm3 des cellules type 034352 

3x43x52 mm123 (figure 19 a). Les gaz s’accumulent et ne peuvent être évacués sans perte 

d’étanchéité de la cellule. La pression au sein de la cellule peut augmenter (figure 19 b) et risque 

de conduire à la formation de bulles de gaz, entrainant une perte de contact entre l’électrolyte 

et l’électrode.  
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Figure 19 : a) volumes des gaz générés dans des cellules de type 034352 à 25 et 50°C lorsque le LTO ou le TiO2 rutile 

sont plongés pendant 3 mois dans les conditions A : solvants sans sels de lithiums ; B : solvants +LiPF6 ; C : 

Electrolyte sans LTO123 ; b) photos de « pouch cells » LTO/NMC avant l’introduction de l’électrolyte, après 

introduction de l’électrolyte, après deux cycles complets (100% SOC) et un chauffage à 80°C pendant 120h.  

I.3.3 Optimisation des interfaces  

Qu’il s’agisse des mécanismes de formation de la SEI ou des réactions de production d’espèces 

gazeuses, ces phénomènes trouvent leur origine à l’interface entre l’électrolyte et les électrodes. 

Dans la littérature, il se dégage deux principales stratégies qui pourraient permettre d’aboutir à 

un compromis pour mieux maitriser les phénomènes interfaciaux. L’une est axée sur la 

recherche d’une nouvelle formulation de l’électrolyte par l’ajout d’additifs, l’autre sur la 

modification et le contrôle de la réactivité de surface des matériaux d’électrode par des 

revêtements passivant.  

Stratégies indirectes par l’utilisation d’additifs  

Des additifs peuvent être ajoutés à l’électrolyte pour améliorer la stabilité de la SEI et de ce fait 

améliorer les performances électrochimiques et la durée de vie des batteries. Les mécanismes 

de formation de la SEI étant impactés par l’utilisation d’additifs, les pertes irréversibles de 

capacité et l’efficacité coulombique des premiers cycles le sont également. Burns et al.191 ont 

montré que l’utilisation d’un nombre croissant d’additifs, indépendamment de leur nature, 

conduit à l’augmentation du nombre de cycles avant arrêt de la batterie ainsi qu’à l’amélioration 

de l’efficacité coulombique (figure 20).  
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Figure 20: a) nombre de cycles avant arrêt de la batterie; b) efficacité coulombique en fonction du nombre 

d'additifs.191 Les étoiles représentent des ajouts de plus en plus important de VC : 1,5%, 3%, 4,5% et 6% de VC 

équivalent à 1, 2, 3 et 4 additifs, les carrés blancs représentent les valeurs moyennées pour l’ensemble des tests. 

Une première catégorie d’additif peut être qualifiée d’additif de réduction. Ces composés 

possèdent des potentiels de réduction plus élevés que ceux des solvants de l’électrolyte, ils sont 

donc susceptibles de réagir en premier pour former les premières couches organiques à la 

surface des électrodes et faciliter la formation de la SEI.157 En effet, ces premières couches 

organiques écrantent les surfaces et désactivent leurs propriétés catalytiques. Deux sous-

groupes d’additifs se distinguent : les monomères polymérisables et les agents réducteurs.  

Le mécanisme des monomères polymérisables repose sur une polymérisation initiée par 

l’électrochimie : les monomères possèdent des liaisons conjuguées qui peuvent s’ouvrir pour 

former des espèces radicalaires qui peuvent propager la polymérisation (figure 21).  

 

Figure 21: Mécanisme de polymérisation des additifs induit par éledctrochimie157. 

Parmi ces monomères, les plus couramment rencontrés sont rassemblés figure 22 : le carbonate 

de vinylène (VC),214–218 le carbonate vinyl-éthlylène (VEC),219,220 le carbonate d’éthyl-allyl 

(AEC)221 et l’acétate de vinyl222. Bernhard et al.204 ont montré que le VC joue également un 

rôle important dans la réduction des dégagements gazeux de H2 et CO2 issus de traces 
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d’humidité dans l’électrolyte, en impactant les processus de réduction à l’origine de la 

formation de la SEI.  

Les agents réducteurs interviennent dans la formation de la SEI par l’adsorption de leurs 

produits de réduction sur les sites catalytiques actifs de la surface des matériaux d’électrode. 

L’affinité avec les fractions moléculaires alors présentent en surface facilite par la suite la 

formation de la SEI. Plusieurs familles d’agents réducteurs efficaces sont rapportées dans la 

littérature : à base de sulfures (SO2,
223,224 CS2,

225 polysulfures Sx
2-, 226,227 le sulfite d’éthylène228–

230…), à base de protoxyde d’azote N2O
226 (nitrate,231 nitrite…) et enfin les composés halogénés 

(le carbonate d’éthylène halogéné,229,232–234 les lactones halogénées, le chloroformate de 

méthyle235…). Les composés halogénés sont particulièrement intéressants puisque leurs 

produits de réduction forment des espèces halogénées en surface, ce qui facilite les réactions 

avec les groupements carbonyles (>C=O) qui viennent alors enrichir la SEI et la rendre d’autant 

plus passivante.  

 

Figure 22: 1-4 : additifs monomères : 1 Carbonate de Vinylène (VC), 2 Carbonate d’éthyle-vinylène (VEC), 

Carbonate éthyle-allyle, 4 Acétate de vinyle ; 5-7 : agents réducteurs :5 Carbonate d’éthylène halogéné, 6 Lactone 

halogéné, 7 Chloroformate de méthyle (modifié de 157).  

Parmi ces composés halogénés, le carbonate de fluoroéthylène (FEC) a prouvé son efficacité 

pour une multitude de systèmes. En améliorant la rétention de capacité et limitant le dégazage 

de cellule Si vs. Li métal236 par exemple. Markevich et al.237 ont obtenu des améliorations de 

performances remarquables avec des cellules complètes à haut potentiels LiCoPO4/Si et le FEC 

comme co-solvant (figure 23). Les auteurs expliquent ces performances par la réduction 

d’espèces HF dans l’électrolyte ainsi que par le fait que le FEC participe à la formation d’un 

film protecteur à haut potentiel sur l’électrode LiCoPO4 plus efficace et plus rapidement formé 

que des films issus d’électrolyte à base d’EC. Xu et al.238 ont montré des effets bénéfiques à 

l’utilisation de 2 % de FEC pour des systèmes LNMO vs. Li métal et Liu et al.239 sur des 

systèmes LCO vs. carbone graphite avec 5 % de FEC.  
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Figure 23: Capacité en décharge en fonction du nombre de cycle entre 3,5 et 5,2 V à C/5 pour des cellules 

LiCoPO4/Si.237 

Stratégies directes par la modification de l’interface 

Une autre stratégie consiste à envisager la réactivité de l’interface de l’autre versant, par la 

surface de l’électrode. Cette stratégie est plus directe, car la réactivité du matériau d’électrode 

est modifiée avant même son utilisation en électrochimie. Elle est aussi plus contrôlée, car les 

matériaux synthétisés sont plus stables et les équilibres des espèces et réactions de réduction 

dans les électrolytes ne sont pas toujours pleinement connus ou maitrisables.  

La modification de l’interface se présente sous la forme d’un revêtement (« coating »), déposé 

ou crû à la surface du matériau d’électrode. Une grande variété de revêtements a été étudiée sur 

l’ensemble des matériaux d’électrodes, négatives ou positives.  

Dans le cas de LTO, l’influence des « coatings » a été plus largement étudiée que l’apport des 

additifs, du fait de son relatif haut potentiel de travail (peu adapté aux agents réducteurs) et du 

fait que LTO peut fonctionner correctement à haut régime à température ambiante sans que la 

SEI ne soit particulièrement épaisse.240 La littérature se concentre majoritairement sur des 

« coatings » à base de carbone développés dans le but d’améliorer la conductivité électronique 

des matériaux bruts LTO.128–135 Les revêtements de carbone peuvent de plus recouvrir les sites 

catalytiques actifs à la surface des particules de LTO et constituer une barrière physique entre 

LTO et l’électrolyte. Han et al.241 ont ainsi montré qu’il est possible de modifier la réactivité de 

l’interface LTO/électrolyte à l’aide d’un coating de carbone et de réduire la résistance électrique 

induite par la SEI. Le revêtement de carbone, fonctionnant de pair avec la SEI formée à sa 

surface, offre une protection efficace contre les réactions avec l’électrolyte mais également 

contre la formation d’espèces gazeuses.242,243 D’autres matériaux ont été étudiés comme 

potentiels revêtements de protection : le ZnO,200 AlF3,
244 NiOx,

245 TiNx
246 et Li3PO4.

247 
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Figure 24: à gauche : cellules « pouch cells » LTO/NMC en haut et LTO +coating Carbone / NMC en bas. Les cellules 

sont chargées une première fois puis stockées à 25°C pendant 3 mois, la cellule avec  LTO-C ne présente pas de 

gonflements123. A droite, image MET d’une particule LTO et de son « coating » de Li3PO4.247  

Comme expliqué précédemment, le NCA présente une instabilité structurale en surface 

conduisant à la formation de phases successives spinelle et rock-salt. Dans le cas de NCA, 

l’intérêt pour la modification de surface est donc différent que pour  LTO. En effet, les 

revêtements de surface ont pour objectif premier de stabiliser la structure en surface, avant de 

constituer une protection contre les réactions de dégradation en surface. Cette problématique 

est d’actualité pour le matériau NCA, comme en témoignent les récentes études menées à ce 

sujet. Des « coatings » de AlF3,
248 Al2O3,

249 SiO2,
250 CeO2,

251 TiO2,
43 V2O5,

252 Co3O4,
253 

Li2ZrO3
254 ou encore CoPO4

255 ont apporté des améliorations significatives en terme de stabilité 

structurale et de performances électrochimiques.  

I.4 La fluoration  

La fluoration des matériaux d’électrode a été envisagée par Nakajima et al.256 à la fin des années 

90. Les auteurs se sont d’abord intéressés au comportement de carbone graphite fluoré en 

surface, ce matériau étant le plus largement utilisé à cette époque. Ce groupe a par la suite 

exploré d’autres procédés de fluorations pour des résultats similaires. La table 5 rassemble une 

sélection d’articles et de résultats de la littérature pour différents matériaux d’électrodes 

négatives.  
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Table 5: Sélection d'études sur les bénéfices de la fluoration pour les matériaux d'électrodes négatives. 

Electrodes Négatives  

Matériau Procédé Observations Ref 

Carbone graphite  Solide- gaz F2  

80-520°C,  

2-10 min, mode statique 

6,0 – 14,6 at% et 7,1 – 18,1 at% F en surface 

(XPS) 

Amélioration des capacités de 5 - 10% pour 2 

min d’exposition.  

256 

(1999) 

Carbone graphite Plasma radiofréquence de F2, 

150-500°C,  

60 – 180 min 

Formation de liaisons ioniques C-F 

3,3 – 11,5 at% F en surface (XPS) 

Capacités augmentées de 5 – 15% 

Légère augmentation des efficacités 

coulombiques (10 cycles) 

257 

(2002) 

Carbone graphite Plasma radiofréquence de CF4, 

moins de 100°C, 30 – 180 min 

3,3 – 11,5 at% F en surface (XPS) 

382 mAh.g-1 pour 60 min. (362 mAh.g-1 pour 

la référence)  

258 

(2002) 

Li4Ti5O12 (LTO) Solide – gaz F2 

25 – 150°C  

(optimum 70 – 100°C) 

2 min  

28,1 – 35,3 at% (XPS) 

150 mAh.g-1 à 60 mA.g-1  

(ref. à 147 mAh.g-1) 

126 mAh.g-1 à 300 mA.g-1  

(ref à 115 mAh.g-1) 

Désordre de la structure en surface 

259 

(2009) 

TiO2 (B) Solide gaz F2 1h à température 

ambiante 

Formation de Ti-F 

+12% de capacité pour 50 cycles 

C-rate améliorée, impédance réduite 

260 

(2014) 

Li4Ti5O12 (LTO) NH4F voie solide 1 m% 300°C 

pdt 2h  

5 at% (XPS) 

+16% de capacité (100 cycles)  

C-rate améliorée, polarisation réduite 

Formation d’environnement Li-F 

Présence de Ti3+ (discutable)  

261 

(2017) 

Li métal  Fluoropolymère CYTOP à 

250°C (libération de F2) 

25-100 nm d’épaisseur LiF 

Stabilité sur 600 cycles Impédance réduite  

C-rate améliorée  

262 

(2017) 

Li métal Solution PVDF-DMF déposée 

sur film Li métal (40 secondes) 

Formation de LiF 

Capacité et rétention améliorée  

(120 mAh.g-1 contre 30 mAh.g-1 après 200 

cycles) 

263 

(2019) 
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Ces études portent un intérêt particulier pour la réactivité des matériaux avec les agents fluorant 

et cherchent à corréler les nouvelles propriétés électrochimiques avec les réactivités de surface 

des matériaux fluorés. Plusieurs auteurs mettent en avant le caractère passivant 

d’environnement en surface tel que Li-F. Cependant, à notre connaissance, aucune étude ex situ 

n’a été menée sur le pouvoir passivant de la fluoration et son impact sur la SEI en surface 

d’électrodes cyclées. Une première piste permettant d’expliquer le caractère passivant de la 

fluoration vis-à-vis des réactions de dégradation en surface du matériau LTO a été donnée par 

Park et al.264. Les auteurs ont étudié les comportements photo-catalytique et photo-

électrochimique de TiO2 fluorés. Ils démontrent des différences de réactivité en surface dues à 

la fluoration et en déduisent que le fluor en surface agit comme un piège à électrons. Du fait de 

sa grande électronégativité, le fluor inhibe les transferts d’électrons vers la surface et capte les 

électrons. Nous en déduisons que ce principe pourrait s’appliquer aux matériaux d’électrodes, 

la fluoration empêchant les transferts d’électrons depuis la surface de LTO vers l’électrolyte, 

prévenant une partie des réactions de dégradation initiées par des électrons.  

Plus récemment, un intérêt certain pour la fluoration des matériaux d’électrodes positives 

apparait : en effet les matériaux dit à haut potentiel (supérieur à 5 V) fonctionnent au-delà du 

domaine de stabilité des électrolytes conventionnels et nécessitent une protection contre les 

réactions de dégradation (table 6). De plus, la fluoration permet de stabiliser les structures en 

surface des matériaux NMC et NCA, connus pour leurs réorganisations de surface (figure 25). 

Enfin, un dernier point où la fluoration des matériaux d’électrode positive pourrait être 

bénéfique, concerne la dissolution de métaux dans l’électrolyte. Nordh et al.265 ont montré que 

le manganèse du matériau LiMn2O4 se dissout dans l’électrolyte et forme des espèces MnF2 au 

sein de la SEI à la surface de la négative. Gieu et al.266 ont par la suite montré que cette 

dissolution est nocive pour l’électrode négative et le bon fonctionnement de la batterie.  
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Table 6 : Sélection d'études sur les bénéfices de la fluoration pour les matériaux d'électrodes positives. 

Electrodes Positives 

Matériau Procédé Observation Ref 

LiFePO4 (LFP) Solide-gaz NF3 0,02 – 0,05 m%, 16 – 22 at% de F 

Amélioration des capacités de 10% 

Légère amélioration de la stabilité 

thermique  

267 

(2013) 

LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 

(NCA) 

NH4F en solution 5h 

(2, 4 et 6 mol%) 

Calcination à 420°C, 4h 

9,9 at% de F (EDS) 

Composés fluorés : capacités et C-rate 

inférieures  

+25% de rétention de capacité à 55°C après 

50 cycles 

268 

(2015) 

LiNi0.5Mn1.5O4 (LNMO) Co-précipitation et post-

traitement à 900°C pdt 30 

min et 600°C pdt 5h 

+3% de rétention de capacité sur 50 cycles  

Stabilité améliorée à haut potentiel  

Formation d’environnements Li-F 

269 

(2016) 

LiNi0.5Mn1.5O4 (LNMO) NH4F en solution ratio 1 :5 

avec LNMO, post traitement 

6h/300 -900°C 

+17% de rétention de capacité sur 300 

cycles  

Impédance réduite  

270 

(2017) 

LiCoMnO4 Synthèse voie solide en 

présence de LiF, 800°C 10h 

+ 650°C 10h, broyage puis 

650°C 72h 

Entre 5 et 10 at%  

+18% de capacité  

+20% de stabilité à 5,2V vs Li+/Li 

271 

(2017) 

LiNi0.5Mn1.5O4 (LNMO) Cristaux « Flux-growth » sur 

lit fluidisé LiCl-KCl (800°C 

– 20h)  

DFT+U des environnements fluorés  

C-rate amélioré, impédance réduite 

Rétention de capacité améliorée pour 

LNMOF0.1 

272 

(2017) 
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Figure 25: Représentation schématique et apports de la fluoration en cœur d'une particule de NCA268. 

I.5 Conclusion  

À l’issue de ce passage en revue de la littérature, il en ressort que les aspects d’interface au sein 

d’une batterie occupent une place essentielle dans le fonctionnement des batteries Li-ion. Les 

multiples interfaces entre les constituants des batteries, notamment les matériaux d’électrode 

avec l’électrolyte ont un impact important sur les performances. Pour que les interfaces 

électrodes/électrolyte ne soient pas limitantes, plusieurs auteurs rappellent avec insistance de 

l’importance de l’ingénierie des surfaces. Leanza et al.273 démontrent théoriquement par des 

calculs DFT et expérimentalement par XPEEM et XAS, l’influence qu’ont les espèces 

adsorbées issues de l’électrolyte sur les niveaux d’énergie en surface de LTO à l’état chargé ou 

déchargé. Ils en concluent que ce type d’étude doit être mené pour l’ensemble des matériaux 

d’insertion pour suppléer l’ingénierie de surface, qu’ils jugent nécessaire pour obtenir des 

batteries sûres et endurantes. Xu et al.274 quant à eux, expriment clairement le besoin de 

modifications à la surface de matériaux type NCA ou NMC avant d’envisager toute 

amélioration des performances de ces matériaux.  

La fluoration en surface des matériaux d’électrode, positifs ou négatifs, s’inscrit pleinement 

dans cette optique. Notre étude porte sur la modification de surface des deux matériaux 

d’électrodes négatives : TiO2 et Li4Ti5O12 (LTO) et du matériau d’électrodes positives 

LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 (NCA). La première étude sur le matériau TiO2 constitue un premier 

travail prospectif, nous permettant de mettre en place notre démarche. Nous nous sommes 

intéressés dans un premier temps à la réactivité de TiO2 vis-à-vis du fluor, puis dans un second 

à la réactivité de surface en électrochimie d’électrodes de TiO2. Cette démarche a été par la 

suite enrichie et appliquée au matériau Li4Ti5O12. La question de la génération de gaz, connue 
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pour être un frein à l’utilisation de LTO, est également abordée. La fluoration présente en effet 

un intérêt pour moduler le caractère catalytique de la surface de LTO. Enfin, le dernier volet de 

la thèse se concentre sur le comportement électrochimique du matériau NCA fluoré. 
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Ce chapitre développe l’ensemble des procédés de synthèses et des techniques 

expérimentales employées pour mener à bien l’étude des effets de la fluoration des matériaux 

d’électrode sur le fonctionnent des batteries Li-ion. Pour une compréhension plus globale de 

l’influence de la fluoration, une approche multi-échelles au niveau des composants d’une 

batterie a été mise en place (figure 1). Elle consiste en l’étude des batteries en se focalisant à 

trois niveaux différents :  

- Le premier niveau concerne le matériau fluoré lui-même, c’est-à-dire les poudres des 

matériaux actifs avant introduction dans les électrodes. Cette première partie de l’étude 

se concentre sur la réactivité des matériaux vis-à-vis du fluor et l’impact qu’a celui-ci 

sur la structure cristallographique des matériaux. Pour cela, le recoupement 

d’informations issues d’un panel de techniques a permis la caractérisation du cœur des 

matériaux (bulk) par la DRX et la RMN 19F, de la sous-surface par la spectroscopie 

Raman et enfin de l’extrême surface par les méthodes de spectroscopie de 

photoélectrons à rayonnement X (XPS) et d’électrons Auger (AES).  

- Le deuxième niveau se concentre sur l’étude des électrodes formulées et les effets de 

l’incorporation des matériaux fluorés en leur sein. L’interface entre l’électrode et 

l’électrolyte, c’est-à-dire la SEI qui découle de l’interaction entre ces deux derniers, a 

fait l’objet d’analyses détaillées par les spectroscopies de surface XPS et AES-SAM.  

- Enfin, le troisième niveau de l’étude est dédié à l’étude de l’influence des électrodes 

fluorées sur l’électrolyte et ses dégradations, en particulier les dégazages. Deux 

méthodes ont été employées, l’ATR-FTIR (Réflectance Totale Atténuée en 

Spectroscopie Infrarouge à Transformée de Fourier) qui permet, dans des conditions 

operando, l’étude du dégazage des espèces de l’électrolyte et la GC-MS 

(Chromatographie en phase Gaz – Spectroscopie de Masse) de caractériser les produits 

de dégradation. 
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Figure 1 : Schémas de la stratégie mutli-échelles mise en place pour l'étude des matériaux fluorés dans les batteries. 

Ce chapitre s’intéresse également aux stratégies, aux développements des dispositifs de 

caractérisations, ainsi qu’aux conditions d’analyses qui ont été nécessaires pour garantir la 

faisabilité et la fiabilité de ces analyses.  

II.1 Méthodes de fluoration : 

La chimie du fluor peut constituer un domaine de la chimie en soi, tant la réactivité de 

cet élément est singulière. Le fluor est l’atome le plus électronégatif, avec une électronégativité 

de 3,98 sur l’échelle de Pauling. Cela en fait un élément très réactif, et donc susceptible de 

former des composés avec la quasi-totalité des éléments tableau périodique. Ainsi, il existe un 

grand nombre de procédés de fluorations, utilisant une multitude d’agents fluorant : avec HF 

ou KF1, avec le fluor moléculaire F2
2,3, NH4F

4 ou encore avec un plasma radiofréquence de 

CF4
5,6, la liste est non-exhaustive.  

L’utilisation du fluor n’est cependant pas anodine, puisque sa grande réactivité amène une 

certaine dangerosité. Les agents fluorants sont généralement toxiques et il n’est pas nécessaire 

de rappeler le danger que peut représenter l’acide fluorhydrique (HF) (mortel par contact 

cutané, inhalation, ingestion, hautement corrosif) ou le fluor moléculaire (F2) (hautement 

corrosif, inflammable, régit avec l’humidité pour former du HF). Leur emploi nécessite un 
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savoir-faire particulier, afin d’effectuer des synthèses contrôlées en toute sécurité. En France, 

le réseau français du fluor (Groupement d’Intérêt Scientifique), dont l’Institut de Chimie de 

Clermont-Ferrand fait partie, réunit les laboratoires travaillant sur la chimie du fluor.  

Pour ces travaux de thèse, nous avons principalement utilisé deux agents fluorants : le 

difluorure de xénon pour le développement d’un procédé de fluoration facile à mettre en œuvre 

et pour la première fois appliqué à des matériaux d’électrodes, et le fluor moléculaire F2 pour 

un procédé plus classique.  

II.1.1 Fluoration atomique XeF2 : 

La plus grande partie des synthèses a été réalisée par fluoration atomique, avec le 

difluorure de xénon (XeF2) comme agent fluorant. C’est un composé relativement coûteux, dont 

l’utilisation à l’échelle industrielle est difficilement envisageable. Mais nous avons tout de 

même choisi de travailler en priorité avec cet agent fluorant car nous voulions que le procédé 

de fluoration soit simple et nécessite peu  d’équipements afin d’être facilement transposable 

d’un laboratoire à l’autre. La fluoration par le XeF2 permet en effet de simplifier 

considérablement le protocole de fluoration usuellement employé avec F2. En outre, l’utilisation 

du XeF2 présente l’avantage de ne pas nécessiter de dispositifs de sécurité aussi drastiques que 

pour des synthèses employant le fluor moléculaire F2 ou l’acide fluorhydrique HF. 

Les composés binaires du xénon ont été découverts au début des années 607. Parmi eux, on 

retrouve plusieurs fluorures tels que XeF6, XeF4 ou XeF2. Le difluorure de xénon peut être 

obtenu relativement facilement et de plusieurs façons, à partir d’un mélange gazeux de xénon 

et de fluor exposé à une source d’énergie8 (UV, lumière du soleil, décharge électrique…). 

L’énergie de dissociation de la liaison F-F est de 158 kJ.mol-1, soit la valeur d’énergie de 

dissociation la plus faible de l’ensemble des molécules diatomiques. A l’opposé de la très forte 

énergie de liaison du fluor avec d’autres éléments, une liaison F-F est facilement dissociable. 

Ainsi le fluor moléculaire réagit facilement avec d’autres substances, même avec un gaz rare 

comme le xénon et le krypton. Cependant le xénon doit être introduit en large excès pour 

prévenir la formation de tétrafluorure de xénon ou de fluorures supérieurs.  

Le difluorure de xénon se présente sous forme de cristaux transparents à température ambiante. 

Sa pression de vapeur saturante à 298 K est de 6,0.102 Pa, ce qui rend possible la sublimation à 

température ambiante. Il existe donc un équilibre entre une phase solide et phase gaz de XeF2.  
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𝑋𝑒𝐹2(𝑠) 
⇄ 𝑋𝑒𝐹2 (𝑔) 

Le XeF2 est acheté chez Sigma Aldrich et est mis dans des pots en PTFE pour la réaction 

(figure 2). Toutes les synthèses sont effectuées en boîtes à gants sous atmosphère d’argon, avec 

des taux d’oxygène et d’humidité inférieurs à 0,5 ppm. L’agent fluorant est disposé dans un 

petit creuset en PTFE à l’intérieur du pot contenant le matériau à fluorer.  

 

Figure 2 : pot en PTFE utilisé pour la synthèse des matériaux fluorés. 

Le gaz de difluorure de xénon a la particularité de se dissocier facilement pour former du fluor 

atomique in-situ9, qui peut alors réagir avec les matériaux que l’on souhaite fluorer. La 

dissociation entraîne également un dégagement gazeux de xénon. Ce procédé présente 

l’avantage ne pas générer de sous-produits de réaction, tout le fluor est consommé pour la 

réaction et le xénon ne nécessite pas de précaution particulière.  

𝑋𝑒𝐹2 (𝑔) → 𝑋𝑒(𝑔) + 2𝐹∙ 

Le fluor atomique possède une réactivité supérieure à celle du fluor moléculaire F2, de plus il 

diffuse d’avantage dans les matériaux du fait de sa faible dimension. Le fluor atomique se 

recombine ensuite en fluor moléculaire et l’équilibre suivant s’établit : 

2𝐹∙ ↔ 𝐹2 

La réactivité du fluor atomique 𝐹∙ étant supérieure à celle du fluor moléculaire, il est consommé 

lors de la réaction avec le matériau d’électrode. L’équilibre est alors déplacé dans le sens de la 

formation du fluor atomique au détriment du fluor moléculaire F2. Cet équilibre permet de 

maintenir un apport régulier en fluor atomique sur plusieurs heures dans nos conditions de 

synthèse.  

Nous avons procédé aux synthèses des matériaux fluorés selon les conditions présentées table 1. 

Un pourcentage massique de XeF2 est calculé à partir de la quantité de matériau à fluorer. Nous 
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avons travaillé avec des lots de 150 mg environ de matériau à fluorer. Les quantités d’agent 

fluorant sont faibles, de façon à ne fluorer que la surface des matériaux.  

 

Table 1 : Conditions de synthèse avec le difluorure de xénon. 

 % massique de 

XeF2 (incertitude 

type 0,3 mg) 

% atomique de 

XeF2 

Temps 

d’exposition 

Nom des 

échantillons 

Condition 1  7,5 20,3 1h30 LowF 

Condition 2  12,0 32,6 1h30  

Condition 3 15,0 40,7 1h30  

Condition 4 7,5 20,3 3h30 HighF 

 

Seules les conditions de synthèse 1 et 4 ont été retenues pour cette étude, car elles permettent 

d’obtenir deux taux de fluoration nettement différents et reproductibles ce qui permettra de bien  

comprendre les effets de la fluoration sur la réactivité des matériaux d’électrodes. Ces deux 

conditions ont également l’avantage de consommer des quantités réduites d’agent fluorant. Les 

conditions 1 et 4 sont nommées LowF et HighF, respectivement.  

Après 3h30 d’exposition, une observation visuelle permet de constater que le difluorure de 

xénon est entièrement consommé. Il est donc possible d’estimer le taux fluoration, en supposant 

que tout le fluor dégagé par la sublimation ait réagi avec le matériau à fluorer. Nous avons ainsi 

estimé les taux de fluoration dans les conditions LowF à partir des taux de fluoration de la 

condition HighF, tout en supposant que la cinétique de sublimation est d’ordre zéro. À titre 

d’exemple, quelques estimations de taux de fluoration pour des matériaux LTO : 

Table 2 : Estimations des taux de fluoration pour deux lots de LTO. 

 Masse de LTO (mg) 

(incertitude type 

0,2 mg) 

Masse de XeF2 

(mg) (incertitude 

type 0,3 mg) 

« Masse » de 

fluor (mg) 

% massique 

estimé 

LTO_9 (LowF) 155,0 11,4 2,56 0,8 

LTO_10 (HighF) 150,7 11,7 2,63 1,7 

 

Dans le but d’obtenir des estimations les plus précises possibles, nous avions comme objectif 

de déterminer expérimentalement l’ordre de la réaction et ainsi obtenir une loi de cinétique pour 
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la sublimation du XeF2. De cette façon il nous aurait été possible de connaître la quantité de 

fluor dégagé en fonction du temps de réaction. Pour cela, nous avons effectué des mesures de 

suivi de pression et de température au cours de la sublimation du XeF2 à l’aide d’une jarre 

équipée de capteurs et connectée à un logiciel d’acquisition (figure 3). La détermination de 

l’ordre de réaction s’est avérée complexe. En effet la réaction de sublimation semble avoir un 

ordre de réaction fractionnaire, certainement dû à la recombinaison d’une proportion des 

radicaux de fluor pour former du difluor.  

 

Figure 3 : à gauche Jarre PM Grid Control de Retsch, à droite, graphique présentant l'évolution de la pression et de 

la température au cours de la sublimation de XeF2. 

II.1.2 Fluoration moléculaire F2 : 

Nous avons également procédé à la fluoration de nos matériaux actifs par le procédé de 

fluoration directe ou fluoration moléculaire. Les synthèses ont été réalisées à température 

ambiante en mode dynamique.  

Le dispositif de synthèse développé à l’ICCF est présenté figure 4. Il est constitué d’un four 

tubulaire d’un litre de volume, étanche et régulé en température. Le réacteur tubulaire du four 

est constitué de nickel passivé par une couche de NiF2. La passivation doit se faire au préalable 

de la synthèse pour que le fluor injecté ne réagisse pas avec les parois du four, ce qui 

engendrerait une erreur sur les quantités de fluor utiles. Pour cela, le four est porté à 500°C sous 

un flux de F2 pendant 12h. Pour la synthèse, l’enceinte est tout d’abord purgée par un flux de 

diazote pur (N2) à 100 mL.min-1 pendant 1h. Cela permet d’éliminer les traces d’humidités et 

de dioxygène résiduel. Il est important de correctement éliminer les traces d’humidités puisque 

le fluor moléculaire F2 réagit très facilement avec celles-ci pour former de l’acide fluorhydrique 

HF. À ce débit de N2, 20 minutes sont nécessaires pour totalement purger le tube, ce qui 
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équivaut à trois purges successives. Un système de vannes automatiques avec débitmètre 

permet l’injection du F2 à 10 mL.min-1, dilué dans le diazote à 30 mL.min-1 pendant 15 minutes 

(le fluor moléculaire ne réagit pas avec l’azote moléculaire). Enfin une dernière purge est 

effectuée avec le diazote à 100 mL.min-1 pendant une heure pour évacuer toutes traces de fluor 

et stopper la réaction.  

À la sortie du réacteur, le fluor n’ayant pas réagi est piégé dans un tamis moléculaire. Le tamis 

contient un mélange d’hydroxyde de sodium et d’hydroxyde de calcium. Le fluor réagit avec la 

chaux pour former CaF2 et la proportion d’HF formée par réaction avec l’humidité réagit selon 

la réaction suivante pour former un précipité inerte NaF : 

𝑁𝑎𝑂𝐻(𝑎𝑞) + 𝐻𝐹(𝑔) → 𝑁𝑎𝐹(𝑠) + 𝐻2𝑂(𝑙) 

 

Figure 4 : Photo du banc de fluoration moléculaire à l'ICCF. 

Les taux de fluoration peuvent être estimés à partir de la prise de masse des échantillons. Ainsi, 

les matériaux sont pesés avant et après fluoration (table 3). Nous pouvons remarquer que la 

quantité de fluor réagissant avec le LTO dépend de la position de l’échantillon dans le four 

tubulaire et de la quantité de matière dans le batch. Pour la suite de notre étude et garantir une 

meilleure répétabilité, nous avons travaillé avec les batchs de LTO_F2 en position centrale et 

avec des quantités d’environ 150 mg.  
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Table 3 : Estimation des % massiques de fluor avec la fluoration F2. 

Échantillon Position 

dans le 

four 

Masse de 

départ m0 (mg) 

(incertitude 

type 0,1 mg) 

Masse après 

fluoration mF 

(mg) 

(incertitude 

type 0,1 mg) 

Prise de 

masse Δm 

Estimation du 

% massique de 

fluor  

Formule 

LTO_F2_1 Entrée 151,5 169,3 17,8 ≈12 Li4Ti5O12F2.85 

LTO_F2_2 Au centre 144,6 156,3 11,7 ≈8 Li4Ti5O12F1.96 

LTO_F2_3 Sortie 57,4 71,1 13,7 ≈24 Li4Ti5O12F5.77 

 

II.1.3 Stabilité de la fluoration par Analyse Thermogravimétrique (ATG) : 

Immédiatement après les fluorations, nous avons procédé à des analyses 

thermogravimétriques (ATG) pour connaitre la plage de stabilité en température des fluorations 

pour le matériau LTO. Des estimations des quantités de fluor ont été effectuées, l’appareil ayant 

une incertitude d’1% massique. Un appareil dédié aux produits fluorés a été utilisé, l’ensemble 

des composants en contact avec les produits de dégradation sont passivés d’une couche de fluor 

protectrice. 

La figure 5 présente les pertes de masses des matériaux LTO LowF et HighF portés en 

température jusqu’à 600°C à raison d’1°C/min sous air. Les échantillons fluorés sont 

systématiquement comparés à un échantillon de référence non fluoré (NoF). Le matériau de 

référence perd 1,2 % massique entre la température ambiante et 600°C. Il s’agit très 

probablement de traces d’eau et de contaminants de surface qui sont éliminés avec l’élévation 

de la température. On note que les matériaux fluorés ont un comportement hygroscopique 

relativement marqué, puisque nous avons pu identifier une prise en masse de plusieurs 

échantillons LowF au cours des 200 premiers degrés de l’analyse. La prise en masse diffère 

selon le temps de stockage de l’échantillon à l’air : 3,0 % pour un échantillon analysé 

immédiatement après être sorti d’un environnement inerte (boîte à gants) (LTO LowF), et 0,7% 

pour un échantillon stocké à l’air pendant 4 heures (LTO LowF-2). Entre 200 et 600°C, le 

matériau LTO LowF perd 0,8 % massique, ce qui correspond à l’estimation de la quantité de 

fluor que nous avons faite précédemment. Pour le matériau LTO HighF stocké sous atmosphère 

protectrice, une perte de masse de 1,2 % massique est enregistrée avant 200°C, ce qui semble 

correspondre aux traces d’eau. Entre 200°C et 600°C, l’échantillon perd 2,2 % massique, valeur 

proche des 1,7% estimés (Table 2), qui correspond très probablement au fluor ayant réagi.  
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Figure 5 : Analyses thermogravimétriques à gauche pour LTO LowF, 1er et 2ème batch, à droite pour LTO HighF. 

 

Comparons maintenant les courbes ATG des composés fluorés par XeF2 des composés fluorés 

par F2. La courbe ATG du LTO fluoré avec le fluor moléculaire (figure 6) présente une perte 

en eau sensiblement plus importante (0,9 % massique) que le composé référence LTO NoF, 

alors qu’entre 200 et 600°C la quantité de fluor dégagée est nettement plus importante que pour 

les échantillons fluorés avec XeF2. La perte de masse est de 8,1 % massique, valeur proche de 

celle estimée (Table 3).  

 

 

Figure 6 : Analyse thermogravimétrique de LTO F2_2 

De part ces études, nous avons remarqué que la stabilité en température du fluor à la surface du 

LTO dépend de la quantité de fluor greffé. En effet, le fluor est d’autant plus stable en 

température que sa quantité est faible ; jusqu’à 200°C pour le matériau LTO LowF, tandis que 

pour le matériau LTO HighF, le dégagement du fluor semble se faire à plus basse température, 

vers 180°C. Dans le cas du LTO F2, le dégagement de fluor débute vers 150°C. Malgré cette 

disparité, la plage de stabilité en température est suffisante pour une application standard du 
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LTO fluoré comme matériau actif d’électrode, sachant que l’élévation de température maximale 

attendue est de l’ordre de 60°C dans une batterie Li-ion.  

II.1.4. Estimation des coûts matériaux de la fluoration : 

Plusieurs procédés de fluoration sont présentés dans la littérature, des synthèses solide-gaz avec 

du fluor moléculaire F2, des procédés plasma radiofréquence, des synthèses en solution ou par 

voie solide. Nous avons cherché à évaluer les coûts du procédé de fluoration moléculaire, un 

procédé qui peut être réaliste pour une application industrielle (haut rendement, « up-scale » 

possible, peu énergivore).  

Pour ce faire, nous avons estimé qu’il faut faire réagir entre 0,5 et 1% massique de fluor en 

surface du LTO pour être efficace. Une fluoration de 0,6% massique représente 3,16x10-2 mole 

de fluor pour 100 g de LTO, tandis que 0,9% massique représente 4,74x10-2 mole de fluor. Peu 

de fournisseurs ont l’autorisation et la compétence pour vendre du fluor, Solvay fournit une 

bouteille de F2 contenant 2,2 kg de fluor (28 bars, 50 L) et facturée 2400 €. Ce qui représente 

respectivement 6,54 €.kg-1 de LTO pour LowF et 9,72 €.kg-1 de LTO pour HighF. Pour estimer 

si le surcout au prix du LTO est significatif, les couts des composants d’une batterie classique 

ont été estimés pour un système composé d’électrodes d’1 m² carré (figure 7). Les prix à la 

tonne/ au kilogramme / au mètre carré de chaque composant sont donnés dans la table 4. A titre 

de référence, le prix d’une batterie à base d’électrodes positive et négative fluorées est comparé 

à celui de cellules utilisant un additif VC ou un additif FEC.  

Table 4 : Prix des composants d’une batterie, prix donnés par le fournisseur chinois Xiamen TOB New Energy 

Technology, contacté en novembre 2018.  

Electrolytes (en € par tonne) Electrodes (€ au kilogramme) 

EC 1500 NCA 30 

DMC 850 LTO 40 

PC 2000 Carbone black 20 

EMC 3800 PVDF 40 

LiPF6 300 Cuivre 20 

VC 30 000 Aluminium 3,5 

FEC 1 000 000 Celgard  5/m² 
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Les électrolytes E001, E020 et E054 sont des compositions vendues par la société Solvionic. 

La fluoration, LowF ou HighF n’a pas d’impact significatif sur le cout d’une batterie au mètre 

carré d’électrode (LowF +30 cts, HighF +40 cts), tout comme l’ajout d’1 % massique de VC 

ne représente que 80 cts. Cependant, l’emploi du FEC, même à 2% massique, a pour 

conséquence l’augmentation du prix de la batterie de 51,5 €, ce qui représente 75% du prix des 

composants de la batterie.  

 

 

Figure 7: en haut : schéma de cellules fluorées et non fluorées et estimation des couts de chaque composant pour 1m², 

en bas diagrammes des proportions des couts de chaque composant pour les cellules en question. Les estimations ont 

été faites à partir des prix communiqués par le fournisseur chinois Xiamen TOB New Energy Technology, contacté en 

novembre 2018. 
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II.2 Caractérisations électrochimiques : 

Pour évaluer l’influence de la fluoration sur le comportement des batteries en cyclage, 

nous avons procédé à des caractérisations électrochimiques à partir d’électrodes que nous avons 

préparées. Les études des propriétés électrochimiques des matériaux fluorés menées dans le 

cadre de cette thèse n’ont pas pour unique objectif d’atteindre de meilleures performances mais 

également de  caractériser la nouvelle réactivité des matériaux fluorées vis-à-vis du lithium afin 

de comprendre les mécanismes mis en jeux par la fluoration. 

Deux types d’électrodes ont été employés : des électrodes autosupportées dans le cas du 

dioxyde de titane (TiO2) et des électrodes déposées par enduction pour l’ensemble des autres 

matériaux (LTO, NCA, LCO, LCP…). Les électrodes sont dans les deux cas constituées d’un 

mélange intime du matériau actif, de noir de carbone pour améliorer la conduction électronique 

de l’électrode et d’un liant polymère pour assurer la tenue mécanique de l’ensemble.  

Le procédé de préparation des électrodes autosupportées est relativement simple et aucun 

solvant n’est nécessaire. Il consiste à mélanger dans un mortier en agate, le matériau actif au 

noir de carbone ainsi qu’au liant polymère en une seule étape. Pour les électrodes 

autosupportées, le polytétrafluoroéthylène (PTFE) est utilisé comme liant polymère. Il permet 

d’obtenir des électrodes souples. Cette façon de procéder donne rapidement un grand nombre 

d’électrodes, facilement manipulables. Cependant, l’emploi de PTFE comme liant polymère 

n’est pas idéal d’un point de vue percolation électronique, celui-ci ayant un fort caractère 

isolant, ce qui conduit à une polarisation marquée des électrodes au cours des cycles de charges 

et décharges10. Les électrodes autosupportées ont donc été uniquement utilisées pour les 

matériaux TiO2. 

Pour les enductions d’encres, le procédé est différent. Le matériau actif est au préalable mélangé 

dans un mortier en agate avec le noir de carbone et le liant polymère. Le mélange est ensuite 

placé dans une jarre en agate auquel est ajoutée la N-méthyl-2-pyrrolidone (NMP), qui permet 

de solubiliser le polyfluorure de  vinylidène (PVDF) et d’obtenir une encre fluide. La quantité 

de NMP ajoutée doit être ajustée afin d’obtenir une encre thixotrope, ni trop fluide ni trop 

visqueuse. La suspension est mélangée au broyeur planétaire pendant 1 heure. L’étape suivante 

consiste à étaler l’encre, à l’aide d’un couteau de 150 µm de hauteur, de façon uniforme sur une 

feuille de cuivre ou d’aluminium. Le cuivre est utilisé comme collecteur de courant uniquement 

pour les électrodes négatives. Il n’est pas approprié pour les électrodes positives puisqu’il 

s’oxyde à un potentiel supérieur à 3,38 V vs Li+/Li°. À l’inverse, l’aluminium, moins couteux 
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que le cuivre, est utilisé comme collecteur de courant pour les électrodes positives, son potentiel 

d’oxydation étant de 1,38 V vs Li+/Li°. Les films sont ensuite séchés à l’air pendant 24 heures 

avant d’être découpés à l’emporte-pièce de 12,7 mm de diamètre. Les électrodes sont séchées 

au buchi, sous vide à 80°C pendant 12 heures puis stockées en boîte à gants sous atmosphère 

d’argon dont les taux d’O2 et d’humidité sont maintenus à moins de 0,5 ppm. Avant d’être 

montées en batterie, les électrodes sont pesées en boîte à gants et la masse de matériau actif est 

calculée comme ceci :  

𝑚 𝑎𝑐𝑡𝑖𝑣𝑒 =  %𝑚𝑎𝑠𝑠𝑖𝑞𝑢𝑒 𝑚𝑎𝑡.𝑎𝑐𝑡𝑖𝑓 ∗ (𝑚é𝑙𝑒𝑐𝑡𝑟𝑜𝑑𝑒 − 𝑚𝑐𝑜𝑙𝑙𝑒𝑐𝑡𝑒𝑢𝑟) 

Les formulations employées pour nos études sont résumées dans la table 5 ci-dessous : 

Table 5 : Résumé des formulations utilisées. 

Matériaux actifs Type d’électrode % 

massique 

de 

matériau 

actif 

% de noir de 

carbone 

% liant 

polymère 

Volume 

de NMP 

(µL) 

Hauteur de 

couteau 

(µm) 

TiO2/TiO2-F Autosupportées 80 14 (Y50A) 6 (PTFE) / / 

LTO/LTO-F 

 

Encres 80 14 (super P) 6 (PVDF) 700 150 

Encres 80 14 (super P) 6 (PVDF) 700 500 

Encres 90 5 (super P) 5 (PVDF) 400 150 

Encres 90 5 (super P) 5 (PVDF) 400 500 

NCA/NCA-F Encres 80 14 (super P) 6 (PDVF) 500 150 

 

Afin de caractériser les propriétés électrochimiques des matériaux, les électrodes ont été 

montées en pile bouton type CR 2032 en boîte à gants (figure 8). Cette configuration permet un 

montage rapide des batteries, facilite les branchements sur les appareils de mesures et ne 

nécessite pas beaucoup de matériau. Les batteries ont été assemblées en ½ piles (électrodes 

cyclées face au lithium métallique), ou en pile complète (LTO vs NCA). Dans le cas d’une 

batterie en ½ pile, les électrodes de TiO2 ou de LTO fonctionnent comme électrodes positives 

de la batterie.  

Pour l’ensemble des études, nous avons utilisé l’électrolyte commercial LP30 de Solvionic, qui 

est composé d’un mélange équivolumique d’éthylène carbonate (EC) et de diméthyle carbonate 

(DMC) sans additif. L’intérêt de travailler sans additifs est de simplifier la problématique de la 
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SEI (moins d’espèces présentent en surface, moins d’interactions possibles) et l’observation 

des effets de la fluoration à l’interface électrode/électrolyte.  

 

Figure 8 : Schéma de montage des piles boutons. 

Les cycles de charges et de décharges des batteries ont été effectués à courant constant 

(galvanostatique) à régime lent, C/5 (1 mole de Li / 1 mole LTO en 5h) afin de garantir que la 

SEI soit formée dans les meilleures conditions pour une caractérisation par des techniques de 

spectroscopies de surface. La charge ou la décharge complète du LTO se fait donc en 15 heures 

en considérant, qu’à ce régime, 0,2 Li+ est inséré par heure. L’application d’un régime lent 

permet la formation de la SEI dans des conditions plus proche de l’équilibre et permet de 

s’affranchir d’éventuels problèmes de diffusion du lithium dans l’électrolyte ou dans 

l’électrode. A l’issue des cyclages, les batteries sont de nouveau introduites en boîte à gant pour 

procéder à leur ouverture. Les électrodes sont collectées et lavées dans trois bains successifs 

d’1 mL DMC pur avec agitation, afin d’éliminer les résidus de sel d’électrolyte. De nombreuses 

études réalisées par le groupe surface de l’IPREM depuis 15 ans ont permis de vérifier ce 

phénomène et d’établir cette procédure fiable.  

II.3 Caractérisation structurelles 

Dans cette section sont décrites les techniques de caractérisation du cœur (bulk) ou de 

la « sous-surface » des matériaux. Ces techniques ont été employées pour évaluer l’influence 

de la fluoration sur la structure cristalline du matériau et identifier les sites réactionnels et les 

liaisons formées avec le fluor.  
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Bien qu’indispensables pour la compréhension de la problématique et la validation de certaines 

hypothèses, ces techniques n’ont pas été au cœur de nos études et n’ont pas fait l’objet de 

développement particulier.  

II.3.1 Diffraction des rayons X sur poudre (DRX) : 

Les structures cristallines des matériaux fluorés ont été décrites à l’aide la diffraction des 

rayons X. L’objectif est d’identifier si la fluoration entraine des modifications au niveau de la 

structure cristalline. La confrontation des diffractogrammes obtenus avec ceux des bases de 

données a permis d’identifier les phases cristallines en présence. De plus, l’affinement des 

profils de raie de diffraction a permis d’obtenir les paramètres de mailles expérimentaux de nos 

échantillons avant et après fluoration.  

 Principe et fonctionnement : 

La diffraction des rayons X repose sur l’interaction d’un faisceau de rayons X avec la matière. 

Dans le cas de la diffusion Rayleigh, l’interaction donne naissance à une émission dans toutes 

les directions d’un rayonnement de même longueur d’onde et de phase cohérente. Étant donné 

que la longueur d’onde des rayons X est de l’ordre de l’Ångstrom, l’interaction avec les édifices 

périodiques de la matière, eux aussi de cet ordre de grandeur, conduit à la diffraction intense du 

faisceau incident. La diffraction des rayons X dépend alors de la structure de la matière et plus 

particulièrement de la répartition de la densité électronique dans un réseau cristallin (plans 

réticulaires h k l).  

Pour des échantillons polycristallins, la direction du faisceau diffracté est donnée par la loi de 

Bragg :  

𝑛𝜆 = 2𝑑 sin 𝜃 

Où d est la distance interréticulaire séparant deux plans de même famille (h, k, l), 

λ la longueur d’onde du rayonnement incident et 

n l’ordre entier de diffraction.  

 

 Les conditions d’analyses et préservations des échantillons :  

Les mesures ont été effectuées à l’Institut Charles Gerhardt (ICGM) à Montpellier à l’aide d’un 

appareil Philips PANalytical X’Pert MPD. Cet appareil présente une configuration Bragg-

Brentano, adaptée à l’analyse des poudres. Seule la raie CuKα de longueur d’onde 1,540598 Å 

est utilisée, la radiation CuKβ étant filtrée avant le détecteur par un monochromateur en nickel. 
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L’appareil est également équipé de fentes de Soller (collimateur) pour limiter la divergence du 

faisceau et ainsi réduire la dissymétrie des pics. Sur le chemin du faisceau, plusieurs autres 

fentes permettent le réglage de la zone irradiée de l’échantillon. Enfin le signal diffracté est 

collecté par un détecteur linéaire 127 canaux d’ouverture d’angle 2,7° pour une mesure plus 

rapide qu’avec un détecteur ponctuel. Le temps de mesure peut être estimé (en minutes) à partir 

de la formule suivante : 

𝑇𝑝𝑠 𝑚𝑒𝑠𝑢𝑟𝑒 = (((
𝜃𝑓𝑖𝑛 − 𝜃𝑑é𝑏𝑢𝑡

𝑆𝑡𝑒𝑝 𝑠𝑖𝑧𝑒
× 𝑡𝑖𝑚𝑒 𝑠𝑡𝑒𝑝) 127)⁄ 3600⁄ ) × 60 

La préparation des échantillons de poudre est une étape importante. Il ne faut pas créer de 

rugosité de surface artificielle ni d’orientations préférentielles des cristallites qui pourraient 

modifier les intensités relatives diffractées. Une fois la poudre mise en place sur le porte 

échantillon en silicium, la surface est donc légèrement tassée avec un mouvement circulaire. 

De plus, le porte échantillon tourne sur lui-même pendant toute la durée de l’analyse, à raison 

d’un quart de tour par seconde, pour minorer les éventuelles orientations préférentielles.  

 

Figure 9 : Photos des supports en silicium et montage avec le feuillet de Kapton dans le support en acier. 

La poudre est déposée en faible quantité sur un monocristal de silicium (figure 9). Les supports 

de silicium ont été coupés de façon à ce que les plans cristallins ne satisfassent jamais les 

conditions de Bragg. Ainsi les supports en silicium, bien que cristallins, ne diffractent pas pour 

la plage angulaire DRX utilisée dans cette étude et le bruit de fond du support est pratiquement 

nul. Par la suite le cristal de silicium est placé dans un support en acier (figure 9) avant d’être 

recouvert en boîte à gants d’un film de kapton. Connaissant la nature hygroscopique des 

échantillons fluorés, nous avons préféré procéder de cette façon pour éviter toute évolution des 

matériaux pendant l’analyse. Cela présente tout de même un inconvénient, puisque le kapton 
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produit un signal diffus qui vient s’ajouter on bruit de fond (figure 10). Le signal du kapton 

peut être soustrait après mesure, en prenant garde de ne pas créer de décalage angulaire ou de 

modifier la forme des raies.  

 

Figure 10 : Diffractogramme X présentant le signal de diffusion d'un film de kapton. 

Étant donné la durée de nos analyses (plusieurs heures), nos mesures ont été effectuées par 

itération afin de pouvoir travailler sur les diagrammes pour lesquels aucune dérive ou évolution 

n’intervient. Après cette vérification, les diagrammes sont sommés pour en améliorer le rapport 

signal sur bruit.  

II.3.2 Résonance magnétique nucléaire du fluor (RMN 19F) : 

La Résonance magnétique nucléaire du fluor (RMN 19F) est une technique dédiée à l’étude 

des noyaux de fluor au sein des matériaux. La RMN du solide est utilisée ici pour caractériser 

les environnements du fluor, c’est-à-dire les liaisons formées entre le fluor et le matériau actif. 

Du fait de sa grande sensibilité, la RMN 19F a en outre permis de quantifier avec précision 

(0,1%) le fluor ayant réagi. Un avantage de la RMN du fluor tient de l’abondance isotopique 

naturelle du fluor 19F (spin nucléaire = ½), qui est de 100%, facilitant grandement l’observation.  

 Principe et fonctionnement : 

Plus généralement, la RMN est une technique de spectroscopie qui met à profit les interactions 

entre les spins nucléaires, les champs locaux créés par les électrons entourant les noyaux et les 

moments magnétiques de spins voisins. Elle permet de mettre en évidence les différents 

environnements chimiques du noyau considéré dans la structure du matériau étudiée. Tout 
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noyau de spin I différent de zéro est théoriquement observable en RMN (par exemple : 1H, 13C 

et 19F, I = ½). 

Lorsqu’un échantillon est placé dans un champ magnétique statique, chacun des noyaux de 

nombre de spin non nul est soumis à l’effet Zeeman. Il résulte du couplage entre le moment 

magnétique associé au spin et le champ externe B0 et se traduit par une levée de dégénérescence. 

Par conséquent 2I+1 niveau énergétiques sont créés.  

 

Figure 11 : À gauche schéma de principe de fonctionnement d'un spectromètre RMN, à droite alignement des 

moments magnétiques des noyaux sous l'effet de B0. 

C’est entre ces niveaux que l’on induit les 2I transitions à une fréquence donnée par la relation 

de Larmor : 𝜈0 = 𝛾𝐵0/2𝜋  (γ est rapport gyromagnétique du noyau observé). L’interaction 

Zeeman ne dépend que du champ externe et du rapport gyromagnétique γ du fluor. Par contre, 

l’environnement du fluor crée des champs locaux qui viennent apporter une contribution au 

champ magnétique vu par le fluor (écrantage). Ceci se traduit par des déplacements en 

fréquence ou déplacement chimiques ainsi que des éclatements de raies que l’on observe sur 

les spectres.  

Les noyaux possèdent un moment magnétique M soumis à un couple de force lorsqu’il est placé 

dans un champ magnétique B0 (figure 11). Lorsqu’une onde électromagnétique oscillante est 

appliquée dans un solénoïde perpendiculaire à B0, un champ magnétique oscillant B1 

perpendiculaire à B0 est généré. Il s’agit d’impulsions radiofréquence, parfois impulsions 

d’excitation, à 90° ou 180°. Le moment magnétique M va alors s’incliner par rapport au champ 

B0 et tourner autour de celui-ci. Le signal RMN enregistré correspond à la variation de 

l’aimantation lors du retour à l’équilibre du moment magnétique, qui s’effectue selon un 

mouvement complexe de précession libre (free induction decay FID en anglais) (figure 12). 

L’environnement du noyau influe sur ce mouvement de retour à l’équilibre et génère les 

déplacements chimiques et éclatements de raies.  



Chapitre II : Dispositifs expérimentaux et stratégies 

102 

 

 

Figure 12 : À gauche représentation graphique du retour à l'équilibre du moment magnétique, à droite projection 

d'une des composantes transversales selon une sinusoïde amortie. 

 Les conditions d’analyses et préparation des échantillons :  

À l’état solide, les mouvements sont plus lents et plus anisotropes qu’en phase liquide ; dans la 

plupart des cas, ils ne peuvent pas moyenner entièrement les interactions anisotropes ce qui 

entraine un élargissement considérable des raies observées. Cet élargissement peut être 

sensiblement réduit en faisant tourner l’échantillon sur lui-même (30 kHz) à un angle de 54,74° 

(M.A.S. Magic Angle Spinning) par rapport au champ magnétique statique B0.  

Seule une faible quantité de matière (poudre) est nécessaire pour la mesure RMN, de l’ordre de 

10 mg. Pour la quantification, un étalon interne de PTFE est utilisé. Une masse connue de 

PTFE, de l’ordre d’1 mg, est introduite avec l’échantillon dans le rotor. Il sera alors possible de 

faire le lien entre l’aire de la raie du PTFE et la quantité de fluor provenant du PTFE, et d’utiliser 

cette aire comme pivot pour la quantification des autres raies. La poudre doit être correctement 

compactée dans le rotor pour s’assurer de sa stabilité pendant la rotation à 30 kHz. Cette 

opération peut s’avérer délicate, puisque le rotor mesure 1,3 mm de diamètre (figure 13). Une 

fois le spectre RMN acquis, il faut dissocier les raies principales des bandes de rotation.  
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Figure 13 : À gauche Spectromètre RMN Bruker Ultrashield 300 WB équipé d'une sonde fluor, à droite photo d'un 

rotor. 

Le rotor utilisé présente un signal résiduel à vide entre 20 et 80 ppm (figure 14), qu’il a fallu 

prendre en compte dans les interprétations des spectres. En effet, pour les échantillons 

présentant les plus faibles quantités de fluor, le signal du rotor est clairement visible.  

 

Figure 14 : spectre RMN 19F du rotor à vide. 

II.4 Caractérisation des surfaces et des interfaces 

Dans cette section, les techniques d’analyse des surfaces et des interfaces utilisées dans 

cette étude sont décrites. Les phénomènes de surface et d’interface, lors du cyclage sont au cœur 

des performances des batteries au sens large. Il est donc primordial de bien caractériser les 

surfaces pour définir clairement leur nature ainsi que la réactivité de surface des matériaux 

actifs utilisés dans les systèmes étudiés lors de ce travail de thèse. Les surfaces des matériaux 

ont été préservées en maintenant les échantillons sous atmosphère inerte d’argon, et ce même 

lors des transferts vers les appareillages de mesures.  
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Le terme « surface » peut s’avérer peu précis, pour plus de clarté nous parlerons de surface 

comme elle est définie dans les recommandations IUPAC11. Contrairement à la surface 

mathématique, qui n’a pas de volume, la surface expérimentale est la portion de l’échantillon 

qui interagit avec la radiation incidente. Elle correspond alors au volume de l’échantillon 

analysé, duquel les particules ou les radiations sont émises.  

Les techniques et les stratégies décrites dans cette section ont joué un rôle majeur dans la 

compréhension des effets de la fluoration sur les matériaux d’électrodes. Ces analyses nous ont 

permis de décrire la réactivité de surface des matériaux actifs vis-à-vis du fluor et de déterminer 

l’influence de cette fluoration sur l’interface entre l’électrode et l’électrolyte, à différents stades 

du cyclage de la batterie.  

II.4.1 Spectroscopie de photoémission X (XPS) : 

La spectroscopie de photoémission X (XPS) est une technique incontournable pour la 

caractérisation des surfaces ou des interfaces. L’XPS permet d’obtenir des très nombreuses 

informations chimiques sur les surfaces et la structure électronique des matériaux. Elle permet 

l’accès à des informations sur la composition élémentaire (analyse semi-quantitative) et sur les 

caractéristiques des liaisons chimiques et des environnements de la surface. Les quelques 

premiers nanomètres du matériau, (10 nm pour une source Aluminium), peuvent être sondés à 

l’aide d’une source de rayon X incidente sachant qu’une large portion du signal (≈95%) 

provient des cinq premiers nanomètres. L’aire de la zone irradiée en surface est assez 

importante, plusieurs centaines de µm², ce qui moyenne les informations récoltées dans cette 

zone. Le signal est retranscrit en énergie de liaison avec une résolution énergétique de l’ordre 

de 0,1 eV, ce qui est suffisamment sensible pour détecter de faibles variations d’énergie de 

liaison qui peuvent traduire une évolution des environnements chimiques de l’élément 

considéré. La spectroscopie de photoémission X permet également de détecter des éléments dès 

une teneur de 0,1% atomique en surface. L’ensemble des analyses se fait sous ultravide, pour 

permettre la collection des électrons avec un bon rendement et pour préserver les surfaces. Ces 

conditions empêchent l’étude des espèces physisorbées, puisque trop faiblement liées aux 

surfaces (énergies supérieures à -40 kJ.mol-1) pour résister à l’ultravide (10-7 Pa). L’XPS a été 

précieuse pour l’ensemble de nos études, aussi bien pour caractériser la fluoration des matériaux 

actifs comme pour étudier la formation de la SEI à la surface des électrodes.  
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 Principe et fonctionnement : 

La spectroscopie de photoémission X repose sur l’effet photoélectrique pour lequel un électron 

de cœur ou de valence est éjecté par interaction avec un photon d’énergie adéquate. Le 

photoélectron est alors éjecté avec une énergie cinétique (Ec) spécifique au niveau énergétique 

de l’atome d’origine. L’environnement de l’atome photoémetteur, c’est-à-dire les proches 

voisins avec lesquels il est en interaction, influence fortement l’énergie cinétique de l’électron 

éjecté. Il est donc possible, par recoupement, de connaître les environnements chimiques des 

éléments de la surface. Les électrons éjectés sont collectés et analysés.  

D’après le principe de conservation de l’énergie, il est possible d’écrire les équations suivantes :  

ℎ𝜈 + 𝐸𝑖(𝑛) = 𝐸𝑓(𝑛−1) + 𝐸𝑐 

ℎ𝝂 =  𝐸𝑙 + 𝐸𝑐 

𝐸𝑙 = 𝐸𝑓(𝑛−1) − 𝐸𝑖(𝑛) 

Pour lesquelles hν est l’énergie du photon incident, Ei(n) est l’énergie totale du système avant la 

photoémission, Ef(n-1) l’énergie du système après photoémission, Ec l’énergie cinétique de 

l’électron éjecté et El l’énergie de liaison de l’électron avant d’être éjecté. Les électrons ne 

peuvent être émis que si le faisceau incident présente une plus grande énergie que leurs énergies 

de liaisons. Le principe de photoémission de l’XPS est schématisé figure 15.  

 

Figure 15 : Schéma du principe de photoémission. 
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Après éjection du photoélectron, il est possible que la relaxation de l’atome entraîne soit 

l’émission d’un photon X par fluorescence, soit l’éjection d’un électron Auger (processus décrit 

en II.4.2) qui sera lui aussi détecté en XPS.  

La mesure expérimentale de l’énergie de liaison se fait à partir de l’énergie cinétique en 

appliquant une correction pour considérer la fonction de travail de l’échantillon (Φe inconnue) 

et la fonction d’extraction de l’appareil (Φs connue). La fonction de travail d’un solide est 

définie comme étant l’écart d’énergie entre le niveau de Fermi du solide et le niveau du vide. 

Lorsque l’échantillon est conducteur, il y a égalisation des niveaux de Fermi de l’échantillon et 

du spectromètre, l’énergie mesurée est alors égale à l’énergie de liaison vraie (figure 16 a) On 

peut donc écrire :  

𝐸𝑙 = ℎ𝜈 − 𝐸𝑐 − 𝛷𝑠 

Dans le cas d’un échantillon isolant, des charges résiduelles peuvent persister à la surface. Le 

travail de sortie de l’échantillon est alors décalé en énergie d’une valeur Φ* (figure 16 b). Cet 

effet de charge entraine un élargissement des signaux enregistrés ainsi qu’un décalage vers les 

hautes énergies de liaison. Cet effet de charge doit être neutralisé par une compensation de 

charge. On emploie alors un « flood gun », qui « inonde » la surface d’électrons de faible 

énergie (de l’ordre d’un eV) et d’Ar+ pour atténuer les effets de charge, il peut alors y avoir 

compensation et/ou sur compensation des effets de charge, d’où un éventuel décalage résiduel. 

Ainsi, un décalage entre le niveau de Fermi de l’échantillon et du spectromètre apparaît et peut 

conduire à un décalage des énergies de liaison.  

𝛷∗ = 𝐸𝑣𝑟𝑎𝑖𝑒 − 𝐸𝑚𝑒𝑠𝑢𝑟é𝑒 

Chaque échantillon est décalé en énergie de liaison d’une valeur Φ* qui lui est propre. Les 

spectres sont donc calibrés en énergie de façon à pouvoir comparer les échantillons d’une étude 

à l’autre. Dans la pratique, le pic C1s du carbone de contamination, presque toujours présent en 

surface, est fixé à 285,0 eV.  
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Figure 16 : Schéma des niveaux d'énergies pour une mesure XPS avec a) un échantillon conducteur et b) un 

échantillon isolant. 

Lors de la mesure XPS, un premier spectre général dit de survol permet d’identifier l’ensemble 

des espèces présentes à la surface (figure 17), l’analyse est dite qualitative. Ce spectre est 

enregistré sur une large gamme d’énergie. Chaque orbitale de chaque élément possède sa propre 

signature à sa propre énergie de liaison. Deux régions se distinguent dans le spectre général : la 

bande de valence pour les énergies comprises entre 0 et 30 eV et les pics des niveaux de cœur 

pour les énergies de liaison supérieures à 30 eV. Le spectre XPS se compose des pics 

photoélectroniques « élastiques » ainsi que des pics et un niveau de fond spectral correspondant 

aux pics photoélectroniques ayant perdu de l’énergie (pics « inélastiques »). D’où l’aspect du 

spectre qui est composé d’une succession de « marches » associées à chaque pic XPS intense. 

Le niveau du fond spectral peut d’ailleurs être utilisé comme révélateur d’espèces « enterrées ».  

 

Figure 17 : Spectre XPS d'une électrode pristine LTO/CB/PVDF avec le détail de la bande de valence. 

a) b) 
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Ce spectre de survol permet une détection rapide des éléments ainsi qu’une première 

quantification, cependant il n’est pas très résolu et ne donne pas d’informations sur les 

environnements chimiques. Pour une plus grande précision, des spectres haute résolution 

centrés sur les principaux signaux des éléments sont enregistrés. 

Au cours du processus de photoémission, les électrons peuvent perdre une partie de leur énergie 

cinétique par différents processus de diffusions inélastiques. Ces pertes entrainent l’apparition 

de pics satellites (« shake-up » ou « shake-off ») ou encore de « multiplets ».  

 Description du signal XPS : 

Le déplacement chimique : 

Les spectres haute résolution peuvent présenter des décalages en énergie de liaison de presque 

10 eV selon l’environnement chimique dans lequel un atome se trouve. Ce déplacement 

chimique (« chemical shift ») s’avère très utile pour obtenir des informations des proches 

voisins des atomes. En effet, Siegbahn et al. 12 ont démontré que le déplacement chimique suit 

une loi linéaire en fonction du paramètre de charge qP, qui ne dépend que de l’environnement 

des atomes (figure 18). Pour expliquer ce décalage, on peut simplement représenter une liaison 

covalente entre deux éléments d’électronégativités différentes. Plus il y aura d’écart entre les 

deux électronégativités, plus les électrons seront délocalisés vers l’atome le plus électronégatif. 

Les électrons de l’atome le plus électropositif sont alors davantage liés au noyau puisque moins 

écrantés. Le processus de photoémission réclame alors plus d’énergie, les énergies cinétiques 

des électrons issus d’atomes électropositifs diminuent, en conséquence leurs énergies de liaison 

augmentent (figure 19). 

 

Figure 18 : Energies de liaison S2p en fonction de la charge de différents environnements du soufre. 
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Figure 19 : Spectre haute résolution Li 1s d'une poudre LTO fluorée, à droite illustration du décalage en énergie de 

liaison à partir de la polarisation de la liaison avec le lithium. 

 

Il est très courant de simplement expliquer le déplacement chimique avec le modèle du 

potentiel13,14 : 

∆𝐸𝑙(𝑘) = 𝑘𝑖𝑞𝑖 + ∑
𝑞𝑗

𝑟𝑖𝑗
𝑗≠𝑖

 

Où ∆𝐸𝑙(𝑘) est le déplacement chimique et avec qi les charges réelles de Pauling : 

𝑞𝑖 = 𝑄𝑖 + ∑𝐼 

Q étant la charge formelle de i et I étant le caractère ionique de la liaison i –j : 

𝐼 = 1 − exp [−0,25(𝑋𝑖 − 𝑋𝑗)
2
] 

D’après ces équations, le déplacement chimique ∆𝐸𝑙(𝑘) est identique pour tous les niveaux de 

cœur d’un atome. De même qu’il croît avec la charge qi croissante.  
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Figure 20 : Exemple de déplacement chimique avec l'orbitale 2p du Titane15. 

Le couplage spin-orbite :  

Les niveaux de cœur en XPS sont indexés par le nombre quantique principal n (n = 1, 2, 3…) 

et le moment angulaire orbitalaire l (l = 0, 1, 2, …pour s, p, d respectivement) du niveau de 

l’électron photo-émis.  

Le couplage spin-orbite provient d’un couplage entre le spin des électrons et le moment 

angulaire de leurs orbitales. Ce couplage entraîne l’apparition d’un doublet associé aux deux 

états possibles donnés par le nombre quantique j (j = l ± s avec s = ± ½ le moment angulaire de 

spin). L’éclatement en doublet n’est observé que pour les orbitales l ≠ 0. Il n’y pas donc pas 

dédoublement pour les orbitales s. L’éclatement en structures de multiplets, qui ne sera pas 

discuté ici, peut cependant entrainer des dédoublements des orbitales s pour les composés 

paramagnétiques.  

 

Figure 21 : Spectre Ti 2p présentant un couplage spin-orbite 2p3/2 et 2p1/2. 

Les intensités relatives des composantes du doublet sont données par le rapport des 2j+1 des 

différentes combinaisons de spin que j peut donner. Pour l’orbitale 2p, le rapport d’intensité est 

égal à p3/2 / p
1/2 = 2.  



Chapitre II : Dispositifs expérimentaux et stratégies 

111 

 

Les pics satellites : 

Au cours du processus de photoémission, la très grande majorité des électrons sont émis sans 

perturbation, ces électrons vont contribuer au signal des principaux pics « élastiques ». Mais 

une certaine proportion des électrons est perturbée lors de leur émission par une réorganisation 

des électrons de valence. Ces électrons sont ralentis par transfert d’énergie et apparaissent donc 

à plus hautes énergies de liaison. Deux cas de figure sont possibles, comme présenté figure 21. 

Dans un premier cas, un électron de valence est excité vers un niveau vacant, ce qui interfère 

avec l’électron éjecté. Ces électrons forment un ou plusieurs pics satellites de type « shake-up » 

(indexés * sur la figure 22). Un deuxième cas est observé lorsque l’électron est excité vers le 

continuum d’états non liés. Les électrons éjectés sont alors d’avantage ralentis et forment un 

pic de type « shake-off ». Ces satellites « shake-off » sont très facilement observables sur un 

spectre de survol, ils constituent les longues trainées à hautes énergies de liaison après chaque 

pic de photoémission.  

 

Figure 22 : Spectre Ti 2p présentant deux pics satellites de type "shake-up" un fond continu de type "shake-off". 

Largeur à mi-hauteur des pics : 

Une autre caractéristique des pics de cœur est leur largeur à mi-hauteur, généralement appelée 

FWHM pour « Full Width at Half Maximum ». La largeur d’un pic est la résultante de plusieurs 

facteurs. En premier lieu, la largeur à mi-hauteur d’un pic est directement liée à la durée de vie 

de l’état ionisé après photoémission de l’orbitale considérée. La largeur d’un pic est aussi 

influencée par la largeur spectrale de la raie incidente, qui peut d’une source X à une autre. 

Enfin la résolution en énergie de l’analyseur a elle aussi un rôle dans l’élargissement des pics. 

La largeur des pics suit donc la formule suivante : 
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𝑊0
2 = 𝑊𝑖

2 + 𝑊𝑋
2 + 𝑊𝑠

2 

Avec  𝑊𝑖  la largeur intrinsèque (≈0,1 – 0,2 eV), 𝑊𝑋  largeur de la radiation incidente (Al 

Kα ≈ 0,2 eV monochromatique) et 𝑊𝑠 l’élargissement dû au spectromètre (HSA ≈0,2 eV).  

Les sources de rayons X :  

Pour les analyses XPS, une source de rayons X monochromatique est employée, la plus 

courante de toutes étant une source aluminium fournissant une énergie de 1486,6 eV. Le 

principe de fonctionnement d’une source X est le suivant (figure 23) : un filament de tungstène 

est chauffé par effet joule, entraînant l’émission d’électrons par effet thermo-ionique (courant 

de quelques Ampères). Ces électrons sont ensuite accélérés par un champ électrique 

(typiquement 10 à 15 kV) et viennent bombarder la surface d’une anode d’aluminium (d’autres 

matériaux peuvent être employés : Mg, Zr, Ag, Ti, Cr). L’émission de rayon X se fait par 

fluorescence suite à l’interaction du faisceau d’électrons et de la cible en aluminium. Un spectre 

X est alors produit, il est constitué d’un fond continu intense (le « Bremsstrahlung » issu de la 

décélération des électrons dans l’anode) et de pics intenses issu de la fluorescence, dont les pics 

Kα1 et Kα2 (figure 24). Une première fenêtre et un monochromateur permettent de filtrer le signal 

et d’atténuer le fond continu, améliorant ainsi le rapport signal sur fond de l’appareil. Les 

avantages de la monochromatisation sont :  

- Ne présente pas de raies satellites (Kβ…), 

- Filtration du « Bremsstrahlung », 

- Amélioration du rapport signal/bruit,  

- Amélioration de la résolution en énergie de la radiation incidente, ce qui permet les 

analyses XPS hautes résolution.  
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Figure 23 : à gauche schéma en coupe d'une lampe à cathode creuse, à droite spectre d'émission X d'une source 

Aluminium.16 

Pour nos études nous avons utilisé deux sources X différentes : la source classique aluminium 

et une source argent. La source X argent est beaucoup moins utilisée, elle permet de sonder les 

20 premiers nanomètres de la surface des matériaux, soit presque deux fois supérieure à celle 

d’une source aluminium. Cette source est beaucoup moins intense que la source aluminium 

puisque l’émission des rayons X se fait à partir d’une transition Lα et car elle utilise l’ordre 2 

de diffraction sur le monochromateur. Cela demande une adaptation des temps 

d’accumulations, mais le faisceau étant moins intense, il est possible d’accumuler plus 

longtemps sans craindre la dégradation des échantillons. De plus, sa grande énergie (2984 eV) 

permet d’ioniser les atomes sur une plus large gamme spectrale. Cependant, la largeur à mi-

hauteur est plus importante, la résolution en énergie n’est donc pas aussi bonne qu’avec la 

source aluminium. Enfin, l’utilisation de cette source est relativement récente en XPS et les 

sections efficaces de photoémission sont encore largement discutées dans la littérature17.  

Table 6 : Les sources de rayons X utilisées et leur caractéristiques. 

Source Rayon X Energie (eV) FWHM (eV) Profondeur maximale d’analyse (nm) 

AlKα 1486,6 0,85 10 

AgLα 2984 < 3 18 

 

La profondeur d’analyse en XPS est limitée non pas par la pénétration des photons dans le 

matériau (environ 100 nm) mais par l’émission des électrons sans perte d’énergie (libre 

parcours moyen λ). L’intensité du signal varie en fonction de la profondeur d’éjection en suivant 

une loi de Beer-Lambert du type : 

𝐼 = 𝐼°exp (−𝑑 𝜆)⁄  



Chapitre II : Dispositifs expérimentaux et stratégies 

114 

 

Où λ est le libre parcours moyen inélastique, qui dépend de la nature du matériau et de l’énergie 

cinétique : 

𝜆 = 𝑘 𝐸𝑐
0.75 

et d la distance parcourue :  

𝑑 = 𝑧 𝑐𝑜𝑠𝜃⁄  

Puisque le libre parcours moyen dépend de l’énergie cinétique, la profondeur analysée varie 

tout au long du spectre XPS. Ainsi, la bande valence et les pics de basses énergies de liaison 

(hautes énergies cinétiques) proviennent de zones plus profondes dans le matériau que les pics 

à hautes énergies de liaison. De plus, 95% du signal est compris dans un intervalle de l’ordre 

de 3λ, qui correspond à environ 5 nm pour la plupart des matériaux analysés avec une source 

X aluminium (figure 24).  

 

Figure 24 : Graphique I = f(d) représentant la probabilité du signal en fonction de la distance à la surface du 

matériau. 

 

Quantification des éléments en surface : 

L’intensité des pics de cœur peut être utilisée pour remonter à la composition de la surface. Les 

intensités sont corrigées par des facteurs de sensibilités S ou RSF (pour « Relative Sensivity 

Factors ») qui dépendent de la probabilité pour une photoémission particulière d’avoir lieu, 

mais aussi de la probabilité que le photoélectron soit détecté par l’appareil (paramètres 

expérimentaux tels que l’angle entre la source X et le détecteur). 
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Le rapport relatif entre deux éléments en surface est donné par la formule suivante : 

𝑁𝐴

𝑁𝐵
=

𝐼𝐴 𝑆𝐴⁄

𝐼𝐵 𝑆𝐵⁄
 

Où Nx est le nombre d’atomes x dans le volume analysé, 

Ix est l’intensité de pic de l’atome x 

Sx est le facteur de sensibilité de l’orbitale de l’atome x. 

 

La formule ci-dessus présente le ratio entre deux éléments, mais en pratique il est plus courant 

de calculer des pourcentages atomiques pour l’ensemble des éléments détectés :  

𝐶𝐴(%) =
𝑁𝐴

∑ 𝑁𝑖𝑖
 

Le facteur de sensibilité atomique est quant à lui donné par l’équation ci-dessous : 

𝑆𝐴 = 𝜎𝐴𝜆𝐴𝐻𝐴 [1 +
𝛽𝐴

2
(
3

2
sin² 𝜃 − 1)] 

Où H est la fonction de transmission du spectromètre, 

Le facteur β traduit l’anisotropie de l’émission,  

Et θ est l’angle entre le faisceau incident de photons et le faisceau de photoélectrons émis.  

 

Le facteur 𝜎𝐴 est la section efficace d’une orbitale donnée d’un atome particulier, elle traduit la 

probabilité qu’a le photon incident de provoquer l’éjection de l’électron. Elle s’exprime en barn, 

un barn étant équivalent à 10-28 m². Les sections efficaces sont dépendantes de l’énergie des 

photons incidents, elles sont calculées à partir de modèles théoriques. Scofield18 a calculé les 

sections efficaces de tous les éléments avec deux sources incidentes à 1486,6 eV (Al Kα) et 

1254 eV (Mg Kα). Toutes les sections efficaces sont normalisées à partir de la section efficace 

du carbone C 1s (13600 barns à 1486,6 eV et 2200 barns à 1254 eV).  

 Les conditions d’analyses et préservation des échantillons :  

Les analyses XPS ont été réalisées sur un spectromètre Thermo Fischer Escalab 250 Xi+ modifié 

pour être connecté à une boîte à gants sous atmosphère protectrice, les taux d’oxygène et 

d’humidité sont constamment maintenus en dessous de 0,5 ppm (figure 25). Cette configuration 

offre la possibilité d’analyser des échantillons sensibles à l’air sans qu’il y ait de dégradation 

ou de pollution de surface par adsorption d’espèces carbonées par exemple. L’appareil dispose 

également de deux chambres intermédiaires permettant le stockage sous ultravide des 
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échantillons. L’appareil est en outre équipé de deux sources de rayons X, une source aluminium 

Kα et d’une source argent Lα. Le bâti de l’appareil rend possible le passage d’une source à 

l’autre en une heure environ, réglages compris. Pour s’assurer que les sources sont correctement 

réglées, des échantillons références de grandes puretés sont utilisés. La position des spots X est 

réglée à l’aide d’un échantillon de phosphore, révélant l’aire et la position des spots X par 

fluorescence optique. L’intensité du signal détecté est optimisée sur un échantillon d’argent, 

avec l’orbitale Ag 2p. Les monochromateurs et différentes fenêtres sont repositionnés jusqu’à 

l’obtention des meilleures intensités.  

La chambre d’analyse est continuellement maintenue sous ultravide, entre 10-9 et 10-8 mbar. Un 

canon à électrons lent « flood gun » permet de compenser les charges résiduelles en surface et 

une lentille à effet magnétron joue le rôle de première lentille de collection du système de 

transfert jusqu’à l’analyseur et augmente ainsi l’angle solide des photoélectrons pour améliorer 

l’intensité du signal. Le spectromètre est également équipé d’un canon de décapage avec 

plusieurs modes : cluster d’argon de 75 à 2000 atomes avec une énergie comprise entre 2000 et 

8000 eV, ou monoatomique Ar+ de 500 à 4000 eV, pour des taux de décapages allant de 0,03 à 

0,55 nm.s-1 sur Ta2O5. Les électrons sont collectés par un analyseur hémisphérique (HSA), la 

passe-énergie étant réglée à 200 eV pour les spectres de survols et 20 eV pour les spectres 

résolus.  

 

Figure 25 : Photo de l'appareil Thermo Fischer Escalab 250 Xi. 
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Au cours de l’analyse XPS, il est possible que les échantillons subissent des dégradations liées 

à l’exposition sous le faisceau de rayons X. Ces dégradations entrainent des décalages des 

énergies de liaison pour un même environnement ou même la formation de nouvelles espèces 

en surface. C’est particulièrement vrai dans le cas où l’on étudie des électrodes cyclées, les 

espèces de la SEI étant métastables (figure 26). Les composés organiques, tels les polymères, 

sont également susceptibles de se dégrader sous le faisceau de rayons X. En règle générale, 

l’analyste doit s’assurer qu’il n’y a pas de dégradations et être capable de les distinguer.  

Figure 26 : Photo de la surface d'une électrode LTO présentant des dégradations au cours d'une analyse XPS. 

Contrairement à ce que l’on pourrait penser, les dégradations ne sont pas, ou d’une façon très 

limitée, dues à l’échauffement de l’échantillon. En effet, dans la configuration de l’Escalab 250 

Xi+, sur 100 watts utilisés par la source X, seul 1% sera converti en rayons X. Le reste est perdu 

par freinage, collisions inélastiques avec le matériau de l’anode, produisant un fort dégagement 

thermique. Le watt extrait de la source atteint ensuite le monochromateur, où seul 0,05% du 

signal passe et parvient jusqu’à l’échantillon. Au final l’échantillon ne reçoit que 5.10-4 watt, 

une dose que l’échantillon est capable d’évacuer sans échauffement important. De plus, le 

rayonnement thermique de l’anode est écranté par le monochromateur. Bien souvent, la 

principale source d’échauffement de l’échantillon provient des jauges à cathode chaude de 

mesure de pression. Certaines jauges fonctionnent avec des cathodes chaudes, source de 

rayonnement infrarouge. 

Comme expliqué par Briggs et al.19, les dégradations sont principalement liées aux interactions 

entre les électrons photo-émis et le matériau. Une certaine proportion de la photoémission 

interagit avec le matériau avec de très grandes sections efficaces, ces électrons subissent des 

chocs inélastiques et participent au fond continu du signal XPS. Les dommages peuvent être 

également liés à des processus d’excitation électroniques créant des lacunes en électrons, des 

changements de degré d’oxydation, adsorption par activation sous ultravide, des désorptions, 

ségrégations, ruptures de liaisons faibles… Les dégradations liées aux interactions 
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électroniques vont croître de façon linéaire avec la quantité totale d’énergie reçue et non avec 

la puissance du faisceau.  

Pour pallier la dégradation des échantillons, il est possible de programmer une analyse en 

itération. Cela consiste à enregistrer un spectre avec un temps d’accumulation relativement 

court, puis de répéter l’opération un certain nombre de fois. Chaque nouveau spectre sera 

enregistré. La comparaison des spectres avec le premier permet d’établir à partir de quelle 

itération ou dose reçue, les dégradations sous le faisceau apparaissent. Les spectres suivants 

sont écartés et les spectres enregistrés avant les dégradations sont conservés et sommés pour 

améliorer le rapport signal sur bruit. Un exemple est présenté figure 27, il permet de mieux 

visualiser l’effet des dégradations sur l’allure des spectres. Les intensités ont été normalisées 

de façon à faciliter la comparaison. 

 

Figure 27 : Spectres C1s obtenus par itération avec deux exemples de sommes. 

Dix spectres C 1s ont été enregistrés successivement dans les mêmes conditions et au même 

endroit de la surface. La surface de cet échantillon est sensible au faisceau, puisque le spectre 

de la deuxième itération présente déjà de légères différences avec le premier spectre. Le dixième 

spectre présente une allure bien différente du premier, avec un pic plus intense et plus étroit. 

Les espèces détectées au dixième passage ne sont plus les mêmes que pour l’échantillon de 

départ, la surface est dénaturée et l’information est perdue. À partir de ces itérations, la somme 
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des quatre premiers spectres est relativement fidèle aux premiers spectres, tandis que la somme 

de toutes les itérations présente un décalage en énergie de liaison et un pic plus fin. Il faut donc 

prendre garde à l’évolution de la surface de l’échantillon au cours de la mesure et ne 

sélectionner que les signaux non altérés.  

L’ensemble de des analyses XPS ont été réalisées par itération et nous avons surveillé avec 

attention la dégradation de nos échantillons. De plus, pour une meilleure répétabilité, pour 

chaque échantillon nous avons procédé à plusieurs analyses en différents points. Chaque 

condition de charge et de décharge des électrodes ont également été étudiée avec plusieurs 

électrodes provenant de différentes batteries, de façon à valider les tendances observées.  

II.4.2 Spectroscopie d’électron Auger (AES) et techniques dérivées :  

À la suite des analyses XPS, nous avons caractérisé nos échantillons à l’aide de la 

spectroscopie d’électron Auger (AES). La spectroscopie d’électron Auger est également une 

technique de choix pour l’analyse de l’extrême surface, avec un apport différent de l’XPS. Là 

où la spécificité de l’XPS réside dans sa sensibilité chimique permettant une description des 

environnements chimiques, celle de l’AES est de disposer d’une résolution latérale bien plus 

faible, de l’ordre d’une dizaine de nanomètres, donnant accès à la distribution des éléments en 

surface. Les appareils de spectroscopie d’électron Auger actuels, avec une tension 

d’accélération pouvant atteindre 30 kV et des courants de sondes de l’ordre du nano Ampère, 

permettent d’obtenir des résolutions latérales ultimes d’une dizaine de nanomètres seulement. 

Il est également possible avec l’AES, au moyen de composés de référence, d’obtenir des 

informations relatives à la spéciation des éléments, bien que cela ne soit pas aussi aisé qu’avec 

l’XPS. La limite de détection de l’AES est de l’ordre de 0,1% atomique. Egalement, la 

sensibilité des transitions ainsi que la profondeur d’analyse est différente de l’XPS et permet 

d’apporter des informations complémentaires à l’XPS. Par exemple, la détection du lithium en 

XPS concerne les 5 nm de l’échantillon alors que celle du lithium en AES est inférieure au 

nanomètre. La spectroscopie d’électron Auger, grâce à ses caractéristiques et une stratégie 

adaptée, a permis d’étudier la distribution du fluor sur les particules LTO ainsi que la 

distribution des éléments à la surface des électrodes cyclées. 
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 Principe et fonctionnement : 

 

Figure 28 : Représentation schématique des interactions d'un faisceau électronique avec la matière. 

Le processus d’émission d’un électron Auger peut être simplement expliqué en trois étapes 

(figure 28), il est possible pour tous les atomes à l’exception de l’hydrogène et de l’hélium. 

Suite à l’irradiation d’une surface par un faisceau électronique incident ou d’un rayonnement 

X incident, un électron secondaire est éjecté d’un niveau de cœur d’un atome avec une énergie 

Ex. Il s’en suit une désexcitation pour combler la lacune électronique créée par un électron d’un 

niveau plus externe, d’énergie Ey. À ce stade, deux processus entrent en concurrence 

(figure 29) : la fluorescence X (radiative) et la recombinaison Auger (non radiative). Dans le 

cas de la fluorescence X, l’énergie libérée par la relaxation entraine l’émission d’un photon 

d’énergie hν. Dans le cas de la recombinaison Auger, la désexcitation de l’atome ionisé 

implique un troisième électron d’énergie Ez qui est éjecté. Cet électron émis est l’électron Auger 

dont l’énergie cinétique EC peut s’exprimer : 

𝐸𝑐 = 𝐸𝑥 − 𝐸𝑦 − 𝐸𝑧 

Les transitions Auger sont désignées par une nomenclature dites « spectroscopique » de trois 

lettres pour les trois niveaux d’énergies impliqués dans le processus :  

- n, le nombre quantique principal est décrit par les lettres K, L, M …  

- l, le moment cinétique orbitalaire est décrit par 1, 2, 3 … 
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Par exemple, la transition Auger présentée ci-dessous s’écrit KL1L23, K étant le niveau où la 

première ionisation a lieu, L1 le niveau de l’électron relaxé et L23 le niveau de la désexcitation 

par émission Auger. Les niveaux L2 et L3 sont indiscernables.  

 

Figure 29 : Processus d'émission d'un électron Auger. 

La probabilité d’éjection d’un électron Auger est liée à l’élément d’origine. Pour un électron 

KLL, l’émission Auger est prépondérante sur la fluorescence X jusqu’à Z=31 (galium). Au-

delà, les transitions LMM sont plus intenses pour une grande majorité de métaux de transition.  

 

Figure 30 : Probabilité d'émission d'un électron Auger ou d'un photon X en fonction du numéro atomique. 

L’interaction d’un faisceau électronique incident d’énergie E0 et d’intensité I0 avec la surface 

du matériau peut donc conduire à l’émission de différents électrons et rayonnements (figure 31). 

Parmi les signaux qui peuvent être détectés en spectroscopie d’électron Auger, on retrouve à 

basse énergie cinétique (de 0 à 30 eV environ) un fond continu d’électrons secondaires produit 

lors de l’ionisation des atomes de la surface. Ce fond est d’autant plus intense que l’énergie du 

faisceau incident est faible, ce domaine s’étend jusqu’à E0/2 en suivant une loi de décroissance 

exponentielle20. Dans certains cas, les électrons secondaires peuvent rendre l’analyse difficile 

puisqu’ils masquent les transitions Auger à basse énergie, comme celle du lithium par exemple 
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(36 eV). À plus haute énergie cinétique, entre 15 et 2500 eV, on retrouve l’ensemble des 

transitions Auger élastiques et inélastiques, qui se caractérisent par des asymétries à haute 

énergie cinétique. La position en énergie de ces transitions Auger, ainsi que leur forme, sont 

modifiées par les environnements chimiques des éléments. La contribution au fond spectral des 

électrons rétrodiffusés quant à elle, gagne en intensité avec l’énergie cinétique, elle dépend 

également de l’énergie du faisceau incident. Un dernier pic intense est observé à haute énergie 

cinétique, ce pic est lié aux électrons primaires réfléchis sans perte d’énergie, directement lié à 

l’énergie du faisceau incident.  

 

Figure 31 : Distribution énergétique n(E) schématique d'un spectre Auger. 

Pour améliorer la qualité de l’analyse, il convient de bien choisir la tension d’accélération des 

électrons incidents (i.e. leur énergie). En effet, une faible tension d’accélération permet 

d’augmenter l’émission d’électrons Auger des couches KLL (éléments légers), mais en 

contrepartie les transitions LMM sont atténuées (éléments lourds). De plus, une faible tension 

augmente le rendement d’émission des électrons secondaires, le faisceau incident étant 

davantage surfacique. Enfin le pic élastique apparait à baisse énergie cinétique, ce qui a pour 

effet d’augmenter la pente du fond rétrodiffusé. Au contraire, une forte tension d’accélération 

entraine la diminution du fond secondaire ainsi que la pente du fond rétrodiffusé, le pic élastique 

étant repoussé à plus haute énergie cinétique. Les transitions LMM sont favorisées au détriment 

des transitions KLL des éléments légers. À haute tension d’accélération et à haute intensité se 

pose également la question de la quantité d’électrons reçue par la surface de l’échantillon. Une 

dose trop importante d’électron ne pouvant être évacuée par le matériau (mauvaise conduction) 
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peut entraîner des dégradations irréversibles. En pratique, une tension 10 kV est un compromis 

idéal, puisqu’elle permet de sonder presque toutes les transitions des éléments les plus courants 

avec un bon rendement. De plus, les fonds d’électrons secondaires et rétrodiffusés ne sont ni 

trop intenses ni trop pentus tout en conservant une résolution spatiale suffisante.  

La tension d’accélération, combinée à l’intensité de la sonde, influence également la résolution 

en surface de la sonde Auger. La résolution latérale ultime que l’on peut atteindre est de 8 nm 

pour une tension d’accélération de 25 kV et une intensité de 1 nA. Encore une fois, on obtient 

un bon compromis avec une tension d’accélération de 10 kV et une intensité de 5 nA, assurant 

une bonne intensité du signal et une résolution latérale légèrement inférieure à 10 nm 

(figure 32).  

 

Figure 32 : Graphique du diamètre d'analyse en fonction du courant de sonde et de la tension d'accélération. 

L’intensité du signal est donnée par la formule suivante : 

𝐼𝐴𝑢𝑔𝑒𝑟 = 𝐼0𝑁𝐴𝜎𝐾𝜔𝐾𝑃𝜆(1 + 𝑅)𝜏 

Avec I0 l’intensité incidente, 𝑁𝐴 la concentration en atome, 𝜎𝐾 la section efficace d’ionisation, 

𝜔𝐾  le rendement de désexcitation Auger, P la probabilité de la transition considérée, λ la 

profondeur d’échappement des électrons Auger, (1+R) le facteur de rétrodiffusion et 𝜏  le 

facteur de transmission du détecteur.  
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 Conditions d’analyses : 

Les analyses de spectroscopie d’électrons Auger ont été réalisées avec un spectromètre JEOL 

JAMP 9500F (Figure 33). Cet appareil est équipé d’une pointe émettrice FEG (Field Emission 

Gun). Une différence de potentiel entre la pointe et une électrode annulaire permet l’émission 

des électrons secondaires jusqu’à 30 kV, à l’origine du processus Auger. La pointe est 

composée d’un monocristal de tungstène pour résister aux très hautes températures de travail 

(1800 K) recouvert d’un semi-conducteur ZrO2 pour diminuer le travail d’extraction des 

électrons (de 4,5 eV à 2,8 eV) et ainsi augmenter le courant d’émission. Ce type de source 

permet d’obtenir une très bonne résolution spatiale, une excellente brillance avec une grande 

stabilité dans le temps. Le faisceau électronique issu de la pointe est focalisé et aligné par une 

série lentilles magnétiques et de bobines. Cette configuration est très similaire à celle d’un 

microscope électronique à balayage (MEB), il est donc possible de reconstituer la surface des 

échantillons avec des images en nuances de gris d’électrons secondaires. Cependant les 

conditions d’acquisition ne sont pas aussi adéquates, puisque la distance de travail du bâti Auger 

JEOL est de 23 mm contre moins de 10 mm dans le cas d’un MEB standard.  

 

Figure 33 : Photo de l'appareillage JEOL JAMP 9500F. 

Le faisceau atteint l’échantillon, qui est maintenu sur un porte échantillon inclinable (tilt de 0 à 

90°), il permet d’orienter l’échantillon vers les détecteurs et d’améliorer le signal. Incliner le 

porte échantillon permet également de faire varier la profondeur d’analyse. Les électrons éjectés 

de l’échantillon sont retardés avant d’être discriminés en énergie par un analyseur 

hémisphérique (HSA Hemispherical Sector Analyser, figure 34 a). Les électrons sont ensuite 

détectés et comptés à l’aide d’un détecteur multicanaux à 7 channeltrons. Les analyseurs 
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hémisphériques possèdent un grand pouvoir de résolution spectrale de l’ordre de 2 meV, avec 

une très bonne sensibilité. Ils sont cependant soumis à des effets d’ombrages (figure 34 b) liés 

à la topographie des échantillons et du fait de la disposition incliné de l’analyseur. De plus, il 

faut noter que la profondeur d’éjection des électrons Auger est très similaire à celle des électrons 

secondaires, on peut donc s’attendre à des effets d’arêtes vives ou d’ombrages semblables à ce 

qui est observé en imagerie MEB.  

 

Figure 34 : a) Schéma d'un analyseur de type HSA et des channeltrons, b) Schéma de la configuration entre la source 

FEG et l’analyseur. 

Plusieurs scénarii peuvent conduire à des artéfacts de mesure liés à la topographie de 

l’échantillon (figure 35). Il est nécessaire de les connaitre et de les prendre en considération 

pour valider ou non une observation. Ainsi une arête vive engendre des effets de pointe c’est-

à-dire une émission électronique (d’électrons secondaires et/ou d’électrons Auger) renforcée. 

Au contraire, une zone masquée par le relief peut cacher ou fausser le signal reçu par 

l’analyseur.  

a) b) 
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Figure 35 : Schéma représentant différentes configurations de surface donnant lieu à des artéfacts de mesure. 21 

L’ensemble des mesures est effectué sous ultravide (Ultra High Vacuum UHV) afin de garantir 

la collection des électrons, car ceux-ci ont un très faible libre parcours moyen dans la matière 

et peuvent interagir avec l’atmosphère résiduelle. De plus, travailler à très faible pression 

permet d’augmenter la durée de vie de la source incidente en évitant les pollutions et les arcs 

électriques, les ionisations ou formations de plasma. Mais surtout, travailler sous ultravide 

assure la préservation de la surface des échantillons. En effet, si on estime que la vitesse 

d’adsorption de molécules sur une surface est égale à 2,63.1026 m-2.s-1.K1/2.mbar-1 et qu’une 

surface est constituée de 1015 molecules.cm-2, alors à une pression de 10-6 mbar et une 

température de 295 K, une monocouche est adsorbée sur 1 cm² en environ 3 secondes 

seulement. Ce laps de temps ne permet pas de réaliser une acquisition sur une surface propre. 

Tandis qu’à 10-10 mbar, il faut 8h pour recouvrir la même surface.  

L’analyse quantitative est possible en Auger, bien qu’elle soit complexe du fait de la 

combinaison de probabilités du processus Auger. Les RSF (Relative Sensitivity Factors) en 

Auger sont calculées par rapport d’intensité à un élément pris comme référence (l’argent) et 

l’analyse quantitative nécessite un appareil très bien calibré ainsi que l’emploi de composés de 

référence d’une grande pureté. Plusieurs méthodes de quantifications ont tout de même été 

proposées dans la littérature. Seah22 a, par exemple propose, un modèle de soustraction des 

différents fonds, permettant par la suite des intégrations plus justes des pics Auger. D’autres 

modèles pour la quantification ont été développés23,24, notamment à partir de l’intensité pic à 

pic des spectres dérivés et la prise en compte de facteurs de matrices. Il existe également une 
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norme ISO pour la quantification Auger qui précise les différentes méthodes et corrections 

applicables (correction de densité, de facteur de rétrodiffusion et correction d’échappement).25  

 Préparations, stratégie expérimentale et validation des résultats : 

Pour l’analyse AES, la préparation de l’échantillon revêt une grande importance. En effet les 

surfaces doivent être les plus propres et planes possibles pour éviter les effets topographiques, 

mais aussi être stables dans le temps puisque les analyses sont faites sur des points très localisés 

de l’échantillon.  

Un procédé de préparation des échantillons a été développé à l’IPREM afin de garantir des 

surfaces planes et propres avec une bonne tenue mécanique (figure 36). Les études seront 

réalisées en analysant la coupe transversale d’échantillons préparés par polissage ionique à 

faisceau d’Argon. Les échantillons, qu’ils soient sous forme de poudre ou d’une électrode, sont 

enrobés dans une matrice conductrice (résine époxy + charge argent) et encollé sur un wafer de 

silicium. Un deuxième wafer de silicium permet de sceller le système et protéger l’échantillon 

(figure 36-1). Le montage avec son support en acier est ensuite placé dans un outillage mis au 

point pour presser de façon uniforme et dans le plan le sandwich wafer – résine – wafer (figure 

36-2). La réticulation de la résine époxy prend environ 24h. Enfin le support avec le sandwich 

est inséré sur le porte échantillon du polisseur ionique. Un masque en acier est disposé avec 

précision à 20 µm ou 40 µm parallèlement au bord du wafer. Un faisceau d’ions argon Ar+ est 

envoyé perpendiculairement à la surface à couper (figure 36-3). La partie de l’échantillon qui 

est protégée par le masque reste intacte tandis que la partie qui dépasse est coupée sous l’action 

du faisceau.  
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Figure 36 : Schéma procédé de préparation des échantillons pour un polissage ionique. 

Les polissages ioniques ou «cross-section polishing » ont été réalisés sur un cross polisher 

JEOL IB-09010CP spécifiquement dédié à la mise en forme d’échantillons sous vide pour la 

microscopie. L’appareil est équipé d’une caméra permettant de placer précisément le masque 

de coupe au-dessus du wafer, pour n’enlever que le nécessaire et protéger la zone à polir. Il est 

possible de régler la tension (1 à 6 kV) et l’intensité du faisceau (30 à 200 µA) ainsi que la 

pression d’argon pour générer le plasma. À titre d’exemple, il faut 3 heures pour entièrement 

couper un wafer de 500µm avec 6 kV de tension, 150 µA d’intensité et 40 µm de profondeur 

de coupe. Un deuxième passage est parfois requis pour s’assurer que la face coupée soit 

parfaitement plane et exempt de contamination (dont la redéposition des matériaux pulvérisés). 

Pour cela, on privilégie des conditions plus douces avec une tension plus faible et moins de 

matière à couper. La figure 37 présente une coupe CP d’une électrode, de morphologie typique 

qui montre la progression du front de polissage du faisceau Ar+ allant du haut vers le bas. On 

remarque que le premier wafer et la zone résine + électrode sont parfaitement plans.  
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Figure 37 : Cliché MEB d'une coupe CP d'une électrode de LTO sur collecteur de cuivre. 

Les premiers essais ont été effectués avec une résine époxy JEOL chargée de particules d’argent 

pour améliorer la conductivité électrique. Ces particules d’argent sont clairement visibles en 

clair dans la résine figure 37 et figure 38. Mais bien que cette résine soit spécifiquement conçue 

pour cette application, nous avons constaté des dégradations sous le faisceau après de longues 

acquisitions.  

 

Figure 38 : Clichés MEB d'une poudre LTO dans une résine époxy argent, à gauche une particule avant analyse tilt 

30°, au centre la même particule après analyse, à droite la même particule à tilt 50°. 

Ces dégradations peuvent être liées à un fort échauffement localisé sous le faisceau, entraînant 

une disjonction de la particule du fait d’une trop forte différence de coefficients de dilatation 

thermique entrainant un fluage (figure 38 à droite). La particule sort du plan de la coupe CP et 

le bord de la particule forme une arête vive. Castaing26 a proposé une formule pour estimer 

l’augmentation de température sous un faisceau électronique incident en fonction de la tension 
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d’accélération E0, de l’intensité i, du diamètre du faisceau d et de la conductivité thermique du 

matériau k (W.cm-1K-1) : 

∆𝑇 =
4,8𝐸0𝑖

𝑘𝑑
 

Pour une tension E0 = 20 kV, une intensité de 20 nA avec un diamètre de sonde d = 1 µm, des 

conditions d’analyses relativement standard, la résine époxy sans charge conductrice, dont la 

conductivité thermique est d’environ k = 0,002 W.cm-2, subit un ΔT de 1000 K. 

L’échauffement, certes localisé sur 1 µm, est très important et peut conduire à l’évaporation du 

matériau. 

Les meilleurs résultats ont été obtenus avec une laque de carbone que nous avons préparée 

comme matrice d’enrobage. La laque est composée d’une suspension de nanoparticules de noir 

de carbone dans de l’isopropanol. Cette matrice présente une bien meilleure stabilité sous le 

faisceau d’électron, de plus le séchage ne prend que quelques minutes alors qu’il faut près de 

24h pour que la résine époxy réticule. En outre, cette matrice permet une analyse plus aisée du 

bord des particules, ainsi qu’un taux de contamination résiduel carboné inférieur.  

Une fois que l’échantillon est mis en forme et préparé par polissage ionique, il est transféré au 

spectromètre à l’aide d’une valise de transfert sous argon. La position de l’échantillon est réglée 

à la position eucentrique de la platine, l’axe de rotation (tilt de l’échantillon) passe alors par 

tout point d’analyse en focalisation directe avec l’analyseur d’électron. Ainsi il est possible de 

positionner l’échantillon à n’importe quel angle sans perte de position géométrique ni 

défocalisation de l’analyseur. Cela permet d’observer la zone d’intérêt sans que l’échantillon 

ne se déplace quand il est incliné. Un système de correction de la position de type « probe 

tracking » est utilisé pendant l’analyse de façon à évaluer et compenser les dérives du signal 

par comparaison d’images de références. Sous l’effet des fluctuations liées à l’équilibre des 

charges en surface, mais aussi des fluctuations de l’appareil (vibrations, variation du champ 

magnétique, électrique, effet thermique, dérive mécanique), l’image de la surface peut dériver 

et fausser les analyses localisées en des points précis de la surface.  

Il est ensuite possible d’enregistrer des spectres Auger dans une zone précise de l’échantillon à 

l’aide de l’imagerie MEB. Le réglage de l’intensité de courant de la sonde, en général comprise 

entre 1 et 20 nA, permet de faire varier l’intensité du signal acquis. La figure 39 présente une 

image MEB à partir de laquelle deux pointés Auger ont été réalisés. Les spectres présentent les 

transitions Auger caractéristiques de l’oxygène KLL (comprise entre 466 et 503 eV), du titane 
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LMM (comprise entre 362 et 449 eV), du carbone KLL (à 263 eV) et du lithium (comprise 

entre 30 et 42 eV), détectées sur une particule de LTO. On peut noter que le deuxième pointé 

détecte une plus grande quantité de carbone, provenant très certainement d’une contamination 

de surface due à la résine époxy.  

 

Figure 39 : à gauche cliché MEB d'une particule de LTO dans une résine époxy chargée d'argent, à droite les spectres 

Auger des zones 1 et 2. 

Ces spectres ont été obtenus avec le diamètre de sonde fixe le plus petit, c’est-à-dire avec la 

meilleure résolution possible dans ces conditions d’analyse. Une autre stratégie consiste à 

augmenter le diamètre de la sonde par défocalisation, à 1 ou 2 µm, pour accumuler le signal sur 

une aire plus importante sans qu’il y ait besoin d’augmenter l’intensité du courant. Cette 

stratégie d’analyse s’est avérée payante, bien que la résolution en pâtisse un peu. En effet, 

l’analyse du fluor a causé de nombreuses difficultés, tout d’abord du fait des très faibles 

quantités analysées mais surtout du fait de la nature chimique du fluor. Le faisceau électronique 

incident stimule la désorption du fluor chimisorbé. Le fluor chimisorbé en surface est isolant, 

il ne possède donc pas d’électron de conduction lui permettant de neutraliser les lacunes finales 

créées par le processus Auger. Il y a alors inversion du signe du fluor de F- à F+, ce qui conduit 

à sa désorption par répulsion coulombienne avec les cations du matériau. 

Ce phénomène est plus connu dans le domaine de la catalyse et a fait l’objet de nombreuses 

études dans le courant des années 60 – 70. Une technique d’analyse repose même sur ce 

principe : l’ESD pour Electron Stimulated Desorption27. Ce comportement du fluor sous le 

faisceau le rend particulièrement difficile à analyser, puisque comme on peut le voir sur la 

figure 40, il suffit de 15 à 20 minutes sous un faisceau de 10 kV et 5 nA pour complètement 

désorber le fluor de la surface de nos échantillons.  
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Figure 40 : Spectres Auger de la transition KLL du fluor acquis sur le même point, pour un temps d’acquisition 

croissant. 

Sharma et al.28 ont montré la désorption du fluor chimisorbé à la surface de semiconducteurs à 

base de baryum ou de calcium. Ils ont constaté une perte d’intensité de la transition KLL du 

fluor d’environ 40 % en l’espace de 15 minutes avec un faisceau de 2 kV et une densité de 

courant de 20 mA.cm-2. Il a donc fallu prendre en considération la dose d’électron reçue par la 

surface pour paramétrer nos analyses et obtenir un bon compromis entre statistiques de 

comptage (rapport signal/bruit) et la désorption du fluor.  

La spectroscopie Auger permet aussi de réaliser des cartographies chimiques (SAM pour 

Scanning Auger Microscopy) donnant accès à la distribution 2D des éléments en surface. La 

cartographie consiste à balayer la surface de façon à obtenir un rapport d’intensité signal/bruit 

pour une transition donnée en chaque point de la surface. Les variations d’intensité du pic Auger 

sont retranscrites en gradient de couleur sur une image. Plusieurs passages sont nécessaires pour 

accumuler suffisamment de signal et l’opération est ensuite reproduite pour les éléments 

suivants. Un avantage de cette analyse est que le temps d’accumulation par pixel est très court 

en comparaison des spectres Auger classiques. On peut donc se permettre d’accumuler un peu 

de plus de signal sans craindre une dégradation aussi forte. Cependant le temps d’acquisition 

ramené à l’ensemble de l’image est très long, car il faut accumuler X fois Y pixels fois le temps 

en chaque point.  

Les acquisitions SAM ont été réalisées en mode « Simultaneous » (figure 41). Ce mode permet 

de positionner manuellement les channeltrons à une position en énergie (+3ch à -3ch) 
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déterminée et allouée soit à un pic, soit à un fond soit sans affectation. Ainsi l’intensité 

résultante en pic moins fond (P-B) est obtenue simultanément. En outre, ce mode de travail 

permet le post-traitement de l’image. L’exemple ci-dessous présente la soustraction faite pour 

une intensité pic moins fond (P-B), utilisée dans la majorité des cas. Si l’échantillon présente 

un fort relief il faut privilégier une soustraction (pic – fond)/ fond. 

 

Figure 41 : Exemple de réglage pour une analyse SAM en mode "simultaneous". 

Après analyse, il convient de vérifier la bonne attribution des channeltrons et la réponse de 

ceux-ci, pour s’assurer notamment que le signal reçu provient bien d’un contraste chimique et 

non de la topographie. La figure 42 présente le signal reçu par les channeltrons pour une zone 

pauvre en titane (zone A) et une zone riche en titane (zone B). Pour la zone A, située dans une 

zone sombre, les channeltrons attribués au fond en bleu reçoivent plus de signal que les 

channeltrons du pic en rouge. Tandis que pour la zone B, la réponse des channeltrons forme un 

pic avec une meilleure statistique et une forme de pic attendue à cette position d’après les 

réglages, ce qui est retranscrit en clair sur la cartographie.  
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Figure 42 : Cartographie SAM du titane pour des particules LTO et la réponse des channeltrons pour deux zones 

d'intensités différentes. 

II.5. Caractérisation de l’électrolyte : 

Les deux premiers volets de l’étude se sont concentrés sur l’influence de la fluoration 

sur le bulk des matériaux ainsi que sur les interfaces entre les électrodes et l’électrolyte, 

notamment sur la SEI. Cette dernière section se penche quant à elle sur les techniques et les 

stratégies qui ont été développées pour l’étude de l’électrolyte. Nous sommes partis du postulat 

que les effets de la fluoration pouvaient peut-être impacter la batterie au-delà du matériau actif 

de l’électrode et se prolonger jusque dans l’électrolyte. Les électrolytes ont donc été analysés 

par ATR-FTIR. Les phénomènes de dégazage lors des cycles de charge et décharge de 

l’électrode LTO sont régulièrement reportés dans la littérature29 et seront observé par GC-MS 

dans le cadre de ce travail.  

II.5.1. Réflectance Totale Atténuée en Spectroscopie Infrarouge à 

Transformée de Fourier Operando (ATR-FTIR) : 

La spectroscopie Infrarouge à Transformée de Fourrier (FTIR), équipée d’un module de 

Réflectance Totale Atténuée (ATR, Attenuated Total Reflection) a été utilisée dans le but de 

caractériser l’électrolyte de nos batteries. L’infrarouge est un outil puissant pour l’étude des 
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liaisons chimiques présentes dans un échantillon. De plus, nous avons mis au point un dispositif 

de mesure permettant l’étude en continu de l’électrolyte au cours des cycles de décharge et de 

charge d’une batterie sans altération du comportement électrochimique (conditions dites 

Operando). 

 Principe et fonctionnement : 

L’échantillon d’indice de réfraction N2 est mis en contact avec un prisme optique constitué d’un 

matériau diélectrique à fort indice de réfraction N1, N1 >N2. Un faisceau infrarouge est envoyé 

au travers du prisme et atteint l’interface prisme-échantillon avec un angle ouvert par rapport à 

la normale, ce qui entraine la réflexion totale du faisceau infrarouge. Le faisceau est ainsi 

réfléchi plusieurs fois à l’intérieur du prisme. Cependant, pour respecter les conditions de 

continuité des champs électriques à l’interface, un champ électrique non radiatif parallèle à la 

surface est formé, on parle de champ évanescent. L’amplitude de ce champ électrique décroît 

de façon exponentielle avec la profondeur de pénétration dp dans l’échantillon : 

𝐸é𝑣𝑎𝑛𝑒𝑠𝑐𝑒𝑛𝑡
⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗ ⃗⃗  = exp(−

𝑧

𝑑𝑝
) 

Avec dp égale : 

𝑑𝑝 =
𝜆1

2𝜋√𝑠𝑖𝑛2𝜃1 (
𝑁1

𝑁2
)
2

− 1

 

Le champ évanescent sonde le milieu de l’échantillon sur une certaine profondeur, 

correspondant à une fraction de longueur d’onde incidente. En règle générale, la profondeur 

d’analyse en ATR est de l’ordre de quelques micromètres. Au cours de l’analyse, si à une 

fréquence donnée il existe des modes de vibration actifs dans l’échantillon alors il y aura 

excitation de ces modes par le champ évanescent. L’énergie absorbée par l’excitation de ces 

modes réduit l’intensité de l’onde réfléchie totalement, d’où le terme réflexion totale atténuée 

(ATR). Les modes de vibration absorbent donc une partie de l’intensité du signal et cela est 

retranscrit par des bandes d’absorption sur des spectres infrarouges équivalents à des spectres 

de transmission. Cette méthode est particulièrement bien adaptée pour l’étude des liquides, 

puisque le contact avec le prisme ne présente aucun décollement. Un autre avantage de L’ATR : 

c’est une technique non destructive, qui ne nécessite pas de préparation spécifique des 

échantillons, c’est-à-dire qu’ils peuvent être analysés directement dans leur état naturel.  
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 Dispositif de mesure expérimental en conditions Operando : 

Nous avons développé un bâti de mesure ATR à l’ICGM permettant des mesures 

électrochimiques en simultané en ½ pile ou batterie complète, avec régulation de la température. 

Le module ATR a été adapté à un spectromètre FTIR Nicolet Magna 550 series II. Les mesures 

ont été effectuées à température ambiante, la régulation en température se faisant grâce à un 

flux d’eau au travers d’un socle en laiton. L’ensemble du système optique du spectromètre est 

purgé avant et pendant toute la durée de l’analyse par de l’air synthétique, assurant un faible 

taux d’humidité et peu de fluctuations de la ligne de base.  

Le montage est constitué d’un cylindre fixé sur un socle métallique dans lequel est serti le 

prisme ATR (figure 43). Les éléments de la batterie, les électrodes, séparateur, électrolyte sont 

disposés dans le cylindre selon une disposition classique. Un film de Mylar assure l’isolation 

des pôles négatif et positif. Un piston, faisant office de collecteur de courant, permet de refermer 

la cellule. La cellule est branchée sur un potentiostat, un pôle branché au piston, l’autre pôle au 

cylindre via l’écrou de serrage (isolé du piston par un joint en téflon).  

 

Figure 43 : Schéma du dispositif de mesure ATR Operando. 

Pour observer directement l’électrolyte, nous avons découpé un trou au milieu des électrodes 

de façon à ce que l’électrolyte soit directement en contact avec le prisme ATR (détails à droite 

de la figure 43, et photos figure 44). Ainsi il est possible d’analyser l’électrolyte au voisinage 

proche de l’électrode au cours du fonctionnement de la batterie.  
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Figure 44 : Photos présentant les électrodes percées et leur positionnement dans la cellule. 

L’acquisition des spectres est automatisée et se fait à intervalle régulier, toutes les 5, 10 ou 15 

minutes en fonction du régime imposé aux batteries. Un spectre est acquis en 30 secondes, ce 

qui représente un laps de temps négligeable devant la cinétique des phénomènes étudiés. Le 

début des analyses infrarouge est synchronisé avec le début de la galvanostatique pour relier 

plus aisément les observations en infrarouge aux phénomènes électrochimiques. Les courbes 

galvanostatiques obtenues avec la cellule infrarouge sont très similaires à celles obtenues en 

piles bouton, la mesure infrarouge dans cette configuration n’altère donc pas l’électrochimie 

des batteries.  

 Stratégie de traitement des données : 

Pour clarifier l’interprétation et visualiser les évolutions, nous avons choisi de traiter nos 

données infrarouges en relatif  
∆𝑅

𝑅
. La comparaison directe de deux spectres peut s’avérer 

délicate, les bandes peuvent être larges, difficiles à délimiter, et les variations d’intensité peu 

visibles. L’intérêt de travailler en relatif est de lisser tout ce qui ne varie pas et de ne faire 

ressortir que les bandes dont l’intensité varie. Il est donc plus aisé de se concentrer sur les 

bandes essentielles à l’étude.  

De façon générale, les bandes infrarouges sont représentées de la façon suivante au cours des 

charges et décharges : 



Chapitre II : Dispositifs expérimentaux et stratégies 

138 

 

 

Figure 45 : Schéma des spectres attendus en ΔR/R au cours de l'OCV, de la charge et de la décharge. 

Au cours de l’OCV, plusieurs spectres sont enregistrés. Un spectre est choisi comme référence 

et sert au calcul du  
∆𝑅

𝑅
  pour l’ensemble des autres spectres. Sauf cas particulier, il est attendu 

que les spectres de l’OCV en 
∆𝑅

𝑅
 ne montrent presque pas de variations. Au cours de la charge, 

les bandes attribuées à la solvatation des cations Li+ gagnent en intensité tandis que les bandes 

issues des espèces du solvant perdent en intensité. En effet, dans notre montage, l’analyse se 

fait du côté de l’électrode positive d’où les ions lithium sont extraits pendant la charge. Au 

contraire de la décharge, où dans le voisinage de l’électrode positive, les ions lithium s’insèrent 

dans le matériau actif. Les signes des bandes sont alors inversés par rapport à la charge.  

II.5.2. Chromatographie en phase Gaz – Spectroscopie de Masse (GC-MS) : 

La chromatographie en phase Gaz couplée à la spectroscopie de Masse (GC-MS) a été 

employée dans le but d’analyser la composition et les produits de dégradations des électrolytes 

avant et après fonctionnement des batteries. Nous avons également procédé à l’analyse des gaz 

contenus dans les batteries utilisant des électrodes de LTO, l’objectif étant d’étudier l’impact 

de la fluoration sur le dégazage.  

 Principe et fonctionnement : 

Le principe de la technique repose sur le couplage de deux étages : la chromatographie en phase 

gazeuse pour la séparation des espèces et de la spectrométrie de masse pour la détection et 

l’identification de ces espèces par leur rapport m/z.  

La séparation des espèces d’un échantillon se fait par injection dans une colonne capillaire. Les 

différences d’affinité des composés avec la phase stationnaire (l’intérieur de la colonne) et la 

phase mobile (l’éluant) entrainent la séparation des composés le long de la colonne. Les 

molécules prennent alors plus ou moins de temps à éluer de la colonne (appelé temps de 

rétention). Il est donc ensuite relativement aisé d’analyser les molécules séparément en sortie 
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de colonne à l’aide d’un étage de spectroscopie de masse. Les molécules sont ionisées, séparées 

selon leurs masses, et enfin récoltées sur un multiplicateur d’électrons. Ainsi pour chaque 

molécule qui sort de la colonne, un spectre de masse lui est attribué et il est alors possible de 

l’identifier.  

 Dispositif expérimental :  

Les gaz et les électrolytes ont été collectés à partir de batteries cyclées en swagelock 3 

électrodes. Seulement dans notre cas, la troisième électrode est remplacée par un embout 

métallique que nous avons dessiné pour permettre la récupération des gaz (figure 46). L’embout 

est percé de deux trous de diamètre 1/8ème, permettant soit une connexion avec un capillaire 

métallique soit le passage d’une aiguille. Le dispositif est maintenu étanche à l’aide d’un film 

Kapton pendant la durée d’utilisation de la batterie. Lorsque la batterie est stoppée au niveau 

de charge souhaité, les gaz sont prélevés avec une seringue et stockés dans un sac étanche muni 

d’un septum. Il est possible d’extraire environ 2 mL à 3 mL de gaz de la cellule swagelock sans 

aspirer l’électrolyte, la quantité minimale pour l’analyse d’un gaz étant d’1 mL. La batterie est 

ensuite ouverte et le séparateur whatman est récupéré pour être plongé dans 1 mL d’acétonitrile 

pur. La quasi-totalité de l’électrolyte est contenue dans le whatman, il est alors possible 

d’injecter la solution obtenue en GCMS pour étudier l’électrolyte. Il est intéressant de noter que 

les produits de dégazage se retrouvent dissous dans l’électrolyte, l’analyse du dégazage est donc 

également possible avec les échantillons liquides.  
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Figure 46 : Schéma de la cellule électrochimique utilisée pour les analyses GC-MS. 

Les mesures ont été effectuées à l’aide d’un appareil Shimadzu GCMS QP-2010 Plus équipé 

d’une colonne Supel-Q-Plot. Nous avons choisi cette colonne en sachant qu’elle est 

particulièrement efficace pour séparer les espèces carbonées que nous attendons observer. 

L’étage de chromatographie est porté à 250°C selon une rampe de 10°C/min pour une durée de 

mesure de 31 minutes. Les électrolytes sont injectés avec un split ratio de 60, c’est-à-dire q’1/60 

du prélèvement est injecté dans la colonne. L’étage de spectroscopie de masse est coupé de 10 

à 13,5 minutes pendant l’élution très intense (solvant) de l’acétonitrile.  
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Ce chapitre décrit les matériaux de référence non fluorés au travers des techniques de 

spectroscopie de photoémission X (XPS), d’électron Auger (AES) et de spectroscopie 

infrarouge à transformée de Fourier à réflectance totale atténuée (ATR-FTIR). Pour une bonne 

compréhension des effets de la fluoration, il est essentiel de caractériser rigoureusement les 

matériaux avant la fluoration pour obtenir un point de comparaison fiable précis. Les spectres 

des électrodes non cyclées de référence serviront à l’interprétation des spectres des électrodes 

cyclées. Les déconvolutions des spectres de référence (énergie de liaison, largeur à mi-hauteur, 

rapport d’intensités, etc.) sont conservées pour interpréter les spectres des électrodes cyclées. 

Une attention particulièrement a été portée au stockage des échantillons, à leur préservation 

ainsi qu’à la répétabilité des mesures. Plusieurs analyses ont été effectuées sur plusieurs 

échantillons d’un même type afin de s’assurer de la représentabilité des résultats obtenus.  

III.1 Références TiO2 

L’étude du matériau TiO2 a été réalisée avec des électrodes auto-supportées dont la formulation 

est donnée ci-dessous : 

- 80 % massique de TiO2 anatase,  

- 14 % massique de noir de carbone, 

- 6 % massique de liant polymère polytétrafluoroéthylène (PTFE).  

 

La surface des électrodes a été analysée par XPS et AES, chacun des composants de l’électrode 

contribuant au signal.  

III.1.1 Références TiO2 pour la spectroscopie de photoémission X (XPS) 

Liant PTFE : 

Dans le cas des électrodes TiO2, nous avons opté pour un liant polymère polytétrafluoroéthylène 

(PTFE) permettant la formulation d’électrodes dites autosupportées. Le polymère est constitué 

de monomères -(CF2-CF2)-n se présentant sous forme d’une poudre blanche légèrement 

adhérente et malléable. Seuls les éléments C et F sont détectés en surface de la poudre PTFE 

par XPS (Figure 1).  

Le spectre C1s du PTFE se caractérise par un pic intense à 292,2 eV attribué à des 

environnements CF2. Un pic de très faible intensité est aussi détecté à environ 285,0 eV, 

provenant de trace de carbones aliphatiques. Le spectre F1s présente une seule composante à 
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689,5 eV également attribuée à des environnements CF2. La quantification du carbone et du 

fluor (table 1) est en bon accord avec la stœchiométrie attendue (rapport % atomique F/C = 

1,85, proche de la stoechiométrie attendue F/C = 2. 

 

Figure 1: Spectres XPS C1s et F1s du liant polymère PTFE. 

 

Table 1: Quantifications des éléments à la surface du PTFE, FWHM = largeur à mi-hauteur. 

Orbitale EL (eV) FWHM (eV) % At. 

C1s 284,8 2,40 1,0 

 292,2 1,29 34,8 

   35,8 

F1s 689,5 1,84 64,2 

   64,2 

 

Noir de carbone : 

Les noirs de carbone, ou « carbon black », employés sont les Super P et Super C65 vendus par 

le fournisseur Imerys. Le fabricant annonce une surface spécifique de 62 m².g-1 et un taux 

d’impuretés métalliques issues du processus de synthèse inférieur à 20 ppm.  

C1s F1s 
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Le pic de cœur C 1s (figure 2) présente un pic intense et étroit à 283,8 eV (largeur à mi-hauteur 

0,6 eV) typique du noir de carbone. Une seconde composante plus faible située à 285,0 eV est 

attribuée aux carbones aliphatiques. Seulement quelques traces d’environnements oxygénés O-

C=O sont détectés, en accord avec le signal O1s de l’oxygène. Les spectres de survol montrent 

que la surface du carbone ne présente pas d’impureté, à l’exception d’1 à 3 % atomique 

d’oxygène.  

 

Figure 2 : Spectre XPS C1s du noir de carbone Super P C65. 

Electrodes TiO2 « initiales» : 

Les électrodes dites « initiales », c’est-à-dire les électrodes obtenues immédiatement après 

formulation et avant toute caractérisation électrochimique et contact avec l’électrolyte ont été 

analysées par XPS. La déconvolution des spectres C 1s et F 1s s’est faite sur la base des énergies 

de liaison et des largeurs à mi-hauteur des références de noir de carbone et de PTFE. 

Le spectre Ti 2p se distingue par la présence de quatre pics. Du fait du couplage spin-orbite, 

deux composantes apparaissent à 459,3 eV pour Ti 2p3/2 et 465,0 eV pour Ti 2p1/2 avec un ratio 

d’aire de 2 pour 1. Deux pics satellites supplémentaires sont détectés à +13 eV de l’énergie de 

liaison de leur pic principal respectif. Ces pics satellites proviennent de phénomènes de transfert 

de charge ou satellite « shake-up »,1 habituellement observés pour les pics de cœur de titane 

ayant une charge formelle de +IV. L’énergie de liaison de la composante Ti 2p3/2 est typique 

d’un ion Ti4+ dans un environnement oxygéné comme le dioxyde de titane.2  
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Le spectre O 1s est constitué d’une composante principale à 530,5 eV, typique des oxygènes 

associés à la structure cristalline TiO2
3. La quantification de cette composante (23,6 % at.) est 

en relativement bon accord avec la quantification du titane (13,4 % at.). Le ratio entre la 

composante O2- (TiO2) et le titane est égal à 1,8. La surface est donc légèrement lacunaire en 

oxygène, d’après notre décomposition. En effet, certains des atomes d’oxygènes en surface du 

TiO2 sont particulièrement réactifs et sont fonctionnalisés par des groupements carbonés. Ces 

oxygènes sont alors comptabilisés comme étant liés à des carbones et non comme appartenant 

au TiO2. Une deuxième composante, plus large, est détectée à haute énergie de liaison 

(532,0 eV) correspondant à des environnements C=O4, en bon accord avec la quantification du 

carbone (table 2). Le spectre du carbone 1s présente un pic étroit et intense localisé à 284,2 eV 

correspondant au noir de carbone utilisé dans la formulation de l’électrode. Plusieurs autres 

environnements sont détectés : une composante à 285,0 eV associée aux environnements C-C, 

C-H, une composante à 286,5 eV attribuée aux environnements C-O, à 288,6 eV attribuée aux 

environnements C=O et CO2, 290,2 eV provenant d’environnement CO3 et enfin une cinquième 

composante localisée à 290,9eV et provenant d’environnements CF2-CF2 du liant polymère 

PTFE. Le pic de cœur F1s présente deux composantes, la plus intense située à 689,5 eV est 

attribuée aux environnements CF2-CF2 du PTFE utilisé dans l’électrode. La seconde 

composante moins intense est attribuée à des espèces CFx liées à des singularités dans le 

polymère.  
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Figure 3: Spectres haute résolution F1s, O1s, Ti2p et C1s de l’électrode de référence TiO2/noir de carbone/PTFE 

80 :14 :6 en % massique.  

 

Table 2 : tableau de quantification XPS des espèces en surface de l’électrode de référence TiO2.  

  NoF Attribution 

 Orbitale EL (eV) FWHM (eV) % at.   

C 1s 284,2 0,74 20,3 Noir de carbone  

 285,0 1,48 14,7 C-C, C-H 

 286,5 1,60 5,7 C-O 

 288,6 1,60 1,4 CO2 

 290,2 1,40 1,3 CO3 

 291,9 1,44 5,3 CF2-CF2 

   48,7  

Ti 2p 459,8 1,10 7,84 Ti4+ 2p3/2 

 465,5 1,96 3,6 2p1/2 

 473,0 2,80 1,48 sat 

 478,6 2,41 0,44 sat 

  
 13,4  

O 1s 531,0 1,19 23,6 O2- (TiO2) 

 532,5 1,70 5,0 Espèces adsorbées 

  
 28,6  

F 1s   
 Ti-F 

 687,8 1,60 0,8 CFx 

  689,5 1,60 8,5 CF2-CF2 

   9,3  
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III.1.2 Références TiO2 pour la spectroscopie d’électron Auger 

Les électrodes TiO2 non fluorées ont également été analysées par spectroscopie d’électron 

Auger ainsi que par microscopie Auger (SAM). Avant de réaliser les cartographies chimiques 

des éléments en surface, des zones d’intérêts sont sélectionnées pour acquérir les spectres Auger 

de départ. La figure 4 présente une zone plane donnant un signal exploitable en spectroscopie 

des éléments en surface. Un pic asymétrique et large est détecté à une énergie cinétique de 

263 eV correspondant à la transition KLL du carbone. Deux autres pics sont visibles à 376 et 

410 eV, originaires de la transition MVV du titane. La transition KLL de l’oxygène est 

identifiable par un pic principal à 506 eV, et celle du fluor est détectée par un pic principal à 

651 eV de plus faible intensité.  

 

Figure 4: À gauche : image MEB de la surface d’une électrode TiO2 initiale ; à droite spectre Auger enregistré dans la 

zone de la croix rouge, les transitions du carbone, du titane, de l’oxygène et du fluor sont détectées. 

À partir de ces spectres, il est possible de paramétrer des fenêtres d’acquisition aux énergies 

cinétiques correspondant à la surface de l’échantillon. Les transitions détectées à la surface des 

électrodes TiO2 initiales ont servi à l’acquisition des cartographies du carbone, du titane, de 

l’oxygène et du fluor (figure 5). Les cartographies relatives aux éléments titane et oxygène se 

superposent correctement aux intensités et confirment la localisation des particules de TiO2 

observées sur les images MEB et également confirmée par un spectre AES en ces points de 

superposition. La cartographie du carbone est antagoniste de celles du titane et de l’oxygène, le 

noir de carbone entoure les particules de TiO2 assurant la conduction électronique. La 

cartographie chimique du fluor est le marqueur du PTFE de l’électrode. Il est détecté dans des 

régions similaires à celles du noir de carbone.  
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Figure 5 : Image MEB de référence et cartographies chimiques de la transition KLL du fluor, de la transition KLL de 

l’oxygène, de la transition KLL carbone et MVV du titane à la surface d’une électrode TiO2 initiale, échelles 4 µm.  

 

III.2 Références Li4Ti5O12 (LTO) 

III.2.1 Références LTO pour la spectroscopie de photoémission X (XPS) 

Poudre LTO non fluorée :  

La poudre commerciale fournie par Sigma Aldrich a été caractérisée par XPS avant toute 

modification en surface. Tous les spectres ont été calibrés à partir du carbone de contamination 

détecté à 285,0 eV. La figure 6 présente les spectres Ti 2p, O 1s, Li 1s, F 1s et C 1s acquis, la 

table 3 donne les quantifications des éléments en surface.  

Le spectre Ti 2p du LTO de référence est typique d’un Ti4+ dans un environnement octaédrique 

d’oxygène, sur la base des observations des références TiO2 et puisque les pics Ti 2p3/2 et Ti 

2p1/2 sont détectés à 458,5 eV et 464,2 eV respectivement avec un rapport d’aire de 2 pour 1. 

Deux pics satellites de type « shake up » sont également observés. 

Le spectre de l’oxygène 1s présente une composante majoritaire située à 529,9 eV 

caractéristique des oxygènes de la matrice LTO. Il est à noter que cette énergie de liaison est 

plus faible que pour le composé TiO2 du fait de la contribution des environnements plus 

électropositifs de l’oxygène lié au lithium. Deux autres composantes sont détectées à 532,0 eV 

et 533,6 eV correspondant à des environnements O=C et O-C respectivement.  

Echelle d’intensité 

F O 

C Ti 

MEB 
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Le spectre du lithium 1s n’est composé que d’un seul environnement, relativement large, à 

54,4 eV caractéristique du lithium de LTO. Le lithium de la structure cristalline de LTO occupe 

deux sites cristallographiques, 16d octaédriques et 8a tétraédriques, où il est entouré de 6 et 4 

atomes d’oxygène, respectivement. Un troisième site octaédrique peut également être peuplé. 

Néanmoins, l’XPS ne détecte qu’une seule contribution pour le lithium. Un second pic apparait 

dans cette fenêtre spectrale, il s’agit du Ti 3s situé à 62 eV. 

La quantification des composantes de l’oxygène, du lithium et du titane relatives au LTO donne 

des ratios % at. O2-/Ti = 1,8 et % at. Ti/Li = 0,99. En comparant avec les valeurs théoriques 

attendues : O2-/Ti = 2,40 et Ti/Li = 1,25 il apparait que la surface du LTO ne présente pas 

exactement la stœchiométrie du bulk ; il semble que davantage d’atomes de lithium et 

légèrement moins d’atomes d’oxygène soient détectés en surface. Comme dans le cas de la 

surface de TiO2, il est possible qu’une certaine proportion de l’oxygène de surface n’ait pas été 

attribuée au LTO, mais à des environnements carbonés apparaissant à de plus hautes énergies 

de liaisons. L’occupation d’un troisième site cristallographique, 16c octaédrique, par des 

atomes de lithium initialement localisés dans les sites tétraédriques 8a, pourrait être à l’origine 

de ces différences de stœchiométrie en surface. Une autre hypothèse, soulevée par Kim et al.5 

pour les structure spinelles, pourrait être l’inversion « titane-lithium » en surface des cristallites 

afin de minimiser l’énergie de surface. En effet, il semblerait qu’un titane en coordinance 5 se 

substitue à un lithium en coordinence 6 à proximité. Plus de lithium serait donc détecté en 

surface. 

À titre de vérification, nous avons procédé à des mesures dans la fenêtre d’énergie du fluor. 

Aucun pic n’est détecté, la surface des échantillons de référence LTO n’est donc pas polluée 

par la présence de fluor. Le spectre du carbone 1s présente principalement du carbone de 

contamination à 285,0 eV et plusieurs composantes de plus faibles intensités à 286,3 eV, 

288,5 eV et 289,4 eV correspondant respectivement aux environnements C-O, O-C=O et CO3.  
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Figure 6 : Spectres haute résolution Ti 2p, O 1s, Li 1s, F 1s et C 1s de la poudre LTO non fluorée. 
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Table 3 : tableau de quantification de la poudre LTO non fluorée.  

 
LTO_NoF 

Attribution Orbitale EL (eV) FWHM (eV) at.% 

C 1s 285,0 1,40 26,5 C-C, C-H 

 
286,3 1,80 9,1 C-O 

 
288,5 1,80 2,8 O-C=O 

 
289,4 1,80 1,8 CO3  

   40,2  

Ti 2p 458,5 1,12 8,4 Ti4+ 2p3/2 

 
464,2 1,80 3,7 2p1/2 

 
471,4 2,27 1,23 sat 

 
477,4 2,22 0,6 sat 

  
 13,9 

 
O 1s 529,9 1,27 25,3 O2- (LTO) 

 
532,0 1,85 4,0 O=C 

 533,6 1,80 2,5 O-C  

  
 31,8 

 
Li 1s 54,4 1,04 14,1 Li+ (LTO) 

   14,1  

 

Liant PVDF : 

Pour assurer la tenue mécanique des électrodes LTO nous avons utilisé le poly(fluorure de 

vinyldène) PVDF de formule -(CH2-CF2)-n qui se présente sous forme d’une poudre blanche. 

Les spectres C1s et F1s enregistrés par XPS sont présentés figure 9. Le signal C1s du PVDF 

est composé de deux composantes distinctes pour les environnements CH2 à 286,0 eV et CF2 à 

290,4 eV. Il est à noter que le PVDF que nous utilisons ne présente pas d’environnement CF3 

terminaux comme il est parfois observé, indiquant un fort degré de polymérisation. Le ratio 

entre les composantes CH2 et CF2 est égal à 1,45. Le spectre F1s présente une seule composante 

située à 687,6 eV. Le rapport des pourcentages atomiques entre la composante CF2 provenant 

du spectre F1s et celle provenant du spectre C1s est égal à 1,8 proche de valeur attendue.  
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Figure 7 : Spectres haute résolution C1s et F1s du liant PVDF.  

 

Table 4: Tableau de quantification du liant PVDF 

Orbitale EL (eV) FWHM (eV) % At. Attribution 

C1s 284,6 1,32 11,3 C-C, C-H 

 286,0 1,13 29,0 CH2-CF2 

 287,7 1,34 3,1  

 288,9 0,85 1,2  

 290,4 1,70 20,0 CF2-CH2 

   64,6  

F1s 687,6 1,76 35,4 CF2-CH2 

   35,4  

 

Electrodes LTO « initiales » : 

Les électrodes LTO sont mises en forme à partir d’une encre enduite sur un collecteur de 

courant en cuivre, la formulation employée est la suivante :  

- 80 % massique de Li4Ti5O12,  

- 14 % massique de noir de carbone, 

- 6 % massique de liant polymère PVdF.  
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Les électrodes de LTO « initiales » ont été analysées par XPS au moyen de deux sources de 

rayons X différentes : une source aluminium Kα d’énergie incidente 1486,6 eV et une source 

argent Lα d’énergie incidente 2984,3 eV. La source Al permet d’analyser les dix premiers 

nanomètres de la surface de l’échantillon, tandis que la source Argent permet de sonder jusqu’à 

18 nm. Pour que la comparaison entre les deux sources soit fiable, les analyses Ag et Al ont été 

effectuées exactement aux mêmes points à la surface des échantillons. Les analyses Ag ont été 

effectuées en premier, puisque moins de phénomènes de dégradations ont été observés avec 

cette source. Les spectres Ag sont d’avantages bruités puisque le signal provient d’une raie Lα 

moins brillante que la raie Kα. De plus, les raies apparaissent élargies du fait de la largeur 

spectrale du signal incident et légèrement décalées en énergie de liaison du fait d’une 

compensation de charge légèrement différente.  

Le spectre Ti 2p provenant de la source Al présente des composantes 3/2 et ½ localisées 

458,6 eV et 464,3 eV respectivement, tout à fait semblables aux composantes des poudres LTO. 

L’oxygène 1s présente une composante à 530,0 eV issue du matériau LTO (en bleu) et une 

composante supplémentaire à 531,7 eV caractéristique d’environnements O=C. Le spectre du 

lithium 1s présente un pic avec une légère asymétrie aux hautes énergies, localisé à 54,6 eV.  

Le spectre du carbone présente à la fois les contributions du noir de carbone à 283,6 eV (en 

gris) et du PVDF avec deux composantes de mêmes intensités à 285,9 et 290,3 eV pour les 

environnements CH2 et CF2 respectivement. Deux autres composantes sont attribuées au 

carbone de contamination à 284,8 et aux environnements C=O à 288,9 eV. Enfin, le spectre F1s 

présente une seule composante à 687,3 eV provenant des environnements CF2 du PVDF.  

Le spectre Ti 2p issu de la source Ag ne présente pas de modifications significatives. Les 

environnements détectés pour le spectre issu de la source Ag de l’oxygène de diffèrent pas, le 

décalage vers les hautes énergies de liaison est cependant plus marqué. Le spectre du carbone 

acquis avec la source Argent est similaire, il présente un décalage vers les hautes énergies de 

liaison et un élargissement des pics attendu en comparaison du spectre acquis avec la source 

aluminium.  
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Figure 8 : Spectres haute résolution Ti2p, O1s, Li1s, C1s et F1s des électrodes LTO  « initiales » acquis avec une 

source Aluminium et Argent. 



Chapitre III : Composés de référence pour l’étude des effets de la fluoration par 

spectroscopies 

161 

 

Table 5 : Tableau de quantification des électrodes LTO non fluorées source Al Kα. 

 Electrode LTO non Fluorée 

Orbitale EL (eV) FWHM (eV) % At. Attribution 

C1s 283,6 0,68 16,8 Noir de carbone 

 284,8 1,80 11,7 C-C, C-H 

 285,9 1,42 4,8 CH2 

 288,1 1,42 2,1 C=O 

 290,3 1,90 4,8 CF2 

   40,2  

Ti2p 458,6 1,05 7,0 Ti4+ 3/2 

 464,3 2,05 3,5 Ti4+ ½ 

 471,6 2,65 1,3 Sat 

 477,3 2,81 0,6 Sat 

   12,4  

O1s 530,0 1,80 20,9 O2- (LTO) 

 531,7 1,17 3,3 C=O 

   24,2  

Li1s 54,6 1,03 12,5 Li+ (LTO) 

 55,6 1,29 1,3  

   13,8  

F1s 687,3 1,93 9,4 F2-C 

   9,4  

 

Electrodes cyclées et espèces de la SEI : 

De même que les électrodes de départ, les électrodes cyclées contenant les espèces de la SEI 

formées en surface ont été analysées en XPS. Verma et al.6 identifient les espèces LiF, 

ROCO2Li, Li2CO3, Li2O, LiOH, Li2C2, LiPF6 et PEO comme étant les plus probables d’être 

observées en XPS. Les énergies de liaisons de ces espèces en XPS en fonction des orbitales 

sont rassemblées dans la table 6.  
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Table 6 : Données XPS de référence pour l’identification des espèces de la SEI 6–15.  

Espèces de la SEI 
Energie de liaison (eV) 

C1s O1s F1s Li1s P1s 

LiF   685,9 – 686,5 56,0 – 56,6  

Li2O  527,6 – 529,0  53,0 – 54,0  

LiPF6   688,0  138,0 

Li2CO3 290 – 291,5 531,5 – 534,0   55,3 – 55,5  

ROCO2Li 287,6 – 292 532,2 – 533,0  55,0  

LiOH  531,5 – 532,0  55,3 – 55,5  

PEO 286,5 533,0    

Autres espèces 

polymériques 
284,8 – 286,5 

    

Li2C2 282,4 – 283     

Li    52,3  

 

III.2.2 Références LTO pour la spectroscopie d’électron Auger 

Pour les analyses par spectroscopie d’électron Auger, les électrodes LTO non fluorées ont été 

caractérisées par MEB, AES et SAM.  

Les images MEB de la surface (figure 11 a), montrent un mélange intime entre le noir de 

carbone, le liant polymère PVDF et les particules de LTO. Les particules primaires de LTO ont 

une taille apparente de l’ordre de 200 à 500 nm, et s’agglomèrent pour former des agrégats de 

taille supérieure à 1 µm (figure 11 b).  

 

Figure 9 : Images MEB de la surface d’une électrode LTO non fluorée et non cyclée. 
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Les spectres Auger enregistrés sur les particules de LTO présentent des transitions du titane 

MVV et de l’oxygène KLL intenses et lorsque les conditions de mesures sont favorables, la 

transition du lithium KLL est observée. Le fluor n’est pas détecté sur les particules de LTO. 

Les spectres Auger acquis autour des particules présentent des transitions du carbone KLL 

intenses, le titane est parfois détecté du fait de la présence de particules de faibles diamètres, 

difficilement discernables du noir de carbone sur les images Auger. Le fluor n’est pas 

systématiquement détecté comme sur le spectre 2 figure 12, ce qui semble indiquer que le liant 

polymère n’est pas présent en tout point de l’électrode.  

 

Figure 10 : à gauche : image MEB de la surface d'une électrode LTO, à droite : spectres Auger des points 1 et 2 

localisés sur l’image MEB enregistrés sur une particule LTO et dans le noir de carbone environnant. 

À partir des spectres Auger acquis et des transitions détectées à la surface des électrodes LTO, 

des cartographies SAM du fluor, du titane, de l’oxygène et du carbone ont été enregistrées 

(figure 13). Les cartographies du lithium n’ont pas été enregistrées du fait de la difficulté 

d’observer cette transition peu intense et fortement impactée par les électrons secondaires. Les 

cartographies du titane ainsi que de l’oxygène dans une certaine mesure servent de marqueurs 

du matériau LTO. La cartographie du fluor confirme les observations faites avec les spectres 

Auger, le fluor n’est pas présent sur les particules LTO de grandes dimensions et n’est pas 

réparti sur toute la surface de l’électrode. Dans le cas du carbone, l’élément est détecté sur de 

larges zones relativement homogènes entourant les particules LTO. Enfin le titane et l’oxygène 

permettent de clairement visualiser les particules LTO des grandes dimensions. Quelques 

particules, les plus fines, sont également identifiées au sein de la matrice de noir de carbone.  
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Figure 11 : En haut à gauche : image MEB de départ, à droite : cartographie du fluor KLL, du titane MVV, du 

carbone KLL et de l’oxygène O KLL (échelle = 2 µm). 

 

III.3 Références LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 (NCA) 

Les poudres NCA : 

Les poudres NCA ont également été analysées par XPS avant de procéder aux synthèses des 

composés fluorés. La poudre de NCA se distingue de celle du LTO par son aspect sombre et 

par la présence de grains très fins. Le NCA est composé de trois métaux de transitions, qui dans 

le cas du nickel et de l’aluminium présentent des interférences. En effet les pics de l’orbitale 3p 

du nickel recouvrent les orbitales 2p de l’aluminium. Pour faciliter la lecture des tableaux de 

quantification, nous ne présentons que les composantes les plus intenses aux énergies de 

liaisons caractéristiques.  

Le spectre Ni 2p (figure 14) présente quatre pics intenses à 855,2 eV, 861,6, 872,6 et 879,4 eV. 

Bien que le calcul des charges formelles dans LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 laisse penser que le nickel 

est au degré d’oxydation +III, l’enveloppe du signal est plutôt similaire à valence mixte +II/IV. 

En effet, le nickel +III se caractérise par une forte asymétrie au sommet du pic 3p3/2 du côté des 
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hautes énergies de liaison.16 La déconvolution du Ni2p est particulièrement délicate puisqu’elle 

nécessite l’analyse de nombreux composés de référence. La déconvolution des spectres Ni2p 

est problématique et la comparaison des enveloppes est une méthode de discrimination possible. 

Dans le cas de NCA, nous ne sommes cependant pas en mesure d’identifier avec certitude la 

charge formelle du nickel. 

L’interprétation du spectre cobalt 2p est plus aisée : les énergies de liaisons des pics 2p3/2 et 

2p1/2, détectés à 780,3 eV et à 795,0 eV respectivement, les satellites sont détectés à +10 eV 

environ, ce qui est caractéristique d’un degré d’oxydation Co3+, conforme avec ce qui est 

attendu. Un écart entre les pics principaux et satellites de 5 à 6 eV aurait été caractéristique d’un 

degré d’oxydation +II du cobalt17.  

Le spectre de l’aluminium 2p est en interférence avec celui du nickel 3p, qui le recouvre 

partiellement. Il est cependant possible de les différencier puisque le signal présente un pic 

presque résolu à 72,7 eV, typique de l’aluminium Al3+ dans un environnement d’oxyde lithié.  

Le spectre de l’oxygène 1s présente un pic à 529,2 eV caractéristique de l’oxygène de la 

structure NCA. Un second pic plus intense est observé à 531,7 eV que nous attribuons à des 

environnements Li2CO3 en bon accord avec les spectres C1s et Li1s. En effet, le lithium 

présente clairement un deuxième environnement en plus de celui du matériau NCA, localisé à 

55,3 eV ce qui cohérent avec une espèce Li2CO3. De même, le carbone présente une 

composante détectée à 289,9 eV elle aussi attribuée au Li2CO3. La quantification de ces 

composantes conduit à des ratios Li/C et Li/O égaux à 2,2 et 0,6 respectivement, ce qui est 

proche des valeurs théoriques pour Li2CO3 (Li/C = 2 et Li/O = 0,66). La surface du NCA a 

donc réagi en surface pour former des espèces Li2CO3.  

La quantification (table 7) des composantes issues de NCA donne la stœchiométrie en surface 

suivante : Li1.75Ni0.8Co0.12Al0.6O2. Le lithium et l’aluminium sont davantage détectés à la 

surface du NCA,  
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Figure 12 : Spectres haute résolution Ni 2p, Co 2p, Al 2p, O 1s, C 1s et Li 1s des poudres NCA non fluorées. 
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Table 7 : Tableau de quantification des poudres NCA, pour plus de clarté, seules les composantes les plus intenses des 

métaux de transitions sont répertoriées.  

 Poudre NCA non Fluorée 

Orbitale EL (eV) FWHM (eV) At.% Attribution 

C1s 285,0 1,34 14,9 C-C, C-H 

 286,2 1,90 6,3 C-O 

 288,0 1,49 1,3 C=O 

 289,9 1,80 7,0 Li2CO3 

 291,2 1,80 0,7  

   30,2  

Co2p 780,3 2,06 0,3  

 790,3 2,4 traces  

 795,0 1,68 0,2  

 804,2 3,0 traces  

   0,5  

Ni2p 855,2 3,15 1,4 Ni2+/Ni4+(NCA) 

 861,6 5,43 0,5  

 872,6 2,95 1,1  

 879,4 4,82 0,4  

   3,4  

Al2p 72,7 2,50 1,7  

 73,1 2,50 0,9  

   2,6  

O1s 529,2 1,27 8,4 O2- (NCA) 

 531,7 1,90 25,8 Li2CO3 

 533,5 1,90 4,8  

 535,1 1,90 1,6  

   40,6  

Li1s 54,3 1,15 7,3 Li+ 

 55,3 1,50 15,5 Li2CO3 

   22,8  
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III.4 Références pour la spectroscopie ATR-FTIR 

Pour une meilleure compréhension des résultats obtenus avec la spectroscopie ATR-FTIR, nous 

avons procédé à l’analyse des constituants de l’électrolyte LP30 pour établir des références. Les 

spectres caractéristiques du diméthylcarbonate (DMC), de l’éthylcarbonate (EC) et du LP30 

sont présentés figure 15. En confrontant ces spectres à la littérature, nous avons pu identifier 

les modes de vibration de chaque espèce. Le résumé des modes de vibration est présenté table 8. 

On remarque dans le cas du LP30, un dédoublement des bandes lié à la présence du sel de 

lithium. La solvatation du lithium est à l’origine de la bande à haut nombre d’onde, l’autre 

bande à bas nombre d’ondes provient de l’espèce pure EC ou DMC.  

 

Figure 13 : Spectre ATR-FTIR, en haut à gauche du DMC, à droite EC, en bas de l’électrolyte LP30 (EC, DMC 1M 

LiPF6) 
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Table 8: Modes vibratoires des espèces de l'électrolyte LP30. 

Nombre d’onde (cm-1) Espèce Mode de vibration Réf. 

715 EC 

O O

O

 

Ring breathing 

18–21 

771 EC 

O O

O

 

δ(OCO2) 

18–21 

793 DMC 

O O

CH3CH3

O

 

δ(OCO2) 

20–23 

839 LiPF6 Li
+

P
-

F

F

F

F

F

F  

ν(P-F) 

23 

893 EC Ring breathing 18–21 

914, 966 DMC 

O O

CH3CH3

O

 

ν(CH3-O) 

20–23 

970 EC 

O O

O

 

ν(CH2-O) 

18–21 

1062, 1153 EC 

O O

O

 

ν(C-O) 

18–21 

1260 DMC 

O O

CH3CH3

O

 

ν(OCO) 

20–23 

1390 EC 

O

CH2

O

O

 

δ(CH2) 

18–21 
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Nombre d’onde (cm-1) Espèce Mode de vibration Réf. 

1452 DMC 

O O

CH3CH3

O

 

δ(CH3) 

20–23 

1481 EC δ(CH2) 18–21 

1750 DMC 

O O

CH3CH3

O

 

ν(C=O) 

20–23 

1765 EC 

O O

O

 

ν(C=O) 

18–21 
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IV.1 Introduction  

Du fait de leurs faibles potentiels de travail, les matériaux d’électrodes négatives dans les batteries Li-ion 

voient leurs interfaces avec l’électrolyte être le siège de phénomènes de dégradations. S’il est possible de 

développer des électrolytes aux fenêtres de stabilité en potentiel plus étendues, il est primordial de 

maîtriser la réactivité exaltée de la surface des matériaux d’électrodes négatives. Pour cela, la stratégie de 

former une couche de protection inter-faciale composée d’un matériau moins réactif, faisant office de 

barrière entre le matériau d’électrode négative et l’électrolyte a été choisie. Nous avons opté pour la 

protection de l’anode par la synthèse d’une couche fluorée en surface du matériau afin d’améliorer les 

performances des batteries Li-ion.  

Un premier travail prospectif a été réalisé afin d’avoir une connaissance approfondie des possibilités de 

la fluoration sur les matériaux d’anode et plus particulièrement sur les titanates. Le TiO2 est le premier 

matériau que nous avons étudié. Ce matériau est très bien connu de la littérature, car largement utilisé 

dans de nombreux domaines (catalyse hétérogène, pigments, semi-conducteurs, etc.) et peu couteux. C’est 

également un modèle idéal pour l’étude en amont du matériau d’électrode, plus prometteur, Li4Ti5O12 

(LTO), puisqu’il possède un comportement électrochimique avec un potentiel d’insertion du lithium situé 

à 1,6 V vs. Li+/Li proche de celui du LTO (1,55 V). Bien que ces matériaux aient des potentiels de travail 

moyen supérieur à 1,0 V, leurs interfaces avec l’électrolyte n’en demeurent pas moins réactives et des 

processus de formation de la SEI sont tout de même observés.  

Cette étude a pour objectif dans un premier temps de décrire la réactivité du matériau TiO2 vis-à-vis de 

l’agent fluorant XeF2, utilisé pour la première fois pour fluorer des matériaux d’électrodes. Le protocole 

de synthèse des matériaux fluorés a été développé de façon à ce qu’il nécessite un minimum de matériel, 

qu’il soit sûr et reproductible. L’influence des quantités d’agent fluorant ainsi que des temps d’exposition 

sur le matériau d’électrode ont été évalués par différentes techniques de caractérisation. 

Tout d’abord, l’impact de la fluoration sur la structure de matériau TiO2 a été suivi par Diffraction des 

rayons X (DRX) et par la Résonance Magnétique Nucléaire du 19F à l’état solide (RMN 19F). De plus, la 

nature chimique de l’extrême surface du matériau TiO2 fluoré a été caractérisée par spectroscopie de 

photoémission X (XPS) et la morphologie des nanoparticules a été étudiée par microscopie électronique 

à balayage (MEB). Enfin, les comportements électrochimiques des matériaux fluorés ont été évalués en 

½ pile face au lithium pour les premiers cycles galvanostatiques limités en potentiel et par spectroscopie 
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d’impédance. Les premiers cycles se révèlent être critiques pour la formation de la SEI à la surface de 

l’anode et pour la durée de vie de la batterie.  

La première partie de cette étude a fait l’objet d’une publication soumise à la revue périodique ACS 

Applied Energy Materials : 

Publication n°1 : 

Youn Charles-Blin, Roselyne Jeanne-Brou, Delphine Flahaut, Hervé Martinez, Katia Guérin, Marc 

Dubois, Michaël Deschamps, Laure Monconduit, Nicolas Louvain* Surface property relationships of 

titanium dioxide by atomic layer fluorination.  

 

Se basant sur l’étude du comportement électrochimique du matériau TiO2-F, le second volet de cette étude 

se concentre sur la réactivité de surface des électrodes. Pour cette étude, nous avons sélectionnés les 

matériaux issus des deux conditions de fluoration du TiO2 qui donnent les meilleurs résultats. L’objectif 

du travail mené ici est d’identifier une relation entre les améliorations constatées en électrochimie et la 

réactivité de surface des électrodes fluorées. Pour cela, le suivi de la réactivité de surface des électrodes 

cyclées a été réalisé par XPS afin de caractériser la nature et la stabilité de la SEI formée en surface des 

électrodes. Une étude approfondie, qui a permis d’évaluer le recouvrement des électrodes par la SEI, a 

été réalisée par microscopie Auger (SAM) et en particulier grâce aux informations issues des 

cartographies chimiques de la surface des électrodes réalisées.  

La deuxième partie de cette étude a fait l’objet d’une publication parue dans la revue périodique ECS 

Journal of The Electrochemical Society, 166 (10) A1-A10 (2019) :  

Publication n°2 : 

Youn Charles-Blin, Delphine Flahaut*, Jean-Bernard Ledeuil, Katia Guérin, Marc Dubois, Nicolas 

Louvain, Laure Monconduit, and Hervé Martinez*, Surface Layer Fluorination of TiO2 Electrodes for 

Electrodes Protection LiBs : Fading the Reactivity of the Negative Electrode/Electrolyte Interface.  
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Surface Layer Fluorination of TiO2 Electrodes for Electrode
Protection LiBs: Fading the Reactivity of the Negative
Electrode/Electrolyte Interface
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We demonstrate the possibility to master the negative electrode/electrolyte interface reactivity of a TiO2 based electrode with a
protecting fluorinated layer, synthesized by a safe process applied for a first time on electrode materials. Pure XeF2 has been used
as fluorinating agent with two different fluorination rates (LowF and HighF). This prospective study provides new insights of the
surface fluorination benefits thanks to extreme surface spectroscopy analysis. Indeed, enhanced electrochemical performances have
been correlated with the surface reactivity of fluorinated electrodes by the means of the Scanning Auger Mapping analysis (SAM) and
to the X-ray Photoemission Spectroscopy (XPS). As shown by the XPS results, fluorinated electrodes exhibit thinner and stabilized
solid electrolyte interphase (SEI) layer, providing more effective passivating properties. The SAM chemical mappings confirm this
trend. The fluorination of the active material leads to fade the reactivity toward the electrolyte, consequently the products of the
electrolyte degradation are deposited in lower quantities on the fluorinated electrode surface, especially the species originated from
the salt degradation. Both of the fluorinated electrodes exhibit improved specific capacity by 10% after ten cycles. The polarization
is reduced by 12.4% and 17% for LowF and HighF electrodes, respectively.
© 2019 The Electrochemical Society. [DOI: 10.1149/2.0671910jes]

Manuscript submitted March 5, 2019; revised manuscript received May 28, 2019. Published June 7, 2019.

Secondary batteries based on the Lithium ion technology are
among the most widely marketed energy storage systems over the
past three decades. Nowadays, researches naturally turns toward new
intercalation ions such as Na-ion and most recently K-ion and Mg-
ion since late 2000s, as these technologies could provide better per-
formances than the Li-ion technology, knowing majors engineering
improvements but few intrinsic breakthroughs. Still, further enhance-
ment can be obtained from the Li-ion chemistry by mastering the
negative electrode/electrolyte interface, where the formation of the
Solid Electrolyte Interphase (SEI) takes place. Indeed, the surface re-
activity of the negative electrode toward the alkyl carbonates based
organic electrolyte, in the working voltage potential window used for
Li-ion batteries, leads to unwanted side degradation reactions respon-
sible for irreversible capacity and lifetime fading. Surface coating of
the electrodes has been a successful strategy to minimize the surface
reactivity with the electrolyte. Zhao et al.1 as well as Tian et al.2 and
Wang et al.3 demonstrated the interest of a carbon coating for the
improvement of the cycling stability of TiO2 electrodes. Carbon coat-
ings are also used to protect other electrode materials, as silicon.4

Metal oxides compound constitute good candidates to passivate the
electrode surfaces.5–7 Among them, Al2O3 can be deposited on ac-
tive material of cathode electrodes to prevents the side reactions with
the electrolyte above 4.4 V.8 Besides, the passivating efficiency of
Al2O3 provides benefits as well on anode active materials, for safety9

or transition metal dissolution concerns,10 to improve electrochemi-
cal performances. Moreover Al2O3 coating can be designed to form
core-shell nanoparticle architectures in order to get a concentration
gradient of alumina onto the core of the active material, ensuring a
better control of the chemical structure and enhanced electrochemical
performances.11 Contrary to the coating materials previously quoted,
only few researches have been conducted on fluorinated coating for
electrochemistry, despite the fact that fluorine could be a great passi-
vating candidate for the electrode surfaces. Indeed, fluorine presents a
strong affinity with TiO2 and the estimated redox potential of the F./F−

couple is 3.6 V.12 This potential makes fluoride ion stable against ox-
idation, thus the redox competition with the organics is not possible.
Saito et al.13 have demonstrated the benefit of the surface fluorina-

zE-mail: delphine.flahaut@univ-pau.fr; herve.martinez@univ-pau.fr

tion of TiO2(B) powders on the electrochemical performances with-
out providing insight of the fluorinated surface reactivity neither any
information about the nature of the SEI.

The aim of this study was to investigate the impact of fluorination
on the surface reactivity of a model electrode material, the anatase
titanium dioxide. TiO2 anatase is a very well-known material, which
is convenient for a model material, providing easy understanding of
the surface side reactions and the role of Ti4+. The TiO2 anatase elec-
trochemically reacts toward lithium. The corresponding theoretical
specific capacity of 335.6 mAh.g−1, comparable with that of con-
ventional graphite anode, when one electron exchange is considered,
implies a complete reduction of Ti4+ into Ti3+. However, the insertion
of more than 0.5 Li+ is not favor. In this condition, the specific ca-
pacity is reaching 165 mAh.g−1 after the first cycle, and will be lower
if more than 0.5 Li have been inserted after the first cycle, and will
be lower if more than 0.5 Li have been inserted. The electrochemical
voltage of TiO2 is around 1.70 V vs Li+/Li13. This high electrochem-
ical potential for an anode prevents lithium metallic deposition on the
electrode, which avoids short-circuit and improves the safety of the
battery. Moreover, TiO2 undergoes a volume expansion lower than 4%
during the lithiation,14 ensuring the stability of a coating layer on its
surface.

Several fluorination processes of active electrode materials can
be met in the literature, based on reaction in solution with HF or
KF,15 gas-solid reaction with molecular fluorine F2,16,17 solid-state re-
action with NH4F,18 or by radiofrequency plasma with CF4 gas.19,20

We have focussing our attention on the development of a safe and
simple fluorination process, based on the use of xenon difluoride
XeF2 as fluorinating agent, which reproduces the diluted condition
of the F2. Indeed, this dry process is safe, simple, reproducible and
does not require heavy safety precautions. Thanks to its low vapor
pressure,21 the XeF2 sublimes easily and releases mainly atomic fluo-
rine F· on fluorination target that can react with TiO2 powders to form
the desired protecting layer. This work was focused on the fluorina-
tion mechanism of TiO2 and its impact on the surface reactivity of
the active material toward the electrolyte. As, both, the fluorination
process and the reactivity phenomena described here take their origin
on surface, the investigation has been based on X-ray photoelectron
and Auger electron spectroscopies, dedicated analytical tools for this
problematic.

) unless CC License in place (see abstract).  ecsdl.org/site/terms_use address. Redistribution subject to ECS terms of use (see 164.67.163.3Downloaded on 2019-06-10 to IP 
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Experimental

Fluorination.—Xenon difluoride (XeF2) used as fluorination
agent was provided by Sigma Aldrich (Sigma-Aldrich Ltd, Saint-
Louis, USA) with 99.99% purity. All the synthesis procedures were
performed at room temperature, without post synthesis annealing.
The crucible used for the process is made of polytetrafluoroethylene
(PTFE), a material assumed to be inert toward the fluorinating agent.
The fluorination was carried out with 7.5% in weight of XeF2 toward
titanium dioxide, for two different exposition times: 1.5 and 3.5 hrs,
corresponding to the samples called LowF and HighF, respectively.
All the results are systematically compared with a bare sample, NoF.
The samples were handled in a glove box under argon atmosphere
with oxygen and humidity rates monitored under 0.5 ppm.

The TiO2 nanopowder used as electrode active material was pro-
vided by Sigma Aldrich (Sigma Aldrich Ltd, Saint-Louis, USA), and
presents an anatase crystallographic structure, which is the TiO2 poly-
morph that shows the best electrochemical performance.

Electrochemical studies.—The electrodes were composed of 80%
wt of TiO2 anatase nanopowder, 14% wt of carbon black (CB) Y50A
(Acetylene Black SN2A Ltd, France) and 6% wt of polytetrafluo-
roethylene (PTFE) Solef 5130 (Solvay Ltd, Bruxelles, Belgium) as
polymer binder. The use of PTFE allows us to work in solvent-free
conditions and get several electrodes in a short time.

The electrochemical performances were studied in half cell using
metallic Lithium (ribbon from Sigma-Aldrich) as counter and refer-
ence electrodes. The batteries were assembled in 2032 coin cells type
made of 316L stainless steel, using LiPF6 salt 1 mol.L−1 in a 1:1 vol-
ume ratio of EC:DMC LP30 (Solvionic Ltd, Toulouse, France) as elec-
trolyte. Whatman glass microfiber filters (GF/D from GE Healthcare,
Chicago, USA) dried at 120°C for 12h were used as separators. Elec-
trochemical Galvanostatic cycling study was performed with VMP
200 potentiostat (Bio-logic Ltd, Seyssinet-Pariset, France) and the EC-
Lab v10.37 software. The half cells were cycled at room temperature
under galvanostatic mode at C/5 rate (33 mA.g−1) from 12 hrs of open
circuit voltage, between 1.2 V and 2.5 V vs Li+/Li°. For each kind of
samples, several cells are assembled to ensure a good reproducibility.

In order to analyze cycled electrodes, the cells were opened at the
end of charge and discharge, in a glove box under argon atmosphere
and washed in three baths of pure dimethyl carbonate (DMC) (anhy-
drous 99%, Sigma-Aldrich) during 30 seconds, thus LiPF6 salt excess
can be removed from the surface without altering the SEI.

Physico-chemical characterizations.—Surface atomic composi-
tion and chemical environment of pristine and fluorinated materials
were analyzed by X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) on a Kratos
Axis Ultra DLD spectrometer (Kratos Analytical Ltd, Manchester,
UK) with a hemispherical analyser and a microfocussed (analysis area
was ca. 200 μm2) monochromatized radiation Al Kα line (1486.6 eV)
operating at 75 W under a residual pressure of 5 × 10−9 mBar. The
XPS spectrometer was directly connected to a nitrogen dry glove box
in order to prevent the samples from moisture or air. The spectrometer
pass energy was set to 160 eV and 20 eV for survey spectrum and core
peak records, respectively. Surface charging was minimized using a
neutralizer gun, which sprays the low energy electrons and Ar+ ions
over the sample surface. All the binding energies were calibrated to
the C 1s core peak at 285.0 eV originating from the surface carbon
contamination. The treatment of core peaks was carried out using a
nonlinear Shirley-type background.22 The peak positions and areas
were optimized by weighted least-squares fitting method using 70 %
Gaussian and 30 % Lorentzian line shapes. The quantification of sur-
face composition was based on Scofield’s relative sensitivity factors.23

Each sample was analyzed in XPS in at least two points of the surface
to ensure a good representativeness of the spectra. The quantification
and spectra fitting were carried out on CASA XPS software (CasaXPS
Ltd, Teignmouth, UK) using Kratos relative sensitivity factors.

Auger Electron Spectroscopy (AES) was carried out with a JEOL
JAMP 9500F Auger spectrometer (JEOL Ltd, Tokyo, Japan) working

under UHV conditions (pressure below 2.10−7 Pa). SEM images were
recorded with 10 kV acceleration voltage and a probe current of 5 nA
for the NoF samples and 1 nA for the fluorinated samples, provid-
ing good compromise between good counting rate and low sample
degradation. The excitation beam is ∼6−10 nm in diameter. Scan-
ning Auger acquisitions were performed in constant analyser energy
(CAE) mode to obtain a significant peak background intensity dif-
ference. The sample holder was tilted by 30° to optimize the signal
originating from the sample and multi-detection conditions were used
with 7 channeltrons on duty. Also, to ensure clear chemical mapping
images, an “auto probe tracking” was set to offset any drift of the im-
ages occurring during the measurement. Every 128 lines recorded, a
comparison between Scanning Auger Microscopy (SAM) images and
the reference Scanning Electron Microscopy (SEM) image is made
and the position is corrected if needed. The concentration of each el-
ement is represented by a scale of colors ranging from black for no
signal to white for the maximum of signal.

Results and Discussion

Electrochemical behavior after fluorination.—The electrochem-
ical results obtained for the first and tenth cycles are presented in
Figure 1 for reference samples, namely NoF, LowF and HighF elec-
trodes. The fluorination does not affect the electrochemical potential of
lithium insertion as all the electrodes exhibit the same plateau of poten-
tial around 1.70 V vs Li+/Li in discharge, typical of the TiO2 anatase
material.24,25 Moreover the electrodes are characterized by a signif-
icant polarization induced by the use of PTFE as polymer binder.26

The polarization measured at the half-capacity is very similar on the
first cycle. But, we can observe two effects of the fluorination on the
electrochemical properties after the tenth cycle: i) the polarization is
decreasing of 12.4% and 17% for, respectively, the LowF and HighF
fluorinated electrodes ii) the specific capacities of LowF and HighF
electrodes are systematically higher than the NoF one. Thus, it seems
that the fluorination brings better capacity retention in the case of the
HighF fluorination conditions.

For the first cycle, the NoF electrode exhibits a specific capacity of
166 mAh.g−1 at completion of the first discharge and 146 mAh.g−1 at
the end of the tenth discharge, which represents 12% loss of capacity
within ten cycles. After fluorination, the capacity loss is of 13.6% and
2.5%, respectively, for the LowF and HighF electrodes.

Surface analysis.—Pristine electrode characterizations.—The
surface of the bare and fluorinated electrodes were analyzed with
XPS, SEM and SAM before cycling to identify the fluorinated species
formed and investigate their impact on the titanium dioxide surface.

The O 1s spectra (Figure 2a) of the three TiO2 electrodes (NoF,
LowF, HighF) exhibit two components, one located at 530.7±0.3 eV,
typical of oxygen atoms from the TiO2 anatase crystallographic
lattice,27 and another at 532.1±0.3 eV, which can be assigned to C-
OH and C=O environments.28 The stoichiometry of TiO2 is not al-
tered by the fluorination as the NoF, LowF and HighF electrodes have
O2−(TiO2)/Ti ratios around 1.8 close to 2 (Table I). The 4+ oxida-
tion state of the titanium in an oxygen environment for all the pristine
electrodes is confirmed by the Ti 2p3/2 and Ti 2p1/2 core peaks binding
energy, respectively, at 459.3 eV15,27 and 465.0 eV, and by the location
of the two satellite peaks at 13 eV higher from the two main peaks.29

It is noticeable (Figure 2b) that the fluorination does not modify the
electronic structure and the chemical environment of titanium ion as
indicated by the absence of evolution of the spectra in terms of bind-
ing energy or FWHM (Full Width at Half Maximum). No Ti3+ can
be detected as no shifting to low binding energies has been observed
after fluorination.30

For all the samples, the F 1s core peaks, Figure 3, consist of three
components located at: i) 689.5 eV, attributed to CF2-CF2 environ-
ments to the PTFE polymer binder, ii) 687.6 eV, assigned to CFx

species and/or to fluorine atoms in oxygenated environment of solid
solution TiO2−xF2x due to the substitution of F ions by O ions in the
TiO2 lattice31 and iii) at 684.8eV for both, LowF and HighF samples,
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Figure 1. Galvanostatic cycling over the first (a) and the tenth first (b) cycles for NoF, LowF and HighF electrodes.

originated from a Ti-F chemical bond due to the surface fluorination.32

The fluorination rates obtained from the atomic percentages ratio is-
sued from XPS quantitative analyses result in a F(F-Ti)/Ti(total) ratios
of 0.34 and 0.63 for LowF and HighF, respectively (Table I).

The C 1s spectra (Figure SI-1) exhibit six components for all the
samples. A narrow component, measured at 284.2 eV, is associated
to the Carbon Black (CB) used into the electrode formulations. Five
broader components located at 285.0 eV, 286.5 eV, 288.6 eV, 290.2 eV
and 290.9 eV have been assigned, respectively, to adventitious carbon,
C-O bonds,33 C=O bonds,33 CO3 environments and CF2-CF2 environ-
ments originated from the PTFE binder.34

The surface morphologies of the pristine electrodes were also ob-
served by SEM as shown in Figure SI-2. The surface of the electrodes
is quite rough, showing large micrometric particles of TiO2 with di-
ameter in between 0.5 and 4 μm whatever the sample. According to
the SEM images, the electrodes morphologies and the particle size
distribution are similar whether the surface is fluorinated or not.

To go further in the electrode surface understanding, Scanning
Auger Microscopy (SAM) elemental mapping of the fluorine, oxy-
gen, titanium and carbon are recorded in order to characterize the
spatial distribution of these elements. The SAM analysis for the NoF
electrode (Figure 4a) shows that the highest concentrations of oxygen
and titanium overlaps. Thus, the TiO2 particles are identified. Carbon

Binding energy (eV)

O 1s

HighF

LowF

NoF

538 536 534 532 530 528 526

a)

sat
Ti 2p

3/2
sat

HighF

LowF

Binding energy (eV)

Ti 2p

NoF

Ti 2p
3/2

480 475 470 465 460

b)

Figure 2. High resolution spectra of (a) O 1s (b) Ti 2p core peaks of reference and fluorinated pristine electrodes.
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Table I. Binding Energies (eV) and atomic percentages (at.%) of
pristine electrodes’ surface environment.

Pristine Electrodes

NoF LowF HighF

Orbitals BE (eV) at.% BE (eV) at.% BE (eV) at.% Assignments

C 1s 284.2 20.3 284.2 26.9 284.2 37.3 Carbon black
285.0 14.7 285.0 21.2 285.0 19.5 C-C, C-H
286.5 5.7 286.6 4.2 286.6 4.1 C-O
288.6 1.4 288.3 0.8 288.5 0.7 CO2

290.2 1.3 290.0 1.5 290.1 1.1 CO3

291.9 5.3 291.9 2.0 291.9 0.5 CF2-CF2

48.7 56.6 63.2
Ti 2p 459.8 7.84 459.7 6.8 459.2 6.6 Ti4+ 2p3/2

465.5 3.6 465.0 3.2 465.0 3.1 2p1/2

473.0 1.48 472.4 1.1 472.4 0.9 sat
478.6 0.44 478.3 0.2 478.1 0.3 sat

13.4 11.3 10.9
O 1s 531.0 23.6 530.5 19.9 530.4 18.9 O2− (TiO2)

532.5 5.0 531.8 4.3 531.9 2.6 Adsorbed species
28.6 24.2 21.5

F 1s 684.9 2.7 684.8 2.8 Ti-F
687.8 0.8 687.5 0.9 687.8 0.3 CFx

689.5 8.5 689.4 4.4 689.7 1.4 CF2-CF2

9.3 4.3 4.5

is located outside the contrast assigned to the TiO2 particles. Fluorine
atoms are located on the same areas of carbon, which indicates that the
PTFE polymer binder and the carbon black are superimposed. Thanks
to SAM data, it is possible to assign the darker areas of SEM pictures
as a mixture of CB and PTFE, surrounding clearer areas of TiO2 par-
ticles. Notice that no fluorine has been detected on TiO2 particles for
the NoF pristine electrode samples. It should be also noted that the
fluorine mapping exhibits, in the upper left quarter, a lower contrast
assigned to the well-known electron stimulated desorption of the flu-
orine atom.35 Indeed, it is known that a focused and intense electron
beam, like beam used for AES, can lead to desorption of the fluorine
and even of oxygen in the worst case. This behavior of the chemisorbed
fluorinated species under electron beam yields to difficulties in some
cases to obtain elemental mappings with enough contrast with the
background.

The Figures 4b) and 4c) show the SAM analysis for the LowF and
HighF pristine electrodes respectively. For these samples, chemical
maps of all the elements exhibit less contrast due to softer analysis
conditions in order to prevent the electron stimulated desorption of
fluorine. For the LowF and HighF pristine electrodes, the TiO2 par-
ticles are well discerned in the O and Ti mapping. In contrast with
the NoF electrode, carbon and fluorine atoms are detected on most of
the electrode surface. We can notice that TiO2 particles are even more
discernible on the fluorine mapping of the HighF sample.

Influence of the surface fluorination upon the SEI layer during the
first ten cycles.—Surface analyses have been performed to characterize
the SEI layer formed during the galvanostatic cycles. The electrodes
were also analyzed by XPS after 12 hours at open circuit voltage
(OCV).

Figure 5 shows the C 1s spectra of the NoF (a), LowF (b) and
HighF (c) electrodes, at different charge or discharge stages For the
NoF electrode, after OCV, the C 1s spectrum exhibits additional com-
ponents in comparison with the pristine C1s core peak. A component
appears at 287.7 eV and is attributed to C=O bonds and another one
at 288.7 eV assigned to CO2 environments, originated from the con-
tact with the electrolyte. After the first discharge, most of the C 1s
spectrum signal is assigned to the carbonaceous species of the SEI. In
particular, the components at 286.1 eV (C-OH environments) and at
291.0 eV (CO3 environments), increase significantly. This signature is

HighF

LowF

Binding energy (eV)

F 1s

NoF

696 694 692 690 688 686 684 682

Figure 3. High resolution spectra F 1s core peaks for reference and fluorinated
pristine electrodes.

typical of the alkylcarbonates species, originated from the electrolyte
degradation. At this stage, the main peak of CB is still detected, that
implies a thickness of the SEI formed lower than 10 nm, the maximum
average depth analyzed by XPS. The evolution of the relative percent-
age of the CB component illustrates the covering of the electrode, as
the atomic percentage drops from 51.8% for OCV to 8.9% after the
first discharge. All the relative percentages of carbon black for NoF,
LowF and HighF electrodes are gathered in the bar plot Figure 7.

After the first charge, the opposite trend is observed. All the peaks
assigned to the electrolyte degradation products previously described
are weaker in intensity relatively to the CB signal indicating the partial
dissolution of the SEI layer, formerly formed in reduction. Like the
first cycle, the spectra recorded for NoF electrodes after the tenth cycle
are following the same formation/consumption of the SEI at the end
of the tenth discharge/charge.

For the LowF electrodes (Figure 5b), the C 1s spectrum after OCV
is very similar to the NoF reference. From the first discharge, the effect
of the fluorination on the SEI is well reflected both by the decrease
of the SEI species signal to the whole C 1s spectrum and the larger
CB relative percentage (Table SI-1), compared the NoF spectrum.
Moreover, the formation of carbonates species is the most affected
by the fluorination of the electrode; indeed, the component located at
291.0 eV (i.e. CO3 environments) is falling in intensity.

After the first charge, as for the NoF sample, the SEI on the LowF
is partially dissolved in similar proportions, but as the starting SEI is
thinner, the LowF carbon black component represents 34.6% against
29.5% for the NoF reference electrode. This phenomenon is also en-
countered at the tenth discharge, in which the electrode exhibits also
a thinner SEI with 23.4% of carbon black. In the C 1s spectrum at the
tenth cycle the atomic percentage of CB is the same than at the first
charge (Table SI-1), revealing the fluorination contribution for the im-
provement of the SEI stability upon cycling for fluorinated electrodes.

) unless CC License in place (see abstract).  ecsdl.org/site/terms_use address. Redistribution subject to ECS terms of use (see 164.67.163.3Downloaded on 2019-06-10 to IP 

http://ecsdl.org/site/terms_use


Journal of The Electrochemical Society, 166 (10) A1905-A1914 (2019) A1909

Figure 4. Auger chemical mapping of Fluorine, Carbone, Oxygen and Tita-
nium for the pristine (a) NoF (b) LowF and (c) HighF electrodes.

The C 1s spectra of the HighF electrodes (Figure 5c) upon cycling
exhibit the same trend than that observed with the LowF electrodes.
Nonetheless, the impact of the fluorination on the SEI is clearly high-
lighted. Indeed, the contribution of the CB to the overall signal is
larger the C 1s spectrum at the tenth cycle the atomic percentage of
CB is the same than at the first charge (Figure 7) especially after the 1st

discharge, testifying even thinner SEI with the increasing fluorination
rate. The recorded components are the same with CO3 and C-OH as
main SEI components. But CF3 environments detected at 293.3 eV are
more intense on HighF electrodes especially after the first and tenth
discharge.

The reactivity of the active material has been followed through
the O 1s high resolution spectra presented in Figure 6 (a) for NoF,
(b) LowF and (c) HighF. All the relative percentages of O2− envi-
ronments in the TiO2 lattice have been plotted in Figure 7. For the

reference electrode NoF after OCV, three components are observed.
The spectrum exhibits a main component located at 530.7 eV, typical
of oxygen atoms in a TiO2 lattice.15 Two other components are de-
tected at higher binding energies. The first one at 532.2 eV is assigned
to C=O environment, the second one at 534.1 eV is attributed to alky-
carbonate species originated from the solvent degradation, which is
consistent with the C 1s quantification (Table I). After OCV, the rel-
ative percentage of O2−, namely the proportion of oxygen belonging
to the TiO2, is 63.1%. At the end of the first discharge, the C=O envi-
ronments gain in intensity relatively to the TiO2 component, the latter,
drops from 63.1% to 14.4%. After the first charge, in accordance with
the C 1s spectra, the partial dissolution of the SEI is evidenced from
the increase of the O2− area % (40.5%), and this trend is more pro-
nounced for the tenth cycle (the C 1s spectrum at the tenth cycle the
atomic percentage of CB is the same than at the first charge (Table
SI-1).

The LowF electrodes, Figure 6b, follow the same evolution of the
O 1s core peaks for the NoF electrodes. Nonetheless, as already iden-
tified in the C 1s spectra, the contribution of the carbonate species
(B.E. (O 1s) = 532.2eV) is decreasing with the fluorination. The TiO2

coverings are calculated as 26.0% and 59.1% for the first discharge
and first charge, respectively. Again, for the tenth cycle, the TiO2 lowF
relative percentage is always higher than the one of the NoF reference.
Thus, the fluorination allows the thickness of the SEI to be decreased
on the active material surface.

The modification of the surface reactivity is even more noticeable
in first and tenth discharge with the HighF electrodes, with, respec-
tively, 36.0% and 25.5% of relative percentage of O2− environments
detected. It is also interesting to mention that the SEI is not necessarily
more dissolved in charge than the LowF samples. The TiO2 relative
percentage after the first charge is 57.0% and 49.5% after the tenth
charge; so, thanks to a higher fluorination rate of the active material,
differences between discharge and charge are lower than the other
electrodes resulting from an improved stability. Moreover, as reported
for the C 1s spectra, the study of the O 1s spectra leads to the conclu-
sion that the surface fluorination of TiO2 implies the formation of a
thinner SEI without appearance of new constituent species.

The F 1s orbital has also been studied. The XPS high resolution
spectra of the cycled electrodes are shown in Figure 8 a) for NoF, b)
for LowF and c) for HighF samples. For the NoF electrode after OCV,
three main components are detected. The first one, located at 685.7 eV
is assigned to Li-F environments originated from the exposition of
the electrode to the electrolyte, which is in good agreement with the
component of the Li 1s core peak measured at 56.6 eV. A second com-
ponent (B.E. = 687.0 eV) corresponds to fluorophosphate LixPFyOz

species. The CF2-CF2 environments of the PTFE binder are identified
thanks to the corresponding component detected at 689.2 eV. After
each discharge, the first one or the tenth, the PTFE binder is no longer
detected due to the SEI covering. Instead, CF3 environment appears at
690.3 eV and represents 13.7% and 34.5% of the fluorine detected re-
spectively. The same trend is observed for both fluorinated electrodes
but in a more significant way. Indeed at the end of the first discharge,
51.3% and 61.8% of the fluorine is originating from CF3 form LowF
and HighF electrodes. At the tenth discharge, 26.6% of fluorine is at-
tributed to CF3 for the LowF electrode and in a significant proportion
(56.1%) for HighF electrode. Thus, the surface fluorination promotes
the formation of CF3 groups in discharge. The mechanism is still un-
clear but fluorine atoms provided by the fluorination of TiO2 seem to
be involved. CF3 may be formed by degradation of PTFE (C-C bond
breaking and extra-fluorination, i.e; conversion of CF2 into CF3) or
perfluorination of CB on carbon edges and structural defects. For this
latter case, CF2 groups must be also formed and there is no evidence
for this. The influence of this mechanism on the electrochemical per-
formances is not known up to now.

Figure SI-3 gathers the LiF and LixPFyOz relative % originated
from the electrolyte salt decomposition and calculated from the F 1s
spectra. The LiF quantities are directly given by the associated com-
ponent (located at 685.7 eV) for the NoF electrodes. However for
the fluorinated electrodes, this component is superimposed with that
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Figure 5. XPS C 1s high resolution spectra for Pristine, after OCV, first discharge, first charge, tenth discharge and charge for (a) NoF, (b) LowF & (c) HighF
electrodes.
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Figure 6. XPS O 1s high resolution spectra for Pristine, after OCV, first discharge, first charge, tenth discharge and charge for (a) NoF, (b) LowF & (c) HighF
electrodes.
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Figure 7. Bar plot of relative percentage of (a) carbon black in C 1s spectra and (b) O2−(TiO2) in O 1s spectra for NoF (gray), LowF (blue) and HighF (red)
electrodes.

associated to the chemisorbed fluorine (Ti-F environment) in addi-
tion to the LiF environments. Thus, the quantities of LiF originated
from the electrolyte degradation cannot be directly known. Assum-
ing that the fluorination rate is the same as the pristine electrodes,
Ti-F contribution has been subtracted to the lowest binding energy
component, thanks to the F/Ti ratios previously calculated from the
pristine electrodes. By this mean, LiF quantities originated from the
electrolyte degradation have been estimated for all the cycled fluori-
nated electrodes. Moreover, the LixPFyOz quantities, originated from

the salt degradation, are also plotted on the Figure 9, the combined
LixPFyOz and LiF quantities representing the fluorinated parts of the
SEI detected from the F 1s spectra.

After the OCV, the fluorinated electrodes exhibit a lower covering
by the SEI species than the reference electrode, especially for the
HighF electrode. As expected, a large part of the fluorinated SEI is
made of LiF. At the end of the first discharge, the proportion of SEI
species in the fluorine signal is more than 80% for NoF electrodes,
against less than 40% and 25% for both LowF and HighF electrodes,
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Figure 8. XPS F 1s high resolution spectra for Pristine, after OCV, first discharge, first charge, tenth discharge and charge for (a) NoF, (b) LowF & (c) HighF
electrodes.
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Figure 9. Auger spectra and chemical mapping of Flu-
orine, Carbone, Oxygen and Titanium after the first dis-
charge of (a) NoF (b) LowF and (c) HighF electrodes.

respectively. A strong contrast can be noticed between the fluorinated
electrodes and the NoF electrodes. Here again, the fluorinated species
are mainly LiF. At the end of the charge, the fluorinated electrodes are
also less covered by the fluorinated SEI species, in a larger manner for
the HighF electrodes (71% against 33% for the LowF electrode). It is

interesting to notice that the LixPFyOz contribution rises in oxidation.
We can suggest that the LixPFyOz is more stable upon cycling than the
LiF species. Thus, after the first galvanostatic cycle, the fluorinated
electrodes are less covered by fluorinated species originated from the
salt degradation, in good agreement with the discussion of C 1s and O
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1s XPS spectra. This can be linked to the high capacity loss observed
after the first discharge for the NoF electrodes. For the tenth cycle,
the trend is quite different as the content of the fluorinated species
from the SEI is this time at least equal or larger for the fluorinated
electrodes in comparison with the reference. At the end of the tenth
charge, the fluorinated SEI is more important for both LowF and HighF
samples, with a strong proportion of LixPFyOz for the LowF electrode.
It seems that the deposit salt remains in larger quantity on the surface
of fluorinated electrodes after ten cycles, providing a more stable and
passivating SEI.

As evidence by the XPS results, the surface fluorination of the ac-
tive material leads to a shrinkage of the SEI thickness. To characterize
the SEI distribution on the electrodes surfaces, Auger spectra as well
as chemical mappings were carried out at the completion of the first
discharge. Indeed the SEI is mainly formed at low potential and the
more significant contrast was observed between XPS spectra of NoF
and fluorinated electrodes. Figure 9 gathers all the Auger spectra and
chemical mappings of fluorine, carbon, oxygen and titanium elements
of NoF, LowF and HighF electrodes after the first discharge. For each
sample, the F KLL transition is detected at 645 eV; C KLL, O KLL
and Ti LMM transitions are as expected detected at 263 eV and in
the ranges 460 – 520 eV and 360 – 450 eV, respectively.36 After the
first discharge, the NoF electrode (Figure 9a) is fully covered by a
significant carbon quantity as shown by the strong carbon intensity
on both Auger spectrum and mapping. A few TiO2 particles are still
discernible as shown by the good correlation of the oxygen and tita-
nium chemical maps. The fluorine is detected on the whole electrode
surface, originated from the PTFE binder and the SEI salt species. The
TiO2 particles are also covered by the fluorine atoms. Concerning the
LowF electrode (Figure 9b), the carbon repartition on the surface is
similar to the NoF electrode but the carbon covering is thinner as the
signal is weaker. Consequently the oxygen and titanium elements re-
lated to the active material are more detected, in good agreement with
XPS results. The effect of the fluorination is more noticeable with the
HighF electrode (Figure 9c). Indeed, the carbon signal is weaker and
is mainly originated from sharp edge of the electrode surface. More-
over the TiO2 particles are well detected as the oxygen and titanium
signals are intense. The fluorine atoms are detected on these particles
as well as on the carbon areas. But it is not possible to distinguish
the fluorine originated both from the SEI and the binder from the one
originated from the surface fluorination because the fluorine atoms are
also detected on the NoF TiO2 particles after the first discharge.

Conclusions

We succeeded, on the basis on our AES and XPS results, to charac-
terize the fluorination on pristine samples in terms of chemical nature
of fluorinated species and its content on the TiO2 surface. The mech-
anism involves the reaction of the fluorinating agent XeF2 with TiO2

to form Ti-F environments at the surface; the fluorination rate may be
tailored according to XeF2 amount, exposure duration and its repeti-
tion. We have also highlighted the fluorination influence on the surface
reactivity. Indeed, XPS results evidence that the fluorinated electrodes
exhibit a strong contrast of reactivity toward the salt of the electrolyte
at first cycles that depends on the fluorination rate. The fluorine atoms
are homogeneously dispersed onto the whole electrode surface, espe-
cially for the HighF electrodes. Moreover, the facts that TiO2 particles
can be discerned even after a first discharge, as well as the Ti 2p core
peak reveal a SEI thickness lower than 5 nm for the three electrodes.
More precisely, the carefully study of the C 1s and O 1s core peaks
upon cycling suggests that the enhanced performances of fluorinated
cycled electrodes in comparison with conventional TiO2 can be mainly
relied to the thinner SEI covering on fluorinated electrode surfaces;
the higher the fluorine content, the higher those effects.

This work demonstrates the interest of the surface fluorination on
TiO2 active model material to enhance performances of TiO2 based
electrodes as well. The specific capacities of these electrodes have
been improved by 10% for LowF in comparison with the NoF refer-
ence electrode. Moreover the capacity fading has fallen sharply within

ten cycles with the HighF electrodes. Also, all the fluorinated elec-
trodes exhibit a reduced polarization after the tenth cycle for the LowF
and HighF electrodes respectively. It could be interesting in a future
work to cycle the electrodes at higher cycles number. For that, we
should adapt the electrode formulation and work with casted inks
made of PVDF binder, Super P carbon black and TiO2 powder on a
current collector). We also plan to apply this strategy of surface modi-
fication/characterization to others negative electrode based on titanate
oxides, i.e. LTO.
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Table SI-1: : Bar plot of relative percentage of (a) carbon black in C 1s spectra and (b) O2-(TiO2) in O 1s spectra for 

NoF (grey), LowF (blue) and HighF (red) electrodes. 

 

 
NoF LowF HighF 

CB (r.%) O2- (r.%) CB (r.%) O2- (r.%) CB (r.%) O2- (r.%) 

OCV 51.8 63.1 49.0 57.1 53.5 67.7 

1st discharge 8.9 14.4 17.1 26.0 19.7 36.0 

1st charge 29.5 40.5 34.6 59.1 51.6 57.0 

10th discharge 13.0 9.4 23.4 14.5 21.1 25.5 

10th charge 35.5 60.3 34.6 64.6 45.0 49.5 
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Binding energy (eV)

C 1s
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294 292 290 288 286 284 282 280

  

 

Figure SI-1: C 1s core peaks of pristine electrodes (a) NoF, (b) LowF and (c) HighF. 

 

 

Figure SI-2: SEM images of pristine electrodes at x5500 magnification (a) NoF, (b) LowF and (c) HighF. 

 

 

(a) NoF (b) LowF (c) HighF 
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Figure SI-3: Bar plot of the at.% of LiF originating from the SEI for NoF (grey), LowF (blue) and HighF (red) 

electrodes. 
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IV.2 Conclusion 

De l’étude du matériau TiO2, il apparait que la fluoration de surface est efficace pour protéger 

les matériaux d’électrodes négatives.  

Le protocole de fluoration élaboré à partir des propriétés du XeF2 s’est révélé efficace pour 

fluorer le TiO2. L’étude des surfaces à l’aide des cartographies chimiques SAM et par analyses 

XPS montre la formation d’une couche fluorée répartie de façon homogène sur l’ensemble de 

la surface des particules avec une épaisseur de quelques nanomètres. La répartition du fluor 

étant homogène, l’épaisseur fluorée est supposée être inférieure à 5 nm puisque le matériau 

TiO2 de départ est toujours détecté en XPS. Cette couche fluorée n’affecte pas la structure 

cristallographique du matériau, qui reste identique au matériau mère quel que soit le taux de 

fluoration, comme le montre les diffractogrammes DRX. De plus, la comparaison des ratios 

F/Ti obtenus en XPS et en RMN 19F du solide montrent que la fluoration s’opère 

majoritairement en surface. Nous avons également remarqué que la stœchiométrie O2- /Ti n’est 

pas modifiée par la fluoration, ce qui semble indiquer que le fluor interagit avec les lacunes de 

la surface du TiO2, sans remplacer les ions O2- de la structure. Seuls les oxygènes d’extrême 

surface, détectés à plus hautes énergies en XPS, sont remplacés par des atomes de fluor.  

Les conditions opératoires de fluoration (quantités de XeF2, temps d’exposition) permettent 

l’obtention de matériaux fluorés à différentes concentrations en fluor et une maîtrise parfaite 

des conditions permet la répétabilité des synthèses. L’étude de ce matériau modèle a permis 

d’établir les conditions de fluoration qui seront appliqués au matériau LTO dans le chapitre 

suivant.  

Les matériaux fluorés incorporés dans la formulation d’électrodes auto supportées présentent 

un comportement électrochimique amélioré pour les premiers cycles de la ½ pile face au lithium 

métallique. La fluoration a pour effet de réduire la polarisation des électrodes, de réduire les 

pertes de capacité irréversibles au cours des premiers cycles et de conduire à des capacités 

spécifiques supérieures. Même si ce matériau ne sera pas utilisé dans les systèmes 

commerciaux, il permet de comprendre l’influence de la couche fluorée de surface sur les 

performances électrochimiques. Ce comportement électrochimique est corrélé avec les 

observations faites en XPS, qui montrent que la fluoration diminue la réactivité de surface des 

électrodes à base de TiO2. En effet, moins d’espèces issues de la dégradation de l’électrolyte 

sont détectées après fluoration, qu’il s’agisse de carbonates (identifiés avec les spectres C 1s et 

O 1s) ou de produits de dégradation du sel de lithium (identifiés avec les spectres F 1s et P 2p), 
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la SEI formée en surface du TiO2 fluoré est moins importante. La formation de la SEI au cours 

des premiers cycles est responsable de pertes de capacités irréversibles et la fluoration de 

surface du TiO2 permet de limiter ces pertes. De plus, la formation de SEI plus fines en surface 

des matériaux fluorés semble conduire à une stabilité améliorée de celle-ci au cours des 

premiers cycles, assurant une passivation efficace des électrodes.  

Cette étude ouvre la voie pour la suivante, qui concerne cette fois le matériau d’électrode 

négative Li4Ti5O12.  
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V.1 Introduction 

Le matériau d’électrode négative Li4Ti5O12 (LTO) est l’objet de cette deuxième étude de 

l’influence de la fluoration sur les matériaux d’électrodes. La fluoration pourrait former une 

protection du LTO efficace sur plusieurs aspects. Tout d’abord, comme nous l’avons montré 

avec le matériau TiO2, la fluoration protège la surface de matériaux titanates contre le dépôt des 

produits de dégradations de l’électrolyte. Pour LTO, qui est un matériau intéressant et qui l’est 

plus que TiO2 pour l’utilisation dans les batteries, nous nous proposons d’étudier les effets 

positifs de la fluoration de surface sur la génération de gaz, obstacle au développement 

commercial du LTO. Il convient donc de l’étudier pour le matériau LTO puisque la fluoration 

pourrait avoir des effets bénéfiques sur la génération des gaz, en modifiant les propriétés 

catalytiques des ions Ti4+, connus pour être responsables de ces dégazages.  

En s’appuyant sur les conclusions de l’étude des matériaux TiO2 fluorés, nous avons procédé à 

l’étude du matériau Li4Ti5O12 (LTO) fluoré pour deux conditions de synthèses utilisant le XeF2 

comme agent fluorant, correspondant aux teneurs en fluor pour lesquelles les résultats 

électrochimiques obtenus sur TiO2 fluorés ce sont révélés les plus prometteurs :  

 L’une utilisant 7,5 % massique de XeF2 pour une durée d’exposition d’1h30 à 

température ambiante, nommée « LowF ». 

 L’autre utilisant 7,5 % massique de XeF2 pour une durée d’exposition de 3h30 à 

température ambiante, nommée « HighF ».  

Ces conditions permettent des synthèses de matériaux présentant des teneurs de fluor en surface 

répétables. Pour mettre en perspectives les effets de la fluoration avec le XeF2 sur le matériau 

LTO, des fluorations moléculaires avec F2 ont également été réalisées et caractérisées suivant 

la même démarche. Comme précédemment, la première partie de l’étude se concentre sur la 

réactivité du LTO avec l’agent fluorant. En effet, une compréhension précise de la nature 

chimique des matériaux fluorés est nécessaire pour ensuite corréler les effets de la fluoration 

aux résultats électrochimiques. Pour cela, un panel de techniques a été utilisé pour caractériser 

le matériau après fluoration depuis le cœur du matériau jusqu’à son extrême surface. 

L’influence de la fluoration sur la structure cristallographique du LTO a été suivie par 

diffraction des rayons X (DRX) et par spectroscopie Raman. Le fluor ayant réagi avec le LTO 

a été quantifié par la RMN 19F à l’état solide. Les espèces formées en surface par réaction du 

fluor atomique avec celle-ci ont été identifiées par XPS et la distribution spatiale du fluor en 

surface de LTO a été étudiée par spectroscopie et microscopie Auger. L’étude de la distribution 
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2D du fluor à fait l’objet d’une étude plus avancée que pour le matériau TiO2, un mode de 

préparation des échantillons a été spécifiquement développé pour accéder à la tranche des 

matériaux LTO fluorés.  

 

Cette première partie de l’étude fait l’objet d’une publication à la revue périodique ACS Applied 

Energy Materials Août 2019, 10.1021/acsaem.9b01191. 

Publication n°3 : 

Atomic Layer Fluorination of Li4Ti5O12 Surface: a multi-probing survey. 

Youn Charles-Blin,♠♡¥ Delphine Flahaut*,♡¥ Jean-Bernard Ledeuil,♡¥ Katia Guérin,‡ Marc 

Dubois,‡ Michaël Deschamps,♣¥ Anne-Marie Perbost,♠ Laure Monconduit,♠¥ Hervé 

Martinez,♡¥ Nicolas Louvain*♠¥ 

♠Institut Charles Gerhardt Montpellier, Université de Montpellier, CNRS, Montpellier (France). 

♡Institut des Sciences Analytiques et de Physicochimie pour l’Environnement et les Matériaux UMR CNRS 5254, Université 

de Pau et des Pays de l’Adour, Hélioparc, 2 avenue Président Angot, 64053 Pau Cedex 09, France 

‡Université Clermont Auvergne, CNRS, Sigma Clermont, ICCF, 63000 Clermont-Ferrand, France. 

♣CEMHTI, CNRS UPR 3079, Université d’Orléans, F45071 Orléans, France 

¥Réseau sur le Stockage Electrochimique de l’Energie (RS2E), FR CNRS 3459, 33 Rue Saint Leu, 80039 Amiens, France. 

 

La deuxième partie de l’étude porte sur la modification de la réactivité de surface par la 

fluoration des électrodes LTO et de son impact sur l’électrochimie. Des tests galvanostatiques 

limités en potentiels sur 100 cycles ainsi que des mesures en régime « C-rate » ont été effectués 

afin d’évaluer les performances des matériaux fluorés. De plus, nous avons déterminé s’il est 

possible d’établir une corrélation entre la réactivité de surface des électrodes fluorées avec leurs 

performances. Les surfaces des électrodes cyclées (après OCV, première charge/décharge, 

dixième charge/décharge), ont été analysées par XPS à l’aide de deux sources de rayons X 

incidentes aluminium Kα et argent Lα permettant de sonder des profondeurs en extrême surface 

de 10 nm et 20 nm environs respectivement. L’XPS est un outil puissant pour l’analyse des 

surfaces qui nous offre à la fois la possibilité d’identifier les espèces de la SEI mais aussi de les 

quantifier. La comparaison des deux signaux nous donne un aperçu de la localisation des 

espèces de la SEI dans son épaisseur. Les aspects de réversibilité électrochimique et de stabilité 

de la SEI sont discutés. Un autre point essentiel de l’étude concerne la formation de gaz à la 

surface des électrodes, connue pour être un frein à l’utilisation du LTO. Les dégagements 
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gazeux en CO2 solubilisés dans l’électrolyte ont été caractérisés par spectroscopie infrarouge à 

transformée de fourrier à réflectance totale atténuée (ATR-FTIR) en conditions operando. Ces 

analyses des gaz solubilisés dans l’électrolyte ont été complétées par des mesures de 

chromatographie en phase gaz couplées à la spectroscopie de masse (GC-MS).  

 

Cette deuxième partie de l’étude fait l’objet d’un article soumis à un comité de lecture pour une 

parution dans la revue périodique Elsevier Applied Surface Science : 

Publication n°4 : 

Surface Atomic Layer Fluorination of Li4Ti5O12: investigation of the surface 

electrode reactivity and the outgassing behavior in LiBs. 

Youn Charles-Blin, Delphine Flahaut,* Katia Guérin, Marc Dubois, Laure Monconduit, Hervé 

Martinez, Nicolas Louvain 
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Abstract  

Li4Ti5O12 (LTO) particles are successfully modified by an atomic layer fluorination process 

using a one-shot solvent-free synthesis performed with a solid-state fluorinating agent, xenon 

difluoride, at room temperature. LTO is reported as a promising anode material for lithium-ion 

batteries (LIB) where high charging rates and long cycle life are required, because of its high 

potential preventing lithium dendrites deposition. The fluorination leads to the formation of 

passivating LiF environments at the particles surface using the lowest amount of fluorine 

reported in the literature. Thanks to a multi-probing strategy, the impact of the fluorination on 

non-modified, non-coated, LTO has been characterized from the bulk to the extreme surface. 

The XRD patterns as well as the Raman spectra show no structural modification of the bulk 

while the combination of the XPS and NMR analysis give insights about the impact of the 

fluorination on the entirety of the material. Auger fluorine chemical mapping displays the 

spatial distribution of a fluorinated layer all around the LTO particles.  

Keywords: LTO, Fluorine shell, electron spectroscopies (XPS, AES), Lithium ion battery, 

solid state 19F NMR.  

Highlights: 

 Surface fluorine shell of non-structured, non-coated LTO particles 

 Li-F and Li4Ti5O12-xF2x layers mainly formed on surface with no mixed titanium 

valence Ti4+/Ti3+ 

 Lowest amount of fluorine over LTO reported in literature  

 Galvanostatic improvements after fluorination treatment 

 Auger Chemical mappings exhibit fluorine crown of few hundred nanometers thick 
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1. Introduction 

Selecting the appropriate electrode materials is a pitfall that both scientists and manufacturers 

must face to build even better electrochemical energy storage devices. It is an arduous task as 

several anode as well as cathode electrode materials can be associated to assembly a wide range 

of Li-ion batteries (LIB), each one providing their own characteristics. In order to replace the 

conventional graphite anode material for specific applications (low temperature, high charging 

rate, high energy), the spinel lithium titanate oxide (Li4Ti5O12, LTO) is a well-positioned 

candidate. The electrochemical property of lithium insertion was first mentioned for a lithium 

titanate oxide based spinel by Colbow et al. in the late eighties.1 Ohzuku et al. then brought out 

one of the main LTO asset: the “zero-strain” behavior, namely a negligible volume change (0.2-

0.3%) during lithium insertion.2 Since then, LTO has been extensively studied to enhance its 

electrochemical properties. The LTO exhibits a theoretical specific capacity of 175 mAh.g-1 

and an electrochemical plateau at 1.55 V vs. Li+/Li, a potential high enough to avoid lithium 

dendrite deposition on the electrode surfaces. Moreover, the LTO provides very high rate 

capability and cycling stability. Still, in 2014, LTO represents only 1% of the worldwide market 

of the anode materials for LIB.3-5 Indeed pristine LTO material requires improvements of its 

low electronic conductivity (approximately 10-13 S cm-1)6 and moderate lithium diffusion 

coefficient (approximately 10-9 to 10-13 cm2 s-1).7 Recent studies lead to the conclusion that 

solid-electrolyte interphase (SEI) is genuinely formed at LTO/electrolyte interface in half-

cells8-9 and full-cells,10-13 while the high working voltage of LTO was long thought to prevent 

it.14-15 Song et al. come to the conclusion that SEI is formed on the LTO surface and is 

detrimental to the performance of the battery, especially to coulombic efficiency,16 and direct 

observation of the SEI by in situ AFM were performed.17 The high average working potential 

is not enough to totally mitigate the electrolyte side reactions as the Ti4+ catalytic activity is 

involved in the gas generation.18 These roadblocks explain the poor market distribution of LTO 

so far and the extensive search for improvements. Different strategies have been used to 

overcome LTO drawbacks, essentially focusing on the kinetic limitations. Downsizing LTO 

particles and modifying their morphology increase the available exchange surface and improve 

the Li+ insertion kinetic,19-21 and coating LTO particles with a conductive carbonaceous layer, 

combined with nanostructuration, show significant improvements.22-30 Doping of LTO structure 

by substituting either Li+/Ti4+ cations (Mg2+,31 Ca2+,32 Zn2+,33 Cr3+,34 Al3+,35 La3+,36 Zr4+,37 

V5+,38 Nb5+,39 Ta5+,40 Mo6+,41 etc.) or O2- anions (Br-,42 N-,7 Cl-,43 or F-)44-47 is another strategy 

pursued to improve its electrochemical properties. Regarding into details LTO modifications 
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by fluoride, carbon encapsulated F-doped LTO, synthesized with a three-step process leading 

to 17.4 at.% of fluorine on the surface, has a higher electronic conductivity through the 

formation of trivalent Ti3+, while reinforcing the robustness of the structure to repeated 

lithiation and delithiation.44 Other studies also concluded that LTO doped with 11 at.% and 

30 at.% of fluorine has an improved ionic and electronic conductivity due to the presence of 

mixed valence Ti3+/Ti4+ species.45-46 Finally, F-doped LTO nanosheets with 18.9 at.% of 

fluorine on surface demonstrated good cycling performances.47 From these studies, it is hard to 

distinguish if the global improvement of LTO electrochemical properties is solely stemming 

from the fluorination, from the carbon coating, or from the nanostructuration. The nature of the 

fluorinating agent, atomic, elemental, or ionic, plays an important role in the fluorination 

mechanism and the resulting properties. While atomic fluorine F and elemental, or molecular, 

fluorine F2 are strong oxidizing agents, F- has no emphasized oxidative nature. Fluorine surface 

modification should provide an effective electron trap thanks to the strong electronegativity of 

fluorine, mitigating the electron transfer from the surface to the electrolyte, but this aspect is 

insufficiently discussed in the literature. 

In the present work, a commercial LTO has been used to highlight the surface fluorine doping 

influence on both crystallographic structure and electrochemical behavior of LTO as an anode 

of Li-ion systems. We have applied to LTO a very easy, safe and reproducible one-shot solvent-

free gas-solid fluorination process, so-called atomic layer fluorination, performed at room 

temperature using xenon difluoride, XeF2.
48 To supplement the discussion, pure gaseous 

molecular fluorine F2 has also been used to fluorinate LTO as this process has an interest for a 

potential industrial application. The scope of this study is the understanding of the LTO surface 

reactivity towards fluorine and its impact on the structure, chemistry or particles architecture.  

In order to describe rigorously the fluorinated compound, we proceed to a multi probing 

strategy to characterize the F-doped LTO from the bulk, the sub-surface to the extreme surface. 

We also develop a new sample preparation procedure to observe the fluorine repartition inside 

the LTO particles by the mean of Scanning Auger Microscopy. Thanks to all these techniques, 

it is thus possible to demonstrate that a tiny amount of fluorine, added by our atomic layer 

fluorination method, is able to greatly modify the LTO material and its electrochemical 

properties in LIB. 
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2. Experimental methods  

2.1. Chemicals 

Lithium titanate (Li4Ti5O12, nanopowder, < 200 nm particle size, 99.7 % trace metal basis), 

xenon difluoride (XeF2, 99.99 % trace metal basis), and lithium metal ribbon (Li, 99.9 % trace 

metal basis) were purchased from Sigma-Aldrich. DLS measurements were carried out with 

Li4Ti5O12 powders, revealing two populations of particles sizes: one dispersed micrometric and 

one centered on 200 nm of diameter. Pure molecular fluorine F2 gas (98-99%, 27 bars) has been 

purchased from Solvay Chemicals, Solvay Fluor GmbH, Germany. PTFE 6N was obtained 

from Dupont. Carbon black C-NERGYTM Super C65 was obtained from Imerys Graphite & 

Carbon Switzerland Ltd. GE Healthcare Life Sciences Whatman Grade GF/D glass microfiber 

filters (borosilicate;  55 mm, 675 µm thickness) were purchased from Sigma-Aldrich. LiPF6 

1 M in EC:DMC (1:1 vol.%) electrolyte (99.9 %, H2O < 20 ppm) was purchased from 

Solvionic. Except if explicitly noted, all syntheses, materials storage, sample preparation for 

characterization, and experiments have been carried out in an inert atmosphere and/or prepared 

in a glovebox (H2O < 0.5 ppm, O2 < 0.5 ppm). 

2.2. Fluorination conditions  

Atomic Layer Fluorination. In a glovebox, lithium titanate (150 mg, 0.32 mmol) was placed 

in a thick-walled PTFE reactor vessel. Xenon difluoride (7.5 wt.% as compared to LTO) was 

placed in a smaller PTFE container, and subsequently positioned in the reactor. The reactor was 

tightly closed, left undisturbed for 1h30 or 3h30 at room temperature, and finally opened. 

Fluorinated lithium titanate samples were prepared by fluorination through the controlled 

decomposition of solid XeF2, thanks to the following equilibrium: 

XeF2 (s) = XeF2(g)   (1) 

Xenon difluoride has a vapor pressure of 3.8 mmHg at 25 °C, and 318 mmHg at 100 °C,49 and 

is easily decomposed under heating, at the surface of a reactive material or UV irradiation,50 

according to the reaction: 

XeF2 (g) = Xe(g) + 2 F  (2) 

2 F = F2 (g)   (3) 

The release of F is constant and moderated because of the low saturating vapor pressure of 

XeF2. While the fluorine content is usually obtained from mass uptake, it was too low in the 
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present study. The mass uptake was almost impossible to determine accurately because of the 

static electricity leading to oxide particles sticking on PTFE surface. 

Molecular fluorination. The molecular fluorination was performed in a 1 L volume tubular 

reactor made of nickel which was previously passivated by NiF2. First, a 40 mL.min-1 N2 stream 

was passed during 1 hour through the reactor in order to remove moisture. Then, 10 mL.min-1 

F2 gas diluted in 30 mL.min-1 of N2 was injected at room temperature during 15 min on 350 mg 

LTO.  

2.3. Structural characterization  

X-ray diffraction (XRD) analysis were performed on a PANalytical Empyrean diffractometer 

using a Cu Kα X-ray source on powder samples. The fluorinated powders were prepared in 

glovebox (O2 < 0.5 ppm, H2O < 0.5 ppm) and handled with dedicated sample holder for air-

sensitive materials using a Kapton foil provided by PANalytical.  

19F and 7Li solid-state NMR spectra were recorded on a wide bore 850 MHz Bruker 

spectrometer (Larmor frequency for 1H, i.e. a 20 T magnetic field, and 800 MHz for 19F and 

330 MHz for 7Li), equipped with a double resonance (1H-19F/X) magic angle spinning (MAS) 

probehead using rotors of 1.3 mm outer diameter. The spinning rate was set to 50 kHz and the 

RF power was set to 167 kHz (resulting in a 90 ° pulse of 1.5 µs at 21.2 W of power). The 

baseline distortion free spectrum was recorded with a Hahn echo sequence (with 2x1 rotor 

periods echo time), with a recovery delay of 60 s to ensure the spectra were quantitative (i.e. 

> 5 T1) and 128 transients were recorded over an 800-ppm spectral width. The bearing, drive, 

and frame cooling gas was nitrogen to avoid any sample contamination. Fluoroacetophenone 

was used as secondary reference. Additional 19F measurements were carried out on a 300 MHz 

Bruker spectrometer, equipped with a magic angle spinning (MAS) probe head using rotors of 

2.5 mm outer diameter. The spinning rate was set to 30 kHz. The spectra were fitted with 

DMFit.51 In order to obtain quantitative data, PTFE was added to each sample and its NMR 

signal was used as an internal reference. By fitting the PTFE signal, and integrating it, it was 

possible to obtain quantitative data regarding the fluorinated samples. 

Raman spectroscopy were carried out using an argon ionized laser with 100 mW of power and 

a microscope confocal. For each sample, 3 spectra were recorded in order to ensure 

reproducibility. For each spectral frame, 60 seconds of measurement repeated two times was 

performed, to remove residual diffused light.  
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2.4. Extreme surface characterization  

XPS studies were performed using ESCALAB 250 Xi spectrometer with a monochromatic Al-

Kα X-ray source (hυ = 1486.6 eV) probing between 5 to 10 nm of the surface (~95 % of the 

signal is originating from the first 5 nm). The analysis of a 400×400 mm2 area of the sample 

was done employing 20 eV as pass energy and 0.1 eV as energy step for the core peaks. Electron 

flood gun was used for charge compensation. The quantifications were done using CASA XPS 

software, after Shirley-type background subtraction, by utilizing the Thermo Fisher Scientific 

Advantage cross-section database. The apparatus is directly connected to a glovebox, allowing 

us to transfer the powders under argon inert atmosphere with oxygen and moisture under 

0.5 ppm.  

Auger Electron Spectroscopy (AES) and Scanning Auger Microscopy (SAM) were performed 

using a JEOL JAMP 9500F Auger spectrometer working under UHV conditions. Scanning 

Electronic Microscope (SEM) images and AES spectra were collected with an acceleration 

voltage of 10 kV and a probe current of 5 nA assuring a lateral resolution bellow 10 nm. The 

sample holder was tilted by 30° to optimize the signal originating from the sample and reducing 

the acquisition time. A special attention was brought to the total electron dose received by the 

fluorinated samples. The chemisorbed fluorine is sensitive to the incident electron beam and 

can be desorbed; this phenomenon is called the electron stimulated desorption (ESD).52-53 Also, 

to avoid any blur chemical mapping images, an “auto probe tracking” was set to offset any drift 

of the images occurring during the measurement. Every 128 lines recorded, a comparison 

between SAM images and the reference SEM image is made, and the position is corrected if 

needed. The concentration of each element is represented by a scale of colours ranging from 

black for no signal to white for the maximum of signal.  

To analyse the deep core as well as the surface of LTO particles in AES or SAM, cross sections 

were carried out using a JEOL IB-09010CP cross polisher dedicated to sample cutting for 

microscopy. The fluorinated particles were mixed in an isopropanol-carbon nanoparticles slurry 

deposited on a silicon wafer. The isopropanol is evaporated in order to enshrine the LTO 

particles in a conductive carbon matrix. The wafer and the matrix were then cut by an Argon 

plasma of 6 kV, 150 µA with a depth of 40 µm.  

2.5. Electrochemical characterization  
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The electrochemical behavior of fluorinated electrodes was observed versus lithium metal using 

coin cell 316L stainless steel CR2032. The half cells galvanostatic charge and discharge profiles 

of the first 100 cycles were recorded at C/5 (current density12 mA.g-1) and C rates, meaning 

0.2 and 1 Li+ are inserted per hour respectively , between 2.5 and 1 V versus Li+/Li°. The 

electrodes were prepared with 80 wt% of LTO powder, 14 wt% of carbon black C65 for the 

electronic conductivity and 6 wt% of Polyvinylidene difluoride (PVDF) used as mechanical 

binder. The cell were assembly using Whatman glass microfiber filters (GF/D from GE 

Healthcare) dried at 120°C for 12 hours as separators. The commercial electrolyte LP30, with 

LiPF6 salt 1 mol.L-1 in a 1:1 volume ratio of EC:DMC, provided by Solvionic was used. The 

electrolyte was deliberately used without additives in order to investigate the fluorination 

impact. To evaluate the fluorination influence, all the fluorinated electrodes were systematically 

compared with bare commercial LTO based electrode, using exactly the same galvanostatic 

conditions.  

3. Results and Discussions 

3.1. Structural characterization 

X-ray Diffraction. XRD pattern of commercial LTO NoF is displayed in black on figure 1, 

and presents a refined cell parameter of 8.363(8) Å in the cubic Fd-3m space group, in good 

agreement with the reference structure (ICSD #15787, PDF #00-049-0207). All the LTO 

diffraction peaks positions and corresponding (hkl) planes are gathered in table 1. In some 

cases, very weak peaks are observed, attributed to β-Li2TiO3 impurities (peaks positions: 2θ = 

18.45(1); 20.23(1); 20.47(1); 21.15(1)°, ICSD #15150), which is commonly seen in ours LTO 

batches. After 1.5 hours and 3.5 hours XeF2 exposure time, LTO structure does not seem to 

evolve, with no appearance of crystalline fluorinated phases. Indeed, the amount of XeF2 used 

in the reaction has apparently little to no influence on the structural parameters, as confirmed 

by the patterns data (table S1). The “zero strain” behavior of LTO is preserved as its structure 

is not altered. It seems that the XeF2 amount is too small to impact the bulk structure. Unlike 

LowF and HighF samples, LTO F2 exhibits several new peaks, in addition to the LTO ones, 

originated from identified TiOF2 phase ICSD #169433.54 The molecular fluorination F2, in these 

conditions, provides higher fluorine quantities to impact the LTO structure. We expect that such 

structural modification from fluorination will strongly influence the electrochemical behavior 

of the LTO.  
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Figure 1: XRD patterns for LTO NoF, LowF, HighF and F2. 

Raman spectroscopy. The Raman spectrum of the LTO powders are presented in figure 2. 

According to the theoritical calculation of vibrational modes, spinel structure should exhibit 

five active modes (A1g, Eg, 3F2g) in Raman.55 Three main bands are observed for the bare 

commercial LTO powder at 671 cm-1, 426 cm-1 and 231 cm-1. The 671 cm-1 band is related to 

A1g mode, originated from a vibrational stretching of the Ti-O covalent bond in TiO6 octaedra.56 

The 426 cm-1 band attributed to Eg mode due to vibrational stretching of the Li-O covalent bond 

inside LiO4 tetraedra.57 While the third band, located at 231 cm-1, is related to F2g modes 

originated from both oxygen and lithium displacements in lower frequencies of the spectra.58 

Some other weaker bands are also observed, at 751 cm-1, 344 cm-1, 264 cm-1 and can be 

attributed to LTO.59 LTO LowF sample spectrum shows no significant changes in the bands 

positions or shapes compared to pristine LTO. The low amount of fluorine is not sufficient to 

impact LTO Raman signature, in accordance with the results from XRD. The LTO HighF 

spectrum exhibits no major change, the overall band positions and shapes remain nearly 

identical to LTO and LTO LowF. One could emphasize a slight intensity decrease of the F2g 

mode band at 231 cm-1 that could originate from lithium and oxygen displacements within the 

structure. Some of the Raman bands for LowF and HighF samples are widened, and this might 

be the consequence of the existence of several new chemical environnements within LTO. The 

LiO4 (426 cm-1) to LiO6 (344 cm-1) bands ratio is changed, and this can be related to a lithium 

transfer from the 8a tetrahedral positions to vacant 16c octahedral positions, assuming that the 

cristallographic structure with the spinel sites are not drastically modified.55 In the case of LTO 
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F2 samples, a structure drastically modified as compared to pristine LTO, the increasing ratio 

indicates that there is less lithium transfert from 8a to 16c vacant positions. Also, the 751 cm-1 

band decrease, which seems to indicate less Ti-O···Li(16c) interactions, in good agreement 

with the observations made with the 426 cm-1 and 344 cm-1 bands.  

 

Figure 2: Raman spectra of LTO NoF in black, LowF in blue, HighF in red and F2 in purple. 

Nuclear Magnetic Resonance. 7Li and 19F solid-state NMR spectra for samples LTO NoF, 

LowF, and HighF are displayed in Figure 3. NMR provides information about the local 

environments of the lithium and fluorine atoms within the material. For 7Li NMR, each 

spectrum was reconstructed using two major lines located at approximately 0.7, and 0.4 ppm, 

and one minor line at -0.4 ppm (Figure S10). This is in good accordance with the structural data 

concerning LTO, and the recent literature.60-73 Indeed, spinel-type LTO crystallizing in the Fd-

3m space group (227) has a general formula (using Wyckoff notation) [Li]8a[Li1/3Ti5/3]16d[O4]32e 

with lithium ions occupying octahedral (16d) and tetrahedral (8a) crystallographic sites. Thus, 

two main environments are expected for Li+ ions in both sites. The theoretically empty 

octahedral 16c sites might be slightly occupied by Li+ ions (originating most probably from 8a 

sites, or less probably from 16d sites, please refer to Figure S7)64 and give rise to a third minor 

component of a 7Li NMR spectrum.60, 64, 67 After refinement of the LTO NoF spectrum profile 

in DMFit,51 the Li distribution obtained is close to the expected one, with 69 % of Li+ in 8a 

sites, 24 % in 16d sites, and 7 % in 16c sites. An ideal situation would have been 75 % in 8a 



Chapitre V : Etude de l’influence de la fluoration sur le matériau Li4Ti5O12 

228 

 

and 25 % in 16d.63 For 19F NMR, each spectrum was reconstructed using two lines located at 

approximately -123 ppm (including several spinning sidebands) and -205 ppm, emphasizing 

only one type of local environments for the fluorine atoms (Figures 3b, S10). The signal at -

123 ppm is attributed to the reference PTFE, while the signal at -205 ppm with no detectable 

sidebands is attributed to the fluorine of fluorinated LTO samples (this signal is not observed 

in the 19F spectrum of LTO NoF sample). It may originate from fluorine atoms located in the 

vicinity of lithium ions, as it corresponds to the 19F NMR shift of LiF, indicating a similar 

environment for these atoms, i.e. an octahedra made of 6 Li+ cations (Figure S8). Cross-

polarization experiment performed on LTO LowF, displayed in Figure 3c, emphasizes that the 

fluorine atoms (with a resonance around -205 ppm) on LTO particles of the LTO LowF sample 

are mostly interacting with Li+ ions in various environments with a maximum shift at -0.8 ppm 

(which is very close to the one observed for the 16c crystallographic sites). While this does not 

directly mean that F atoms are located on the surface of LTO particles, we could speculate that 

the interaction between Li and F is so thermodynamically strong that Li+ ions quickly diffuse 

through the structure to encounter F atoms, by using fast Li diffusion pathways, hence through 

hopping mechanism on 16c sites. It is important to stress that Li+ ions in the present fluorinated 

LTO samples are located in an atomic environment closely related to the one found in cubic 

LiF (i.e. 6 fluoride surrounding 1 lithium ion, and 6 lithium ions surrounding 1 fluoride), but 

are not strictly in the same environment. This is nicely evidenced by spin counting NMR 

experiments,74 where we applied a phase encoding step into a heteronuclear multiple quantum 

correlation experiment (HMQC) to directly count the number of spatially close neighbors (using 

the spin-spin dipolar interaction which is recoupled with a rotor synchronized pulse train as 

described previously).74 The 7Li central transition spectrum consists in a broad line (three 

occupied lithium sites in the crystal structure) (Figure 3d). In addition to the peak not affected 

by 19F atoms, additional signals are observed in the 1, 2, and 3Q rows. No signal is observed in 

the higher order rows (4Q and higher), which may result either from the poor efficiency of the 

recoupling sequence for higher order terms, or may also indicate that each Li+ ion in LTO LowF 

may not be coupled to more than 3 fluorine atoms in its close vicinity. In crystalline cubic LiF, 

a similar experiment leads to observed peaks for all rows from 0Q to 6Q, indicating that each 

lithium is linked to 6 neighboring fluoride (as expected for LiF in a face-centered cubic cell, 

however, the resulting NMR signal was much larger Figure S9).  

By using the NMR signal from PTFE as an internal reference, it is possible to integrate the 

intensities of the reconstructed spectra. All samples containing 6 wt.% of PTFE, the fluorine 
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content can be deduced, considering only one type of F environment (Table 1) modelled with 

a single Gaussian line-shape. The F content increases with exposure time, as it was anticipated. 

Table 1. Li and F atom content extracted from 7Li and 19F solid-state NMR analyses. 

(from 7Li) % NoF LowF HighF 

8a (0.4 ppm) 69.4 78.0 73.6 

16d (0 ppm) 23.9 11.6 18.9 

16c (-0.8 ppm) 6.7 10.4 7.5 

 (from 19F) % NoF LowF HighF 
 

I% Wt.% I% Wt.% I% Wt.% 

PTFE (-123 ppm) 100 20.8 97.75 6 96.78 6 

Li-F (-205 ppm) 0 0 2.25 0.14 3.22 0.20 

 

19F solid-state NMR have been carried out for all the fluorinated samples (Figure S3). The 19F 

NMR allowed us to quantify the fluorine content inside the rotor, in the bulk as well as on the 

surfaces of the samples. For both LowF and HighF samples, the spectra exhibit one main intense 

peak located at δF = -127 ppm surrounding by symmetric spinning sidebands. This chemical 

shift is typical of Li-F environment. Thus, the fluorination with atomic fluorine leads to the 

formation of Li-F bonds as it is strongly thermodynamically promoted. The widening of the 

more deshielded spinning bands around δF = -21 ppm is due to the residual signal of the rotor. 

As the amounts of the fluorine are very low, the rotor signal appears stronger. For the F2 sample, 

the spectrum exhibits new peaks in addition to the Li-F one. A broad peak surrounding a 

spinning sideband is observed from δF = 95 ppm to δF = 35 ppm. This shield signal can be 

related to distorted TiOF2 environments that are expected to be seen at δF = 90 ppm in good 

agreement with XRD. Two other weak peaks located at δF = - 70 ppm and δF = -236 ppm are 

observed, due to the LTO structure modification by the fluorine. A main very intense peak 

located at δF = -45 ppm originate from the PTFE internal standard we used for the 

quantification. A known quantity of PTFE has been introduced and the related peak has been 

integrated using a single Gaussian line shape. Then the fluorine quantities were deduced for all 

the samples relatively to the PTFE peak integration. The measured quantity of fluorine for are 

0.6 wt% (12.4 at%) and 0.9 wt% (18 at%) for LTO LowF and HighF respectively, in good 

agreement with the estimated fluorination amount we obtained with TGA analysis (figure S1). 

For these two samples the same amount of 7.5  XeF2 wt% is used and only the exposition 

duration changes from 1.5 hours to 3.5 hours. For the LTO fluorinated with molecular fluorine, 

5.7 w% of fluorine are detected, nearly 10 times and 6 times more than LowF and HighF. In 



Chapitre V : Etude de l’influence de la fluoration sur le matériau Li4Ti5O12 

230 

 

the synthesis conditions using molecular fluorine, much larger quantities of fluorine were 

available leading to stronger fluorination and structural modifications.  

 

Figure 3: 19F (a) and 7Li (b) solid-state NMR spectra spectra for LTO NoF, LowF, and HighF, cross-polarization 19F-
7Li 2D (c) and spin-counting HMQC experiments. 

3.2. Extreme surface characterization 

X-Ray Photoemission Spectroscopy. XPS spectra provide extreme surface chemical 

environments insights and allow us to describe the environments between the fluorine and the 

LTO material. All the spectra were calibrated with contamination carbon set a 285.0 eV. The 

Figure 4 displays all the spectra recorded for the NoF, LowF, HighF and F2 powders samples. 

Moreover, the quantifications analysis are gathered in table 2. The C 1s spectrum of the bare 

LTO exhibit mainly advantageous carbon and oxidized carbon, as LowF and HighF, in addition 

no fluorinated carbon are detected (CF2 expected at 290.4 eV and CF3 expected at 293 eV). For 

the F2 samples, the strong fluorination leads to the formation of CF2 species in low quantities 

(less than 2 at.%).  
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Bare LTO powder exhibits a Li 1s spectrum in which only one environment is detected at 

54.4 eV, attributed to the lithium in the LTO lattice. The NoF titanium spectra is typical of a 

Ti4+ in oxygenated environment as the Ti 2p 3/2 and Ti 2p ½ peaks are located at 458.5 eV and 

464.2 eV with area ratio 2/1. Two additional peaks are observed due to shake up satellite. The 

O 1s peak shows (figure S3) a main component at 529.9 eV originating from the LTO lattice, 

and two other components at higher binding energy attributed to oxygen in oxidized in good 

agreement with the C 1s spectrum.13 Titanium, lithium and oxygen components attributed to 

bare LTO quantification lead to the following ratios: O/Ti = 1.8 and Ti/Li = 0.99. In comparison 

with the expected theoretical values O/Ti = 2.4 and Ti/Li = 1.2, the lithium quantification seems 

to be slightly overestimated. The experimental O/Ti ratio is lower than expected, as a fraction 

of the oxygen is not accounted as LTO lattice oxygen because previously attributed to oxygen 

bonded with contamination carbon or hydrogen to form hydroxide. 

We carefully checked that no fluorine is detected on the bare reference compound. The LowF 

LTO powder exhibits three fluorinated environments, with a strong proportion of Li-F located 

at 684.9 eV and accounting for 5.1 at% in good agreement with the Li 1s component located at 

56.2 eV. Two components are recorded at higher binding energy, 686.8 eV related to inserted 

fluorine inside the LTO and 688.7 eV accounting for 0.8 at% and might be related to solid 

solution or charge effect. For the HighF sample, the F 1s spectrum is composed of two 

components, the main one is located at 685.1 eV and accounts for 10.6 at% and the second one 

is located at 686.8 eV and accounts for 3.4 at%. Thus, the HighF compound exhibits as well as 

the LowF sample a dominant proportion of Li-F, in good agreement with the Li 1s 

corresponding component, and a smaller proportion for inserted fluorine 5 to 7 nm beneath the 

surface. The observation of Li-F environments with the XPS is in good agreement with the 

NMR 19F ones, the XeF2 fluorination leads to form mainly Li-F environments with LTO, but 

the XPS is able to probe at least one additional fluorinated environment on the LTO surface. 

Also these observations are in good agreement with Han et al.,60 while contradicting other 

studies stating that Ti-F bonds are formed.44, 47 The total fluorine amount is accounted for 

6.7 at% and 14.0 at% for LowF and HighF samples respectively, which is less than reported in 

the literature. The increasing exposition time form 1.5 hours to 3.5 hours leads to double the 

totalized fluorinated amount detected on the extreme surface of LTO powders, proving that the 

fluorine is mainly accumulated on the LTO surface. Moreover, with NMR 19F quantification, 

the HighF fluorine amount is only a third higher than the LowF one, thus it seems the fluorine 

is diffusing into LTO beyond the XPS analyzing depth (~10 nm). For the F2 sample, the fluorine 
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F 1s spectrum exhibits strongly shifted components toward high binding energy due to the 

increased fluorine amount. The main component located at 686.2 eV is attributed to Li-F 

environments with fluorinated neighborhood (the shift is around 1 eV in comparison with XeF2 

samples). In the case of F2 sample, the LiF phase is truly formed on surface as the related 

fluorine and lithium are accounting for 17.2 and 17.8 at% respectively. Two other components 

appear at 690.0 eV and 693.2 eV and could be respectively attributed to shifted inserted fluorine 

environment and oxygen difluoride, although no literature is reported for O-F2 environment on 

the LTO surface after fluorination but the binding energy seems to lead to this conclusion.75  

Concerning the Ti 2p spectra, the LowF and HighF LTO powders exhibit Ti 2p3/2 peaks located 

at 458.7 eV and 458.8 eV, related to Ti4+. No Ti3+ is detected at 456.8 eV.13 Also, it is interesting 

to notice that the oxygen proportion allocated to the LTO lattice decreases as shown by the O 

(LTO)/Ti ratios: from 1.82 for NoF to 1.78, 1.11 and 0.68 for fluorinated samples. The 

correlation of these two observations indicates that a proportion of the lattice oxygen is 

substituted by fluorine. Moreover, this partial substitution of the oxygen by the fluorine could 

explain the appearance of new components in fluorinated Ti 2p spectra. Indeed all the 

fluorinated samples exhibit high binding energy components, located around 460.0 eV and 

466.0 eV and attributed to Li4-xTi5O12-xFx environment. These Li4-xTi5O12-xFx environments are 

accounting for 1.2 at%, 5.1 at% and 2.8 at% for LowF, HighF and F2 respectively and in 

relatively good agreement with the inserted fluorine component accounting for 0.8 at%, 3.4 at% 

and 1.9 at% for LowF, HighF and F2 respectively. The proportion of Li4-xTi5O12-xFx is gaining 

in intensity in the Ti 2p spectra with the fluorine amount, to become the main environment in 

the case of F2 powder and probably it is at the origin of Raman spectrum evolution. The solid 

solution leads to the same titanium binding energies as the TiOF2 reference compound and 

probably to similar environments. Despite the fluorination, the LTO is still detected for every 

samples, meaning that the fluorination doesn’t lead to a thick uniform coating, but rather to a 

fluorinated LTO phase as stated above, hence the “atomic layer fluorination” term.  
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Figure 4: XPS spectra C 1s, Li 1s, F 1s and Ti 2p acquired with LTO powders at different fluorination states: in black 

NoF bare LTO, in blue LowF, in red HighF and in purple F2. 
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Table 2: Binding Energies (eV) and atomic percentages (at.%) of the surface environment of the LTO powders and the 

TiOF2 reference compound. 

LTO powders 

 
LTO_NoF LTO_LowF LTO_HighF LTO_F2 TiOF2 

Assignment Orbital BE (eV) at.% BE (eV) at.% BE (eV) at.% BE (eV) at.% BE (eV) at.% 

C 1s 284.9 26.4 285.0 31.9 284.9 15.0 285.0 24.2 285.0 8.5 C-C, C-H 

 
286.3 9.1 286.4 10.7 286.4 5.3 286.3 9.0 286.5 1.2 C-O+CH2-CF2 

 
288.5 2.8 288.5 5.8 288.7 1.7 288.7 3.7   O-C=O 

 
289.4 1.8 

    
290.0 1.1 289.5 1.1 CO3  / CF2-CH2 

  40.1  48.4  22.0  38.0  10.8  

Ti 2p 458.5 8.4 458.7 4.3 458.8 6.3 459.2 0.6   Ti4+ 2p3/2 

 
464.2 3.7 464.7 2.1 464.4 2.7 464.7 0.3   2p1/2 

 
471.4 1.23 471.8 0.7 471.8 0.9 472.6 0.3 473.9 2.7 sat 

 
477.4 0.6 477.3 0.3 478.0 0.3 479.0 0.1 479.8 1.0 sat 

   459.3 1.0 460.2 3.4 460.0 1.8 460.0 13.5 Li4Ti5O12-xF2x 

   466.7 0.2 465.7 1.7 466.0 1.0 465.7 6.4 Li4Ti5O12-xF2x 

  
13.9 

 
8.6 

 
15.3 

 
4.1  23.5 

 
O 1s 529.9 25.3 530.2 15.3 530.1 16.9 530.8 2.8 530.5 16.4 O2- (LTO) 

 
532.0 4.0 531.7 4.5 531.3 8.0 531.9 3.5 532.6 2.0 O=C 

 533.6 

2.5 533.4 4.7 532.4 4.3 533.4 3.6 534.0 1.2 O-C (O=C-O for 

TiOF2) 

   535.6 0.7   535.6 0.8   O-C-F 

       537.2 1.0   O-F2 

  
31.8 

 
24.4 

 
29.2 

 
11.7  19.5 

 
Li 1s 54.4 14.1 55.0 7.8 55.6 12.2 55.8 5.2   Li+ (LTO) 

   56.2 3.5 56.8 7.4 56.6 17.8   Li-F 

  14.1  11.3  19.6  23.0  none  

F 1s 
  

684.9 5.1 685.1 10.6 686.2 17.2 685.0 46.2 Li-F (Ti-F for TiOF2) 

   
686.8 0.8 686.8 3.4 690.0 1.9   Inserted F 

   
688.7 0.8 

  
    

 
       693.2 4.2   O-F2 

  none  6.7  14.0  23.3  46.2  

 

So far, we observed no modification on the XRD patterns of LTO LowF and HighF when 

compared with pristine LTO NoF, and no crystallized fluorinated phase is detected. From the 

Raman observations in the sub surface, we reported no bond modification. Fluorine 

quantifications were carried out from NMR 19F and XPS analyses showing different 

LowF/HighF ratios. A much stronger fluorine amount is detected with NMR than XPS with 
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LowF sample, a fact we explain with fluorine diffusion toward the bulk beyond the XPS probing 

depth (~10 nm). HighF seems to accumulate more fluorine on its surface. All these observations 

lead to the fact that the fluorine is mainly located on the surface of the LTO particles but without 

formal evidence. AES analysis, thanks to its spatial resolution, could provide a direct 

visualization of the fluorine distribution on LTO particles and testify that fluorine is genuinely 

located on surface.  

Auger Electron Spectroscopy and Scanning Auger Microscopy. In order to investigate the 

fluorine diffusion depth and its spatial distribution, AES and SAM analysis were carried out on 

cross sections of LTO HighF particles. The particles were cut inside a conductive carbon matrix 

to ensure low charge effect under electronic beam and the roughness of the cross sections were 

checked by AFM (figure S4). Indeed, the topography may leads to artefact signals originated 

from sharp edges.76 The AES spectra obtained are displayed on Figure 5 for three different area 

of one particle. The two first spectra, in the center of the LTO HighF particle and in the in-

between area show no fluorine transition. In contrary to the surface area (extreme edge of the 

particle), the pointed spectrum exhibits a clear F KLL transition located at 650.8 eV. The 

fluorine KLL transition is slightly shifted toward high kinetic energy, as it is expected to be 

detected at 645 eV. Indeed, residual charge effect occurs and the whole spectrum is shifted as 

the trend is observed for oxygen transition: O KLL is detected at 508.0 eV instead of 503.0 eV 

(figure S5). The fluorine is only detected in spectra recorded on the edge of the LTO particle 

and this result has been repeated for several particles. The analysis points 2 and 3 of the figure 5 

are separated by around 280 nm, thus the fluorine depth is smaller than this value. But it is quite 

delicate to perform more analysis between these two points because of the fluorine desorption, 

this mechanism is explained with more details in SI (figure S6).  
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Figure 5: AES analysis of an LTO_HighF particle cut by cross polishing. At the top left, SEM displays the analyzed 

zones by white crosses and the corresponding spectra are presented for the core, sub-surface and surface particle 

areas.  

The Figure 6 presents the chemical mappings based on the previous spectra and recorded in 

Scanning Auger Microscopy. Chemical maps are a more convenient way to visualize the 

fluorine distribution and it is possible to measure the fluorine depth in the LTO particles. On 

the top left, the SEM starting image is displayed, showing a half LTO particle (white dash) 

surrounded by the carbon matrix. The oxygen KLL transition, the titanium MVV as well as the 

carbon KLL were also mapped. As expected, the carbon chemical map exhibits strong intensity 

all around the LTO particle. The carbon matrix does not contaminate the LTO cross section as 

no carbon is detected on the particle, thus the cutting process keep the particles surface clean. 

The titanium and oxygen maps exhibit nice contrasts with the carbon, the LTO particle is clearly 

staked out as the dense particle gives a strong signal. The fluorine is detected around the LTO 

particle to form a discontinuous crown with a variable thickness. We carefully verified that the 

Auger fluorine signal is not due to sharp edges at the demarcation or variation of the baseline 

due to density difference between the particle and the carbon matrix. To do so, we paid attention 

to the channeltrons response and checked if the fluorine signal exhibits a good enough statistic. 

The thickness of the fluorinated phase is measured between 230 nm and 100 nm ±20 nm 

considering the spatial resolution in these conditions. The fluorine is localized inside the first 

hundred nanometers of the LTO particle and not above its surface like a coating will do. Thus 

the XeF2 fluorination process leads to fluorine diffusion inside the LTO lattice and confirms 

what we hypothesized from the 19F NMR and XPS quantifications.  
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Figure 6: SAM of a cross section of an LTO_HighF particle, on the left SEM starting image, to the right carbon, 

fluorine and titanium chemical mappings. 

 

Electrochemical properties. Since the rigorous study of the surface fluorination of LTO is 

completed, we performed few electrochemical experiments on first cycles to give further insight 

on the impact of this fluorinated surface on the LTO performance. The galvanostatic curves are 

gathered in Figure 7. The bare LTO, in black, shows a typical electrochemical plateau during 

the two-phase reversible reaction from Li4Ti5O12 to Li7Ti5O12 at 1.55 V vs. Li+/Li with a very 

low polarization. The specific capacity for the first and 10th discharge of LTO is equal to 

160 mAh.g-1 and 157 mAh.g-1 respectively. The fluorination with XeF2 does not modify the 

electrochemical insertion potential of LTO, neither the polarization of the cells. But the 

fluorinated phase gives extra capacity to the LTO electrodes as the specific capacities are 12 % 

and 14 % higher for the first discharge for LowF and HighF. After 10 cycles, the fluorinated 

LTO still exhibits higher specific capacities, 11 % and 10 % higher for LowF and HighF 

respectively in discharge. Improved coulombic efficiency are measured for the fluorinated LTO 

electrodes (LowF 97.89%, HighF 99.31%) for the first cycle in comparison with the NoF 

(88.67%). This coulombic efficiency improvement originates from the passivating power 

toward side reaction with the electrolyte provided by the fluorination. Indeed, the main surface 

species formed by the fluorination is LiF, one of the components of the solid electrolyte 

interphase (SEI). Thus, LTO fluorinated surfaces are already passivated before the electrolyte 

reduction. Moreover, the fluorinated surface acts as an electron trapping site and reduces 

interfacial electron transfer due to the high electronegativity of fluorine.77-78 The fluorinated 
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surfaces should be less electrochemically active, causing less side reactions with the electrolyte 

in good agreement with CE results.  

As expected, the LTO F2 based electrode exhibits a strongly modified electrochemical curves 

with processes occurring from 2.9 V to 1.0 V vs Li+/Li. The electrochemical plateau is 

drastically shorter and lithium ions are inserted at different potentials, from 2.1 V to 1.0 V vs 

Li+/Li, and the polarization is greater. It is interesting to notice that the first discharge capacity 

accounts for 90 mAh.g-1 only, but then the capacity increases to stabilize around 120 mAh.g-1. 

The electrochemical behavior must be correlated with the one of TiOF2 for voltage higher than 

1.7 V.79 

 

Figure 7: Galvanostatic curves, top left for the first cycle of NoF, LowF and HighF electrodes, top right for the tenth 

cycle; bottom left coulombic efficiency for the ten firsts cycles, bottom right galvanostatic curves for the ten first 

cycles of F2 electrode. 

4. Conclusion  

We performed fluorination of the LTO surface by the means of XeF2 to passivate its surface 

from the side reaction with the electrolyte. This process is an easy one shot solvent free 

synthesis performed at room temperature and does not require specific equipment. The atomic 

layer fluorination process succeeds to form LiF environments on the LTO surface in a way that 
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preserves the LTO structure and thus his main asset: the ‘zero strain’ behavior. Very low 

quantities of fluorine have been quantified by 19F NMR, 0.6 w.% and 0.9 w.% for LowF and 

HighF respectively and no noticeable modifications in the lattice bonds were found by the 

Raman spectroscopy. XPS analysis demonstrates that LiF environments are mainly formed, in 

good agreement with 19F NMR and spin counting experiments (with a maximum of 3 F 

neighbors per Li atom), but also that a proportion of oxygens from LTO lattice are substituted 

by fluorine atoms to form Li4-xTi5O12-xFx compound. The diffusion of the fluorine inside the 

LTO particles were observed by the combination of AES and SAM analysis. The fluorinated 

phase appears to surround the LTO particles to form a crown between 230 nm and 100 nm 

±20 nm thick. The resulting coating leads to improve the LTO coulombic efficiency for the few 

first cycles thanks to its passivating behavior. The molecular fluorination leads to same 

environments in surface than the XeF2 process, but fluorine reacts in much larger quantity. The 

fluorination conditions are too harsh for the LTO structure as a new fluorinated crystallized 

phase is formed and the electrochemical behavior is strongly impacted as the “zero-strain” 

property of LTO is altered. This highlights the interest to fluorinate with the appropriate 

conditions favoring atomic fluorine instead of molecular fluorine. It will be interesting to 

investigate the SEI composition and stability formed on the fluorinated LTO surface as well as 

the outgassing phenomena, known to be an issue with LTO. The surface fluorination should 

fade the catalytic activity of the Ti4+ and thus the gas generation.  
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Table S1: XRD peak list of LTO NoF, LowF and HighF. 

(h k l) LTO_NoF 

(2θ°) 

LTO_LowF 

(2θ°) 

LTO_HighF 

(2θ°) 

111 18.368(3) 18.134(1) 18.321(5) 

220 30.219(3) 29.981(7) 30.158(6) 

311 35.576(0) 35.354(6) 35.530(3) 

222 37.229(0) 36.995(7) 37.156(6) 

400 43.238(1) 43.025(4) 43.193(7) 

331 47.341(4) 47.118(2) 47.279(3) 

333 57.198(1) 56.978(2) 57.146(0) 

440 62.813(6) 62.619(2) 62.767(0) 

531 66.050(3) 65.839(4) 65.995(4) 

533 74.326(0) 74.119(0) 74.259(5) 

 

 

 

Figure S1: TGA curves of LTO NoF in black, LTO LowF in blue, LTO HighF in red, LTO F2 

in purple. 
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The TGA were performed in order to characterize the fluorination stability upon temperature 

and make a first estimation of the fluorine amount. The NoF sample exhibits a final loss of 

1.2% in weight, due to water loss. The LowF powder shows a hygroscopic behavior, we often 

observed this behavior with fluorinated powder, as the sample gains 0.65% of mass until 200°C. 

Then from 200°C to 600°C the LowF sample undergoes a loss of 1.2% that we attributed to 

fluorine desorption. The HighF powder loses 1.2% of its mass until 200°C, corresponding to 

the water evaporation, and then 2.2% more corresponding to the fluorine. Finally for the F2 

sample, a relatively similar amount of water is release at the beginning of the heating, and then 

a larger amount of fluorine, accounting for 8.1% is removed for the LTO powder.  

 

Figure S2: 19F solid state NMR for LTO powders LowF, HighF and F2. A PTFE internal 

standard has been used for F2 sample quantification. 
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Figure S3: XPS O1s spectra for the LTO powders LTO NoF, LowF, HighF and F2. 

 

 

Figure S4: AFM images of a cut ‘sandwich’ prepared for the observation of the cross section 

of the LTO particles. 

The figure S3 displays the AFM height image and the related phase image taken from the cross 

section of LTO particles inside a carbon matrix. The flatness of the cross section has been 

investigate by height profiles on several particles. In the worst case, the LTO particle is above 

the cutting plan by around 55 nm, due to cutting threshold differences resulting from density 
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differences between LTO material and the carbon matrix. This step is not high enough, 

regarding the scale of our images, around 10 µm wide, to form a bright piping trim around LTO 

particles on SEM or SAM images.  

 

Figure S5: AES wide scans of the core and the edge (=surface) of a cross section of a LTO 

HighF particle. On this figure are displayed the complete AES spectrum, showing the lithium, 

carbon, titanium and oxygen transitions, as well as the fluorine one for the surface area. 
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Figure S6: Electron stimulated desorption of the fluorine under the electronic beam of the 

AES spectrometer. 

As shown by the figure S5, it takes only 20 minutes to desorb the fluorine from the LTO surface 

with a 10 kV accelerating voltage and 5 nA of current probing. The chemisorbed fluorine 

undergoes the so-called electron stimulated desorption phenomena. Due to a bad charge 

circulation, the insulating fluorine is not able to compensate its electron deficiencies created by 

the Auger process. The fluorine sign turns to be positive and as result the fluorine is desorbed 

by coulombic repulsion. This behavior under the beam makes the observation of the fluorine 

quite difficult because the electron dose received by the surface must not exceed a certain limit. 

Thus a good enough signal has to be recorded within a relative short time to ensure a low 

fluorine desorption. Oddly, a longer acquisition will not leads to a better counting statistic.  
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Figure S7. 7Li-7Li 2D exchange NMR spectrum with fp-RFDR recoupling during the mixing 

time, showing the spatial proximity between the 8a, 16d and 16c 

 

Figure S8. 7Li and 19F NMR spectra of pure crystalline LiF. 
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Figure S9. 7Li-19F spin-counting dipolar-recoupled HMQC NMR spectrum, with the row (in 

black) corresponding to the 7Q 19F coherence of pure crystalline LiF. This indicates, as 

expected for cubic LiF, that each lithium is surrounded by 6 fluoride anions (peaks are 

observed for all rows between 0 to 6Q), and no signal is observed for the 7Q row, indicating 

that the second neighbor cannot be recoupled. 
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Figure S10. 19F and 7Li NMR spectra of LTO NoF, LowF and HighF samples, and their 

fitting lines. The insets show the region where the adsorbed fluorine can be seen in each 

spectrum. 
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Abstract  

This paper presents the interest of the surface fluorination of Li4Ti5O12 anode material in Li-ion 

batteries by the mean of the XeF2. Enhanced electrochemical behavior are observed for the most 

fluorinated electrodes: both specific capacities (by 12 % for 100 cycles) and C-rate capability 

are improved. The Li4Ti5O12/electrolyte interface interactions conduct usually to side reactions 

and gas generation. Operando ATR-FTIR and GC-MS analysis carried out show that the 

fluorination fades the catalytic properties of Ti4+ and thus reduces the CO2 gas generation by 5 

times during the first cycle. Indeed, the fluorination of Li4Ti5O12 protects the surface from the 

formation of a solid electrolyte interface by the formation of Li-F passivating layer. XPS 

analysis demonstrate that the passivation is effective to protect the surface of the electrodes 

from carbonates and salt degradation products during the first cycles, which are determinant for 

batteries life span.  

Keywords 

Li4Ti5O12, Fluorination, outgassing, SEI, Li-ion battery, XPS.  

Highlights 

• Atomic layer fluorination of Li4Ti5O12 particles by the mean of XeF2 

• Galvanostatic and C-rate improvements after fluorination 

• Operando monitoring of the electrolyte by ATR-FTIR  

• Surface fluorination is effective to reduce the CO2 gas generation by 5 times 

• Surface fluorination reduces the formation of LiF and carbonates in the SEI 
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1. Introduction  

In Li-ion batteries, Li+ ions and electrons are shuttling between negatives and positives host 

structure separated by the electrolyte. Usually, negative materials are working at low potential 

close to 0 V vs. Li+/Li whereas positive materials work at high potential, above 3 V vs. Li+/Li. 

Such low operating potential for negative electrodes turned up to be problematic since 

electrolytes are thermodynamically unstable against reduction. The electrolyte instability leads 

to side reactions and subsequently to the formation of a Solid Electrolyte Interphase (SEI) at 

the negative electrode surface. The SEI creation consumes Li+ ions and increases the impedance 

of the battery, but in the same time the formation of a stable SEI, conductive to Li+ and 

electronically insulating is critical to ensure high coulombic efficiency, good life span and 

safety.  

Hence, the research focused on the development of lithiated titanate material working at 

relatively high potential to avoid electrolyte reduction issues. In the late 80s, Colbow et al.1 

discovered the electrochemical properties of lithiated titanate phase and later on Ohzuku et al.2 

evidenced the “zero strain” behavior of the Li4Ti5O12 (LTO) phase. Since then and despite a 

rather low specific capacity (175 mAh.g-1), LTO anode material was considered as a potential 

alternative to carbon graphite, thanks to its very high rate capability, phenomenal life span and 

good safety.3 But above all, it was commonly admitted that thanks to the relatively high working 

potential of the LTO (1.55 V vs. Li+/Li) SEI could not be formed on electrodes surfaces.4,5 

However, recent studies have proved that SEI is formed on LTO based anode,6 putting down 

the belief that a working potential above 1.0 V vs. Li+/Li is enough to prevent the electrolyte 

reduction.7 Furthermore, the starting Li4Ti5O12 compound exhibits poor electronic conductivity 

(approximately 10-13 S cm-1)8 and moderate lithium diffusion coefficient (approximately 10-9 to 

10-13 cm2 s-1),9 slowing down electrochemical reactions during the first cycle. As well, the 

surface of LTO appears to react with the electrolyte via well-known catalytic Ti4+ ions, 

producing rather strong outgassing.10 All these roadblocks exclude the LTO from wide 

broadcasted anode material market.  

Effort have been deployed to develop sustainable strategies to overcome low conductivity, SEI 

formation and outgassing issues. Since the LTO working potential is high, most of the reductive 

additives such as fluoroethylene carbonate (FEC) reveal to be ineffective, 11 conducting to other 

strategies. Downsizing to nanoparticles provides enhanced electronic percolation but in the 

other hand the specific area is drastically increased leading to exalted surface reactivity.12,13 

Carbon coatings are developed to both improve the electronic conductivity and prevent gas 
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generation mostly because gassing is neglectable for graphite electrodes.10,14 Coated LTO 

improves rate capability at room temperature and at 55°C.15,16 But the nature of carbon coating 

drives to similar surface reactivity to graphite electrode and thus to SEI formation. Other 

coating materials than carbon have been investigated to solve the gassing problem among which 

zinc oxide ZnO,17 AlF3,
18 NiOx,

19 and TiNx.
20 Ionic conductor Li3PO4 coatings show both 

slightly improved C-rate capability and reduced CO2 outgassing but several synthesis steps are 

required to obtain a dense thin film.21 Several others coating materials have been assessed in 

the literature, among which the fluorine. Nakajima et al.22 were the first to consider, in the late 

90s, the fluorine as a potential electrode protection against SEI formation on graphite material. 

Later on, studies have been conducted on the fluorination of LTO by the mean of F2 gas or by 

solid state reaction with NH4F.23,24 In both cases, slight increase of the specific capacity and 

improvement of the rate capability are noted. In the case of the fluorination by NH4F, the 

authors correlate the improved electrochemical behavior to better conduction properties that 

come from the formation of a mixed valence Ti4+/Ti3+. However the interface reactivity with 

the electrolyte and the SEI formation on fluorinated electrodes were not addressed by these 

studies, neither the gas generation, yet known as a current issue for LTO. The surface 

fluorination of LTO should impact the Ti4+ catalytic properties and thus the gas formation 

within the cells.  

In this study we report surface fluorinations of LTO using a one-shot synthesis performed at 

room temperature using XeF2 as fluorine source. The modifications on the LTO material 

induced by the fluorination are widely described and discussed in a previous study25. We 

demonstrated by XPS and HMQC that the fluorination of LTO leads to mainly form Li-F 

environments on particles surface, in which Li+ ions are surrounded by 3 fluorine atoms. 

Moreover, the increasing formation of a Li4-xTi5O12-xFx solid solution , chemically close to the 

TiOF2 compound, is observed with higher content of fluorine. We also evidenced by AES that 

the fluorinated layer is between 100 and 200 nm thick. Electrochemical improvements are noted 

in galvanostatic cycling and rate capability for fluorinated electrodes. The impact of the 

fluorination on the lithium solvation shells is assessed by operando ATR-FTIR measurements 

within the electrolyte in the near electrode surface. In addition, we investigate by ATR-FTIR 

and GC-MS, the CO2 gas generation within the electrolyte and the fluorination impact on this 

gas production upon cycling. Moreover, the influence of the fluorination on the surface 

electrode reactivity and the resulting SEI composition is studied upon cycling by the mean of 

XPS analysis using two different depth probe (Al and Ag X-Ray sources).  
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2. Experimental methods  

Chemicals. Lithium titanate (Li4Ti5O12) powders nanopowder, < 200 nm particle size, 99.7 % 

trace metal basis), xenon difluoride (XeF2, 99.99 % trace metal basis), and lithium metal ribbon 

(Li, 99.9 % trace metal basis) were purchased from Sigma-Aldrich. The carbon black Super P 

C65 additive was purchased from Imerys. LiPF6 1 M in EC:DMC (1:1 vol.%) electrolyte 

(99.9 %, H2O < 20 ppm) was purchased from Solvionic. GE Healthcare Life Sciences 

Whatman Grade GF/D glass microfiber filters (borosilicate;  55 mm, 675 µm thickness) were 

purchased from Sigma-Aldrich.  

Fluorination. All the synthesis were performed in polytetrafluoroethylene (PTFE) crucible 

sealed in an Argon filled glove box (O2 and H2O rate below 0.5 ppm) at room temperature. The 

PTFE is assumed to be inert toward the fluorinating agent. The LTO powder was exposed to 

the xenon difluoride for 1.5 hrs or 3.5 hrs corresponding to LowF and HighF samples 

respectively. These two fluorination conditions are selected since they conduct to contrasted 

results. Others fluorination conditions were tested, however higher fluorination content does 

not necessarily provide better electrochemical performance. The containers were opened in the 

glove box to stop the reaction. The LTO powder samples were fluorinated thanks to the 

controlled decomposition of solid XeF2 and the following equilibrium: 

XeF2 (s) = XeF2(g)   (1) 

 

The Xenon difluoride is easily decomposed at the surface of a reactive material, releasing F at 

a constant and moderate rate because of the low saturating vapor pressure (measure up to 

3.8 mmHg at 25°C and 318 mmHg at 100°C).26  

XeF2 (g) = Xe(g) + 2 F  (2) 

2 F = F2 (g)   (3) 

 

Electrochemical characterization. The electrochemical behavior of fluorinated materials is 

assessed in half cell using lithium metal in coin cell 316L stainless steel CR2032 type. Before 

cycling characterization, 2 hrs of OCV were performed to stabilize the potential of the cells 

above 2.8 V. The charge and discharge specific capacities were measured at C-rate 1C (current 

density of 60 mA.g-1) and the potential window was limited between 1.0 V and 2.5 V vs. Li+/Li. 

The C- rate capability was observed for C rates 0.2C, 0.5C, 1C, 2C, 5C, 10C and 15C, with 5 
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full cycles performed at each rate to stabilize the capacities. The electrodes were prepared with 

90 wt% of active material LTO, 5 wt% of carbon black and 5 wt% of Polyvinylidene difluoride 

(PVDF) used as mechanical binder. To evaluate the fluorination influence, all the fluorinated 

electrodes have been systematically compared with bare commercial LTO based electrode, 

using exactly the same galvanostatic conditions. All the tests were performed at room 

temperature regulated at 25°C. Subsequently, the coin cell were opened in glove-box and the 

electrodes were collected to be washed in pure DMC to remove exceeding salt and electrolyte 

on the surface. This step was mandatory to access to the SEI layer by the mean of the XPS, we 

consider that the SEI is not altered by this rinsing step. 

Extreme Surface characterization. XPS analyses were carried out by the mean of an 

ESCALAB 250 Xi spectrometer with a monochromatic Al-Kα X-ray source (hυ = 1486.6 eV) 

probing between 5 to 10 nm of the surface (~95% of the signal is originating from the first 

5 nm) and a monochromatic Ag-Lα (hυ = 2984.3 eV) probing up to 18 nm in depth. The 

analysis of a 400×400 mm² area of the sample was done employing 20 eV as pass energy and 

0.1 eV as energy step for the core peaks. Electron flood gun was used for charge compensation. 

The quantifications were done using CASA XPS software, after Shirley-type27 background 

subtraction, by utilizing the Thermo Fisher Scientific Advantage cross-section database. The 

apparatus is directly connected to a glovebox, allowing us to transfer the powders under argon 

inert atmosphere with oxygen and moisture under 0.5 ppm.  

Electrolyte characterization. The operando ATR-FTIR analyses were performed in a home-

made ATR experimental setup allowing both IR and electrochemical measurements in the same 

time. The electrodes were drilled in the middle using a sharp punch of ¼ inch, and placed over 

the ATR crystal. In this way direct contact with the ATR crystal and the electrolyte was 

possible, the electrolyte analyzed area was considered to be in the neighborhood of the 

electrode. The electrodes were cycled in regard to lithium metal and with a whatman separator 

is the same cycling conditions than coin cells. The drilled electrodes were electrochemically 

tested in this cell and no modifications of the behavior or specific capacities are observed. The 

spectra were recorded from 650 cm-1 to 4000 cm-1, a wave number window in which the ATR 

crystal is transparent, with a 1 cm-1 resolution. An automatic program performs spectra 

recording, each spectrum acquisition was 30 seconds long, a time scale much shorter than the 

phenomena occurring in the cycling electrochemical cell. The starting time of the IR analysis 

was synchronized with the galvanostatic cycling.  
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Electrolytes were collected from cycled “swagelock” cells stopped at different state of charge 

(SOC), fully charged or discharged after the first cycle and diluted in 3 mL of high purity 

acetonitrile to be analyzed by GC-MS. GC-MS analyses were performed with a Shimadzu 

GCMS QP-2010 Plus apparatus. A Supel-Q-Plot colon silicon based with a divinylbenzene 

phase was used because it effectively resolves C1-C4 hydrocarbons species, among which 

outgassing that we expect to observe. The colon was heated up to 250°C with a 10°C/min ramp, 

the species were injected with a split ratio equal to 60. The MS stage was switched off between 

10 and 13.5 min during the elution of very intense acetonitrile peak.  

3. Results and discussions  

3.1. Electrochemical behavior of fluorinated LTO 

To assess the fluorination impact on the electrochemical behavior of LTO, a comparison of 

charge/discharge capacities at 1C rate for one hundred cycles and at different C-rates (0.2C, 

0.5C, 1C, 2C, 5C, 10C and 15C) is shown figure 1 a and b.  

 

Figure 1 : a) charge and discharge capacities of fluorinated and bare LTO samples at C-rate 1C for 100 cycles; b) rate 

capability of fluorinated LTO and bare LTO samples at different current densities. 

The specific capacities of bare LTO electrodes are observed at 160 ± 2 mAh.g-1with a very good 

cyclability for the first 100 cycles (figure 1 a). This specific capacity of bare compound are 

lower than the theoretical specific capacity which can be expected with non-carbon-coated and 

non-annealed LTO material. The LowF LTO based electrodes exhibit a slightly higher specific 

capacities, around 165 ± 2 mAh.g-1 for the first 30 cycles but then the capacities are actually 

very similar to the bare compound. In the case of the HighF LTO, specific capacities around 

180 ± 2 mAh.g-1 are observed, which is 12% higher than the bare LTO. Notice that few 

instabilities are observed with HighF electrodes but overall the specific capacities remain 

higher. The extra capacity may coming from reduced surface reactivity of fluorination LTO as 



Chapitre V : Etude de l’influence de la fluoration sur le matériau Li4Ti5O12 

259 

 

well as from the fluorinated solid solution Li4- xTi5O12- xFx that we previously identified in a 

previous study25 and on Ti 2p spectra (figure S4), bringing new electrochemical properties. The 

coulombic efficiencies of the first cycle are affected by the fluorination as bare LTO electrodes 

provides 99.97 % against 99.49 % for the HighF compound. The fluorination provides a 

slightly lower coulombic efficiency for the few first cycles when a 1 C C-rate is applied straight 

away. In the case of a slower first cycle at 0.2 C C-rate, we observed the opposite trend with 

fluorinated electrode providing specific capacities close to the theoretical limit. From these 

observations, it appears clearly that a first cycle performed at low C-rate is required to settle 

down the LTO fluorinated surface lithium insertion channels.  

C-rate measurements were performed to assess the rate capability for all the compounds. The 

NoF LTO exhibit already very good rate capability, with a remaining specific capacity of 

125 ± 1.6 mAh.g-1 at 15 C (figure 1 b). Indeed, LTO material is known for its very high rate 

cycling properties. But in this case these properties are enhanced by the fact that electrodes have 

relatively low loadings (1.5 mg.cm²) providing thin and very well percolated electrodes in 

which LTO is highly accessible. In thus configuration, the lithium diffusion coefficient within 

the electrode is not limiting the lithium insertion. Nevertheless, fluorinated compounds exhibit 

contrasted behavior in rate capability. LowF electrodes provide similar specific capacities to 

the NoF ones until 1 C rate. For higher rates the LowF compound undergoes stronger capacity 

fading, to show un-stabilized specific capacity around 115 ± 1.5 mAh.g-1. The lower specific 

capacities of LowF electrodes could be related to their systematically higher polarization 

voltage (table 1). The high LowF polarization strongly impacts the galvanostatic curves as 

observed in figure 2. In contraries, the HighF electrodes exhibit the best rate capability, from 

the low C-rates to the highest ones. At 15 C, specific capacities of the HighF compound are 

measured up to 141 ± 1.8 mAh.g- 1, 13 % higher than the NoF ones. Also the specific capacities 

remain very stable for the five cycles at this rate. After the rate capability measurement, all the 

compounds nearly regain their starting performance. From these electrochemical 

measurements, LTO HighF electrodes provides the best electrochemical performances.  
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Figure 2 : Galvanostatic curve recorded at 0.2 C, 1 C, 5C and 15 C between 1 V and 2.5 V vs Li+/Li for NoF (in black), 

LowF (blue) and HighF (red) electrodes. 

 

Table 1 : Polarization voltage (V) of the NoF, LowF and HighF electrodes at different C-rates. 

 
Polarization (V) measured at 1/2Q  

Uncertainty ≈5 µV 

C-rate NoF LowF HighF 

0.2 C 0.021 0.019 0.018 

0.5 C 0.020 0.021 0.018 

1 C 0.038 0.052 0.041 

2 C 0.049 0.076 0.056 

5 C 0.080 0.146 0.093 

10 C 0.140 0.266 0.157 

15 C 0.233 0.414 0.222 
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1.1. Fluorination influence on the electrolyte and outgassing  

To perform such characterization, our choice focused on GC-MS coupled with ATR-FTIR 

measurements since these techniques provide great complementarities in gas generation and 

battery decay upon cycling investigation28.  

Operando ATR-FTIR electrolyte and gassing monitoring 

To investigate the electrolyte evolution during cycling, ATR-FTIR measurements are carried 

out into the electrolyte in operando conditions, in the immediate neighborhood of the electrode. 

In addition, the ATR-FTIR is able to monitor the gas generation into the electrolyte. In order to 

identify the species present in the electrolyte (EC:DMC 1M LiPF6), the spectra of the pure EC, 

DMC and electrolyte are recorded in the same conditions (figure S1). All the IR bands are 

attributed to vibrational transitions belonging to the species according to the literature29–34. We 

determine two main IR windows of interest, the first one between 1440 and 1100 cm-1 gives a 

good insight of lithium solvation into the electrolyte while the second one (950 and 650 cm-1) 

is representative of the CO2 outgassing production. The IR results are displayed figure 3 and 4 

in relative intensity, in order to highlight the concentration evolution within electrolyte at the 

end of a charge or a discharge of the cell. If a 
∆𝑅

𝑅
 appears positive, the related specie 

concentration is increasing and vice versa.  

In the first energetic window (1400-1100 cm-1) displayed figure 3, both EC and DMC 

vibrational bands are observed: at 1390 cm-1 corresponding to bending δ(CH2) in EC, at 

1260 cm-1 corresponding to stretching ν(O-C-O) in DMC and at 1153 cm-1 attributed to 

stretching ν(C-O) in EC. For each band, an additional blue-shifted band is observed, originated 

from the Li+ solvation. Indeed, Li+ are known to have coordination interaction with the most 

electronegative oxygen of the EC or DMC, strong interactions created leading to modify the 

force constant of intramolecular bonding35–37. Moreover, both pure DMC bands and DMC—

Li+ have higher intensities than the EC bands. Theoretical studies, carried out in the same 

model, calculated the solvation energy of Li+ of pure DMC equal to - 40.8 kcal.mol-1 while the 

solvation energy of pure EC is equal to -47.1 kcal.mol-1 38,39. Thus the solvation with EC is 

favored and DMC—Li+ solvation shells are weaker in comparison, explaining the stronger 

intensities of solvation/desolvation for DMC in charge/discharge. During the 1st discharge, the 

electrolyte of the NoF electrode exhibits DMC—Li+ and EC—Li+ desolvation while in charge 

the opposite process is not totally completed. It proves that a part of the solvation/desolvation 

process is not fully reversible in disfavor of the solvation. The fact that less and less solvation 
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shells are formed could be related to irreversible lithium losses. The second cycle exhibits even 

less reversibility in solvation/desolvation process, the pure DMC and EC related bands remain 

barely positives in discharge. After tenth cycles in regard of the LTO NoF electrode, the 

electrolyte shows no longer reversible processes since the charge and discharge spectra are 

superimposed and show no more antagonist DMC or EC solvation/desolvation bands. The IR 

spectra of electrolytes cycled in regard of HighF electrodes exhibit stronger 

solvation/desolvation and much better reversibility throughout the tenth first cycles. Indeed, the 

solvation/desolvation bands of both DMC and EC remain antagonist with opposite signs in 

charge/discharge. It seems that the fluorination has no impact on the coordination shell 

intramolecular energy since no significant shifts are observed. We consider that the fluorination 

affects the intermolecular energy of the solvation shells and contributes to the stronger 

solvation/desolvation processes in the neighborhood of the electrode. The modified solvation 

intermolecular interactions may also lead to impact the reduction potential of solvents and thus 

the SEI formation.  
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Figure 3 : ATR-FTIR spectra recorded between 1400 and 1100 cm-1 for electrolytes LP30 without additives in the 

neighborhood of NoF and HighF electrodes for the 1st, 2nd and 10th charge (in grey)/discharge (in orange) cycle. The 

spectra are displayed in relative intensities: positive bands for formed species and negative bands for consumed 

species.  
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In the second energetic window of interest (950 – 650 cm-1) a stretching ν(P-F) band originated 

from LiPF6 salt is observed at 839 cm-1. This band is partially overlapped by blue-shifted 

bending δ(OCO2) band belonging to the DMC. One additional bending δ(OCO2) band from EC 

is also observed at 771 cm-1. The most interesting band is located at 660 cm-1 corresponding to 

bending band in CO2 molecule. Consequently, the CO2 gas generation can be monitored 

throughout the cycling of the cell in operando conditions. The CO2 band is detected positive at 

the open circuit voltage (OCV) (figure S2), which confirms that the CO2 generation is mainly 

due to the catalytic properties of the Ti4+ (chemical reactivity of LTO electrode) and not related 

to electrochemical phenomenon10. The fluorination fades readily the CO2 generation in OCV, 

thus the surface fluorination of the LTO leads to protect the electrolyte from the catalytic 

properties of the Ti4+. From the observation of the spectra recorded during the first cycle 

(figure 4), it appears that CO2 are continuously generated in charge and discharge, even with 

fluorinated electrodes. But in the case of the HighF electrodes, the band intensities due to the 

gas generation is 5 times lower in the cell than in the case of NoF electrodes during the first 

charge/discharge cycle. Same observations are made for the second and the tenth cycle gives 5 

times and 3 times lower CO2 generation for HighF electrodes during the second and the tenth 

cycle respectively, in agreement with the first cycle. Therefore, the surface fluorination of LTO 

is efficient to prevent the CO2 gas generation during the cycling.  
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Figure 4: ATR-FTIR spectra recorded between 950 and 650 cm-1 for electrolytes LP30 without additives in the 

neighborhood of NoF and HighF electrodes for the 1st, 2nd and 10th charge (in grey)/discharge (in orange) cycle. The 

spectra are displayed in relative intensities: positives bands for formed species and negatives bands for consumed 

species. 

 

GC-MS analysis 

Electrolytes are collected from cycled cells at different state of charge (SOC) to compare gases 

dissolved into the electrolyte with GC-MS. Full length chromatograms are shown is supporting 

(figure S3), the DMC and EC solvent peak are clearly identified, in addition to some electrolyte 

by-products. For all samples, the area of the DMC solvent peaks is used as a reference and 

CO2/DMC area ratios are calculated to follow the evolution of CO2 quantity (figure 5 a). 

∆𝑅
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Electrolytes collected after OCV from HighF compound containing cells exhibit 3 times less 

CO2 dissolved into the electrolyte than half-cells with NoF electrodes. The same trend is 

observed after completing the first discharge with 4 times less CO2 (figure 5 b) and after the 

charge with 1.4 time less CO2 dissolved in the electrolyte, which is consistent with the previous 

ATR-FTIR results.  

 

Figure 5: GC-MS chromatograms recorded for LP30 electrolytes collected after completing the first discharge in NoF 

and HighF half-cells. 

 

1.2. SEI study of fluorinated LTO  

The fluorination of the LTO surface is responsible of a significant reduction of the CO2 gas 

production that could be related to a lower surface reactivity with the electrolyte. In order to 

investigate the surface reactivity of fluorinated electrodes and the SEI properties, XPS analysis 

are performed with an aluminum Kα X-Ray source on cycled electrodes stopped at different 

SOC for the first and the tenth cycles. XPS has already proved to be a powerful tool to 

investigate cycled electrodes and SEI nature formed on electrodes surfaces40,41. The cells 

prepared for XPS analysis are cycled at a slow C-rate (0.2 C) to form a well-established SEI, 

without electrode kinetic restrictions. Also the cells are cycled in half cell, namely the LTO is 

cycled as a positive electrode, thus the first step consists of a discharge from the OCV potential 

to 1.0 V vs. Li+/Li and the first cycle is ended by a charge until 2.5 V vs. Li+/Li. 

The F1s spectrum (figure 6) of the NoF starting electrode, exhibits one component located at 

687.3 eV attributed to CF2 environments from the PVDF binder. The fluorination of the LTO 



Chapitre V : Etude de l’influence de la fluoration sur le matériau Li4Ti5O12 

267 

 

active material leads to form Li-F species on surface, identified by the additional component at 

684.9 eV observed for both LowF and HighF. Indeed, the reaction between the fluorine and the 

LTO lithium is strongly thermodynamically promoted. Also Ti 2p spectra show the formation 

of a solid solution Li4- xTi5O12- xFx already identified in (figure S4). The fluorination of the LTO 

is accounting for 4.4 at% and 8.0 at% of the electrode surface for LowF and HighF respectively 

with the Al Kα source. Ffluorination/Ti ratios are calculated up to 0.6 and 0.7 for LowF and HighF 

respectively. 

In addition to the aluminum XPS analysis, we carried out silver XPS analysis with an 

experimental setup allowing to use both monochromatised aluminum Kα and silver Lα X-ray 

sources integrated in the same equipment. Both analyses with the two X-Ray sources are 

performed on the exactly same point of the same electrode sample for reproducibility. The 

aluminum Kα source is able to probe around 10 nm in depth while the silver Lα is able to probe 

around 20 nm. As the Relative Sensivity Factors (RSF) for Ag Lα X-ray source are still widely 

discussed in the literature, we based our XPS quantifications on RSF recently calculated by 

Shard et al.42 The comparison of the quantifications from Al Kα and Ag Lα analysis give 

insights about the localization of the species in depth. The objective is to provide information 

about the nature of the surface fluorination at different depths.  

The comparison with the spectra recorded with the silver source exhibits a deeper fluorination 

diffusion in the case of the HighF compound. The atomic percentage of Li- Ffluorination are 

decreasing with the deeper analysis to 2.7 at% and 5.7 at% for LowF and HighF respectively, 

as well as Fluorination/Ti ratios (0.28 for LowF and 0.60 for HighF), proving that the 

fluorination is located on the extreme surface of the LTO particles. Note that a stronger fluorine 

diffusion within LTO material is observed with the HighF fluorination conditions.  
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Figure 6 : F1s high resolution spectra recorded for NoF, LowF and HighF fresh electrodes recorded with two X-ray 

sources Al Kα and Ag Lα. Relative percentage of Li-F over the fluorine total amount are displayed. 

 

XPS analysis are carried out on cycled electrode using the Al Kα X-Ray source (figure 8 and 9) 

in order to evaluate the efficiency of the fluorination coating (detailed quantification tables are 

provided in supporting information). The surface species are quantified and separated in two 

main contributions: the electrode species and the ones constituting the SEI layer. The 

quantification of the species belonging to the electrode is the addition of: carbon black, PVDF 

(identified in C 1s and F 1s spectra) and LTO contributions (with related components in Ti 2p 

(figure S4), O 1s (figure S5) and Li 1s spectra).  

After Open Circuit Voltage (OCV) 

After two hours of OCV, electrodes (fluorinated or not) exhibit surface reactivity toward the 

electrolyte by direct contact, without electrochemical process involved. The NoF surface is 

covered by carbonates specie (43.8 at%) and Li-FSurface species (11.5 at%). The electrode is still 

detected after the deposition of surface species. Note that the carbon contamination at% remains 

similar which allows the comparison of quantitative analysis between compounds. The 

fluorinated electrodes are less reactive with the electrolyte. Indeed, the fluorinated electrodes 

contributions (46.6 at% for LowF, 55.9 at% for HighF) are higher than the NoF one (44.1 at%), 

testifying less surface covering species. Lower content of carbonate is observed on HighF 

electrodes (37.1 at%) in comparison with NoF electrodes (43.8 at%) and lower content of Li-

FSurface species are observed on both fluorinated electrodes, from 11.5 at% for NoF to 7.2 at% and 
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6.6 at% for LowF and HighF respectively. Thus the fluorination limits the reactivity of 

electrode with the electrolyte and thus degradation products deposition. 

Complementary, electrodes are analyzed with the Ag X-Ray source (figure S8). The carbonate 

species are located on the extreme surface as their proportions, on both NoF (36.9 at%) and 

HighF (30.6 at%) samples, are decreasing with the deeper analysis. Contrariwise, the 

Li- FSurface species forms a relatively thick layer as its proportion does not change. This indicates 

that the Li-Fsurface species are located close to the electrode while carbonate species are more 

located at the extreme surface. For the HighF electrode, the Li-FSurface species proportion 

originated from the contact with the electrolyte is estimated knowing that the Fluorination/Ti 

ratio is equal to 0.98 and assuming it remains unchanged after the OCV. The analysis with the 

silver source reveals that the Li-FSurface species proportion increases with the depth of the analysis 

but remains lower than the proportions observed on the NoF electrode. In every cases, the raw 

electrode is more detected with the Ag X-Ray source. From the observation of the XPS analysis 

after OCV, we can conclude that the fluorination protects the electrode from the reactivity with 

the electrolyte.  

First discharge 

The first discharge leads to a deposition on the electrode surfaces as the formation process of 

the SEI is initiated by the decreasing electrochemical potential. The SEI thickness freshly 

formed cannot be measured directly by XPS, but we estimate thickness below 10 nm since the 

active material is still detected. Regarding the C1s spectra, the discharged NoF electrode 

exhibits a weak carbon black component located at 283.6 eV and accounting for 8.1 % of the 

total carbon signal. The -CH2-CF2-environments, observed at 286.3 eV and 290.7 eV with the 

same area allow the PVDF identification and account for the electrode quantification. The O 1s 

spectra (figure S2) exhibits a peak located at 529.8 eV attributed to the O2- from the LTO 

material. Two additional components are detected at 531.8 eV and 533.5 eV corresponding to 

C=O and C-O bonds respectively originated from electrolyte degradation products. After the 

first discharge, F 1s NoF spectrum exhibits two components: one located at 685.2 eV and 

688.0 eV corresponding to Li-F environments coming from salt degradation and from the -CF2-

CH2- groups of the PVDF binder. As foreseen with the OCV observations, the fluorinated 

electrodes surfaces are less reactive since the SEI proportions detected on the surface are lower. 

The LowF and HighF electrodes exhibit 44.6 at% and 47.1 at% of electrode proportions against 

42.3 at% for the bare LTO electrode (figure 8). The fluorination passivates the electrodes 
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surfaces from carbonate and salt degradation products since the fluorinated electrodes are less 

covered than the NoF electrode one after the first discharge completion. The carbonate 

quantification is decreasing from 47.6 at% for NoF to 44.7 at% for HighF and the Li-FSEI is 

also decreasing from 9.7 at% for NoF to 7.2 at% for HighF.  

Once again, Ag Lα X-ray source is used to give further insights about the species localization 

within the SEI thickness. The figure 7 presents the F 1s and C 1s XPS spectra for NoF and 

HighF for electrodes collected after the first discharge. As mentioned for OCV, silver XPS 

analysis reveal that the carbonated species are mainly located on the extreme surface as the 

electrode signal is stronger with the depth of the analysis, contraries to the Li-FSEI species. 

Indeed, after the first discharge, the Li-FSEI proportion in the SEI is nearly homogeneous for at 

least the 20 first nanometers. This observation is consistent with 3D depth profiles performed 

in the literature on cycled LTO electrodes by ToF-SIMS.43 From all the observations made at 

the end of the first discharge, the Li-F formation on LTO surface, by the mean of the XeF2 

fluorination, appears to effectively protect the surface from strong side reactions and prevent 

the formation of a too thick SEI layer.  
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Figure 3 : XPS Al Kα and Ag Lα C 1s and F 1s spectra recorded after completion of the first discharge for NoF and 

HighF electrodes. Carbon black (CB) and Li-F environments originated from the SEI formation relative percentages 

are given.  

First charge  

After the first charge, the high potential reached (2.5 V vs. Li+/Li) causes a partial dissolution 

of the SEI. The SEI of the NoF electrode undergoes a strong dissolution in charge, the SEI 

quantification drops by nearly 10 at% in comparison with the first discharge, to reach a 

thickness even lower than the layer formed after OCV. The Li-FSEI specie, dissolved in charge, 

is more impacted than the carbonate species. The fluorination limits this dissolution, indeed the 

LowF SEI is barely dissolved (SEI quantification decrease by 0.2 at%) and the HighF SEI 

quantification reach very similar quantification values than the OCV (surface species accounts 

for 44.1 at% after OCV and the SEI for 44.0 at% after the first charge).  

The analysis of the first cycle (OCV + first discharge + first charge) shows the faded surface 

reactivity of fluorinated electrodes. The deposition of surface species, carbonate or salt 

degradation products, are reduced by the fluorination for the first cycle. The SEI formed on 

fluorinated electrodes appears thinner and more stabilized.  
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Figure 4: XPS quantification of Electrodes species (LTO material, carbon black and PVDF) and SEI species 

(carbonates, LiF and phosphate) after OCV, 1st Discharge and 1st Charge. Atomic percentage displayed, the more the 

electrode is detected, the thinner the SEI is.  

Tenth cycle 

The 10th discharge drives to the formation of the SEI for all the electrode surfaces. After ten 

cycles, the quantification values are quite homogenized between the NoF electrode and the 

fluorinated ones (figure 9 and table S3). Since the SEI formation processes occur mainly during 

the first cycles, after ten cycles the SEI are now well established and the surfaces converge on 

similar composition and thickness, but the specific capacities remain higher for HighF 

electrodes. The covering values after both the 10th discharge and charge for NoF electrodes 

show a thicker SEI than the ones observed for the first cycle. The fluorination lead stabilized 

the SEI formation after the few first cycles. Indeed, in the case of the HighF electrodes, the 

covering values after the tenth cycle are very similar to the first cycle. Moreover, after the 10th 

charge, the salt degradation products increase in the SEI quantification but Li-FSEI specie is still 

less detected on fluorinated electrodes.  

 Surface species   Surface species Surface species 
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Figure 5 : XPS quantification of Electrodes species (LTO material, carbon black and PVDF) and SEI species 

(carbonates, LiF and phosphate) after 10th Discharge and 10th Charge. Atomic percentage displayed of the species 

belonging to the electrodes or the SEI. 

Conclusion  

From the observations and the discussions previously given, the influence of the surface 

fluorination of Li4Ti5O12 material by the mean of XeF2 appears clearly to be beneficial 

regarding several aspects. Here are gathered the main conclusions stated in the scope of this 

study: 

A threshold amount of fluorine need to be reach in order to observe modifications of the LTO 

electrochemical behavior, since the LowF LTO compound provides little significant 

improvements in term of specific capacities. The fluorine-rich compound, HighF LTO, exhibits 

improved specific capacities of 180 mAh.g-1, around 12% more than bare LTO electrodes for 

100 hundred cycles with a relatively good stability. The extra specific capacity can be related 

to fluorinated surface species. The HighF LTO exhibits improved rate capability from 0.5 to 

15 C-rate and the specific capacities recovered after the C-rate remain higher than the NoF 

LTO. The LowF LTO undergoes stronger capacity fading at high C-rate related to higher 

polarization.  

Fluorinated electrodes clearly influence solvation shells within the electrolyte in the 

neighborhood of the electrode. The reversible solvation/desolvation process of Li in electrolyte 

solvent is promoted by modifying the intermolecular energy of solvation shells. ATR-FTIR 

results demonstrated that the CO2 gas generation is drastically reduced by the fluorination from 
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the OCV to the tenth cycle, during both charge and discharge. This results are confirmed by 

relative dissolved CO2 quantities detected with GC-MS measurements.  

From the pristine electrode comparison, Li-F is the main specie identified from the surface 

fluorination process of LTO. A solid solution Li4-xTi5O12-xFx is also observed from the Ti 2p 

spectra. The fluorine is quantified on surface up to 4.4 at% and 8.0 at% for LowF and HighF 

electrodes respectively. The HighF fluorination condition leads to deeper fluorine diffusion in 

the Li4Ti5O12 material. The analysis of the first cycle shows that a thick layer of LiF originated 

from the salt degradation, and it shows that fluorination prevents its formation on electrode 

surface by halving the LiF proportion after the 1st discharge. The carbonate species appear to 

be localized on the extreme surface. A strong covering by carbonate species is observed straight 

away the OCV and a still stronger covering is observed after the first discharge. The HighF 

fluorination reduces the carbonate covering after OCV and the 1st discharge. The fluorination, 

in both LowF and HighF conditions, conducts to fade the surface reactivity of the electrode 

toward the electrolyte. The SEI quantification decreases on fluorinated electrodes, and the SEI 

stability against dissolution is improved. The quantification values seem to homogenize after 

ten cycles.  

Outlooks of this study could be the investigation of the fluorination influence of the previously 

discussed aspects at high temperature. Switch to molecular fluorination using F2 should be 

consider for up-scale synthesis.  
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Figure S6 : ATR-FTIR Reference spectra of the pure DMC, EC and of the electrolyte LP30 DMC:EC 1:1 vol. 1M LiPF6. 

 

 

 

Figure S7 : ATR-FTIR spectra recorded between 950 and 650 cm-1 for electrolyte LP30 without additives in the near 

area of NoF and HighF electrodes during the OCV. The spectra are displayed in relative intensities: positives bands 

for formed species and negatives bands for consumed species.  

As mentioned in the main part of the article, the CO2 is generated straight away the beginning 

of the OCV, testifying a surface reaction with the electrode without electrochemical process 

involved. The CO2 generation is lower in the electrolyte put in presence of the HighF electrode 

than the NoF one. The fluorination has a benefic impact on the catalytic activity of the Ti4+ of 

the LTO, responsible of the gas generation.  

 

ΔR/R 
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Figure S8 : GC-MS chromatogram of the electrolyte collected after the completion of the first discharge with a NoF 

electrode. 

 

 

Figure S9 : XPS High Resolution spectra Ti 2p of NoF, LowF and HighF electrodes stopped at different SOC. 

The Ti 2p spectrum of the pristine NoF electrode exhibits a 2p3/2 main peak at 458.6 eV which 

is typical of a Ti4+ in oxygenated octahedral environments. An additional Ti 2p1/2 peak is 

observed at 464.3 eV and represent the half of the 2p3/2 peak. Two satellites peaks “shake-up” 

type are observed at 471.6 eV and 477.3 eV corresponding to 2p3/2 and 2p1/2 satellites 

respectively. After fluorination, an additional environment (in green figure S1) is detected at 

NoF HighF LowF 

Time (min) 

A
.U

. 
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460.1 eV attributed to the solid solution Li4- xTi5O12-xFx in which some oxygen are replace by 

more electronegative fluorine. The solid solution gains in importance, from 0.5 at% to 1.0 at%, 

with the increasing fluorine content. To obtain an accurate description of the fluorinated Ti 2p 

spectra, deconvolutions are based on the NoF one, using the same binding energies and the 

same FWMH for the components.  

After cycling, all the spectra exhibit an additional low binding energy environment 

corresponding the titanium reduction. The electrodes already exhibit surface reduction after 

completing the OCV, due to soft short circuit induced by the use of Li metal and too thin 

whatman separators. Both fluorinated electrodes are less impacted by this early reduction. As 

excepted the proportions of Ti4+/Ti3+ follow the reduction/oxidation process of the LTO. Ti3+ is 

formed in reduction and Ti4+ is recovered in oxidation. Surface fluorination of LTO conducts 

to a better reversibility.  

 

Figure S10 : XPS High Resolution spectra O 1s of NoF, LowF and HighF electrodes stopped at different SOC. 

 

NoF LowF HighF 
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Figure S11: XPS High Resolution spectra C 1s of NoF, LowF and HighF electrodes stopped at different SOC. 

The carbon black is identified by a narrow and intense peak at low binding energy (283.6 eV). 

Notice that the carbon black can be slightly shifted toward lower binding energies when a 

discharge is completed because of the increased presence of lithium. The PVDF binder is 

identified by two components of the same area located at 286.6 eV and 291.0 eV corresponding 

to CH2-CF2 and CF2-CH2 environments respectively.  

CB PVDF 

NoF LowF HighF 
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Figure S12: XPS High Resolution spectra F 1s of NoF, LowF and HighF electrodes stopped at different SOC. 

The F1s spectra has been deconvoluted with two components, a first one corresponding to 

CF2- CH2 environments from the PVDF binder and a second one corresponding to “Li-F” 

environments, coming from either the fluorination process or salt degradation products within 

the SEI. Fluorophosphates are not displayed deliberately, as the quantifications of these species 

are for most of the samples below 0.5%, the addition of a very weak component in the F1s 

spectra could be inaccurate.  

 

NoF LowF HighF 
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Table S2 : XPS quantification of Pristines electrodes and electrodes collected after OCV.  

 Pristine Electrodes  OCV completed  

 LTO_NoF LTO_LowF LTO_HighF LTO_NoF LTO_LowF LTO_HighF 

Assignment Orbital BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% BE (eV) 
F

W
H

M
 at.% 

C 1s 283.6 0.7 16.8 283.8 0.7 18.9 283.8 0.7 17.1 283.4 0.9 6.6 283.5 0.9 9.9 283.6 0.8 11.5 Carbon black 

 
284.7 1.8 11.7 284.6 1.5 13.5 284.6 1.5 10.6 285.1 1.2 21.6 285.1 1.4 27.3 285.2 1.4 22.5 C-C, C-H 

 
285.9 1.5 4.8 285.8 1.2 6.2 285.8 1.2 5.4 286.3 1.3 2.7 286.4 1.4 3.1 286.4 1.3 3.1 CH2-CF2 (PVDF) 

 
   286.8 1.6 1.9 286.9 1.6 1.7 286.7 1.3 3.6 286.9 1.3 2.7 287.0 1.2 1.9 C-O 

 288.1 1.6 2.1 288.3 1.7 1.5 288.6 1.6 1.1 288.8 1.3 1.7 288.8 1.5 2.6 288.9 1.8 2.5 C=O 

          289.8 1.5 6.9 289.9 1.3 1.6 289.9 0.9 0.9 CO2 

 290.3 1.5 4.8 290.2 1.2 6.2 290.2 1.2 5.4 290.7 1.3 2.7 290.8 1.4 3.1 290.9 1.3 3.1 CF2-CH2 (PVDF) 

   40.2   48.2   41.3   45.8   50.3   45.5  

Ti 2p          456.5 1.6 1.2 456.6 2.0 1.0 456.9 2.2 1.1 Ti3+2p3/2 

          462.0 1.9 0.5 462.1 2.5 0.5 462.5 2.5 0.5 Ti3+ 2p1/2 

 
458.6 1.1 7.0 458.6 1.1 4.9 458.6 1.1 4.8 458.6 2.5 1.3 458.6 1.5 1.2 458.6 1.3 2.0 Ti4+ 2p3/2 

 
464.3 2.1 3.5 464.4 2.1 2.4 464.4 2.1 2.3 464.1 2.5 0.6 464.2 2.5 0.6 464.3 2.2 1.0 2p1/2 

 
471.6 2.7 1.3 471.6 2.7 0.8 471.5 2.7 0.3    471.4 4.0 0.2 471.1 2.5 0.7 sat 

 
477.3 2.8 0.6 477.3 2.8 0.3 477.6 2.8 0.7    476.7 3.3 0.1 477.5 2.5 0.4 sat 

    460.1 1.7 0.3 460.1 2.2 0.7          Li4-xTi5O12-xF2x 

    465.9 2.0 0.2 465.9 2.2 0.3          Li4-xTi5O12-xF2x 

  
 12.4 

 
 8.9 

 
 9.1   3.6   3.6   5.7 

 

O 1s 530.0 1.2 20.9 529.9 1.2 14.6 530.0 1.2 15.2 529.8 1.2 6.5 529.9 1.2 5.0 530.0 1.2 7.2 O2- (LTO) 

 
531.7 1.8 3.3 531.5 1.8 2.0 531.5 2.0 2.8 531.8 1.8 12.4 531.9 2.0 10.4 531.9 2.0 8.8 O=C 

          533.7 1.5 1.4 533.8 1.6 0.9 533.9 1.3 0.5  

  
 24.2 

 
 16.6 

 
 18.0   20.3   16.3   16.5 

 

Li 1s 54.4 1.2 14.1 54.6 1.1 7.5 54.5 1.1 8.4 54.8 1.0 8.7 54.9 1.3 7.8 54.9 1.3 6.8 Li+ (LTO) 

    55.6 1.3 3.5 55.5 1.5 5.7 55.8 1.3 11.3 55.9 1.5 10.4 55.9 1.5 10.8 Li-F 

   14.1   14.0   14.1   20.0   18.2   17.6  

F 1s 
 

 
 

684.8 1.6 4.4 684.9 1.6 8.0 685.3 1.6 4.8 685.4 1.7 5.0 685.4 1.7 7.3 Li-F  

 
687.3 1.9 9.4 687.1 1.9 11.3 687.9 1.9 9.4 687.9 2.0 5.1 688.0 2.0 6.8 687.9 2.1 7.1 CF2-CH2 

   9.4   15.7   17.4   9.9   11.8   14.4  

P2p Not detected Not detected Not detected 133.4 1.7 0.3       Phosphates 

          134.4 1.8 0.2 135.0 1.6 0.2 135.0 1.8 0.4 Fluorophosphates 

          136.7 1.6 0.1 136.7 1.1 0.1 136.7 1.5 0.1 LiPF6 

            0.6   0.3   0.5  
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Table S3 : XPS quantification of the electrodes after completion of the first discharge and first charge.  

 

 

 

 

 

 

 First Discharge  First Charge  

 LTO_NoF LTO_LowF LTO_HighF LTO_NoF LTO_LowF LTO_HighF 

Assignment Orbital BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% 

C 1s 283.3 0.9 3.4 283.3 0.9 4.6 283.4 0.9 5.1 283.5 0.8 9.4 283.3 0.9 4.5 283.3 0.8 10.2 Carbon black 

 
285.1 1.2 23.5 285.1 1.2 19.1 285.1 1.2 17.2 285.1 1.7 16.9 285.1 1.3 19.1 285.0 1.6 19.0 C-C, C-H 

 
286.3 1.1 3.1 286.1 1.0 2.5 286.2 1.2 3.3 286.4 1.2 2.9 286.2 1.2 2.9 286.3 1.3 3.4 CH2-CF2 (PVDF) 

 
286.8 1.4 3.9 286.7 1.3 4.3 286.8 1.6 5.1 287.0 1.7 3.6 286.8 1.3 4.7 287.0 1.3 2.3 C-O 

 288.8 1.6 3.1 288.9 1.7 2.9 288.8 1.4 2.4 288.9 1.7 2.4 288.7 1.5 3.2 288.7 1.7 2.7 C=O 

 290.0 1.1 2.1 290.1 1.1 3.1 290.0 1.2 2.6 290.2 1.6 3.1 290.0 1.3 2.5 289.8 1.1 1.3 CO2 

 290.9 1.1 3.1 290.9 1.0 2.5 290.8 1.2 3.3 290.8 1.2 2.9 290.8 1.4 3.1 290.8 1.3 3.4 CF2-CH2 (PVDF) 

   42.2   39.0   39.0   39.6   40.0   42.3  

Ti 2p 456.4 2.0 1.0 456.5 2.2 1.0 456.3 2.0 0.7 456.7 2.0 1.2 456.4 2.0 0.6 456.7 2.5 1.6 Ti3+2p3/2 

 462.0 2.5 0.4 462.0 2.5 0.4 461.8 2.5 0.3 462.3 2.5 0.5 461.9 2.5 0.3 462.2 2.8 0.7 Ti3+ 2p1/2 

 
458.6 1.6 0.8 458.6 1.8 0.7 458.6 2.0 0.8 458.6 1.4 1.6 458.6 1.8 0.5 458.6 1.6 1.0 Ti4+ 2p3/2 

 
464.1 2.3 0.3 464.1 2.4 0.3 464.0 2.5 0.3 464.2 2.3 0.7 464.1 2.1 0.2 464.0 2.2 0.5 2p1/2 

  
 2.5 

 
 2.4 

 
 2.1   4.0   1.6   3.8 

 

O 1s 529.8 1.3 4.7 529.8 1.3 4.3 529.8 1.3 3.5 530.0 1.2 7.0 529.8 1.3 2.8 529.8 1.2 5.4 O2- (LTO) 

 
531.8 1.7 13.0 531.8 1.7 15.1 531.8 1.7 14.1 531.8 2.1 15.5 531.8 1.7 13.9 531.6 2.0 9.9 O=C 

 533.5 1.8 2.4 533.5 1.8 2.8 533.5 1.8 3.6 533.9 1.6 0.9 533.5 1.8 3.5 533.8 2.1 2.5  

  
 20.1 

 
 22.2 

 
 21.2   23.4   20.2   17.8 

 

Li 1s 54.9 1.3 12.5 54.7 1.2 9.2 55.1 1.3 15.7 54.9 1.2 16.5 54.6 1.3 4.0 55.0 1.5 15.1 Li+ (LTO) 

 55.9 1.3 11.6 55.7 1.4 15.8 55.5 1.5 9.2 55.9 1.2 7.1 55.6 1.6 22.2 56.1 1.2 6.7 Li-F 

   24.1   25.0   21.4   23.6   26.2   21.8  

F 1s 685.2 1.7 5.1 685.2 1.6 5.3 685.1 1.6 5.6 685.3 1.8 3.0 685.2 1.6 5.7 685.2 1.7 6.3 Li-F  

 
688.0 1.9 5.9 687.9 1.8 5.4 687.8 1.9 6.5 687.9 2.0 5.6 687.9 1.8 5.6 687.7 2.1 7.5 CF2-CH2 

   11.0   10.7   12.1   8.6   11.3   13.8  

P2p 133.6 1.6 0.3 133.8 1.5 0.3 133.9 1.6 0.6 133.1 1.7 0.9 133.8 1.3 0.6 133.7 1.7 0.4 Phosphates 

 134.5 1.8 0.1 134.6 1.3 0.2 134.6 1.0 0.2    134.5 1.7 0.3 134.5 1.8 0.2 Fluorophosphates 

 136.8 0.9 0.1 136.9 1.4 0.1 136.9 1.3 0.1       136.8 1.6 0.1 LiPF6 

   0.5   0.6   0.9   0.9   0.9   0.7  
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Table S4 : XPS quantification of the electrodes after completion of the tenth discharge and tenth charge. 

 

 

 

 Tenth Discharge  Tenth Charge  

 LTO_NoF LTO_LowF LTO_HighF LTO_NoF LTO_LowF LTO_HighF 

Assignment Orbital BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% BE (eV) 

F
W

H
M

 at.% 

C 1s 283.3 1.0 3.6 283.1 0.9 3.6 283.4 0.9 3.5 283.4 0.9 3.7 283.3 0.9 3.1 283.3 0.9 3.5 Carbon black 

 
285.4 1.7 12.2 285.1 1.7 12.1 285.2 1.6 12.5 285.2 1.6 5.9 285.1 1.4 8.9 285.2 1.7 11.2 C-C, C-H 

 
286.6 1.2 2.7 286.4 1.2 3.5 286.5 1.3 3.0 286.6 1.3 2.9 286.4 1.2 3.0 286.4 1.1 2.7 CH2-CF2 (PVDF) 

 
287.2 1.3 4.1 287.0 1.3 3.9 286.9 1.6 6.0 287.2 1.6 5.1 287.0 1.6 6.3 286.8 1.3 4.3 C-O 

 288.9 1.7 2.4 288.5 1.7 1.5 288.5 1.1 0.8 288.7 1.6 1.8 288.7 1.6 1.9 288.4 1.7 2.6 C=O 

 290.2 1.3 4.9 290.1 1.5 4.6 290.2 1.8 6.0 290.0 1.5 2.4 289.9 1.5 2.4 289.9 1.1 4.1 CO2 

 291.0 1.2 2.7 290.6 1.2 3.5 290.9 1.3 3.0 291.0 1.3 2.9 290.8 1.4 3.0 290.8 1.1 2.7 CF2-CH2 (PVDF) 

   32.6   39.0   34.8   24.7   28.6   31.1  

Ti 2p 456.2 2.1 1.2 456.5 2.2 1.0 456.4 2.3 0.9 456.5 2.0 0.6 456.4 2.1 0.5 456.3 2.0 0.7 Ti3+2p3/2 

 461.6 2.1 0.5 462.0 2.5 0.4 461.8 2.0 0.4 461.0 2.5 0.3 461.9 2.5 0.2 461.7 2.3 0.3 Ti3+ 2p1/2 

 
458.6 2.3 0.6 458.6 1.8 0.7 458.6 2.2 0.8 458.6 1.6 0.8 458.5 1.7 0.5 458.6 1.7 1.1 Ti4+ 2p3/2 

 
463.9 2.5 0.3 464.1 2.4 0.3 464.0 2.5 0.4 464.0 2.1 0.3 464.0 2.1 0.2 463.9 2.1 0.4 2p1/2 

  
 2.6 

 
 2.4 

 
 2.5   2.0   1.4   2.5 

 

O 1s 529.7 1.4 5.1 529.8 1.3 4.3 529.9 1.4 4.3 529.8 1.2 3.7 529.8 1.4 3.1 529.8 1.4 5.1 O2- (LTO) 

 
532.1 1.9 18.5 531.8 1.7 15.1 532.0 1.8 17.3 531.9 1.7 11.6 531.8 1.7 14.0 531.7 1.8 18.7 O=C 

 533.9 1.8 5.3 533.5 1.8 2.8 533.8 1.8 4.5 533.6 1.9 5.3 533.5 1.8 5.2 533.5 1.7 4.1  

  
 28.9 

 
 22.2 

 
 26.1   20.6   22.3   17.8 

 

Li 1s 54.8 1.3 10.1 54.7 1.2 9.2 54.9 1.2 14.9 54.9 1.3 7.1 54.9 1.3 8.2 55.0 1.3 17.7 Li+ (LTO) 

 55.8 1.3 13.1 55.7 1.4 15.8 55.9 1.4 9.3 55.9 1.4 22.8 55.9 1.4 22.4 56.0 1.2 9.0 Li-F 

   23.2   25.0   24.2   29.9   30.6   26.7  

F 1s 685.1 1.6 3.3 685.2 1.6 5.3 685.3 1.6 4.0 685.2 1.6 14.6 685.2 1.5 10.3 684.9 1.6 5.2 Li-F  

 
687.6 1.9 7.7 687.9 1.8 5.4 688.0 1.9 7.5 687.9 2.1 6.7 687.8 2.1 5.3 687.7 2.0 5.5 CF2-CH2 

   11.0   10.7   11.5   21.3   15.6   10.7  

P2p 133.6 1.7 1.1 133.8 1.5 0.3 134.0 1.7 0.8 133.7 1.7 1.5 134.1 1.7 1.5 134.0 1.7 1.0 Phosphates 

    134.6 1.3 0.2       136.9 1.7 0.2    Fluorophosphates 

 136.7 1.3 0.4 136.9 1.4 0.1 136.9 1.5 0.1 136.3  0.2    136.9 1.0 0.1 LiPF6 

   1.5   0.6   0.9   1.7   1.7   1.1  
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Figure 13 : XPS Al Kα and Ag Lα C 1s and F 1s spectra recorded after completion of the OCV for NoF and HighF 

electrodes. Carbon black (CB) and Li-F environments originated from the SEI formation relative percentages are 

given.  

 

After the OCV, a bench of new environments are detected on surface corresponding to 

carbonates species originated from the electrolyte degradation. This components are detected 

at 286.7 eV correspond to simple bonded C - O environments, at 288.8 eV to C=O and at 

289.8 eV to CO2 environments in good agreement with O1s spectra (figure S5). The reaction 

between the surface and the salt by-product is drastically faded by the passivating fluorination. 

Indeed the estimated “Li-F”SEI proportion after OCV drops from 48.7 % to 12.2 %  
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V.2 Conclusion 

La fluoration du LTO par le XeF2 conduit à la formation majoritaire d’environnements Li-F, 

identifié par la RMN 19F et par XPS. Des analyses de « cross-polarization » et de « spin 

counting » réalisées en RMN 7Li et 19F permettent de compter jusqu’à 3 fluors par atome de 

lithium. Le procédé de fluoration a permis de faire réagir de faibles quantités de fluor en surface, 

quantifiés à 0,6 % massique pour LowF et 0,9 % massique pour HighF. L’environnement Li-F 

est majoritaire, il représente 75 % du fluor de la surface dans le cas du matériau HighF. Les 

mesures XPS permettent en plus l’identification d’une solution solide Li4-xTi5O12-xFx qui gagne 

en importance avec des fluorations plus importantes. La structure cristalline au cœur du 

matériau n’est pas altérée par la fluoration avec le XeF2, comme en témoignent les 

diffractogrammes inchangés ou les spectres Raman. Les analyses couplées de spectroscopie et 

de microscopie Auger révèlent que la couche fluorée est localisée en surface et forme un 

revêtement dont l’épaisseur est estimée entre 100 et 200 nm environ. La comparaison des 

signaux XPS des sources Al Kα et Ag Lα montre que le fluor diffuse en profondeur avec un 

temps d’exposition croissant au XeF2.  

L’épaisseur fluorée en surface du LTO se révèle être moins réactive vis-à-vis de l’électrolyte 

comme le montrent les analyses XPS des électrodes après une période d’ « open circuit 

voltage », après un premier cycle ou après une dizaine de cycles. Les environnements Li-F de 

surface jouent un rôle dans la diminution des dégradations du sel de lithium LiPF6. En effet les 

espèces fluorées issues de la dégradation des sels sont d’autant moins présentes de la 

composition de la SEI en surface que les électrodes sont fluorées. La comparaison des signaux 

des deux sources XPS met en avant la formation de ces espèces fluorées sur une grande 

épaisseur de la SEI. Les espèces issues de la dégradation des solvants carbonates sont elles aussi 

globalement moins présentes dans les SEI des électrodes composées de LTO fluoré. Cependant 

les espèces carbonates sont localisées davantage en surface de la SEI. Dans l’ensemble la SEI 

est d’autant moins épaisse et plus stable au cours des dix premiers cycles que les électrodes sont 

fluorées. La diminution de la réactivité de surface des LTO fluorés s’accompagne d’une 

réduction des quantités de CO2 générées. Les mesures ATR-FTIR operando et GC-MS mettent 

en évidence le rôle passivant de la fluoration dès le montage de la batterie et le contact entre 

l’électrode et l’électrolyte. Les quantités de CO2 solubilisées dans l’électrolyte sont mesurées 

comme étant 3 à 5 fois moins importantes en présence d’une électrode incorporant du LTO 

HighF. 
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Les résultats électrochimiques obtenus semblent aller dans ce sens, les LTO HighF présentent 

les meilleures performances électrochimiques pour les 100 premiers cycles et pour les tests en 

régime « C-rate ». La polarisation des électrodes n’est pas affectée dans le cas du LTO HighF. 

Le gain de capacité spécifique observé pour le LTO HighF pourrait s’expliquer par la présence 

de la solution solide Li4-xTi5O12-xFx, en combinaison de pertes de capacités irréversibles 

atténuées par la formation d’une SEI moins importante et plus stable.  
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VI.1 Introduction  

Ce dernier chapitre de résultat offre une ouverture vers la fluoration des matériaux d’électrodes 

positives. Cette étude cherche à évaluer l’influence de la fluoration sur le matériau 

LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 (NCA), un oxyde lamellaire déjà commercialisé depuis de nombreuses 

années qui a rencontré un certain succès dans l’automobile et le domaine spatial. Néanmoins, 

le matériau NCA présente une instabilité structurale en surface. La cohérence de la structure 

rhombohédrique se perd au cours des processus électrochimiques pour former des structures 

type NaCl et spinelle aux propriétés électrochimiques altérées.  

La fluoration de surface pourrait contribuer à stabiliser la structure de surface du matériau NCA 

par la création de liaisons fortes avec le fluor, ce qui pourrait conduire à l’amélioration des 

performances électrochimiques. De plus, la fluoration pourrait jouer le même rôle de protection 

vis-à-vis de l’électrolyte à haut potentiel, observé sur les matériaux d’électrodes négatives 

précédemment étudiés, par la formation d’environnements Li-F en surface. Les protocoles de 

fluoration ayant fait leurs preuves avec les matériaux d’anodes ont été appliqués aux matériaux 

d’électrodes positives NCA, les termes « LowF » et « HighF » étant remplacés par F1 et F2 

respectivement.  

La stratégie employée pour caractériser le matériau NCA fluoré suit la même logique que pour 

les études précédentes des matériaux TiO2 ou LTO. L’impact de la fluoration sur la structure 

cristalline est tout d’abord évalué par la combinaison de la diffraction des rayons X et de la 

RMN 19F du solide. Le fluor est quantifié à la fois par RMN 19F du solide et par l’XPS. L’XPS 

permet de plus d’identifier les espèces fluorées formées à l’extrême surface du matériau NCA. 

Ces caractérisations obtenues sont essentielles pour la compréhension des résultats 

électrochimiques décrite dans ce travail. Les tests électrochimiques ont été effectués en ½ pile 

face au lithium métallique en pile bouton. Les performances électrochimiques des matériaux 

fluorés ont été comparées aux matériaux de références sur une centaine de cycles à potentiels 

limités. Des tests de fonctionnement en conditions plus difficiles ont été appliqués à des 

mesures de capacité en régime « C-rates ». En complément, des mesures ATR-FTIR en 

conditions operando ainsi que des mesures GC-MS ont été effectuées en utilisant les mêmes 

dispositifs expérimentaux que pour l’étude de LTO.  

Cette étude d’un matériau d’électrode positive se présente sous la forme d’un article qui sera 

soumis à un comité de lecture en vue d’une parution : 
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Li(Ni0.80Co0.15Al0.05)O2 is a lithium-ion battery cathode, commercially 

available for more than twenty years, that is associated with high 

energy capacity and high energy density, with moderate power. 

Atomic layer fluorination (ALF) of Li(Ni0.80Co0.15Al0.05)O2 with XeF2 is 

performed in order to improve its cyclability. The ALF method aims 

at forming an efficient protecting fluorinated layer at the surface of 

material, with a low fluorine content. The surface fluorinated 

Li(Ni0.80Co0.15Al0.05)O2 are characterized by X-ray diffraction, 

electron microscopy, 19F nuclear magnetic resonance, X-ray 

photoelectron spectroscopy, and galvanostatic measurements, and 

fluorine content as low as 1.4 wt.% are found. Presence of fluorine 

atoms improves the electrochemical performances of 

Li(Ni0.80Co0.15Al0.05)O2. Operando infrared spectroscopy and post-

mortem gas chromatography provide some insights into the origins 

of these improvements.  

The fabrication of robust interfaces between electrodes and 

electrolytes in various electrochemical systems is one of the 

great challenges of chemists.1-3 Incremental contributions are 

made by controlling surface chemistry and passivation layers.4 

Such incremental improvements made Li-ion batteries what 

they are today: nearly ubiquitous. Since the first Li-ion battery 

assembled by Yoshino et al. with a carbon anode and LiCoO2 

cathode,5 surface protections were applied to both electrode 

materials in order to mitigate irreversible side reactions from 

electrolyte.6-13 Intensive works have been devoted to the 

understanding of those degradation mechanisms, especially at 

the carbon anode side.14 The voltage of lithium insertion into 

carbon is relatively close to the Li+/Li reference, and, at such 

potential, solvents of the electrolyte are not stable, are reduced 

and form a passivating layer on carbon electrode, the solid-

electrolyte interphase (SEI).15-17 Understanding the mechanism 

led to solutions being proposed to improve the electrodes: 

layers of oxynitrides on carbon,18 amorphous carbon on 

graphite anodes,19 surface oxidation and metal oxide 

coatings,20, 21 and surface fluorination of carbon anodes.6, 15, 20, 

22, 23 The formation of the SEI layer at the end of the first 

discharge in graphite-based anodes prevents the co-

intercalation of solvents or other species along with lithium ions 

between the graphite sheets, and improved interfaces made 

this process more efficient.17 Nakajima et al. demonstrated that 

surface fluorination of carbon anode could improve the first 

irreversible capacity and cyclability of carbon anodes of Li-ion 

batteries by modifying the chemical pending groups at graphite 

and/or amorphous carbon edges, thus reducing the reactivity of 

pending groups towards the electrolyte.20 Reactions of 

electrolyte with the surface of cathode particles are also known 

to be the major contributor to Li-ion capacity fading,24 and 

surface protections were applied to limit those decomposition 

reactions on cathode side.7, 12, 13, 25-31 

Li(Ni0.80Co0.15Al0.05)O2, so-called NCA, is a well-known high-

voltage layered oxide material used as a cathode of lithium-ion 

batteries. Although the electrochemical performances of NCA 

are already good, NCA still needs improvements to satisfy the 

requirements of high performance Li-ion batteries.32, 33 It is 

known that at the end of the charging process, above 4.0 V, 

unstable Ni4+ ions existing in highly delithiated phases such as 

Li1-dNi0.80Co0.15Al0.05O2 will induce a quick transformation 

towards the more stable NiO-type rock salt phase, releasing 

oxygen through the decomposition of NCA, and resulting in 

capacity fading and potential safety hazard.34 One effective 

solution is to coat NCA with a passivating layer.30, 32, 35-37 Ideally, 

this coating is thin and uniform, Li-ion conducting, and 

chemically inert. The recent literature demonstrates the 
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importance of coatings for improved cycling performances, but 

we propose to study the origin of the improvements. 

The importance of the fluorination of interphases on the battery 

performance is now gradually accepted in the community. A 

new consensus is taking place: how should the interphases be 

fluorinated?26 Here we proposed our atomic layer fluorination 

(ALF) method in order to provide a thin fluorinated layer at the 

surface of NCA. And we followed the impact of our ALF 

protection on NCA cycling with help from operando infrared 

spectroscopy and post-mortem gas chromatography. 

The surface modification of NCA was performed by following 

our reported ALF protocol.38, 39 In a typical treatment performed 

in a thick-walled PTFE reactor, NCA is submitted to vapours of 

xenon difluoride, XeF2, that are released thanks to the following 

equilibrium: 

XeF2 (s) = XeF2(g)           (1) 

This equilibrium allows a continuous supply of gaseous XeF2. It 

decomposes onto NCA surface according to:40-44 

XeF2 (g) = Xe (g) + 2 F         (2) 

2 F = F2 (g)            (3) 

Heating, at the surface of a reactive material, or under UV 

irradiation,42 favours the decomposition. While other solid-

state fluorinating agent could be selected to achieve surface 

fluorination, xenon difluoride can be employed at room 

temperature and requires neither nickel nor Monel alloys 

equipment, which would be more expensive than PTFE. 

Moreover, no purification is required to remove by-products; 

only xenon gas Xe(g) is formed contrary to MFn-1 (s) produced by 

other MFn (s) fluorinating agents (MFn, e.g. TbF4, CeF4, CoF3, etc.). 

The release of F is constant and moderate because of the low 

saturating steam pressure of XeF2 (3.8 mmHg at 25 °C).44 

Fluorination rate is controlled by the reaction duration rather 

than by the molar ratio XeF2/NCA (constant in our conditions; 

Table S1); duration of 1h30 and 3h30 were selected to achieve 

different fluorination rates, corresponding to NCA-F1 and NCA-

F2 samples, respectively. While the exact reaction of xenon 

difluoride and NCA is difficult, if not impossible, to anticipate, it 

seems reasonable to assume that fluorine will react with 

lithium. The expected main reaction with NCA could be written 

as follows: 

Li(Ni0.80Co0.15Al0.05)O2 + a XeF2 =  

Li1-2a(Ni0.80Co0.15Al0.05)O2 + 2a LiF + a Xe   (4) 

We recently demonstrated that atomic layer fluorination of 

lithium titanate Li4Ti5O12 leads to the formation of Li-F 

environments at the surface of the oxide.39 Considering the 

presence of lithium ions in the structure of NCA, the reaction 

might proceed according to Equation 4. If the amount of 

fluorinating agent is kept low compared to NCA, we expect that 

the atomic fluorine will interact with the surface of NCA, and 

will attract lithium ions in order to create passivating, i.e. 

protecting, Li-F environments on the surface of NCA particles, 

as in the case of LTO.39 Therefore, through the assumption of 

synthesis conditions, we designed and obtained surface 

fluorinated NCA cathode material by our ALF method (Table S1). 

X-ray diffraction (XRD) patterns displayed in Figure 1, confirms 

that the commercial NCA sample corresponds to crystalline 

layered oxide, consistent with the layered structure α-NaFeO2, 

as shown by the intense peaks at 2θ = 18.8°, 36.7°, 38.4°, 44.5°, 

48.7°, 58.8°, 65.0°, and 68.3°, corresponding to (003), (101), 

(012), (104), (015), (107), (110), and (113) hkl planes, 

respectively (ICSD #238949). When submitted to XeF2 vapours 

for 1h30 (NCA-F1) or 3h30 (NCA-F2) at room temperature, the 

NCA structure does not seem to evolve, with no appearance of 

crystalline fluorinated phases. All three patterns can be indexed 

based on the R-3m space group, and the refined cell parameters 

for NCA, NCA-F1, and NCA-F2 are identical (Table S2). While no 

obvious influence of XeF2 on the crystal structure of NCA can be 

evidenced by XRD, the presence of fluorine is demonstrated by 

SEM-EDX (Figures S1-S2). The morphology and size of particles 

and aggregates are not impacted by the fluorination procedure 

(Figure S1), and EDX clearly shows that the distribution of F 

atoms is homogeneous over the NCA particles (Figure S2). 

Figure 2 displays the 19F solid-state NMR spectra for NCA-F1 and 

NCA-F2 samples. As already reported, 6 wt.% of PTFE is added 

to the NMR sample.39 This PTFE is used as an internal reference 
Figure 1. XRD patterns of pristine NCA and fluorinated samples.

Figure 2. 19F NMR spectra of fluorinated NCA samples (all samples contain 6 wt.% of 

PTFE as an internal reference, and its main peak is indicated by the grey arrow): 

NCA-F1 (a), and a zoom on the LiF-type signature (b), NCA-F2 (c), and a zoom on the 

LiF-type signature (d). */# mark spinning sidebands for PTFE and LiF signals, 

respectively.
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to quantify the amount of fluorine present in each surface 

fluorinated sample. NMR provides information about the local 

environments of the fluorine atoms within the material. Each 

spectrum was reconstructed using two lines located 

approximately at -44 ppm and -123 ppm (including several 

spinning sidebands). The main contribution, at -44 ppm, is 

assigned to the PTFE internal reference. The second signal at -

123 ppm can therefore be attributed to the fluorine from the 

surface fluorinated NCA samples, NCA-F1 and NCA-F2. As 

expected from Equation 4, it may originate from fluorine atoms 

located in the vicinity of lithium ions, as it corresponds to the 
19F NMR shift of LiF. While this may mean that F atoms are in an 

environment closely related to the one found in crystalline cubic 

LiF (i.e. 6 fluoride surrounding 1 lithium ion, and 6 lithium ions 

surrounding 1 fluoride), it could also be understood in terms of 

“Li-F” species spread over the surface of NCA fluorinated 

particles, as we found for LTO.39 By using the NMR signal from 

PTFE as a reference, it is possible to integrate the intensities of 

the reconstructed spectra. All samples containing 6 wt.% of 

PTFE, the fluorine content can be deduced, considering only one 

type of F environment modelled with a single Gaussian line-

shape (Table S3). According to the fitting and the calculations 

derived from it, NCA-F1 sample contains 0.8 wt.% of fluorine, 

after integration of the NMR data, and NCA-F2 1.4 wt.%. When 

considering the Equation 4, the chemical formulas for NCA-F1 

and NCA-F2 could be expressed as 

Li0.96(Ni0.80Co0.15Al0.05)O2 ; 0.04 LiF and 

Li0.93(Ni0.80Co0.15Al0.05)O2 ; 0.07 LiF, respectively.  

The surface of the bare and fluorinated NCA samples was 

analysed with X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) to 

identify the fluorinated species formed. The results are 

displayed in Figure S3. Pristine NCA sample displays the 

characteristic peaks expected for Li(Ni0.80Co0.15Al0.05)O2. The F 1s 

core peaks for NCA-F1 are composed of 3 components: a strong 

proportion of Li-F located at 685.5 eV accounting for 1.1 at.%, 

and two components at higher binding energy, 687.5 eV 

(0.2 at.%) related to fluorine atoms in oxygenated environment 

of a solid solution of surface fluorinated NCA,39, 45 and 689.5 eV 

(0.1 at.%) attributed to CFx environments that might be 

stemming from a partial fluorination of chemisorbed surface 

carbonate groups.45, 46 A fourth component, not attributed, at 

691.3 eV (0.2 at.%) is necessary to reconstruct the F 1s 

spectrum of NCA-F2. This component most probably comes 

from charge artifacts and may not represent any chemical 

species. The intense XPS F 2s and 2p valence bands (Figure S3) 

indicate that the fluorination of NCA samples has occurred over 

more than the first 5 nm from the surface. The fluorination rates 

obtained from the atomic percentages ratios issued from XPS 

quantitative analyses are FLi-F/LiLi-F = 0.26 (0.04 from NMR) and 

0.38 (0.07 from NMR) for NCA-F1 and NCA-F2, respectively 

(Table S4). Those results indicate that XPS is concordant with 

solid-state NMR and defines the surface species as Li-F 

environments. Moreover, XPS detects more fluorine than NMR. 

The latter being sensitive to the whole volume of the sample, 

we can conclude that the fluorine atoms of NCA-F1 and NCA-F2 

samples are located at the surface or within the first 5 to 10 nm 

Figure 3. Galvanostatic voltage profiles for NCA/Li, NCA-F1/Li, and NCA-F2/Li cells cycled at C/5 between 4.5 and 2.5 V versus Li+/Li; the first cycle is displayed 

(a); specific charge capacity for NCA/Li, NCA-F1/Li, and NCA-F2/Li cells cycled at C/5 (b); polarisation as a function of the cycle number for NCA, NCA-F1 and 

NCA-F2 cells (c); Current rate capability of NCA, NCA-F1, and NCA-F2 electrodes (d).
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of the surface. Finally, it must be noted that XPS detects fluorine 

in oxygenated environments (0.2 wt.%), so that the chemical 

formula may be more accurate as: 

Li0.96-x(Ni0.80Co0.15Al0.05)O2-xFx ; 0.04 LiF for NCA-F1 

Li0.93-x(Ni0.80Co0.15Al0.05)O2-xFx ; 0.07 LiF for NCA-F2 

Coin cells of NCA, NCA-F1, and NCA-F2 were prepared, and 

lithium insertion/deinsertion properties were evaluated versus 

lithium metal. The galvanostatic charge-discharge profiles of 

the first cycle of each sample measured at C/5 (with C being 

equal to 280.7 mA g-1, and C/5 meaning 1 Li+ ion inserted in 5 h) 

between 2.5 and 4.5 V vs Li+/Li are displayed in Figure 3a. The 

profiles are in good accordance with the expected behaviour of 

NCA as cathode of Li-ion system.31, 36 The initial discharge 

capacities were measured as 181, 188, and 181 mA h g-1 for 

NCA, NCA-F1, and NCA-F2, respectively. This increase of the 

capacity on the first cycle for NCA-F1 is a global trend observed 

for other surface-modified NCA electrodes, and no clear 

explanations are provided in the recent literature on the origin 

of this improved behaviour.32, 47 

While their first cycle is similar, the slightly increased capacity 

of NCA-F1 being put aside, Figure 3b shows that the cyclability 

of NCA-F1 and NCA-F2 is superior to the one of NCA. After 100 

cycles, surface-fluorinated materials electrodes keep 

approximately 70 % of their initial charging capacity, while NCA 

loses nearly 50 % of it. The polarisation, i.e. the difference 

between the average charge and discharge voltage, measured 

at half-charge/discharge capacity, is smaller for NCA-F1 and 

NCA-F2 than for NCA, being twice smaller after 100 cycles 

(Figure 3c). Improved polarisation usually comes from the 

presence of a lithium-ion conducting layer at electrode-

electrolyte interphase.7 With higher applied current densities 

(Figure 3d), both NCA-F1 and NCA-F2 display improved 

capacities up to 1 C when compared with NCA, for which the 

capacity drop is important (less than 50 mA h g-1 at 2 C, and 

nearly 0 mA h g-1 at 5 C). It is noteworthy that the capacity 

retention is somewhat higher for all samples when cycled at 

increasing current densities (Figure 3d) than it is after 100 cycles 

at 0.2 C (Figure 3b). Moreover, it must be added that NCA 

electrodes, in the present experimental conditions, do not cycle 

well at 1 C (Figure S4), and a preparation cycle at 0.2 C is 

necessary (Figure S5). At this stage, the cycling behaviour of 

NCA is clearly improved by the surface fluorination. 

Operando Fourier-transform infrared spectroscopy in 

attenuated total reflection (ATR-FTIR) mode was performed on 

adapted cells for NCA and NCA-F1 to study the electrolyte 

behaviour at the vicinity of the cathode during cycling (Figures 

S6-S13). In situ and/or operando FTIR is an efficient tool to study 

battery electrode and electrolyte.48-58 In our configuration, the 

electrolyte at the vicinity of the cathode can be studied and 

followed during charge/discharge cycles. The difference 

between two FTIR spectra is calculated according to the 

following Equation 5: 

ΔR/R = (Rn-R0)/R0          (5) 

where R0 is the spectrum obtained at an arbitrary electrode 

potential (here, the end of the OCV), and Rn is the spectrum 

obtained at a different potential. Upward and downward bands 

correspond to the increase and decrease in chemical bond, 

respectively.56 For the following explanation, let us focus on the 

stretching vibration band of ethylene carbonate (EC) located at 

1153 cm-1 (free from Li+) and 1191 cm-1 (when solvating Li+) as 

displayed in Figure 4. At the end of the first charge, lithium ions 

are extracted from the NCA and NCA-F1 electrodes. Thus, the 

concentration of Li+ will increase in the close vicinity of the 

cathode. During the first discharge, a reverse mechanism 

occurs, and Li+ ions move back to the electrode. This behaviour 

applies only to the surface-modified cathode NCA-F1 where the 

FTIR spectra for the first charge and discharge are opposite 

(Figure 4b), while it seems that the lithium ions do not disappear 

from the ATR prism as fast for NCA. Therefore, the FTIR 

spectrum at the end of the first discharge for NCA is not the 

opposite of the one measured at the end of the first charge. The 

fully reversible behaviour of the Li+ ions in the electrolyte for 

NCA-F1 may originate from an improved diffusion of lithium at 

the cathode surface, compared to non-fluorinated NCA. This 

corroborates the results from cycling where the surface 

fluorinated electrodes NCA-F1 and NCA-F2 displayed improved 

polarisation and C-rate capability (Figure 3c-d). 

To further understand the impact of the ALF method on NCA 

cathodes, we endeavoured to study electrolytes of pristine and 

fluorinated cathodes by post-mortem GC-MS analysis (Figure 

4c, Figures S14-S15, Table S5). The GC-MS analysis of pristine 

LP30 electrolyte (LiPF6 1 M in EC:DMC) in the presence of a 

Figure 4. Operando ATR-FTIR signal of a selected region corresponding to the C-O 

stretching vibration of EC (1153 cm-1) collected for NCA (a) and NCA-F1 (b). Displayed 

spectra are recorded at the beginning of the charge (black), the end of the first charge 

(orange), the end of the first discharge (light grey), the end of the second charge (red), 

and the end of the second discharge (dark grey). Ratio of each LP30 component 

(area%) compared to EC as derived from GC-MS measurements (for all 

chromatograms, the relative abundance of the peak attributed to EC was always the 

highest and therefore normalized to 100 %) for LP30/acetonitrile, NCA, and NCA-F1 

(c). Please refer to ESI for further details.



Journal Name  COMMUNICATION 

This journal is © The Royal Society of Chemistry 20xx J. Name., 2013, 00, 1-3 | 5  

Please do not adjust margins 

Please do not adjust margins 

piece of glass fibres separator (Figure S15) confirms the 1:1 ratio 

of EC:DMC (Table S5) and the presence of (CH3)2F2Si, (CH3)3Si-O-

POFCH3, and bis(2-methoxyethyl) ether. The presence of the 

fluorinated silane and phosphate is a consequence of the 

formation of HF within the electrolyte, most probably from the 

decomposition of the PF6
- species in the presence of water. HF 

can react with the silica from the glass fibre, and those 

fluorinated species could be considered as direct indicator of 

HF.59 The ether might stem from the decomposition of EC.60-63  

For the post-mortem analysis of electrolytes taken after OCV, 1st 

and 10th charges and discharges, the first interesting, but 

unexplained, feature is the loss of the 1:1 ratio of EC:DMC 

(Figure S14g). The quantity of DMC varies from 50 to 75 % for 

NCA, and with a larger amplitude for fluorinated NCA (from 50 

to 140 %). DMC seems to react more than EC onto NCA surface 

along the cycling. The difference in reactivity of EC onto NCA or 

NCA-F is evident for the 10th charge. The electrolyte reaction 

mechanism obviously differs when the cathode surface is 

fluorinated. Moreover, while the presence of HF is noticeable in 

LP30, the quantities of (CH3)2F2Si and (CH3)3Si-O-POFCH3 are 

lower in the case of both cycled electrolytes extracted from NCA 

and fluorinated NCA (Figure 4c). In both systems, these 

fluorinated silane and phosphate might take part in the 

formation of the electrode-electrolyte interphase, but this point 

is scarcely documented in the literature. The amount of the 

fluorinated silane is slightly higher over the cycling for NCA, 

compared to fluorinated NCA (except for the first discharge). 

(CH3)2F2Si, and (CH3)3Si-O-POFCH3 to some extent, are more 

likely to deposit on the surface-modified cathode than on the 

pristine NCA. A study of the cathode surface will surely provide 

even more insights into the cathode reactivity and could help to 

unravel some complex mechanisms of electrolyte reactions at 

the surface of positive electrode.  

The ALF method surely brings new outlooks for the short to mid-

term future of Li-ion batteries. It modifies the surface of 

cathode particles with low amounts of extrinsic atoms through 

a gas-solid fluorination reaction that could be easily scaled up. 

And though the amount of F atoms incorporated in the 

compound is low, with no trace of structure modification from 

XRD, the electrochemical properties are improved. Operando 

ATR-FTIR provides an insight into the influence of the ALF 

coating on the electrolyte reactivity during cycling, as confirmed 

by post-mortem GC-MS measurements. These preliminary 

results on NCA cathodes encourage us to follow the path of 

surface-modified cathodes by our atomic layer fluorination 

method. 
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Methods 

Chemicals and materials. Li(Ni0.80Co0.15Al0.05)O2, NCA (NANOMYTE® BE-45, electrode 

micropowder, 11 - 13 μm particle size, 50 - 70 nm grain size, > 98 % purity) was purchased 

from NEI Corporation. Xenon difluoride (XeF2, 99.99 % trace metal basis), and lithium metal 

ribbon (Li, 99.9 % trace metal basis) were purchased from Sigma-Aldrich. 

Polytetrafluoroethylene PTFE 6N was obtained from DuPonttm. Polyvinylidene fluoride PVDF 

(Solef® 5130/1001 PVDF, 1,1-difluoro-ethene, homopolymer, > 99.9 %) was purchased from 

Solvay. Carbon black Super C65 was purchased from Imerys Graphite & Carbon. GE 

Healthcare Life Sciences Whatman Grade GF/D glass microfiber filters (borosilicate; 

 55 mm, 675 µm thickness) were purchased from Sigma-Aldrich. LiPF6 1 M in EC:DMC 
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(1:1 vol.%) electrolyte (99.9 %, H2O < 20 ppm) was purchased from Solvionic. Except if 

explicitly noted, all syntheses, materials storage, sample preparation for characterization, and 

experiments have been carried out in an inert atmosphere and/or prepared in a glovebox 

(H2O < 0.5 ppm, O2 < 0.5 ppm). 

Synthesis of NCA-FX. In a glovebox, NCA (300 mg, 3.12 mmol) was placed a thick-walled 

PTFE reactor vessel. Xenon difluoride (8 wt.% as compared to NCA; see Table S 1) was placed 

in a smaller PTFE container, and subsequently positioned in the reactor. The reactor was tightly 

closed, left undisturbed for 1h30 or 3h30 at room temperature, and finally opened.  

 

 

Table S 1. Synthesis parameters, and naming scheme. 

 NCA XeF2 

wt.% 100 8 

Mass (mg) 300 24 

n (mmol) 3.12 0.14 

nF (mmol) -- 0.28 

1h30 -- NCA@F1 

3h30 -- NCA@F2 

 

Fluorinated NCA samples were prepared by fluorination through the controlled thermal 

decomposition of XeF2, using solid XeF2, thanks to the equilibrium: 

XeF2 (s) = XeF2(g)   (1) 

Xenon difluoride has a vapor pressure of 3.8 mmHg at 25 °C, and 318 mmHg at 100 °C,1 and 

is easily decomposed under heating, at the surface of a reactive material or UV irradiation,2 

according to the reaction: 

XeF2 (g) = Xe(g) + 2 F  (2) 

2 F = F2 (g)   (3) 
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The release of F is constant and moderated because of the low saturating steam pressure of 

XeF2. While the fluorine content is usually obtained from weight uptake, it was almost 

impossible to determine accurately because of the static electricity leading to oxide particles 

sticking on PTFE surface. 

Solid state characterizations. X-ray diffraction (XRD) experiments have been carried out on 

a PANalytical Empyrean diffractometer (Cu Kα source) on powder samples. Fluorinated 

samples have been measured with a dedicated sample holder for air-sensitive materials covered 

with a Kapton foil from PANalytical, and prepared in glovebox (H2O < 0.5 ppm, 

O2 < 0.5 ppm). Scanning electronic microscopy (SEM) was carried out on a Hitachi S4800 FE-

SEM (voltage 5 kV). Energy dispersive X-ray spectrometry (EDX) was performed in a Zeiss 

EVO HD15 SEM instrument fitted with an Oxford Instruments X-MaxN SDD EDX analyzer. 

Transmission electronic microscopy (TEM) was carried out on a JEOL 1200 EXII - 120 kV 

(tungsten source), equipped with an EMSIS Quemesa camera 11M pixels (4008 x 2664 pixels). 

The samples were prepared in a glovebox by placing powders on carbon tape (SEM), or carbon 

grid (TEM). Samples for SEM were metallized with carbon prior to the experiments.  

19F Nuclear magnetic resonance (NMR) measurements. The 19F NMR spectra were recorded 

on a 300 MHz Bruker spectrometer (Larmor frequency of 282.2 MHz for 19F), equipped with a 

magic angle spinning (MAS) probehead using rotors of 2.5 mm outer diameter. The spinning 

rate was set to 25 and 30 kHz and the RF power was set to XXX kHz (resulting in a 90 ° pulse 

of 4.0 µs at XX.X W of power). The baseline distortion free spectrum was recorded with a Hahn 

echo sequence (with 2x1 rotor periods echo time), with a recovery delay of 60 s to ensure the 

spectra were quantitative (i.e. > 5 T1) and 128 transients were recorded over an 800-ppm 

spectral width. The bearing, drive, and frame cooling gas was nitrogen to avoid any sample 

contamination. 19F chemical shifts were externally referenced to trifluoroacetic acid CF3COOH 

and were referenced to trichlorofluoromethane CFCl3 (δCF3COOH = -76.55 ppm vs δCFCl3). 

The spectra were fitted with DMFit.3 In order to obtain quantitative data, PTFE was added to 

each sample and its NMR signal was used as an internal reference. By fitting the PTFE signal, 

and integrating it, it was possible to obtain quantitative data regarding the fluorinated samples. 

X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) analysis. Surface atomic composition and chemical 

environment of pristine and fluorinated materials were analysed by X-ray photoelectron 

spectroscopy (XPS) technique on a Kratos Axis Ultra spectrometer with a hemispherical 

analyzer and a focused (analysis area is approximately 200 µm2) monochromatized radiation 
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Al Kα line (1486.6 eV) operating at 75 W under a residual pressure of 5 10-9 mbar. The XPS 

spectrometer was directly connected to an argon dry glovebox to prevent the samples from 

moisture or air. The spectrometer pass energy was set to 160 eV and 20 eV for survey spectrum 

and core peak records, respectively. Surface charging was minimized using a neutralizer gun, 

which sprays the low energy electrons and Ar+ ions over the sample surface. All the binding 

energies were calibrated at 285.0 eV for the C 1s component originating from the surface 

carbon contamination. The treatment of core peaks was carried out using a nonlinear Shirley-

type background.4 The peak positions and areas were optimized by a weighted least-squares 

fitting method using 70 % Gaussian and 30 % Lorentzian line shapes. The quantification of 

surface composition was based on Scofield’s relative sensitivity factors.5 All the XPS 

measurements were carried out several times at different points of the electrodes surfaces to 

prevent any reproducibility issue. 

Electrochemical measurements. All measurements were performed at 25 °C on a BCS-805 

battery cycler from BioLogic. Electrodes were prepared by mixing the active material (NCA, 

or fluorinated NCA; 80 wt.%), PVDF (6 wt.%), and carbon black (14 wt.%) in an agate pestle. 

After several minutes of blending with a mortar, self-supported films were obtained. Electrodes 

were cut with a disk punch ( 1/8 inch, 3.18 mm), their mass limited to a 5 mg maximum 

(loading weight of active material was limited to a maximum of 12.6 mg cm-2), and then dried 

under dynamic vacuum for 12 h (3 h at 80 C, and 9 h without heating) with a glass oven B-585 

from Büchi. Three-electrode PTFE Swagelok cells were assembled in a glovebox, using lithium 

disks (( 1/8 inch, 3.18 mm) as reference and counter-electrodes, glass fiber filters as separator, 

and LiPF6 1 M in EC:DMC as the electrolyte. Galvanostatic measurements were performed in 

the voltage range of 2.5-1.2 V vs Li+/Li at different current densities. The theoretical specific 

capacity C of TiO2 was considered equal to 335.6 mA h g-1, for a 1-e- process. All current 

densities were calculated as C/n for a charge/discharge with n lithium ions (de)inserted in 1 h.  
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Table S 2. Unit cells parameters obtained through profile matching, and final refinement factors. 

 a (Å) c (Å) V (Å
3
) R-factor Rf-factor 

NCA 25°C 2.865(1) 14.18(1) 100.86(7) 1.486 1.352 

NCA-F1 25°C 2.865(8) 14.18(1) 100.85(8) 1.093 0.9515 

NCA-F2 25°C 2.865(9) 14.18(3) 100.88(1) 0.695 0.7404 

 

 

 

Figure S 1. SEM images of NCA, NCA-F1 and NCA-F2 samples. 
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Figure S 2. EDX analysis of NCA-F1 and NCA-F2 samples. 

 

Table S 3. Summary of F atom content (wt.%) extracted from 19F solid state NMR analysis. 
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Figure S 3. High resolution spectra of F 1s (left) and F 2s/2p (right) core peaks of reference and fluorinated pristine 

electrodes. 

 

Table S 4. Binding energies (eV) and atomic percentages (at.%) of the surface environments of NCA, NCA-F1, and 

NCA-F2 powders. 

 

  

Sample IdentifierName Position %At Conc Sample IdentifierName Position %At Conc Sample IdentifierName Position %At Conc

NCA_1_pt2 Al 2p 72.8 1.56 NCA_2_pt2 Al 2p 73.4 0.22 NCA_4_pt2 Al 2p 73.6 0.25

NOF pt2 Al 2p 73.2 0.78 2.34 LowF pt2 Al 2p 73.9 0.11 0.33 HighF pt2 Al 2p 74.0 0.13 0.38

C 1s C-C 285.0 21.78 C 1s C-C 285.0 16.49 C 1s C-C 285.0 20.97

C 1s C-O 286.2 8.05 C 1s C-O 286.0 7.05 C 1s C-O 286.0 9.06

C 1s Li2CO3 289.9 6.41 C 1s Li2CO3 290.2 8.88 C 1s Li2CO3 290.1 6.18

C 1s * 291.9 0.38 C 1s 288.9 1.44 C 1s 289.1 2.57

C 1s C=O 288.2 1.16 37.78 C 1s CF2? 291.3 1.39 35.25 C 1s CF2? 291.0 1.59 40.37

Co 2p 797.1 0.01 Co 2p 796.5 0 Co 2p 790.5 0

Co 2p 807.1 0 Co 2p 780.4 0.02 Co 2p 780.3 0.02

Co 2p 779.8 0.15 Co 2p 795.5 0.01 Co 2p 796.1 0.01

Co 2p 794.9 0.08 Co 2p 792.7 0 Co 2p 795.2 0

Co 2p 789.9 0.01 Co 2p 790.7 0 Co 2p 781.6 0.01

Co 2p 786.6 0.02 Co 2p 782.3 0.03 Co 2p 783.5 0.01

Co 2p 804.2 0.01 Co 2p 788.2 0 0.06 Co 2p 772.7 0 5.00E-02

Co 2p 780.9 0.09 Li 1s Li2CO3 55.3 21.88 Li 1s Li2CO3 55.4 19.84

Co 2p 783.8 0.06 0.43 Li 1s NCA 54.3 0.63 Li 1s NCA 54.4 0.61

Li 1s NCA 54.3 7.56 Li 1s Li-F 56.5 4.22 26.73 Li 1s Li-F 56.5 5.1 25.55

Li 1s Li2CO3 55.4 11.85 19.41 Ni 2p 855.8 0.15 Ni 2p 855.8 0.17

Ni 2p 855.2 1.16 Ni 2p 873.2 0.05 Ni 2p 873.2 0.05

Ni 2p 872.6 0.42 Ni 2p 861.2 0.22 Ni 2p 861.1 0.3

Ni 2p 861.5 0.83 Ni 2p 879.5 0.09 0.51 Ni 2p 879.4 0.16 0.68

Ni 2p 879.4 0.42 2.83 O 1s oxide 529.7 0.63 O 1s oxide 529.7 0.65

O 1s Oxide 529.3 7.31 O 1s Li2CO3 532.0 27.43 O 1s Li2CO3 532.0 22.75

O 1s Li2CO3 531.8 23.04 O 1s O-C 533.4 5.8 O 1s O-C 533.3 4.74

O 1s 533.6 5.27 O 1s 534.8 1.8 35.66 O 1s CO3? 534.8 2.22 30.36

O 1s 534.9 1.57 37.19 F 1s Li-F 685.6 1.11 F 1s Li-F 685.6 1.94

F 1s CF2/CF3? 689.7 0.15 F 1s ? 691.2 0.18

F 1s F inséré? 687.6 0.2 1.46 F 1s inséré? 687.6 0.34

Report Copied on: Monday, October 22, 2018, 17:30:07 F 1s CF2? CF3? 689.7 0.15 2.61
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Figure S 4. Specific charge/discharge capacity and coulombic efficiency for NCA-F0/Li, NCA-F1/Li, and NCA-F2/Li 

cells cycled at C. 
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Figure S 5. Specific charge/discharge capacity and coulombic efficiency for NCA-F0/Li, NCA-F1/Li, and NCA-F2/Li 

cells cycled at C/5 for the first cycle, and subsequently at C. 

 

Figure S 6. Operando ATR-FTIR setup description. 
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Figure S 7. FTIR spectra for dimethylcarbonate (left) and ethylene carbonate (right). 

 

Figure S 8. FTIR spectra of LP30 (LiPF6 1 M in EC:DMC) electrolyte (left), and the comparison of LP30 with the 

solvents (right). 

 

a) b)  

c) d)  
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e) f)  

Figure S 9. FTIR spectra of EC, DMC, and LP30: emphasizing the contributions of each species to the FTIR signal; 

EC-DMC (a, b), EC (c, d), DMC (e), and LiPF6 (f).  

 

 

 

Figure S 10. Emphasizing the solvation of Li+ ions influence on the FTIR spectrum. Example of DMC and DMC-solvated 

lithium in LP30. 

 

a)  
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b)  

c)  

Figure S 11. Schematic illustration of the operando FTIR signal interpretation. A ratio of the selected spectrum, to 

which a reference spectrum is subtracted (ΔR), over the reference spectrum (ΔR/R) is used throughout the analysis for 

each material. The reference spectrum is the last recorded spectrum during the OCV, where the system is at 

equilibrium. The resulting ΔR/R for the end of the OCV or the beginning of the cycling gives rise to a flat line (a). For 

the first charge, lithium ions are extracted from NCA, and the concentration of Li+ in the electrolyte will therefore 

increase at the vicinity of the cathode (where the diamond prism is located). The signal for solvated Li+ will thus increase 

(positive values) while the signal for solvents will go downward (b). During the discharge, or lithiation of the cathode, 

the behaviour is (or should be) reversible. Lithium ion concentration at cathode proximity will decrease, while the peak 

of the solvents will increase (c). 

 

 

Figure S 12. Typical galvanostatic electrochemical measurement for operando ATR-FTIR measurement. Two 

galvanostatic cycles are investigated, and FTIR spectra are collected every 15 min. For the sake of clarity, some specific 

spectra are selected for comparison purpose, as indicated by the blue circles. 
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Figure S 13. Selected operando spectra for NCA vs Li and NCA-F1 vs Li half-cells. 
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Figure S 14. GC-MS Chromatograms of electrolyte of NCA/Li half-cell (a) and NCA-F2/Li half-cell (b), and their 

corresponding zoom (c, d), measured post-mortem after 2 h of OCV, first charge, first discharge, 10th charge and 10th 

discharge, and of pristine LP30 electrolyte, acetonitrile, and a mix of both (e, f). Ratio of each contribution (area%) 

compared to EC (for all chromatograms, the relative abundance of the peak attributed to EC was always the highest 

and therefore normalized to 100 %) for LP30/acetonitrile, NCA, and NCA-F2 (g) and a zoom on the lower part (h). 

 

 

Figure S 15. Chromatograms of acetonitrile, LP30, and a mix LP30+acetonitrile, and the corresponding contributions 

as extracted from the GC-MS analysis (similarity search above 70 %). 
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Table S 5. Summary of the GC-MS data for electrolytes of NCA-F0 (pristine NCA, not fluorinated), and NCA-F2, 

extracted from the GC-MS analysis: surface area (%) of each contribution in the chromatograms, and a ratio of each 

contribution considering EC as the main species. The last table, below, is related to the analysis of pristine LP30 

electrolyte mixed with acetonitrile. 

 

 

 

 

 

  

Ar CO2 SiF2Me2 Unknown DMC SiMe3-O-PFOMe EC Ether

OCV 0.0911 0.0185 5.7266 0.2427 32.6488 0.9273 60.0749 0.2701

Ox1 0.0307 0.0148 5.2525 0.2221 36.8400 0.7978 56.2870 0.5550

Red1 0.0280 0.0057 1.6454 0.0704 42.4274 0.3714 54.5136 0.9379

Ox10 0.0419 0.0067 4.4071 0.0945 39.2122 0.6150 53.7462 1.8765

Red10 0.0356 0.0030 5.0732 0.1270 36.4937 0.8548 56.9975 0.4154

NCA-F0 

(Area%)

OCV 0.1516 0.0307 9.5325 0.4041 54.3468 1.5436 100.0000 0.4497

Ox1 0.0545 0.0264 9.3317 0.3947 65.4503 1.4174 100.0000 0.9860

Red1 0.0514 0.0105 3.0184 0.1292 77.8290 0.6814 100.0000 1.7206

Ox10 0.0779 0.0125 8.1998 0.1758 72.9581 1.1442 100.0000 3.4914

Red10 0.0624 0.0052 8.9007 0.2228 64.0268 1.4997 100.0000 0.7287

OCV 0.0430 0.0081 5.1305 0.1324 31.6474 0.7158 62.0113 0.3115

Ox1 0.0820 0.0015 4.5816 0.0884 40.5564 0.5422 53.1900 0.9579

Red1 0.0168 0.0035 4.0632 0.1126 47.4469 0.7931 47.2562 0.3078

Ox10 0.0316 0.0041 2.7737 -0.0193 55.5395 0.2776 41.0716 0.3212

Red10 0.0403 0.0053 3.4895 0.0406 40.2244 0.4441 55.4132 0.3425

NCA-F0 

Ratio /EC 

(%)

NCA-F2 

(Area%)

OCV 0.0694 0.0131 8.2735 0.2134 51.0349 1.1543 100.0000 0.5023

Ox1 0.1542 0.0028 8.6137 0.1663 76.2482 1.0193 100.0000 1.8009

Red1 0.0356 0.0074 8.5983 0.2383 100.4034 1.6782 100.0000 0.6513

Ox10 0.0769 0.0101 6.7534 -0.0470 135.2258 0.6758 100.0000 0.7820

Red10 0.0728 0.0096 6.2972 0.0733 72.5898 0.8015 100.0000 0.6181

NCA-F2 

Ratio /EC 

(%)

Ar CO2 SiF2Me2 Acetone DMC SiMe3-O-PFOMe Silane EC Ether

/DMC 0.0209 0.0145 11.1809 0.5276 100.0000 4.9422 1.8094 102.8106 0.2708

/EC 0.0203 0.0141 10.8753 0.5132 97.2663 4.8071 1.7599 100.0000 0.2634
LP30+ACN
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VI.2 Conclusion  

La caractérisation du matériau NCA après fluoration par la RMN 19F du solide et par XPS 

indique que les taux de fluoration sont relativement faibles : 0,8 %m pour F1 et 1,4 %m avec 

F2 mesurés en RMN 19F. La comparaison des quantifications du fluor à partir des analyses XPS 

et RMN 19F montrent que le fluor est localisé en extrême surface des particules du matériau 

NCA. De plus, les cartographies EDX ont révélé que la fluoration en surface est homogène pour 

les deux conditions, F1 et F2. Les résultats issus des diffractogrammes DRX confirment que le 

protocole de fluoration permet d’obtenir une fluoration uniquement de surface puisqu’aucune 

modification de la structure cristalline du cœur des particules de NCA n’a été détectée.  

La fluoration du matériau NCA par le XeF2 s’avère particulièrement bénéfique pour les 

performances électrochimiques. En effet, la rétention de capacité des électrodes contenant du 

NCA fluoré est nettement améliorée à la fois pour les conditions de synthèses F1 et F2. Les 

électrodes fluorées conservent, après 100 cycles, 70% de la capacité spécifique initiale, contre 

57,4% pour le matériau de référence. Une réduction très marquée de la polarisation est 

également observée pour les 100 premiers cycles : la polarisation des cellules de références est 

de l’ordre de 0,55 V contre 0,25 V pour les deux systèmes fluorés. Enfin, nous avons montré 

que la fluoration des matériaux NCA permet de conserver des valeurs de rétentions de capacité 

à hauts régimes nettement supérieures à celles observées pour les électrodes de références. En 

effet, quand un régime de 2C est appliqué, les capacités des électrodes F2 se maintiennent à 

125 mAh.g-1 tandis que les capacités des électrodes de références s’effondrent à 25 mAh.g-1.  

Cette étude de la fluoration du matériau NCA nous encourage à poursuivre cette démarche pour 

d’autres matériaux d’électrodes positives, notamment le matériau NMC, connu pour être lui 

aussi instable en surface.  
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Conclusion Générale  

Ce manuscrit s’est concentré sur l’étude de l’influence de la fluoration de surface de matériaux 

d’électrodes négatives à base de titanates TiO2 et Li4Ti5O12 (LTO) ainsi que du matériau 

d’électrode positive LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 (NCA). Les interfaces entre les électrodes négatives 

et les électrolytes dans les batteries Li-ion sont connues pour être le siège de nombreuses 

réactions parasites conduisant à la formation d’une SEI et entrainant des pertes irréversibles de 

capacité. Même si les titanates ont un potentiel d’insertion du lithium relativement élevé, ceux-

ci ne sont pas épargnés par ces phénomènes interfaciaux avec l’électrolyte. La surface du 

matériau LTO est également responsable de la formation de dégagements gazeux. Les cations 

Ti4+ présents en surface du LTO sont en effet connus pour leurs propriétés catalytiques. Le 

matériau d’électrode positive NCA présente quant à lui une instabilité structurale en surface 

lorsque le lithium est extrait de sa structure, entrainant la formation de nouvelles phases aux 

propriétés électrochimiques détériorées. La formation des phases spinelle et NaCl en surface 

conduisent à l’augmentation de l’impédance des électrodes et à un fort autoéchauffement, 

causant des dégradations des performances électrochimiques et des problèmes de sécurité. 

Qu’ils soient dus à des réactions entre le matériau d’électrode et l’électrolyte ou à des 

instabilités structurales de surface, les phénomènes interfaciaux dans les batteries Li-ion doivent 

être davantage maitrisés. Dans ce travail de thèse, nous avons montrés que la fluoration de 

surface des matériaux négatifs ou positifs, permet de répondre en partie aux problématiques 

précédemment énumérées.  

Pour réaliser la fluoration, nous avons utilisé le difluorure de xénon pour la première fois 

employé pour la fluoration de matériaux d’électrodes. Cet agent fluorant nous a permis de 

procéder selon un protocole sûr et reproductible dans les différents laboratoires de la 

collaboration. Ce protocole s’est avéré efficace et simple pour fluorer la surface des matériaux 

d’électrodes, la variation du paramètre temps d’exposition étant suffisante pour moduler les 

quantités de fluor en surface.  

Afin d’évaluer l’influence de la fluoration sur le fonctionnement des batteries Li-ion, nous 

avons opté pour une stratégie analytique multi-échelles consistant à étudier les batteries à trois 

niveaux différents : nous nous sommes tout d’abord concentrés sur la caractérisation des 

matériaux fluorés. La réactivité avec le fluor et l’impact sur la structure cristallographique des 

matériaux ont été évalués par le recoupement des techniques de DRX, RMN 19F et RAMAN, 



Conclusion générale et perspectives 

319 

 

mais aussi des techniques d’extrême surface telles que l’XPS ou l’AES. L’étude a également 

porté sur les comportements électrochimiques des électrodes utilisant des matériaux fluorés et 

l’influence de la fluoration de surface sur la formation de la SEI par des analyses XPS détaillées. 

Enfin, les dégagements gazeux produits à l’interface des électrodes de LTO ont été caractérisés 

au moyen de l’ATR-FTIR en conditions operando et au moyen de la GC-MS.  

Un premier travail prospectif a été mené sur le matériau modèle TiO2 dans le but de valider les 

méthodes de caractérisation, les conditions de synthèses et dans le but d’évaluer l’intérêt de la 

fluoration pour la protection des électrodes négatives. L’étude des matériaux TiO2 fluorés à 

l’aide des cartographies SAM et par XPS a montré la formation d’une couche fluorée homogène 

en surface des particules. Nous avons démontré que cette couche fluorée n’affecte par la 

structure cristallographique du TiO2 quel que soit le taux de fluoration. La fluoration s’avère 

être contenue en surface de par la comparaison des rations F/Ti obtenus en XPS et en RMN 19F 

du solide. Le fluor semble interagir avec les lacunes de surface du TiO2, seuls les oxygènes 

d’extrême surface sont partiellement remplacés par des atomes de fluor. Les TiO2 fluorées 

présentent des comportements électrochimiques améliorés pour les premiers cycles en ½ pile 

face au lithium métallique. La fluoration a pour effet de réduire la polarisation des électrodes, 

de réduire les pertes de capacité irréversibles au cours des premiers cycles et de conduire à des 

capacités spécifiques améliorées. Ce comportement électrochimique est corrélé avec les 

analyses XPS qui montrent que la fluoration diminue la réactivité de surface des électrodes à 

base de TiO2. Moins d’espèces issues de la dégradation de l’électrolyte sont détectées après 

fluoration, qu’il s’agisse de carbonates ou de produits de dégradation de sel de lithium. Les SEI 

formées en surface des électrodes de TiO2 fluorés sont moins importantes, ce qui semble 

également conduire à des stabilités améliorées de ces SEI pour une passivation plus efficace 

des électrodes.  

À partir de ces résultats encourageants, le travail s’est poursuivi avec l’étude du matériau LTO, 

un matériau pouvant répondre aux besoins spécifiques de certaines applications de niche. Les 

deux conditions de fluoration les plus prometteuses avec TiO2 ont été sélectionnées, toutes deux 

nécessitent 7,5 % massique de XeF2 pour une durée d’exposition de 1h30 à 3h30 pour « LowF » 

et « HighF » respectivement. Ces conditions de synthèses conduisent à la formation majoritaire 

d’environnements LiF identifiés par la RMN 19F et par XPS. Des analyses de cross-polarization 

et de spin counting réalisées en RMN 7Li et 19F permettent de compter jusqu’à 3 fluors par 

atome de lithium quand le composé cristallin LiF compte 6 voisins. Les mesures DRX 

confirment qu’il n’y pas de formation de LiF cristallin puisque les diffractogrammes ne sont 
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pas modifiés par la fluoration. L’environnement Li-F représente 75% du fluor en surface dans 

le cas du matériau HighF. Le fluor est quantifié à 0.6 % massique pour LowF et 0.9 % massique 

pour HighF. Les mesures XPS permettent en plus l’identification d’une solution solide 

Li4- xTi5O12-xFx qui gagne en importance avec le temps d’exposition à l’agent fluoration. 

Cependant la structure cristalline au cœur du matériau LTO n’est pas altérée par la fluoration 

avec le XeF2. Les cartographies chimiques Auger révèlent que la couche fluorée est localisée 

en surface et forme un revêtement dont l’épaisseur est estimée entre 100 et 200 nm environ. La 

comparaison des signaux XPS des sources Al Kα et Ag Lα montre que le fluor diffuse en 

profondeur avec un temps d’exposition croissant au XeF2. Nous avons montré que cette 

épaisseur fluorée en surface du LTO diminue la réactivité des électrodes vis-à-vis de 

l’électrolyte. Des analyses XPS d’électrodes cyclées montrent que les environnements Li-F 

permettent la diminution des espèces carbonates et fluorées, ces dernières étant issues de la 

dégradation du sel de lithium. Dans l’ensemble, la SEI est d’autant moins épaisse et plus stable 

au cours des dix premiers cycles que les électrodes sont fluorées. La diminution de la réactivité 

de surface des LTO fluorés s’accompagne d’une réduction des quantités de CO2 générées. Les 

mesures ATR-FTIR operando et GC-MS mettent en évidence le rôle passivant de la fluoration 

dès le montage de la batterie et le contact entre l’électrode et l’électrolyte. Les quantités de CO2 

solubilisées dans l’électrolyte sont 3 à 5 fois plus faibles dans le cas d’une électrode HighF que 

dans le cas d’une électrode LTO brute.  

La fluoration se révèle donc comme une technologie prometteuse pour protéger les interfaces 

entre les matériaux d’électrodes négatives et l’électrolyte. Mais la fluoration de la surface du 

matériau NCA s’est également montrée fructueuse. En effet le matériau NCA souffre d’une 

instabilité structurale en surface occasionnant des dégradations de ses performances 

électrochimiques.  

Nous avons appliqué les mêmes conditions de fluoration utilisées pour les matériaux 

d’électrodes négatives au matériau NCA. Ces conditions ont conduit exclusivement à une 

fluoration homogène de surface. Comme attendu, nous obtenons majoritairement des 

environnements Li-F en surface, mais en quantités moins importantes que pour les matériaux 

d’électrodes négatives. L’amélioration des performances électrochimiques apportée par la 

fluoration est importante :  

- les capacités des électrodes fluorées après 100 cycles de fonctionnement sont 13 % 

supérieures aux électrodes de références 
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- la rétention de capacité à régime élevé est également fortement améliorée, notamment 

pour les électrodes les plus fluorées 

- les électrodes fluorées présentent des polarisations progressives nettement moins 

importantes que les électrodes de références. Ce comportement est possiblement lié à la 

nature de la surface modifiée du matériau NCA. Des mesures de spectroscopie 

d’impédances dans un premier temps, puis avec l’appui d’autres techniques de 

caractérisation permettraient de confirmer cette hypothèse.  

Perspectives 

L’ensemble de ces travaux démontre l’intérêt de la fluoration de surface du potentiel de cette 

technologie pour la protection des matériaux d’électrodes pour les batteries Li-ion. Cependant 

certaines approches mériteraient d’être approfondies ou abordées : 

 Des études du comportement électrochimique des matériaux fluorés pour de très long cycles 

(>1000 cycles) permettraient d’éprouver la stabilité de la passivation du fluor en surface des 

matériaux d’électrodes et ses effets sur la durée des batteries.  

 L’étude des systèmes en cellules complètes (comprenant une électrode positive et négative) 

sera une étape essentielle de la validation de la fluoration pour des systèmes plus proche des 

réalités industrielles. La fluoration pourrait contribuer à l’amélioration de ces systèmes par 

différents aspects :  

- Bien que nous n’ayons pas obtenu de preuves directes de la stabilisation de la structure 

de surface du matériau NCA par la fluoration, des analyses complémentaires utilisant 

d’autres techniques, comme la diffraction des rayons X à angles rasants, la GISAXS 

(Grazing Incidence Small Angle X-ray Scattering) ou encore la microscopie 

électronique à transmission (MET), nous permettraient de caractériser la structure en 

extrême surface :. 

- En stabilisant la structure de surface de matériaux type NMC (LiNixMnyCozO2), qui 

subit des modifications de structure en surface similaire au NCA. Comme observé pour 

le matériau NCA, de meilleures performances pourraient être obtenues en fluorant le 

matériau NMC.  

- En diminuant ou empêchant la dissolution des métaux des matériaux de cathode dans 

l’électrolyte. En effet, pour des matériaux d’électrodes positives à base de manganèse 

tels que LiMn2O4, la dissolution du manganèse dans l’électrolyte est reportée. Le 
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manganèse dissous se retrouve alors dans la composition de la SEI à la surface de 

l’électrode négative, ce qui est nocif pour le fonctionnement de la batterie. La fluoration, 

en stabilisant la structure en surface des matériaux de cathode, pourrait atténuer ces 

phénomènes de dissolution. De plus, la fluoration de l’électrode négative pourrait 

limiter la déposition de métal à sa surface.  

- La fluoration à la fois des électrodes positives et négatives pourrait également diminuer 

de façon drastique les pertes de capacité irréversibles liées à la formation de la SEI au 

cours des premiers cycles. Cependant la compréhension de tels systèmes peut s’avérer 

délicate. En effet, des tests préliminaires, que nous avons réalisés sur des systèmes 

LTO- F vs. NCA, ont montré des performances en deçà des attentes. Il se pourrait 

qu’une fluoration « assymétrique », avec une seule électrode fluorée, ait des effets 

contre-productifs. Les phénomènes de dégradations étant défavorisés à l’interface de 

l’électrode LTO-F ont peut-être eux des répercutions sur le matériau d’électrode 

positive. En effet, après quelques cycles seulement, les premières analyses XPS ont 

montré un dépôt important à la surface de NCA. Dans les cellules complètes, les 

performances d’une électrode ne peuvent être dissociées de l’autre électrode, du fait des 

interactions. Il faudra donc caractériser les interactions entre les matériaux d’électrodes 

fluorés ou non, pour l’ensemble des configurations possibles, afin de comprendre 

l’influence de la fluoration dans les systèmes complets (figure 1).  
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Figure 1 : Exemples d'interactions envisagées en les interfaces d'électrodes négatives à base de LTO et d'électrode 

positives à base de NCA pour différentes configurations de fluoration. 

 La versatilité des batteries Li-ion conduit à des températures d’utilisation plus élevées ou 

plus basses. Il sera important d’aborder les effets de la fluoration sur les comportements 

électrochimiques des systèmes à des températures différentes de la température ambiante. 

L’élévation de la température exacerbe la production de gaz dans le cas d’électrode LTO 

par exemple, la fluoration pourrait alors être efficace pour diminuer cette production.  

 

 Enfin les effets de la fluoration devraient être comparés aux effets d’additifs comme le FEC, 

quand cela s’avère pertinent pour le système en question. En effet, le coût de la « fluoration 

indirecte » par l’emploi de FEC est important en comparaison de celui de la fluoration. Des 

tests galvanostatiques ont été effectués sur des systèmes LiCoPO4 en ½ pile. Les effets de 

la fluoration du LCP ont été comparés par rapport à ceux de l’ajout de 5% de FEC et de 

l’interaction de la fluoration et d’additif (figure 2). La fluoration (échantillons LCP-F2, 

conditions équivalentes à HighF) s’avère être très prometteuse pour la protection de ce 
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matériau d’électrode, puisque les performances de l’électrode fluorée sont supérieures aux 

systèmes utilisant le FEC ou la fluoration et le FEC.  

 

Figure 2 : Capacités spécifiques de cellules LCP 1/2 piles en fonction du nombre de cycles: LCP brut en noir, LCP 

fluoré en bleu, LCP +5% FEC en rose, LCP fluoré +5% FEC en gris.  
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Abstract of the thesis: 

A shift toward greener technologies has been impulsed by the European authorities and 

tremendous efforts are now engaged to drastically reduce our carbon footprint, by at least for 

40 percent by 2030. The development of safe batteries with higher energy density is part of this 

shift, since this technology is critical for the commercialization and for the rise of electrical 

mobility and smart energy grid deployment. To do so, new materials need to be developed or 

existing materials need to be improved to reach higher specific capacities and working 

electrochemical potentials. The research prospects new electrode materials, new electrolytes 

and new ways to protect the electrode/electrolyte interphase within the batteries. Indeed, in 

secondary batteries, the anode/electrolyte interphase plays a key role in the electrochemical 

performances and life span. Since the classically used liquid organic electrolytes are not stable 

in the totality of the working potential window of Li-ion batteries, they undergo degradation on 

cycling of the battery, hence a Solid Electrolyte Interphase (SEI) is formed. This interphase 

passivates the negative electrodes from the electrolyte and prevents further aging processes, 

however as this passivation continues in cycling, it also lowers the coulombic efficiency and 

causes irreversible capacity loss. Knowing this, any modification of the SEI should be 

performed with parsimony as it could break the balance between the positive and negative 

aspect for the SEI. By synthetizing a chemisorbed thin fluorinated layer upon anode material, 

we managed to improve the passivating power of the SEI on TiO2 and Li4Ti5O12 (LTO) anodes, 

leading to enhanced electrochemical performance. We also determine that very low quantities 

of fluorine on the active electrode material surface leads to several beneficial effects. We 

demonstrated that the fluorination brings as well enhancement for positive electrode materials, 

such as LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 (NCA). Indeed, NCA and NMC suffer structural surface 

instability, leading to self-heating and loss of performance. Improved cyclability is observed 

for fluorinated NCA electrodes as the fluorination stabilizes the surface structure.  

Surface fluorination was carried by a process using XeF2, for the first time applied to electrode 

materials. We aimed to prospect the influence of the surface fluorination on different aspect of 

a Li-ion battery, from the active material to the electrolyte interphase, thanks to a multi-scale 

probing approach. The chemical nature of the surface layer on negative and positive electrode 

materials was described by the mean of the XPS, as well as the fluorine distribution on the 

surface with both AES and SAM. The bulk and sub-surface properties of fluorinated LTO 
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(LTO-F) were also investigated by coupling XRD, Raman Spectroscopy and NMR 19F, showing 

no modifications of the crystallographic structure. The influence of the surface fluorination on 

the electrochemical performance was investigated by galvanostatic cycling and by coupling 

XPS and SAM on cycled electrodes. We paid a specific attention to the impact of the 

fluorination on the SEI thickness and stability in charge and discharge. Indeed, LTO-F exhibits 

a new reactivity toward the electrolyte, leading to a thinner and stabilized SEI. Finally, the gas 

generation of the LTO-F electrodes has been investigated by Gas Chromatography – Mass 

Spectrometry (GC-MS), as gassing is known to be a roadblock to the commercialization of 

LTO. We demonstrated that the CO2 outgassing is reduced by the surface fluorination. Overall, 

the strategy implemented in this work, from synthesis to thorough characterization, offer new 

solutions to improve both SEI formed on negative electrode material as well as surface 

structural stability of positive electrode material, leading to improved Li-ion batteries.  

 

Résumé en français: 

Un changement de cap vers les technologies vertes est impulsé par les instances dirigeantes 

Européennes, désormais d’importants efforts sont engagés pour réduire notre empreinte 

carbone d’au moins 40% d’ici à 2030. Le développement de batteries sûres, présentant de 

meilleures densités d’énergie s’inscrit dans cette démarche. Ces technologies sont 

incontournables pour la croissance du secteur des transports électriques et des réseaux 

électriques intelligents. Pour répondre à la demande, de nouveaux matériaux doivent être 

développés et les matériaux existants doivent être améliorés pour atteindre de meilleures 

capacités de stockage et de plus hauts potentiels de travail. La recherche prospecte de nouveaux 

matériaux d’électrodes, de nouveaux électrolytes, mais aussi de nouvelles stratégies pour 

protéger les interfaces électrodes/électrolyte au cœur des batteries. En effet, dans les batteries 

secondaires, les interfaces électrodes/électrolyte jouent un rôle déterminant dans les 

performances électrochimiques et les durées de vie. Les électrolytes liquides organiques 

subissent des dégradations dans les fenêtres de potentiels appliqués conduisant à la formation 

d’une couche à la surface des électrodes négatives appelée « Solid Electrolyte Interphase » 

(SEI). La formation de cette interface amène une problématique à double tranchant : la SEI 

diminue l’efficacité coulombique et provoque des pertes de capacité irréversibles, mais elle 

permet également la passivation de l’électrode et prévient les mécanismes de vieillissements. 

Sachant cela, toute modification de la SEI se révèle délicate puisque l’équilibre entre les aspects 
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positifs et négatifs peut être perdu. Par la chimisorption d’une fine couche fluorée à la surface 

des matériaux d’anode, nous sommes parvenus à améliorer le pouvoir passivant de la SEI à la 

surface de matériaux TiO2 et Li4Ti5O12 (LTO), conduisant à l’amélioration des comportements 

électrochimiques. Nous avons déterminé que de faibles quantités de fluor à la surface des 

matériaux actifs peuvent suffire à apporter de nombreuses améliorations. De plus, nous avons 

démontré que la fluoration est également bénéfique pour les matériaux d’électrodes positives 

tels que LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 (NCA). En effet, le matériau NCA souffre d’instabilités 

structurales en surface qui entrainent des dégradations des capacités. Des comportements 

électrochimiques améliorés ont été observés pour des électrodes NCA fluorées, la fluoration 

permettant une stabilisation de la structure de surface du NCA.  

Nous avons prospecté l’influence de la fluoration de surface des matériaux actifs aux interfaces 

avec l’électrolyte, au moyen d’une approche multiéchelle. La nature chimique de la couche 

fluorée en surface des matériaux d’électrodes positives et négatives a été décrite par XPS, tout 

comme la distribution spatiale 2D du fluor par les techniques AES et SAM. Les propriétés du 

cœur et de la sous-surface des LTO-F ont été caractérisées par le couplage de la DRX, du Raman 

et de la RMN 19F du solide, aucune modification structurelle induite par la fluoration n’a été 

observée. L’influence de la fluoration de surface sur les performances électrochimiques a été 

évaluée par le couplage de cyclages galvanostatiques et d’analyses XPS et AES effectuées sur 

des électrodes ayant cyclées. Les LTO-F montrent une nouvelle réactivité vis-à-vis de 

l’électrolyte, conduisant à la formation d’une SEI plus fine et plus stable. Enfin, la génération 

des gaz par les électrodes LTO fluorés a été caractérisée par la GC-MS. Nous avons démontré 

que la formation de CO2 est réduite par la fluoration de surface. Dans l’ensemble, la stratégie 

déployée dans cette étude, allant de la synthèse à une caractérisation multiéchelle rigoureuse, 

propose de nouvelles solutions pour améliorer à la fois la stabilité de la SEI en surface 

d’électrodes négatives et la stabilité structurale de surface de matériaux d’électrodes positives, 

pour des batteries Li-ion de plus haute performance.  
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