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Le contexte mondial actuel est défini par une augmentation constante de la population 

(en moyenne un milliard d’habitants tous les 12 ans; Figure 11). Ce phénomène est couplé au 

développement industriel et à l’accroissement du niveau de vie. La quantité d'énergie 

consommée étant en lien direct avec le niveau de vie (espérance de vie), la consommation 

énergétique par habitant est donc également en croissance constante. On estime à 13 511 Mtep 

(mégatonne équivalent pétrole – unité correspondant à un million de tonnes équivalent pétrole, 

soit 41,868.1015 J) la consommation énergétique mondiale en 2017 (Figure 2)2. La demande 

d’énergie lors de l’année 2017 a été satisfaite à plus de 85 % via l'utilisation d'énergies fossiles, 

sources de gaz à effet de serre, dont plus de 34 % fournis par du pétrole2. Or il est maintenant 

bien connu que les réserves de pétrole sont limitées et vont être amenées à disparaitre dans les 

années à venir. En tenant compte des réserves connues à ce jour, on estime à environ 50 ans les 

stocks de pétrole disponibles sur Terre. Cette durée de disponibilité peut et va s’allonger grâce 

aux découvertes de nouveaux gisements. En effet, un gisement de pétrole de grande importance 

a été découvert en 2018. La quantité de pétrole disponible dans ce gisement est estimée à 80 

milliards de barils, ce qui équivaut à plus de 2 ans de consommation à l’échelle mondiale.  

 

Il convient néanmoins de prendre en compte la source du pétrole. L’extraction d’un 

pétrole extracôtier ne nécessite pas les mêmes installations et n’a pas le même impact 

environnemental que le traitement du pétrole de schiste ou de sables bitumeux. 

Malheureusement les sources de pétrole les plus accessibles ont à ce jour déjà été exploitées, 

les sources de pétrole encore disponibles entrainent des coûts de traitement et 

environnementaux élevés.   

 Figure 1 : Evolution et estimation de la population mondiale dans le temps1 
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Pour pallier ce problème, les gouvernements encouragent depuis plusieurs années le 

développement des énergies renouvelables de type hydroélectrique, solaire ou éolien. On estime 

à l’heure actuelle que la production d’énergie hydroélectrique a atteint son maximum, le 

développement des énergies éoliennes et solaires est donc devenu la priorité. Ce type d’énergie 

est au contraire de l’hydroélectrique, dépendant de l’environnement, à savoir l’ensoleillement 

ou la présence de vent. La production d’énergie est donc intermittente et peut ne pas 

correspondre aux pics de consommation du public. Une solution consiste en un stockage de 

cette énergie qui permettra ensuite de la restituer au moment voulu.  

Alors que diverses méthodes de stockage existent, le stockage électrochimique est pour 

le moment la solution la plus envisagée. Ce stockage électrochimique est ainsi en voie de 

développement et d’amélioration depuis des années. Il est de plus une solution élégante pour 

remplacer les carburants fossiles nécessaires à l’alimentation des véhicules thermiques (VT), 

ce qui augmente d’autant plus son attrait.  

Les véhicules électriques (VE) actuels disposent d’un système de stockage efficient sous 

la forme d’un pack batterie composé de batteries lithium-ion (Figure 33). La maturité de cette 

technologie permet de fournir une autonomie de l’ordre de 300 km pour une gamme de 

véhicules accessibles au grand public.  

 

 

 

Figure 2: Consommation énergétique mondiale entre 1965 et 20172  
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Les VE peinent néanmoins à conquérir le marché automobile. Ils souffrent d’un grand 

nombre de problèmes, dont les principaux sont détaillés ci-après. Le premier frein pour les 

utilisateurs est leur coût élevé ainsi que leur autonomie encore limitée. L’aspect du temps de 

recharge est de plus un facteur discriminant : alors qu’un plein d’essence en station se fait en 

l’espace de quelques minutes pour une autonomie moyenne entre 600 et 1000 km, la recharge 

d’un pack batterie lithium-ions peut prendre plusieurs heures. Un autre problème réside dans 

l’impact environnemental du véhicule. L’analyse du cycle de vie, effectué par l’ADEME en 

2016, montre qu’un VE a le même impact environnemental qu’un VT habituel4. La production 

de la batterie est délicate, tout comme son recyclage qui n’est, pour le moment, pas entièrement 

maitrisé. Mais outre ces deux aspects, il convient de prendre en compte la manière dont est 

produite l’électricité servant à alimenter les VE. Par ailleurs la quantité indirecte de CO2 rejetée 

dans l’atmosphère n’est pas la même selon que l’électricité provienne d’une source fossile, 

comme le charbon, ou d’une énergie verte (Figure 4)5. L’ADEME a estimé à 119 g de CO2/km 

l’émission d’un VT habituel et à 255 g de CO2/km l’émission d’un VE dont l’électricité est 

produite par du charbon. En tenant compte du mix de production de l’électricité en Europe, la 

quantité de CO2 est estimée à 112 g de CO2/km. Alors que l’objectif des constructeurs de 

moteurs thermique est d’atteindre la valeur de 95 g de CO2/km, le VE se doit d’améliorer sa 

technologie ainsi que le mode de production d’électricité l’alimentant6.  

Figure 3: Exemple d’un VE, la Renault ZOE, et d’un pack batterie3. 
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Un autre problème lié aux VE réside dans la production en masse. Selon des estimations, 

leur nombre pourrait passer de 130 000 à quelques millions d’ici 2030 en France6. Or les 

batteries lithium-ion contiennent des métaux tels que le cobalt ou le lithium. La consommation 

et le rythme d’extraction de ces métaux pourraient augmenter d’une valeur de l’ordre de 1000 

%7 pour subvenir à ces besoins. Les impacts environnementaux, économiques et politiques liés 

à ces besoins sont dès lors impossibles à prévoir. Notons néanmoins que de nombreuses 

recherches tentent de substituer le cobalt par d’autres métaux de transition, comme le nickel et 

le manganèse et le lithium par d’autres alcalins ou alcalino-terreux tels que le sodium, le 

potassium, ou encore le magnésium. 

 

Les données de l’étude de l’ADEME peuvent être discutées car ces chiffres datent de 

2012, or la technologie lithium-ion n’a cessé de progresser depuis et le prix des accumulateurs 

a significativement diminué8. Le coût économique est directement lié au coût énergétique, en 

effet, la réduction du coût énergétique d’un produit diminue son coût économique. La 

diminution du coût de fabrication est donc liée à la diminution de l’impact environnemental de 

cette technologie. Le Tableau 1 regroupe l’évolution des prix pour le stockage d’un kWh et le 

Tableau 2 décrit l’évolution du prix du pack batterie d’un VE ainsi que la comparaison entre le 

prix d’un VE et d’un VT classique.  

 

 

Figure 4: Facteurs d’émissions par filières de production électrique5. 
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Tableau 1: Prévisions de l’évolution du prix de stockage d’un kWh, données issues de l’étude de P. Thouverez8 

Année 2010 2012 2014 2016 2018 2026 2030 

Prix du KWh ($) 1000 650 500 300 200 100 73 

 

 

 

Tableau 2: Evolution du prix du pack batterie par rapport au coût d’un EV et comparaison du prix d’un VE par 

rapport à un VT classique, données issues de l’étude de P. Thouverez8 

Année 2018 2024 2030 

Prix du pack batterie / Prix VE (%) 48 27 18 

Prix VE / Prix VT (%) 133 100 < 100 

 

Les véhicules électriques en remplacement des véhicules thermiques font partie de la 

transition énergétique. Cependant, le mode de production d’électricité doit être contrôlé. Trois 

scénarios relatifs au développement des sources d’énergies renouvelables ont été proposés, la 

mise en place de ces scénarios étant dépendante des choix politiques liés aux gouvernements. 

Ces trois scénarios sont détaillés dans la Figure 5.  La possibilité numéro 1 correspond à une 

extrapolation des objectifs fixés pour 2023 et vise un mix énergétique composé de 39 % 

d’énergies renouvelables en 2030 contre 17 % à l’heure actuelle. La possibilité numéro 2 

prévoit 46 % d’énergies renouvelables en 2030 pour atteindre 100 % en 2050. Le dernier 

scénario correspond à un abandon de la problématique de production d’énergie renouvelable 

par le gouvernement. L’apport des énergies renouvelables représenterait ainsi 17 % du mix 

énergétique, la disparition des ressources fossiles étant compensée par le développement du 

nucléaire.  

 

Le développement et la commercialisation des VE à grande échelle est dépendante de 

l’amélioration des technologies de stockage électrochimique. Il existe néanmoins d’autres 

critères à améliorer, comme le recyclage et la méthode de production d’énergie.  

 

 



Introduction générale 

 17 

i) ii) 

 

 

iii) iv) 

  

 

 

 

Le travail réalisé et reporté dans ce manuscrit vise à améliorer la technologie lithium-

ion, utilisée pour le stockage électrochimique de l’énergie. Il consiste en l’amélioration des 

conditions de formulation et de cyclages d’électrodes négatives à base de silicium en modifiant 

la nature et la mise en forme du liant polymère.  

Figure 5: Répartition des mix énergétiques français i) en 2015, ii) en 2030 dans le cas du scénario 1, 

iii) en 2030 dans le cas du scénario 2 et iv) en 2030 dans le cas du scénario 3. 
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Ce chapitre présentera un bref historique des différentes technologies d’accumulateurs 

développées au fil du temps, en mettant un accent particulier sur la technologie Li-ion. Nous 

expliciterons son principe de fonctionnement et détaillerons les principaux matériaux utilisés 

en tant qu’électrodes (positives et négatives) ainsi que les différents électrolytes. Ces rappels 

nous serviront de tremplin pour aborder plus en détail les intérêts et problématiques liés à 

l’utilisation du silicium, du graphite et TiSnSb en tant que matériaux d’électrodes négatives. 

Enfin, une présentation exhaustive de l’état de l’art sur l’influence et l’importance des liants 

polymères dans les accumulateurs contenant ce type de matériaux conclura ce chapitre.  

 

Chapitre 1 – I : Historique rapide concernant les 

accumulateurs  

 

Les cellules électrochimiques prennent racines dans les travaux fondateurs d’Alessandro 

Volta 9 et sa première « pile » composée d’un empilement de disques de cuivre et de zinc 

alternés. Du feutre imbibé d’une solution aqueuse de chlorure de sodium est placé entre chaque 

enchainement cuivre/zinc permettant au zinc de réagir avec l’eau pour produire de l’électricité. 

Cette pile est appelée pile primaire car les mécanismes électrochimiques mis en jeu sont 

irréversibles. De cette première pile sont issus les travaux de Gaston Planté qui mis au point le 

premier accumulateur utilisant la technologie Plomb-Acide en 1859 10–12. Contrairement à une 

pile primaire, un accumulateur, également appelé pile secondaire ou batterie, met en place des 

réactions électrochimiques réversibles. Bien que possédant des densités massiques modestes 

(25-45 Wh.kg-1), cette technologie bénéficie encore de nos jours d’une grande popularité et 

d’une grande part de marché 13 de par son faible coût, une maturité très avancée, une sécurité 

élevée 14,15 et une possibilité de recyclage importante 15,16. Ensuite, une nouvelle technologie 

fût brevetée en Suède par W. Jungner, brevet ensuite étendu en 1901 12,17, la technologie Nickel-

Cadmium (Ni-Cd). Ce type d’accumulateur propose une densité d’énergie plus élevée, de 

l’ordre de 40-60 Wh.kg-1, mais en contrepartie il présente des problèmes de toxicité dus à la 

présence du cadmium et doit donc impérativement subir un traitement de recyclage en fin de 

vie. Il est d’ailleurs interdit en Europe par la directive 2006/66/CE publiée le 6 septembre 2006 

pour toute utilisation portable hors systèmes d’alarmes et médicaux. Développés et 

commercialisés début 1990, les accumulateurs Nickel Métal Hydrure (NiMH)12,18 possèdent 
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une densité d’énergie de 55 à 70 Wh.kg-1 et remplacent rapidement les batteries Ni-Cd en raison 

de leur absence de toxicité. Cette technologie, principalement embarquée dans les véhicules 

hybrides, utilise des alliages de terres rares AB5 de type LaNi5 où le nickel est en partie substitué 

par des métaux type Si, Mn, Cu, ou Co par exemple. La Figure 6 schématise l’ensemble des 

réactions électrochimiques mises en jeu pour ces différentes technologies. L’utilisation de terres 

rares et la concurrence des batteries lithium-ion (BLIs) ont cependant mis au second plan cette 

technologie.  

 

i) 

 

ii) 

 

iii) 

 

 

 

 

Chapitre 1 – II : Les accumulateurs Li-ion  

 

Initialement utilisé avec des électrolytes aqueux et donc limité par son potentiel redox, 

l’accumulateur Li-ion a vu son intérêt augmenter grâce à l’utilisation d’électrolytes organiques. 

Les travaux d’Hajek 19 à partir de 1949 ont permis d’élargir significativement la fenêtre de 

potentiel de cyclage des cellules de 1,2 à plus de 3,6 V, permettant ainsi une augmentation des 

choix de matériaux actifs. Le lithium est l’élément de choix pour ce type d’application. Il 

possède en effet des propriétés très intéressantes : faibles valeurs de rayon ionique (1,82 Å) et 

de masse molaire (6,941 g.mol-1), très grande électropositivité (E°25°C = -3,045 V vs. ESH), 

ainsi qu’une capacité spécifique massique élevée (3860 mAh.g-1) associés à une faible densité 

Figure 6: Réactions électrochimiques correspondant aux accumulateurs i) Plomb-Acide, ii) Ni-Cd et iii) Ni-MH. 
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(ρ= 0,53 g.cm-3). C’est au début des années 1970 que l’intérêt du lithium a été démontré via le 

développement de piles primaires 20. Cet intérêt s’est accentué en 1972 quand le concept 

d’intercalation chimique du lithium a été clairement établi par les travaux de Steele 21 et Armand 

22. Les premiers accumulateurs furent ensuite testés par Exxon 23,24 en 1972. Ces accumulateurs 

étaient alors composés d’une électrode positive à base de LiTiS2 et d’une électrode négative de 

lithium métallique. Malgré des résultats intéressants, leur commercialisation initiée en 1988 a 

dû être stoppée dès 1989 en raison de problèmes de sécurité. Des courts-circuits internes ont en 

effet eu lieu dans ce type d’accumulateurs à cause de la formation de dendrites 25. Une première 

solution à ce problème, mise en place par Rao et al., consiste alors en un remplacement du 

lithium métallique par un alliage Al-Li 26. L’utilisation de cet alliage a ainsi permis de limiter 

la formation des dendrites mais les performances sont restées modérées en raison de la très 

importante expansion volumique de l’alliage lors de la réaction électrochimique. Une deuxième 

solution proposée par Armand fut la technologie lithium-polymère. Celle-ci consiste en 

l’utilisation d’un électrolyte solide polymère, typiquement le Poly(Oxyde d’Ethylène) (POE) 

bloquant physiquement la formation de ces dendrites 27–30. Toutefois, même si ce type 

d’accumulateurs bénéficie des avantages énergétiques du lithium métallique, il nécessite une 

température de fonctionnement supérieure à 60 °C 31 pour bénéficier de bonnes propriétés de 

conduction ionique. Cette technologie restera néanmoins marginale jusqu’aux années 2000 et 

son emploi dans les véhicules électriques par le groupe Bolloré 32. Une dernière solution au 

problème posé par les dendrites, a été proposée par Murphy et al. 33 et Scrosati et al. 34 à la fin 

des années 1980 et consiste à utiliser un second composé d’insertion en tant qu’électrode 

négative à la place du lithium métal (technologie lithium-ion). Surnommé « Rocking Chair » 

35–39, et apparu dans les années 70 avec la technologie Ni-MH, ce procédé repose sur une 

migration et une insertion réversibles des cations lithium d’une électrode à l’autre de 

l’accumulateur. Cette technologie présente l’avantage de s’affranchir des problèmes de 

croissance dendritique du lithium métallique mais induit une diminution de la force 

électromotrice (f.é.m) de l’accumulateur. Elle est commercialisée en 1991 par Sony 40 puis 

optimisée de manière continue jusqu’à nos jours.  
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Chapitre 1 – II - 1) Principe de fonctionnement de l’accumulateur 

Li-ion  

 

Grandeurs caractéristiques d’un accumulateur Li -ion 

 

Un accumulateur est défini de manière générale par plusieurs grandeurs caractéristiques, 

qui sont :  

- Sa capacité (Q), massique ou volumique, exprimée en mAh.g-1 ou mAh.cm-3, 

correspondant à la quantité d’électricité que la cellule peut stocker/délivrer par unité de 

masse ou volume.  

 

La capacité est définie par la relation suivante :  

𝑄 =  
1

𝑚𝑡
∫ 𝐼(𝑡). 𝑑𝑡

𝑡

0

 

 

Avec I (en ampère) représentant le courant traversant l’accumulateur et t (en heures) la durée 

pendant laquelle le courant circule dans l’accumulateur. 

On peut en déduire le nombre d’électrons insérés dans le matériau selon la relation : 

 

𝑄 =
𝐹. 𝑚

3600. 𝑀
 ∆𝑥 

 

Avec Q la capacité massique spécifique du matériau, F la constante de Faraday (96 485 C.mol-

1), m la masse du matériau en g, M la masse molaire du matériau et Δx le nombre d’électrons 

échangés par mole de matériau. 
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- Son énergie (E), exprimée en Watts Heures (W.h), et plus généralement en Watts Heures 

rapportés à une masse ou un volume (W.h.kg-1 ou W.h.L-1), définie la quantité 

d’électricité que la cellule peut fournir pendant un temps t. 

Elle est donnée par la relation suivante :  

 

𝐸 =  
𝐼

𝑚𝑡
 ∫ 𝑈(𝑡). 𝐼(𝑡). 𝑑𝑡

𝑡

0

 

 

Avec U la différence de potentiel exprimée en Volts. 

 

- Sa puissance, exprimée en Watt (par g ou par cm3) correspond à la capacité que possède 

une cellule à stocker ou délivrer rapidement une quantité d’électricité.  

Elle est donnée par l’expression suivante :  

 

 

𝑃 =  
1

𝑚𝑡𝑡𝑑
 ∫ 𝑈(𝑡). 𝐼(𝑡). 𝑑𝑡 =  

𝑊

𝑡𝑑

𝑡

0

 

 

Autres paramètres importants  

 

D’autres paramètres importants peuvent être définis pour les accumulateurs Li-ion : 

- Le régime de cyclage qui définit la vitesse d’insertion ou désinsertion du lithium dans 

le matériau. Ce régime noté xC correspond à l’insertion ou désinsertion de x lithium en 

une heure dans le matériau. 

- La tenue en capacité de la cellule (ou rétention de capacité) représente le nombre de 

cycles qu’une cellule peut effectuer jusqu’à l’observation d’une perte de plus de 20% 

de sa capacité initiale. Industriellement, des tenues en capacité de l’ordre de 500 cycles 

sont demandées pour des applications de type téléphonie ou bureautique, alors que 

l’application de type véhicule électrique requiert une tenue de 1000 cycles au minimum.  
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- L’efficacité coulombique (EC) qui correspond à la quantité d’électricité restituée par la 

cellule par rapport à la quantité d’électricité qu’elle a reçue.  

Dans le cas d’une demi-pile vs. Li0, cette efficacité coulombique est établie par la 

relation suivante : 

 

 

𝐸𝐶 =  
𝑄 𝑑é𝑙𝑖𝑡ℎ𝑖𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛

𝑄 𝑙𝑖𝑡ℎ𝑖𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛
 

 

L’accumulateur Li-ion fonctionne selon un principe dit « Rocking Chair », les ions 

lithium migrent de l’électrode négative (communément appelée anode) vers l’électrode positive 

(appelée cathode) de manière réversible via un électrolyte organique composé de sels de lithium 

en solution.  

Lors de la décharge de l’accumulateur, celui-ci restaure l’énergie emmagasinée. Les 

électrons migrent de l’anode vers la cathode, pendant que les ions lithium migrent via 

l’électrolyte pour maintenir la neutralité électrique. Lors de la charge, le processus est inversé, 

les électrons migrent donc de la cathode vers l’anode de même que les ions lithium. La Figure 

7 résume le principe de fonctionnement d’un accumulateur Li-ion 30.  

 

 

 

Figure 7: Principe de fonctionnement d’un accumulateur Li-ion30 
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Ce type d’accumulateur est donc composé de trois systèmes :  

- Une électrode positive où se produit une réaction d’oxydoréduction à potentiel élevé. 

- Un séparateur imbibé d’électrolyte qui permet le transfert des ions lithium tout en  

empêchant le contact entre les deux électrodes, ce qui entrainerait un court-circuit.  

- Une électrode négative où a lieu une réaction d’oxydoréduction à bas potentiel. 

 

La Figure 8 représente de manière non exhaustive différents matériaux étudiés comme 

électrodes positives et négatives41. Pour chacun de ces matériaux correspond le couple 

Potentiel/Capacité correspondant, représentant respectivement la valeur du potentiel à laquelle 

le matériau insère/désinsère le lithium et la capacité spécifique massique de ce matériau. La 

tension de sortie d’un accumulateur étant définie par la différence de potentiel entre son 

électrode positive et son électrode négative, il est important d’avoir des potentiels les plus 

élevés possible en cathode et les plus faibles possibles en anode. De nombreux couples redox, 

électrode positive/électrode négative existent et sont issus de 20 années de recherche sur les 

matériaux d’électrodes. 

 

Chapitre 1 – II - 2) L’électrode positive 

 

Dans cette technologie « rocking chair », l’électrode positive qui réagit à haut potentiel 

sert initialement de réservoir de cations lithium. Plusieurs types de matériaux ont 

successivement été étudiés en tant que matériau d’électrode positive, présentant chacun des 

avantages et des inconvénients 42.  
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i) ii) 

  

Figure 8: Potentiel (V vs Li+/Li0) en fonction de la capacité spécifique massique (mAh.g-1) pour différents 

matériaux actifs d’électrode i) positive et ii) négative 43 

 

Parmi les principaux matériaux d’électrode positive, le LiCoO2 (LCO), de structure 

lamellaire, constitue encore de nos jours le matériau majoritaire dans les BLIs 43, de par sa 

grande capacité spécifique massique (140 mAh.g-1), sa faible auto-décharge, son potentiel redox 

élevé (3,9 V vs Li+/Li0) et sa bonne stabilité électrochimique 42,44,45. Il est toutefois de plus en 

plus délaissé à cause de son coût élevé, de sa faible stabilité thermique, de sa faible capacité de 

cyclage à régime rapide ainsi que de sa toxicité 46,47. A ce niveau, il est possible de substituer 

tout ou partie du cobalt par d’autres métaux de transition tels que le nickel ou le manganèse. 

Ainsi LiNiO2 (LNO) présente l’avantage d’être moins couteux, de même que LiMnO2 (LMO), 

bien que ces deux matériaux présentent également des inconvénients 42,48–50. LiMn1,5Ni0,5O4 

(LMNO) possède une capacité théorique de 138 mAh.g-1 et un potentiel de travail de 4,9 V vs 

Li+/Li0. Ce ratio permet une bonne stabilité en cyclage, un bon comportement en régimes élevés 

et des densités d’énergies et de puissance de l’ordre de 20% plus élevées que le LCO 51–54.  

La combinaison du LCO, du LMO et du LNO donne le LiNixMnyCo1-x-yO2 (NMC) 55–

57. Ce NMC regroupe différents composés avec un ratio variable de ces différents éléments ; les 

rapports les plus étudiés étant 5:3:2, 4:4:2, 8:1:1 ou 1:1:1 et tout particulièrement les rapports 

5:3:2 et 1:1:1 42. De récentes optimisations ont permis d’obtenir un matériau présentant une 

capacité réversible de l’ordre de 230 mAh.g-1 et une bonne stabilité même à 50 °C 58. Un autre 

composite, le LiNi0.8Co0.15Al0.05 (NCA) 59–63, permet de bénéficier du dopage de l’aluminium 

et d’augmenter légèrement la stabilité électrochimique.  
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D’autre part, le LiFePO4 (LFP) constitue également un matériau très étudié tout 

particulièrement apprécié en raison de l’abondance naturelle et la non toxicité des éléments le 

constituant 64,65. Il a cependant le désavantage d’avoir un potentiel redox vs Li+/Li0 et une 

capacité relativement faible pour un matériau d’électrode positive (à savoir 3,4 V et 170 mAh.g-

1). Ce faible potentiel permet néanmoins de rester dans le domaine de stabilité électrolytique 

66,67. Il souffre également d’une faible conductivité ionique et électronique, faiblesses qui 

peuvent être compensées par différentes méthodes : une homogénéisation à l’échelle 

nanométrique des particules, un dopage cationique ou également un coating de carbone 68–73. 

Sa densité, est également plus faible que celle des oxydes, ce qui constitue un désavantage en 

terme de densité volumique74.   

 

Chapitre 1 – II - 3) L’électrolyte 

 

L’électrolyte, assurant le transport des cations lithium entre les électrodes positives et 

négatives constitue un composant essentiel d’un accumulateur Li-ion et peut être soit liquide 

(solution de sel de lithium dans un mélange de solvants) soit solide (de type polymère ou 

inorganique). 

 

Idéalement, un électrolyte doit présenter les caractéristiques suivantes : i) être un 

excellent conducteur ionique et isolant électrique pour permettre la conduction des ions lithium 

et éviter l’auto décharge de la cellule, ii) présenter une fenêtre de stabilité électrochimique la 

plus large possible pour être en adéquation avec les matériaux utilisés en tant qu’électrode, iii) 

être inerte chimiquement vis-à-vis des autres composants de l’accumulateur, notamment avec 

les matériaux électroactifs d’électrodes positive et négative, iv) présenter une bonne résistance 

à la température et v) être éco-compatible, c’est-à-dire que son rejet dans l’environnement ne 

provoquera pas de dysfonctionnements significatifs dans l’équilibre écologique. Dans tout 

accumulateur, les électrodes doivent être isolées électriquement l’une de l’autre pour éviter tout 

problème de court-circuit. Dans le cas d’un électrolyte liquide, les deux électrodes sont isolées 

l’une de l’autre par un séparateur imbibé d’électrolyte. Ce séparateur permet la migration du 

lithium d’un pôle à l’autre de l’accumulateur, grâce à ses propriétés telles que de sa nature 

chimique, sa porosité, son épaisseur ou sa perméabilité75. Un électrolyte doit classiquement 
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atteindre des conductivités ioniques de l’ordre de 1 mS.cm-1 à 20 °C. Il est généralement 

composé d’un ou plusieurs sels de lithium, ainsi que de deux espèces organiques ou plus, 

agissant comme des solvants 76.   

 

Les solvants 

 

Les solvants organiques sont privilégiés par rapport à l’eau depuis 1949 en raison de 

leur plus grande fenêtre de stabilité électrochimique 19. Un bon solvant d’électrolyte doit réunir 

les conditions suivantes : i) être capable de dissoudre le ou les sels de lithium en concentration 

suffisamment importante, ii) sa viscosité doit être faible pour pouvoir permettre une circulation 

aisée des ions, iii) être stable sur la fenêtre de potentiel envisagée ainsi qu’au contact des 

différents composants de l’accumulateur (en particulier les parties métalliques, le séparateur 

mais aussi les électrodes positive et négative) et enfin iv) être et rester liquide au cours du 

cyclage, en plus d’être non toxique et de ne pas induire de problèmes de sécurité. Les principales 

espèces servant de solvants ou co-solvants dans les accumulateurs sont le propylène carbonate 

(PC), l’ethylène carbonate (EC), le dimethyl carbonate (DMC), le diéthyl carbonate (DEC) et 

l’éthyl méthyl carbonate (EMC). La Figure 9 présente les formules chimiques de ces composés. 
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Figure 9: Structure du PC, EC, DMC, DEC et EMC. 

 

 

 

Les sels de lithium 

 

Les sels de lithium les plus courants sont LiBF4, LiPF6, LiAsF6, LiClO4 et le lithium 

bis(trifluoromethanesulfonyl)imide (LiTFSI) (Figure 10). Ces sels présentent respectivement 

une conductivité ionique de 4,9 77 ; 10,7 78 ; 11,1 79 ; 8,4 78 et 9,0 79 mS.cm-1, pour une 

concentration à 1 molaire dans un mélange EC/DMC (1:1 en masse) à 25 ° C. D’un point de 

vue conduction ionique, le sel LiAsF6 est donc le plus performant. Cependant aucun de ces sels 

n’est le choix parfait, chacun souffrant de propriétés critiques. En effet LiClO4 contient un ion 

Cl +VII, très réactif vis-à-vis du solvant à haute température ou à haut courant, induisant une 

inflammation ou une explosion de la cellule 80,81.  Ce sel est donc impossible à intégrer dans les 

cellules commerciales. LiAsF6 contient de l’arsenic, fortement toxique aux degrés d’oxydation 

0 et +III. Or des études ont montré que ce sel se décompose à bas potentiel pour former LiF et 

AsF3 82,83. Le LiTFSI, reporté pour la première fois en 1983 84, est présenté comme possédant 

les qualités requises en tant que sel d’électrolyte 85 mais provoque un phénomène de corrosion 
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sur le collecteur de courant en aluminium 86. Or l’aluminium est passivé à haut potentiel ce qui 

le rend résistant électrochimiquement, léger, peu cher et facilement processable et constitue 

ainsi un matériau de choix comme collecteur, très inavantageux à remplacer. LiBF4 possède, 

lui, une conductivité ionique limitée et est thermiquement instable 76. Le sel le plus performant 

est donc le LiPF6, non pas en raison de ses propriétés supérieures mais surtout à cause de son 

rapport bonus/malus supérieur aux autres sels. En effet LiPF6  se décompose en présence de 

traces d’eau pour former LiF et PF5, LiF augmentant la résistivité de la SEI 87,88. Il est également 

moins conducteur que LiAsF6
76, a une constante de dissociation inférieure à LiTFSI 89, une 

mobilité ionique plus faible que LiBF4 89 et une plus faible stabilité chimique que LiClO4 et 

LiTFSI face à l’humidité. Il est cependant le seul à avoir une polyvalence dans l’ensemble des 

propriétés requises, d’où son utilisation. 
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Figure 10 : Structures du LiPF6, LiClO4, LiBF4, LiAsF6 et LiTFSI 
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La SEI « Solid Electrolyte Interphase » 

 

 L’électrolyte (sel de lithium dissout dans un solvant) se décompose partiellement lors du 

cyclage à bas potentiel (potentiel inférieur à 0,8 V vs Li+/Li0 ) 76,90 au contact de l’électrode 

négative et va former un film de surface appelé Solid Electrolyte Interphase (SEI) 91,92. Cette 

SEI a été observée pour la première fois par Peled en 1979 en mettant en contact des alcalins 

ou des alcalino-terreux avec des électrolytes organiques 90. Ce film se doit d’être isolant 

électriquement pour servir de barrière aux électrons mais suffisamment fin pour rester 

perméable aux cations et permettre une circulation correcte du lithium lors des réactions de 

lithiation/délithiation du matériau actif de l’anode 93–95. Ce produit de décomposition doit 

pouvoir résister aux variations de volume de l’électrode induit par l’expansion volumique du 

matériau et ne pas se briser 76,96. Si la SEI n’est pas stable, la surface de l’électrode redevient 

exposée et la réduction de l’électrolyte recommence à chaque nouveau cycle, engendrant une 

consommation de lithium accrue, une augmentation de l’épaisseur de la SEI et l’augmentation 

de son impédance, entrainant une perte de capacité 76,90,96,97. Une SEI stable est ainsi 

indispensable pour bénéficier d’un cyclage électrochimique réversible sans pertes causées par 

la reformation continuelle de cette SEI. Les mécanismes de formation de cette couche sont très 

complexes, la composition et la résistivité étant dépendantes non seulement du matériau 

d’électrode 96,98,99 , de la nature de l’électrolyte (solvants et sels) 96,100–102 mais aussi du régime 

et de la température de cyclage 96,103–107. Le produit de décomposition est usuellement ordonné 

en une couche interne de composés inorganiques (Li2O, Li2CO3, LiF) et en une couche externe 

de composés organiques (polyoléfines, semi-carbonates) 102,108,109. Sa caractérisation reste 

complexe de par son instabilité vis-à-vis de l’oxygène et de l’eau. Son étude a toutefois été 

réalisée par différentes méthodes telles que :  XPS 97,109–113, FTIR 114–116,RMN 117, Raman 118, 

MEB 119, AFM 120–122.  

Il faut noter que les propriétés physicochimiques de cette SEI peuvent être améliorées en 

utilisant des additifs qui sont présentés au paragraphe suivant. 
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Les additifs 

 

Le rôle d’un additif est de former une couche de passivation en surface de l’électrode qui 

soit plus stable mécaniquement, thermiquement et électrochimiquement que les solvants de 

l’électrolyte. Il doit donc avoir une fenêtre de stabilité électrochimique plus étroite que 

l’électrolyte pour lui permettre de se décomposer avant celui-ci 124–127. Les plus connus sont le 

vinylène carbonate (VC) 128 et le fluoro ethylène carbonate (FEC) 129 mais d’autres composés, 

contenant par exemples des fonctions maleimide, vinylène, halogénées ou azotées ont aussi été 

envisagés 124. L’utilisation du FEC comme produit améliorant la durée de vie des cellules 

électrochimiques a été décrite par McMillan et al. en 1995 130,131. Dans le cas d’anodes à base 

de silicium, le FEC est généralement employé en tant que co-solvant 123. Il permet en effet de 

remplacer les liaisons Si-C et Si-O formées lors de la création de la SEI sans additifs, par des 

liaisons Si-F ou Li-F beaucoup plus stables. Un mécanisme possible de dégradation du FEC est 

décrit dans le Schéma 1. L’influence de la quantité de FEC dans l’électrolyte a été déterminée 

par Borde et al. en 2014. Cet auteur démontre dans le cadre de son étude que le FEC présente 

des propriétés bénéfiques à la cellule jusqu’à un certain seuil. En effet, lorsqu’il est présent en 

quantité supérieure à 10 % en masse, la formation de LiF induite par le FEC est consommatrice 

d’une quantité de lithium telle qu’elle provoque une augmentation conséquente de la capacité 

irréversible 132.  

 

Schéma 1 : Mécanisme réactionnel supposé de la dégradation du FEC 123. 
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Le VC est quant à lui considéré actuellement comme l’additif le plus efficace pour 

augmenter la durée de vie des électrodes à base de graphite 133–135. Il se réduit pour donner les 

produits décrits dans la Figure 11 par réduction de la double liaison et vient recouvrir la surface 

du matériau actif en formant des polycarbonates 135, empêchant ainsi la décomposition 

ultérieure de l’électrolyte. Plusieurs études ont essayé de comparer l’efficacité relative du FEC 

par rapport au VC, les résultats obtenus manquent malheureusement de cohérence et il est 

difficile d’en tirer une conclusion claire. Dalavi et al. montrent dans leur étude que 5 % 

massiques de VC conduisent à de meilleures performances électrochimiques que 3 % massiques 

de FEC. D’un autre côté, lorsque la quantité de FEC est supérieure à 10-15 % massiques, la 

résistivité de la SEI est inférieure à celle formée par un ajout de 3-6 % de VC 136. Les produits 

de décomposition du VC et du FEC sont stables thermiquement. Il est intéressant de noter que 

cela permet un travail de la cellule à plus haute température. De plus, la décomposition 

thermique de ces pseudo-SEI provoque la formation d’une seconde couche protectrice qui 

limite les risques d’emballement thermique 137.  

 

 

Figure 11 : Produits de réduction du VC 138 
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Chapitre 1 – II - 4) L’électrode négative  

 

Les matériaux d’électrodes négatives se répartissent en 3 catégories selon le mécanisme 

électrochimique mis en jeu, à savoir insertion, alliage et conversion (Figure 12) : 

 

- Les matériaux d’insertion peuvent insérer des atomes de lithium dans différents sites 

vacants de la structure cristallographique. Le composé d’insertion le plus connu et 

étudié reste le graphite (Gr) 139, matériau historique d'électrode négative. Le mécanisme 

de lithiation correspondant a été très étudié 140–147. Son potentiel de travail de 0,09 V vs 

Li+/Li0 et sa capacité de 372 mAh.g-1 en font un matériau de choix. Il est en effet un 

excellent conducteur électrique, peu toxique, très stable chimiquement et subit une 

faible expansion volumique lors de sa lithiation mais son faible potentiel de travail peut 

cependant l’exposer à des risques de formation de dendrites. De plus, sa synthèse 

s’effectue à très haute température, ce qui en fait un matériau coûteux. Une 

augmentation de la capacité a pu être obtenue grâce aux travaux de Dahn et al. 148 sur 

la pyrolyse de molécules organiques, mais également grâce au broyage mécanique du 

matériau 149. L’utilisation de nanotubes induit des pertes de performances 

électrochimiques malgré une amélioration de la conductivité ionique 150,151. 

Li4Ti5O12 (LTO) est également un composé d’insertion très étudié 152. Il est caractérisé 

par un potentiel de travail très haut pour une négative (1,5 V vs Li+/Li0), ce qui supprime 

les risques liés à la formation de dendrites. Il possède une capacité modeste de 175 

mAh.g-1 mais une très faible expansion volumique 153 et une stabilité très élevée même 

à très haut régime 154 qui en font un excellent candidat pour une application en 

puissance.  

 

- Les matériaux d’alliage mettent en jeu une réaction chimique entre le lithium et le semi-

métal décrite par Dey dès 1970 155 (Figure 13) . Ces matériaux (Si, Sn, Sb, …) réagissent 

à bas potentiel (0,4 V (Si) ≤ U ≤ 0,9 V (Sb) vs Li+/Li0) et présentent des capacités très 

élevées. Les premiers alliages étudiés sont des matériaux tels que LiGa 156, LiSb 157–159, 

LiSn 160, LiAl 161,162, LiBi 163,164 ou LiSi 165–169. Dey rapporte cependant des problèmes 

de décohésion d’électrodes en 1971 avec des matériaux tels que Sn ou Al 170,171. Ce 

phénomène est dû à l’expansion volumique très forte du semi-métal lors de la lithiation. 
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L’expansion volumique  est estimée à 95 % pour LiAl 172, 240 % pour Li15Ge4 
173,174, 

280 % pour Li15Si4 
175 et 360 % pour Li4,4Sn 176,177, là où le graphite voit son volume 

n’augmenter que d’environ 10 % 178. Ceci induit le mouvement des particules de 

l’électrode 170 et le craquement de la SEI 179–182, comme décrit précédemment, entraînant 

une perte de capacité 183. 

 

 

 

 

 
 

i) 

 

ii) 

 

 

Figure 12 : Types de réaction électrochimiques entre les matériaux d’électrodes négatives et le lithium, adapté 

d’après la référence 184 

Figure 13 : Réactions électrochimiques prenant place dans les 

matériaux i) d’alliage, ii) de conversion. 
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- Les matériaux de conversion mettent en jeu une réaction chimique entre le lithium et un 

élément post-transitionnel (X), la réaction étant décrite dans la Figure 12 (M= métal et 

X= F, O, S, N, P ou H). La réaction de conversion conduit à la formation d’un sel de 

lithium ainsi que des nanoparticules métalliques. Les premiers matériaux étudiés étaient 

à base de vanadium de type LixMVO4 avec M = Ni, Co, Zn, Cu et proposaient des 

capacités jusqu’à 600 mAh.g-1 pour LiNiVO4 
184,185. D’autres éléments ont été testés en 

remplacement du vanadium, comme les oxydes (CoO, CuO, FeO, Fe2O3, NiO) 186–191, 

les phosphures 192,193, les nitrures 194,195, les hydrures 196, les sulfures 197,198 ou les 

fluorures 199,200. Tous ces matériaux présentent des capacités intéressantes pour des 

potentiels variables (entre 2 et 3.5V pour les fluorures et entre 0 et 1V pour les hydrures), 

mais une perte de capacité réversible importante au premier cycle ainsi qu’une 

polarisation importante (par exemple 0.8V pour CoO)  201. 

 

Nous allons maintenant détailler le cas du silicium, matériau envisagé dans cette étude. 

 

Cas du silicium 

 

Le silicium est un matériau d’alliage, bénéficiant et souffrant des mêmes 

caractéristiques que tous les éléments M décrits précédemment. Il est capable de former 

plusieurs phases avec le lithium, comme décrit dans le diagramme de phase Figure 14. Sa 

cristallinité évolue au fur et à mesure de l’insertion du lithium et donc des changements de 

phases. Ainsi, le silicium métallique cristallin est transformé en phases lithiées LixSi 

intermédiaires amorphes jusqu’à atteindre les phases cristallines Li15Si4 et Li22Si5. La phase 

Li22Si5 permet d’obtenir des capacités de l’ordre de 4200 mAh.g-1, celle-ci n’est toutefois pas 

atteinte dans les conditions de cyclage classiques utilisées au laboratoire (décharge jusqu’à 0 V 

vs Li+/Li0, 20 °C). La capacité exploitable dans ces conditions usuelles provient de la phase 

Li15Si4, atteinte à un potentiel inférieur à 50 mV 202, et qui équivaut à 3579 mAh.g-1, ce qui reste 

environ 10 fois la capacité du graphite (372 mAh.g-1). La phase Li15Si4 a été mise en évidence 

par de nombreuses méthodes, telles que le MET 196,197, EELS 205, RMN 206, DRX 175,202 et 

Raman 207. La formation de cette phase est cependant dépendante de plusieurs paramètres, 
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notamment le régime de cyclage 208, qui doit être suffisamment lent, la nature du liant polymère 

209 ou encore l’épaisseur de l’électrode 175. 

Le silicium est de plus le deuxième élément le plus abondant sur Terre 210, sa grande abondance 

et sa forte capacité en font donc un matériau très intéressant. Son potentiel de travail se situe 

autour de 0,4 V vs Li+/Li0, ce qui, bien que plus élevé que celui du graphite, permet de 

développer une cellule avec une tension de sortie adéquate 211–213 lorsqu’il est couplé à un 

matériau d’électrode positive.  

 

Cependant, comme tout matériau d’alliage, le silicium subit une expansion volumique 

conséquente lors de sa lithiation, de l’ordre de 280 % 175. Cette variation de volume induit une 

perte de contact des différents composants de l’électrode 214, un craquement de la SEI 215,216 qui 

se forme à nouveau à chaque cycle sur la surface formée et forme une couche ioniquement 

isolante 216–218 et enfin une pulvérisation de l’électrode 214,219,220. Plusieurs solutions ont été 

envisagées pour gérer ces phénomènes. Des groupes ont ainsi cherché à optimiser le silicium 

pour limiter ces phénomènes et le rendre commercialisable pour les accumulateurs Li-ion.  

Différentes morphologies de silicium ont également été investiguées, telles que les nanofils, 

développés pour la première fois par Chan en 2008 221. Cette mise en forme a ensuite été 

améliorée 222 jusqu’à atteindre des capacités de 3150 mAh.g-1 pendant 100 cycles à un régime 

de 2100 mA.g-1 et du LP30 en tant qu’électrolyte 223. Cette dernière étude a conduit Park en 

2009 à développer des nanotubes enrobés par du carbone 224 . D’autres mises en forme ont été 

étudiées, comme des couches minces, qui permettent d’atteindre 1000 cycles avec une capacité 

de 2000 mAh.g-1 225. Cette technologie impose cependant des tailles d’électrodes et des 

grammages de silicium  (quantité de silicium actif au sein de l’électrode) très faibles, les rendant 

non commercialisables pour des utilisations classiques 226. La technologie des couches minces 

est cependant utilisée dans les micro-batteries qui se sont récemment développées grâce à la 

miniaturisation des systèmes nomades 227,228. Des enrobages de carbone ont également été 

réalisés sur des nanoparticules de silicium 229. Il est également intéressant de souligner les 

travaux de Zhu et al. 218 ainsi que de Liu et al. 230 qui ont réalisé un enrobage de carbone sur du 

silicium nanométrique en ménageant un espace entre les deux matériaux, capable de contenir 

l’expansion volumique du silicium lors de la lithiation. Ces travaux permettent d’obtenir 

respectivement 1160 mAh.g-1 pendant 1000 cycles à un régime de 635 mA.g-1 et 600 mAh.g-1 

pendant 150 cycles à un régime très élevé de 4 A.g-1. Une proposition d’amélioration a été 

apportée avec la formation de composites métal-silicium. Le silicium ayant une faible 
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conductivité ionique (DLi+ = 10-13 cm2.s-1) 231 et électronique (6.7x10-4 S.cm-1) 232, l’association 

avec un métal permet d’obtenir un matériau à conductivité électronique améliorée. Ainsi des 

alliages à base de silicium et de métaux tels que l’argent, le magnésium, le cobalt, l’aluminium, 

le cuivre, le titane ou l’étain ont été testés 172,232–237. Des composites silicium-carbone ont 

également été développés dans le but d’améliorer la conductivité électronique globale, en 

particulier avec le graphite qui sera décrit plus loin dans ce chapitre.  

  Une autre solution pour gérer cette expansion volumique qui repose sur l’utilisation de 

liants polymères permettant d’accommoder la variation volumique du silicium, sera également 

décrite ci-après.  

 

Plusieurs solutions ont donc été mises en avant pour augmenter la cyclabilité 

d’électrodes à base de silicium. Une première solution a été l’utilisation de silicium 

nanométrique plutôt que de silicium micrométrique. Le silicium nanométrique présente 

 

 

Figure 14 : Diagramme de phase Li-Si 238 
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l'avantage de ne pas subir de pulvérisation lorsque les particules mesurent moins de  150 nm 

238–241, il est toutefois très cher à produire, difficile à obtenir 242–246 et n’est donc disponible 

qu’en petites quantités 247,248. A l’inverse, le silicium micrométrique présente, lui, l’avantage 

d’être peu cher et commercialement disponible en grande quantité 249,250. Sa densité d’énergie 

est également supérieure. Gauthier et al.251  ont ainsi mis en place un protocole de broyage du 

silicium micrométrique pendant 20 h au broyeur SPEX sous argon. Le silicium commercial 

micrométrique caractérisé par une distribution en taille autour de 2 µm avec une médiane à 1,8 

µm et une surface spécifique de 6 m²/g donne une fois broyé des agglomérats et une distribution 

en taille inhomogène avec deux populations autour de 2-3 µm et 10-20 µm. Sa médiane s’établit 

à 10,8 µm et sa surface spécifique est augmentée jusqu’à une valeur de 12 m²/g. Ce broyage 

sous argon très énergétique permet également de diminuer le taux d’oxydes de surface du 

silicium. Ce phénomène a déjà été observé dans le cas du MgO 252. Il permet de plus de modifier 

la structure du silicium : ce silicium micrométrique broyé présente en effet une nano 

structuration avec des cristallites ayant une taille estimée à 10 nm. Ce procédé a été réalisé sur 

deux échantillons de silicium micrométriques différents, de tailles différentes, les observations 

effectuées sont dans les deux cas les même. La morphologie finale n’est donc pas dépendante 

du silicium original. De façon intéressante, cette nano-structuration permet au silicium de 

bénéficier des avantages du silicium nanométrique tout en restant micrométrique. En effet, le 

cyclage galvanostatique met en évidence une différence entre les deux tailles de silicium : une 

taille micrométrique de l’ordre de 1-2 µm induit des plateaux de potentiel très bien définis sur 

la courbe galvanostatique en charge et en décharge253–255, avec un pic en dérivée à 0,45 V en 

charge très intense qui correspond à la formation de la phase Li15Si4. Une taille nanométrique 

va, elle, produire une courbe galvanostatique beaucoup plus lissée 256, la diminution du potentiel 

étant continue tout au long des décharges/charges 257–261. 

L’explication avancée est que la nano-structuration produit des cristallites qui agissent 

comme du silicium nanométrique. Les interfaces amorphes, ou joints de grains, sont donc plus 

nombreuses (Figure 15) et améliorent la diffusion du lithium dans le matériau 262,263. La 

caractérisation électrochimique montre une rétention de capacité à 50 cycles de 550 mAh/g 

pour le silicium micrométrique contre 1370 mAh/g pour le silicium micrométrique broyé. Cette 

nano structuration est conservée tout au long du cyclage et impacte moins la formation de la 

SEI. Le Tableau 3 compare les rétentions de capacité d’une cellule à base de silicium 

micrométrique broyé et d’une cellule à base de silicium nanométrique, supposément plus 

efficace. Gauthier et al.264 démontrent ensuite que le même traitement peut être appliqué à des 
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wafers de silicium venant de semi-conducteurs ou de cellules photovoltaïques. Les 

performances électrochimiques de ce silicium broyé selon la même méthode sont identiques.  

 

 

 

 

 

Figure 15 : Nano-structuration du silicium micrométrique broyé 251 

 

 

Tableau 3 : Comparaison des rétentions de capacité des cellules avec du silicium nanométrique et du silicium 

micrométrique broyé. 

 Silicium Nanométrique Silicium Micrométrique broyé 

Décharge limitée à 1200 

mAh/g 

650 cycles 265 900 cycles 

Décharge totale 1000 mAh/g à 300 cycles 1600 mAh/g à 600 cycles 

 

 

Cas du composite silicium-graphite 

 

Le principe de réalisation d’un composite silicium-graphite repose sur la combinaison 

des propriétés des deux matériaux, à savoir l’excellente stabilité électrochimique et la faible 

expansion volumique lors du cyclage du graphite ainsi que ses propriétés de conduction 

électronique, associées à la très grande capacité du silicium. Un mélange composite Cgr/Si riche 

en graphite permet donc de conserver tous les avantages de ce dernier. Le composite bénéficie 

d’une augmentation de sa capacité grâce à l’apport du silicium qui est présent en trop faible 

quantité pour que son expansion volumique dégrade l’électrode. Des études combinant ces deux 

matériaux ont été menées en faisant varier la proportion et la taille du silicium (micro ou nano) 

ainsi que le mode de mélange des matériaux (broyage à la main ou au broyeur à billes) 266–269. 
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Elles mettent à nouveau en évidence la meilleure cyclabilité d’un silicium nanométrique. La 

provenance du graphite a également été étudiée, entre le graphite commercial ou synthétisé via 

une pyrolyse de différents polymères, tels que le PolyStyrène (PS) 270, l’alcool polyvinylique 

(PVA) 271 ou le Polychlorure de vinyle (PVC) 272,273. Une autre méthode de préparation du 

composite a été étudiée, la CVD (Chemical Vapor Deposition, dépôt chimique en phase vapeur) 

274,275. Cette technique permet, dans le cas d’un rapport massique de 20:80 (Si:Gr), de conserver 

1000 mAh.g-1 à 100 cycles, avec une première capacité réversible de 1350 mAh.g-1 à un régime 

de 74 mA.g-1 274. Enfin, Dimov et al. en 2004 276 réutilisent le constat de Jung publié en 2003 

277 selon lequel une limitation de la fenêtre de potentiel lors du cyclage des cellules permet de 

contrôler le nombre de lithium insérés dans le matériau, la capacité fournie par ce matériau ainsi 

que son expansion volumique. Dimov et al. limitent donc la capacité des cellules d’un 

composite 30:70 (Si:Gr) à 500 mAh.g-1, 700 mAh.g-1 et 900 mAh.g-1 pour lesquelles 

respectivement 100 cycles, 50 cycles et 30 cycles sont atteints 276 avant que la capacité ne chute.  

 

Cas du TiSnSb 

 

TiSnSb est un matériau de conversion puisque lors de la charge le titane est réinvesti 

dans la réaction de délithiation pour former un composé proche de la composition de matériau 

de départ, comme décrit dans la Figure 16 :  

 

 

 

Il est décrit pour la première fois par Malaman et Steinmetz en 1979 278 comme un 

ternaire avec une structure binaire de type CuMg2 (groupe d’espace Fddd No.70). Dashjav et 

Kleinke ont étudié à nouveau ce matériau en 2003 en décrivant sa synthèse et ses 

caractérisations 279. Il est ensuite repris par le groupe de Monconduit et al. pour être étudié en 

tant que matériau d’électrode négative d’accumulateur au lithium à partir de 2011 280. Ce 

matériau permet de maintenir une capacité proche de la capacité théorique (580 mAh.g-1) 

pendant des centaines de cycles, à des régimes élevés (jusqu’à 4C, soit environ 350 mA.g-1). 

Figure 16 : Réaction électrochimique du TiSnSb. 



Chapitre 1 

 42 

Toutefois, comme tout matériau de conversion ou d’alliage, il souffre d’une expansion 

volumique importante. En effet, l’alliage SnSb subit une expansion de l’ordre de 137% 281, le 

rôle du titane ayant, lui, longtemps été débattu. Des études montrent que celui-ci a une influence 

sur le mécanisme puisque ce dernier est un mécanisme de conversion alors que pour SnSb, il 

s’agit d’un mécanisme d’alliage qui se met en place. Dans les deux cas, le matériau reformé en 

charge est proche du matériau initial  282,283. Le titane a donc un rôle important dans les 

mécanismes et performances de TiSnSb, en étant confiné dans l’alliage lithié formé, en aidant 

probablement à maintenir la cohésion de la matière active et en accommodant l’expansion 

volumique  280,284. Le matériau bénéficie alors d'une meilleure capacité de cyclage et d’une 

meilleure résistance aux régimes de cyclage élevés. La Figure 17 présente le schéma réactionnel 

proposé pour la lithiation/délithiation d’une électrode à base de TiSnSb, en comparaison avec 

celle d’une électrode composite préparée à partir de poudres micrométriques de Ti, Sn et Sb 

(formulation d’électrode à base de CMC identique dans les deux cas). TiSnSb permet d’obtenir 

un cyclage bien plus stable que celui de l’électrode composite Ti/Sn/Sb, et ce avec une 

excellente efficacité coulombique pendant plusieurs centaines de cycles à 4C 285. Le 

remplacement du titane par du niobium (NbSnSb) permet également d’obtenir une bonne 

stabilité de la capacité sur de nombreux cycles électrochimiques 284,286.  

 

Figure 17 : Proposition de mécanisme électrochimique i) du composite Ti,Sn,Sb à gauche et ii) du matériau 

TiSnSb à droite. Les morphologies et performances sont directement liées aux interfaces des éléments 283 
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CHAPITRE 1 - III : Liants polymères pour électrodes 

négatives à base de silicium 

 

Chapitre 1 – III - 1) Structure et Interactions de l’électrode 

 

La préparation habituelle à l’échelle d’un laboratoire d’une électrode négative consiste 

à broyer le matériau actif (MA), le carbone additif conducteur (C) ainsi que le liant polymère 

(LP) dans un broyeur à billes en présence d’un solvant organique ou aqueux. L’encre obtenue 

est ensuite enduite sur un collecteur de courant, usuellement en cuivre car l’aluminium forme 

des alliages lithiés à bas potentiels, puis séchée. Le film d’électrode est généralement calandré 

pour atteindre environ 40 % de porosité de manière à : i) maximiser la densité d’énergie, et ii) 

optimiser les contacts et interactions entre les différents constituants de l’électrode pour 

permettre un cyclage à haut régime et une bonne stabilité 287. Au sein de l’encre, le liant, la 

matière active et le carbone conducteur forment un réseau 3D grâce à l’adsorption du liant sur 

les autres particules. Ce réseau perdure une fois l’électrode séchée grâce aux ponts et 

interactions formés par le liant lors du séchage. Cette adsorption du liant dépend de plusieurs 

paramètres tels que la structure du polymère, les propriétés du solvant ou la surface des 

particules 288–291. L’étude de ces interactions a permis une nette amélioration de la 

compréhension de l’électrode et de ses performances 292–295. Le liant polymère étant non 

électro-actif (masse morte) dans l’électrode, l’optimisation de la densité d’énergie vise à limiter 

la quantité de liant nécessaire pour maintenir une bonne cohésion. Le choix du liant, la 

connaissance de ses propriétés et de ses effets sont donc primordiaux pour obtenir une bonne 

durée de vie de la batterie.  

 

Rôle du liant 

 

Le liant a avant tout pour but de maintenir une cohésion mécanique de la matière active 

avec le carbone additif mais aussi avec le collecteur de courant tout au long des processus de 

lithiation et délithiation du matériau actif 242,296,297. Or dans le cas d’une électrode à base de 

silicium ou de TiSnSb, la matière active subit une forte expansion volumique. Un liant adapté 
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doit donc pouvoir accommoder cette expansion volumique et interagir fortement avec ces trois 

éléments (MA, C et collecteur) pour maintenir l’intégrité de l’électrode. Pour cela, le liant 298 

et le carbone 299 doivent être répartis de manière homogène au sein de l’électrode. La formation 

d’un réseau est en effet la condition pour obtenir une tenue de l’électrode correcte (Figure 18, 

i)). Une répartition homogène du liant mais une adsorption sur un nombre limité de particules, 

formant des réseaux ponctuels, (Figure 18, ii)) ne permet pas de conserver un réseau électrique 

efficace. En effet, les particules non liées vont se détacher de l’électrode et induire une perte de 

capacité rapide et irréversible 253,300. Dans le cas d’une répartition inhomogène du carbone 

additif, la capacité de la cellule sera fortement diminuée et un phénomène de compensation par 

sur-sollicitation de certaines particules de silicium interviendra. Ce phénomène provoquera une 

dégradation plus rapide de ces particules. La dispersion des matériaux est conditionnée par 

plusieurs paramètres tels que le mode de broyage 298,301,302, le grammage294, les interactions 

entre particules, le mode de séchage, ou encore les propriétés physiques des matériaux. Ainsi 

des paramètres comme la taille des particules, leur surface spécifique, la modification de leurs 

propriétés en présence d’un solvant ou leur densité 303 interviennent également dans 

l’homogénéité de l’encre. L’influence de chacun de ces paramètres sera détaillée au cours de 

ce chapitre.  

 

 

 

De nombreux types de liants polymères ont été étudiés ces dernières années, quelques 

études particulièrement pertinentes ont permis de déterminer les paramètres clés permettant de 

se rapprocher du liant idéal, en allant de la structure du liant lui-même jusqu’aux interactions 

 

 

Figure 18 : Différentes répartitions possibles du liant polymère au sein de l’électrode 304 
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que celui-ci doit avoir avec la matière active. Sauf information contraire, l’ensemble des études 

présentées ci-dessous sont effectuées sur du silicium en tant que matière active.   

 

 

Propriétés physiques du liant polymère :  

 

 La capacité d’élongation ainsi que la résistance mécanique au stress avant rupture 

constituent deux paramètres importants d’un liant polymère. Ainsi le polyfluorure de vinylidène 

(PVDF) (Figure 19), liant historique d’électrode négative au graphite, a une capacité 

d’élongation de 50 %305, là où la carboxymethylcellulose (CMC) et l’acide poly(acrylique) 

(PAA)  n’ont une capacité d’élongation que respectivement de 27 %306 et à peine quelques 

pourcents. Ces même matériaux ont une résistance au stress mécanique différente : 90 MPa 

pour le PAA307, 37 MPa pour le PVDF305 et 30 MPa pour la CMC306. Or, en comparant les 

propriétés de ces différents polymères comme liants d’anodes à base de silicium 

d’accumulateurs Li-ion, il apparait que le PVDF est très nettement inférieur au PAA et à la 

CMC 308. Ainsi il apparait qu’un polymère plus rigide donnerait de meilleures performances 

électrochimique à une électrode composite 242,309. C’est le cas notamment de la CMC qui 

bénéficie d’une conformation étendue permettant une augmentation du nombre d’interactions 

avec le silicium et le carbone additif  310.  

Cependant, un raisonnement purement lié aux propriétés physiques du polymère ne 

tenant pas compte des interactions possibles de celui-ci avec le matériau actif et le carbone 

conducteur doit être considéré avec prudence. D’autre part, le liant polymère doit être insoluble 

dans l’électrolyte pour éviter son départ de l’électrode vers l’électrolyte et la perte de propriétés 

de l’électrode composite. Il doit de plus avoir une grande stabilité électrochimique vis-à-vis du 

lithium, de ses sels et de l’électrolyte pour ne pas être dégradé lors du cyclage électrochimique. 

La modification de ses propriétés en présence de l’électrolyte, dépendante de sa polarité 311, est 

également cruciale. En effet des paramètres tels que son élasticité ou sa résistance à la 

déformation d’un liant peuvent être drastiquement modifiés s’il adsorbe une grande quantité du 

solvant électrolytique. C’est le cas du PVDF, qui voit son volume augmenter d’environ 20 % 

lorsqu’il est au contact de vapeur de DEC, ce qui dégrade fortement son élasticité et sa 

résistance à la déformation 308. Le PAA et la CMC ne sont eux que peu modifiés en présence 

de solvants d’électrolyte et leurs propriétés demeurent inchangées 308. Le polymère doit donc 
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être caractérisé sec mais également en présence de solvants pour prévoir un éventuel 

changement dans ses caractéristiques 242,308.   

 

Les fonctions chimiques des polymères  

 

Les fonctions chimiques portées par les polymères conditionnent leurs propriétés. Ainsi, 

un polymère conjugué peut apporter une amélioration de la conduction électronique 292.  Un 

polymère comportant des fonctions hydroxy, carboxy, éther ou amine peut, lui, apporter une 

conductivité ionique supplémentaire au composite 292. Ce type de polymère agit de plus comme 

une pré-SEI 312–315 et en tant qu’agents stabilisateurs entre la SEI et la surface du matériau actif 

316.  Le matériau actif est ainsi moins exposé à l’électrolyte et sera moins sujet à réduire 

l’électrolyte à bas potentiel, ce qui limitera les pertes irréversibles au premier cycle.  Dans une 

optique de mime de la SEI, les polymères conducteurs ioniques purs seraient à privilégier, les 

conducteurs électriques ne favorisant pas le rôle de cette couche de passivation. Le rôle crucial 

de la SEI est en effet de permettre au cation lithium de traverser cette barrière physique sans 

impacter sa cinétique d’insertion/désinsertion 287 tout en isolant l’électrode électriquement pour 

éviter l’auto-décharge. 292,317   

 

 

 

 Figure 19 : Structures du i) polyfluorure de vinylidène (PVDF), ii) de la carboxyméthylcellulose (CMC), iii) de 

l’acide poly(acrylique) (PAA). 
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Interactions liant – matière active 

 

Les interactions LP-MA sont le principal facteur d’efficacité d’un liant polymère. Ces 

interactions se divisent en trois types, selon leur force relative : les liaisons faibles de type Van 

Der Waals, comme les interactions ion-dipôle, les liaisons fortes de type liaisons hydrogènes et 

les liaisons covalentes, encore plus fortes. Ces interactions sont induites par les fonctions 

portées par le liant 318,319 . Ainsi le PVDF ne peut engager que des liaisons faibles 320–322  

contrairement à la CMC 309,323 et le PAA 308,324, par exemple, qui bénéficient de liaisons 

hydrogènes via la présence de fonctions hydroxyle et acide carboxylique 304. Ces groupements 

hydroxyles, acides caboxyliques ou encore dérivés aminés 247,296,325, interagissent avec la 

surface du silicium composée de silanols SiOH 296,310,318,326–328. Ces différentes interactions sont 

schématisées dans la Figure 20.  

 

Il apparait que les liaisons faibles de Van Der Waals sont trop faibles et ne peuvent être 

à l’origine du maintien d’une bonne cohésion et d’une bonne conductivité électrique. Cela 

entraine une déconnexion des particules au sein de l’électrode composite suivie d’une perte de 

capacité irréversible 320–322. La dissociation de ces interactions est aisée, tout comme sa 

reformation, qui se fait de manière réversible. L’utilisation de polymères n’utilisant que ce type 

d’interactions pour des électrodes à base de silicium a vite été abandonnée à cause des trop 

faibles énergies de liaisons engagées.  

 Les liaisons fortes ont une constante de dissociation plus élevée, leur recombinaison est 

toutefois également possible, ce phénomène étant également réversible 329–332. Ce phénomène 

de recombinaison, appelé auto-réparation, combine les liaisons hydrogènes et les interactions 

ion-dipôle 296 et permet à un polymère ayant une mobilité moléculaire suffisante de retrouver 

son intégrité après une éventuelle dégradation mécanique (Figure 21) 249.  
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Les liaisons covalentes sont les plus stables, leur rupture nécessite donc une déformation 

intense 326,333. Ce type de liaison ne bénéficie cependant pas de réversibilité, une fois rompue, 

la liaison est perdue.  

 

 

 

 

Plusieurs équipes ont ainsi essayé de comparer l’efficacité d’un type d’interactions par 

rapport à un autre 292,293,320–322,327,329,334. Une étude systématique a été mise en place avec un 

polymère modulable composé de blocs possédant diverses propriétés telles que la rigidité (motif 

 

  

 

 

Figure 20 : Représentation de la force et la réversibilité des liaisons i) de Van der Waals, ii) 

de coordination, iii) covalentes 337 

Figure 21 : Processus d'auto-réparation due à un polymère 

auto-réparant 250 
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noté S), la flexibilité (motif noté M), un caractère auto-réparant (motif noté C) ou une capacité 

de réticulation (motif noté K) 329.  En faisant varier les proportions d’un bloc par rapport aux 

autres, Kwon et al. ont pu tirer plusieurs conclusions. Pour deux polymères réticulés de la même 

manière, une rigidité plus élevée n’apporte que peu d’améliorations alors qu’une flexibilité plus 

élevée diminue les capacités de rétention électrochimique. La supériorité du facteur auto-

réparant par rapport aux liaisons covalentes a été mise en évidence par la comparaison entre le 

polymère noté C100 (composé à 100 % du monomère C) ne comprenant que le motif auto-

réparant via des liaisons ioniques et le polymère noté K100 (composé à 100 % du monomère 

K) ne comprenant que le motif permettant la réticulation via des liaisons covalentes (Figure 

22). En effet dans les mêmes conditions de cyclage, le polymère auto-réparant (C100) bénéficie 

de bonnes capacités de rétentions à 500 cycles alors que le polymère réticulé (K100) et le PVDF 

atteignent une capacité nulle à respectivement 300 et 20 cycles.   

Cette étude de Kwon et al. est en accord avec celles de Munao et al. 334 et Beattie et 

al.335 qui concluaient que des liaisons hydrogènes sont préférables à des liaisons covalentes 

pour la CMC.  

 

 

 

 

 

Figure 22 : Etude de l’influence de l’auto-réparation (C100) par rapport à la réticulation (K100) et 

aux interactions faibles (PVDF) 332 
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Ces conclusions sont toutefois en contradiction avec les travaux de Hochgatterer et al. 

327 qui comparent la CMC-Na, l’hydroxyéthylcellulose et la cyanoethylcellulose en utilisant un 

composite silicium-graphite comme matière active. Cette étude met en avant les meilleures 

capacités de rétention de la CMC-Na par rapport aux deux autres types de celluloses et démontre 

la formation de liaisons esters entre le liant et la surface du silicium par condensation des acides 

carboxyliques sur les silanols de surface lors de l’étape de séchage de l’électrode (Figure 23). 

Cette étude démontre donc que les liaisons covalentes sont également bénéfiques à la 

stabilisation de l’électrode au cours du cyclage.  Cette étude met également en évidence le fait 

que les fonctions carboxyliques participent grandement à l’établissement de liaisons 

hydrogènes 243,296,336 puisque l’hydroxyethylcellulose, qui est la version décarboxylée de la 

CMC offre des performances bien plus faibles que son analogue.  

 

 

 

 

En parallèle, en considérant un même type de liaisons, plusieurs groupes ont montré 

qu’un polymère ayant une structure tridimensionnelle induit de meilleures propriétés 

d’électrode qu’un polymère linéaire 337,338. Cette constatation s’explique par le fait que 

l’efficacité du polymère réside dans le nombre et la force de ses interactions avec la matière 

active. Lors d’une expansion volumique, le stress généré par ce changement de volume est 

Figure 23 : Estérification de la CMC sur la couche de silanols en surface du silicium 330 
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répercuté sur le liant. Comme décrit dans la Figure 24,  un polymère linéaire n’a que peu de  

surface de contact avec la matière active 339 ce qui concentre le stress en des zones très 

localisées. Le polymère linéaire devient alors mobile à la surface du silicium340,341  alors que le 

polymère ramifié permet de distribuer le stress subi sur une large zone341,342. C’est sur ce constat 

qu’a été récemment développé une structure polymère basée sur le principe de répartition des 

forces par utilisation d’une poulie 297 (Figure 25). Cette structure permet une distribution du 

stress sur une très large zone, diminuant ainsi les tensions et permettant la conservation d’un 

réseau de transport d’électrons optimal.  Une réticulation 326,343, greffage d’au moins deux 

chaines macromoléculaires l’une sur l’autre de polymères linéaires permet donc théoriquement 

de combiner les caractéristiques des polymères seuls. 

 

 

 

 

De nombreuses études ont ainsi cherché à développer des polymères 3D ou réticulés. 

Les travaux de Koo et al. 326 sont les précurseurs dans la réticulation de polymères pour le 

silicium. Ils ont greffé le PAA et la CMC par condensation des acides carboxyliques du PAA et 

des fonctions hydroxyles de la CMC sous vide et sous chauffage. Les fonctions COOH libres 

restantes engagent alors des liaisons covalentes avec la surface du silicium, tel que décrit dans 

la Figure 26. Cette étude met en avant une bonne résistance mécanique à la déformation et aux 

contraintes, une faible modification des propriétés en présence d’un solvant ainsi qu’une 

variation de l’épaisseur de l’électrode au cours du cyclage relativement faible (de l’ordre de + 

Figure 24 : Interactions liant-matière active dans le cas i) d’une liant linéaire, ii) d’un liant ramifié 337 
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35 % contre + 130 % dans le cas du PVDF). L’étude électrochimique souligne une augmentation 

des capacités résultantes au 100ème cycle de 800 et 1300 mAh/g par rapport au PAA et à la CMC 

seuls (Figure 27).  

 

 

Figure 25 : Représentation i) de la structure polymérique basée sur le principe de répartition des forces par 

poulies et ii) du mécanisme d’action dans l’électrode 297 

 

Figure 26 : mécanismes d’estérifications entre i) le PAA et la CMC et ii) le polymère réticulé PAA-c-CMC et la 

surface du silicium 326 
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i) ii) 

  

Figure 27 : Comparaison des résultats électrochimiques de demi-piles à base de silicium avec la CMC, le 

PAA, le PAA-c-CMC ou le PVDF en tant que liant. i) Cyclages galvanostatiques et ii) rétentions de capacités 
326 

 

Sur une base de CMC et de PAA, Wei et al. 344 ont réalisé le greffage de chaînes de 

PAA pendantes de faibles masses molaires sur un squelette de CMC. Cette morphologie 

différente est également bénéfique puisqu’elle permet des rétentions de capacités à 100 cycles 

de l’ordre de 79 % de la capacité initiale pour la cellule à base de silicium utilisant ce polymère 

modifié par rapport aux polymères seuls qui présentent une capacité résultante quasiment nulle.  

De nombreux dérivés du PAA greffés ou co-polymérisés ont été testés. Citons le PAA-

g-PVA 345 (Poly vinyl acool), le PAA-g-PCD 333 (Polycarbodiimide), réticulés en in-situ, le 

PAA-g-BP 346 (Poly benzophénone) greffé par irradiation UV in-situ, le PVDF-g-PAA 347, le 

PAA-g-PBI 348 (Polybenzimidazole), le PAA-g-PAI 349 (Poly(acrylamide), le PAA-DAE 350 

(diallylether) ou le PAA-g-catechol 247. L’amélioration des performances de ces polymères est 

expliquée par un meilleur contrôle de l’épaisseur de l’électrode lors du cyclage346, une 

modulation des propriétés de l’encre plus facile333, une meilleure adhésion au collecteur de 

courant349 ou encore la formation de liaisons de coordination avec certains métaux247. Or ces 

différents polymères qui amènent à des performances supérieures à celles des polymères dont 

ils sont issus, ne permettent pas d’obtenir des informations généralisables sur les paramètres 

importants à optimiser pour développer le meilleur liant possible. Ce type d’études existe sur 

d’autres polymères que le PAA, comme la polyaniline 351 (PANI), le polyacrylamide352 (PAM), 

la 𝛽-CD339 (Cyclodextrine) et l’alginate de sodium (Alg-Na)242,353,354. Le PAA a tendance à 

former des liaisons covalentes avec la surface du silicium, or les travaux de Kwon, Munao et 
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Beattie précédemment cités 329,334,335 préconisent le caractère auto-réparant d’un polymère et 

donc la formation de liaisons hydrogènes ou dipôles-ions.  

 La conclusion de ces travaux a été remise en cause par Mazouzi et al.323 qui ont prouvé 

que les liaisons covalentes entre la CMC et le silicium améliorent grandement la cyclabilité et 

la tenue des électrodes. Ce groupe a ainsi cherché à isoler et identifier les paramètres à optimiser 

pour améliorer la compréhension entre les différentes conditions de formulation et leurs effets 

sur les performances.  L’ensemble de ces paramètres va être décrit ci-dessous. 

 

Chapitre 1 – III - 2) Effets de différents paramètres sur la 

formulation 

 

Effet du pH 

 

Lors de la préparation de l’encre, les interactions MA-LP-C sont dépendantes du pH. 

Les interfaces de ces composants suivent le modèle de la double couche électrique et bénéficient 

de la stabilisation stérique 290,355. Ainsi selon l’état de charge des matériaux, lié au pH, les 

interactions entre particules peuvent être attractives ou répulsives. Les interactions attractives 

sont caractérisées par la présence de charges opposées (+/-) et mènent à une floculation dans 

l’encre. Les interactions répulsives sont liées à la présence de charges de même signe (+/+ ou -

/-) et provoquent une dispersion stable dans l’encre 287. 

Dans le cas d’une encre en formulation aqueuse, les polyélectrolytes (« polymères 

porteurs de nombreux groupements ionisés, anioniques ou cationiques, à raison souvent de un 

par unité monomère. » 356) comme le PAA ou la CMC se dissocient et s’adsorbent sur les 

matériaux. A un pH basique ou neutre, le squelette carboné du polymère vient ainsi s’adsorber 

à la surface du silicium et repousser les autres particules de silicium, menant à une dispersion 

homogène. Les polyélectrolytes sous forme de sels sont donc à privilégier. C’est en effet ce que 

montrent Han et al.343,357, en déterminant un degré de lithiation optimal du PAA à 80 % pour 

former le PAA H0.2 Li0.8. Cette forme partiellement lithiée permet une homogénéisation de 

l’encre et de l’électrode plus efficace, ainsi qu’une meilleure stabilité qu’avec le PAA acide. 
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Le point isolélectrique du silicium, permettant de déterminer à partir de quel pH les 

charges en surface sont positives ou négatives, a une valeur de 3,5358. Ainsi, à un pH de 3,5, la 

surface du silicium est globalement neutre et recouverte de silanols SiOH. A un pH plus acide, 

les groupements majoritaires présents sont des SiOH2
+ tandis qu’à un pH plus basique, le 

silicium est majoritairement couvert de fonctions SiO-. La CMC a elle un pKA de  3,5 359. A un 

pH neutrel d’environ 7, le silicium a donc une surface sous forme SiO- et la CMC est dissociée 

sous forme de carboxylate de sodium 359,360, toute estérification est donc impossible.  Lestriez 

et al. ont montré que se placer à un pH 3 permettait un gain en rétention de capacité par rapport 

à un pH neutre 310. Mazouzi et al.318,323 attribuent cette amélioration de performance à la 

formation de liaisons covalentes entre la CMC et le silicium. En effet la CMC est alors sous 

forme majoritairement acide avec des fonctions acides carboxyliques COOH, et les silanols 

sont majoritairement sous forme SiOH et donc favorables à une estérification. La formation de 

ces liaisons a été mise en évidence par différentes techniques : spectroscopie Infra-Rouge 

(IRTF) 323 , spectrométrie photoélectronique X (XPS) 323, résonnance magnétique nucléaire 

(RMN)325 et microscopie à force atomique (AFM) 361. Les liaisons covalentes présentent 

l’avantage d’être plus fortes que les liaisons hydrogènes, créant des interfaces plus solides 362, 

une dégradation du sel LiPF6 plus modérée 363 et une adhérence LP-AM et LP-Cu améliorée 

320–322,364–366, tous ces paramètres résultant en une meilleure cyclabilité de l’électrode. 

L’acidification du milieu jusqu’à atteindre un pH 3 a été réalisée de deux manières par Mazouzi 

et al. 323, la première en utilisant de l’acide sulfurique, la seconde en utilisant un tampon d’acide 

citrique (AC) et de potasse (KOH). La formulation utilisant le tampon offre des résultats plus 

intéressants, la raison avancée par Mazouzi et al. étant que le milieu acidifié avec de l’acide 

sulfurique évolue rapidement et spontanément jusqu’à un pH neutre de 7 à cause de la 

consommation des protons par les charges négatives du silicium et du liant. Une électrode 

acidifiée par un ajout de H2SO4 engage alors moins de liaisons covalentes que celui acidifié 

avec le milieu tampon. Les résultats électrochimiques comparant ces trois formulations avec 

une capacité en décharge limitée à 1200 mAh/g montrent une rétention de 700 mAh/g au 80ème 

cycle pour un pH neutre contre 600 mAh/g au 150ème cycle pour un pH 3 et 960 mAh/g au 

700ème cycle pour le milieu tamponné à pH 3 (Figure 28). Ding et al. ont eux utilisé l’acide 

formique pour acidifier l’encre à différentes valeurs de pH entre 2,0 et 6,7 afin d’en déterminer 

la valeur optimale. Cette étude établit un optimum pour un pH de 3,5 367. 
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Le PAA est généralement décrit comme plus performant que la CMC lorsqu'elle est 

formulée à pH neutre 308,368,369, bien que certaines études montrent le contraire 326,370. Il ressort 

de cette contradiction que l’efficacité du polymère est dépendante de la quantité de liant utilisée 

371,372, des tailles de particules de MA 320–322,373 ainsi que du ratio MA/LP 374. Il est ainsi délicat 

de comparer deux études différentes utilisant des conditions de formulation et de cyclage 

différentes. Or le PAA a un pH neutre en solution de 2,7, soit un pH proche de l’optimum de la 

CMC. Il est donc probable que celui-ci soit naturellement lié de façon covalente au silicium. La 

comparaison de ces deux polymères dans des conditions similaires a été réalisée par Karkar et 

al. qui mettent en avant la supériorité de la CMC pour des quantité de liant relativement faibles 

dans l’électrode alors que le PAA devient plus intéressant à partir d’une quantité plus élevée (> 

7/8 %) 374. Karkar explique cette différence par la conformation étendue de la CMC qui couvre 

préférentiellement plus de surface par rapport au PAA qui est, lui, plus soumis aux interactions 

intra-chaînes et va former des pelotes (Figure 25). A un taux de liant plus élevé, la formation 

de pelote de PAA, plus efficace et désormais en quantité suffisante pour interagir avec 

l’intégralité de la MA, prédomine sur la CMC qui forme des réseaux moins enchevêtrés.  Il 

convient toutefois de noter que même à un pH compris entre 2,5 et 3, l’intégralité des fonctions 

acides carboxyliques à la fois de la CMC et du PAA n’est pas protonée, ce qui aide à la 

stabilisation de l’encre. Sur cette gamme de pH le taux de fonctions acides carboxyliques restant 

sous forme RCOONa est de l’ordre de 30 %360,375.  

Figure 28 : Rétentions de capacités en charge en fonction du nombre de cycles pour des électrodes de silicium à 

base de CMC pour des pH neutres (pH = 7), pH = 3 acide (H2SO4) et pH = 3 (tampon AC/KOH) 326 
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i) ii) 

 

Figure 29 : i) Interactions CMC-MA et PAA-MA dans l’encre et ii) interactions CMC-MA et PAA-MA dans 

l’électrode sèche 374. 

 

 Le pH n’est pas le seul paramètre influençant les performances électrochimiques. Les 

paramètres qui vont être développés ci-dessous sont aussi cruciaux.  

 

Influence de la masse molaire du polymère et du degré de substitution (DS) 

 

 Le terme « masse molaire » d’un polymère désigne la longueur des chaînes de ce 

polymère, reliée au degré de polymérisation moyen et correspondant au nombre moyen de 

motifs monomère par chaîne. La polymérisation étant souvent inhomogène, la masse molaire 

d’un polymère est donnée sous forme d’une moyenne, en nombre ou en masse. Ainsi une masse 

molaire moyenne en masse (𝑴̅𝒘) désigne la moyenne des masses molaires pondérée par la 

masse des chaînes de chaque longueur. La masse molaire en nombre (𝑴̅𝒏) est, elle, définie par 

la moyenne des masses molaires pondérée par le nombre de chaînes de chaque longueur. Un 

échantillon polymère est ainsi défini par ce couple 𝑀̅𝑤 et 𝑀̅𝑛.  Elle correspond à la masse 

molaire d’une chaîne de longueur moyenne. Ces deux paramètres sont établis selon les relations 

suivantes :  
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𝑀̅𝑛 =  
∑ 𝑁𝑖  𝑥 𝑀𝑖𝑖

∑ 𝑁𝑖𝑖
 

𝑀̅𝑤 =  
∑ 𝑁𝑖 𝑥 𝑀𝑖𝑖

∑ 𝑚𝑖𝑖
=  

∑ 𝑁𝑖  𝑥 𝑀𝑖
2 𝑖

∑ 𝑁𝑖  𝑥 𝑀𝑖𝑖
 

 

Avec i le degré de polymérisation, 𝑴𝒊 la masse molaire des chaînes de degré de polymérisation 

i, 𝒎𝒊 la masse des chaînes de degré de polymérisation i et 𝑵𝒊 le nombre de chaînes de masse 

molaire 𝑀𝑖.  

Il faut noter que ces masses molaires moyennes des polymères impactent directement 

leurs propriétés en solution comme la viscosité, ou la solubilité. Les propriétés à l’état solide 

sont également influencées comme la température de transition vitreuse, notée Tg, en particulier 

pour de faibles masses molaires moyennes. Ces masses molaires impactent également les 

interactions LP-MA via le nombre de fonctions engagées et donc l’efficacité du polymère à 

maintenir un réseau au sein de l’électrode. Ainsi, Hu et al.376 ont comparé l’influence de 

différentes longueurs de chaînes moyennes de PAA sur les performances électrochimiques pour 

un composite Si-Gr. L’acide poly(acrylique) possède l’avantage d’être disponible 

commercialement en plusieurs masses molaires différentes, il est donc aisé de tester ce 

polymère et de déterminer ses variations de caractéristiques. Les masses molaires moyennes en 

masse dans cette étude varient entre 2 000 et 450 000 g.mol-1 sous forme lithiée PAALi 

(Tableau 4).  Les caractérisations électrochimiques montrent une gamme de masse moyenne 

optimale autour de 𝑀̅n = 150 000 g.mol-1 (Figure 30). Une analyse IRTF semble indiquer que 

les chaînes plus petites subissent une rupture des liaisons esters avec la matière active. 

L’analyse des masses molaires moyennes en masse et en nombre et leur confrontation 

par rapport aux données commerciales montrent ici qu’il existe un écart important et que la 

polydispersité (Ip) des échantillons est plus élevée pour les grandes masses molaires.  

L’indice de polydispersité est défini par la relation suivante :  

𝐼𝑝 =
𝑀̅𝑤

𝑀̅𝑛

 

Une polydispersité de 1 correspond ainsi à un échantillon où toutes les chaînes de polymère ont 

la même masse molaire. 
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Tableau 4 : Taille des différents échantillons testés dans l’étude de Hu et al 376 

Echantillon de 

PAA 

𝑴̅w 

commerciale 

(g/mol) 

𝑴̅w mesurée 

(g/mol) 

𝑴̅n mesurée 

(g/mol) 

Dispersité  

(𝑴̅w mes/𝑴̅n) 

LiPAA 1 450 000 964 000 167 000 5,77 

LiPAA 2 250 000 124 000 36 000 3,44 

LiPAA 3 130 000 713 000 147 000 4,85 

LiPAA 4 50 000 76 000 24 000 3,16 

LiPAA 5 5 000 5 700 3 000 1,90 

LiPAA 6 2 000 2 500 1 600 1,56 

 

 

 

 

 

En complément, Park et al.377 ont montré qu’un alcool polyvinylique (PVA) à haute 

masse moléculaire (degré de polymérisation de 42 359, soit un 𝑀̅w d’environ 1 860 000 g.mol-

1) permet une rétention de capacité légèrement meilleure à 50 cycles pour un composite 

silicium-graphite qu’un PAA de masse molaire moyenne de 3 000 000 g/mol et meilleur que le 

PAA de 450 000 g/mol grâce aux liaisons hydrogènes LP-MA et LP-Cu.  Une étude de Bridel 

Figure 30 : Tenue en cyclage de cellules à base de composite silicium-graphite utilisant le PAA en tant que 

liant de différentes masses molaires (voir Tableau 4) 380 
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et al.296 complétée par celle de Lee et al. 378 a tenté de déterminer dans le cas de la CMC la 

longueur moyenne de chaîne optimale ainsi que le degré de substitution adéquat. Le degré de 

substitution correspond au taux de groupement acide carboxylique par motif. Il est 

habituellement compris entre 0,6 et 1,2 pour la CMC 300,379 et ne peut excéder trois. Bridel 

montre, comme Hu pour le PAA, que la CMC ayant une masse molaire moyenne plus élevée 

permet de meilleures capacités lors du cyclage.  Le DS de la CMC aurait lui un effet sur la 

conformation du polymère en solution. Ainsi, une CMC avec un DS compris entre 1 et 1,2 

adopte une conformation étendue, alors qu’un DS supérieur à 1,2 ou inférieur à 1 induit des 

conformations respectivement hélicoïdale et en pelote 41. Cette conformation étendue est donc 

à favoriser lorsque la proportion de liant polymère reste faible au sein de l’électrode, comme 

expliqué dans le paragraphe précédent sur l’effet du pH.  

La formulation de l’encre constitue une étape clé pour l’obtention d’électrodes 

performantes mais d’autres facteurs apparaissent également importants et sont décrits ci-après.  

  

Le grammage en matière active 

 

Le grammage possède un impact direct sur les rétentions de capacité de l’électrode : 

plus il augmente, plus les rétentions de capacité diminuent. Une majorité des études sur le 

silicium se limite en effet à des électrodes à un faible grammage, inférieur à 0,5 mg/cm². Karkar 

et al. 374 ont déterminé qu’à faible grammage (autour de 1 mg.cm-²), un faible pourcentage 

(environ 4 % en masse) de liant dans la formulation induisait une forte irréversible au premier 

cycle, attribuée à la formation de la SEI. La quantité de liant dans ce cas est faible et ne permet 

pas de recouvrir la MA et d’agir comme une pré-SEI 312,316,380–382. L’absence de cette pré-SEI 

induit la formation de la SEI « naturelle », sujette aux craquements lors de l’expansion 

volumique du silicium et conduit donc à une perte plus rapide de capacité et une diminution de 

la cyclabilité. Cette explication semble validée par la diminution de la capacité irréversible 

lorsque le pourcentage de liant dans l’électrode augmente (à partir de 6 % en masse) (Figure 

31). Pour un grammage plus élevé (environ 2,5 mg.cm-²), le maximum de capacité au premier 

cycle est atteint pour un pourcentage de liant intermédiaire (entre 6 et 9 % en masse). La 

capacité irréversibilité au premier cycle diminue lorsque le pourcentage de liant dans l’électrode 
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augmente mais demeure plus élevée dans le cas d’une électrode à fort grammage de MA par 

rapport à une électrode faiblement grammée 374. 

 

Le carbone conducteur additif  et le collecteur de courant 

Il existe un seuil critique à partir duquel les rétentions chutent de manière drastique. Ce 

seuil est dépendant du type de carbone additif conducteur utilisé et est de 1,75 mg/cm² dans le 

cas d’un carbone black, de 2,25 mg/cm² dans le cas de nanotubes de carbone et de 3,0 mg/cm² 

lorsqu’il s’agit d’un carbone sous forme de nanofeuillets 383. L’efficacité supérieure des 

nanofeuillets est expliquée par le fait que le carbone agit comme un lubrifiant dans l’électrode. 

Il permet en effet de distribuer le stress mécanique et facilite le glissement des particules de 

silicium au cours des lithiations/délithiations tout en permettant de garder un contact grâce à sa 

morphologie. L’augmentation du grammage du silicium induit une augmentation du stress subit 

par l’électrode et donc augmente le phénomène de délamination et la perte de capacité 318,383.  

 Un autre moyen de limiter l’exfoliation de l’électrode lors de l’augmentation du 

grammage consiste à texturer ou modifier la surface du collecteur de courant 384–396.  

 

Le séchage 

 

Les conditions de séchage influent sur la vitesse d’évaporation du solvant et peuvent 

induire une réorganisation des composants de l’électrode. Il a été ainsi montré qu’une 

température de séchage trop élevée 367 ainsi qu’un temps de séchage trop court induisaient une 

migration du liant vers la surface de l’électrode 397,398. Cette migration diminue la concentration 

du liant à l’interface électrode-collecteur de courant, ce qui favorise le phénomène de 

délamination et l’augmentation de perte de capacité 399,400. Cette migration est toutefois plus 

limitée dans le cas d’un liant polymère à haut poids moléculaire car celui-ci interagit fortement 

avec les composants de l’encre 372. 
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Porosité et calandrage 

 

Le calandrage est un procédé courant visant à compresser l’électrode afin d’améliorer 

les contacts, diminuer la porosité et optimiser la densité d’énergie. Très utile dans le cas d’une 

électrode au graphite, ce calandrage est préjudiciable pour des électrodes utilisant le silicium 

401. Il a en effet été montré que la cyclabilité d’une électrode à base de silicium diminue 

linéairement avec la diminution de sa porosité 242,318. La porosité diminue donc lors d’un 

calandrage ou lorsque le pourcentage massique du liant polymère au sein de l’électrode 

augmente 374. Par ailleurs, la porosité est généralement indépendante du grammage de 

l’électrode sauf pour des grammages assez faibles de l’ordre de 1 mg.cm-². Ce phénomène 

s’explique en effet grâce à la vitesse du séchage expliquée précédemment. Une électrode 

faiblement grammée sèche rapidement, ce qui ne favorise pas la répartition homogène du liant.  

Outre la diminution de la porosité, le calandrage, tout comme la découpe ou 

l’enroulement des électrodes, induit un stress et peut provoquer une modification des interfaces 

364,371,373 (Figure 32). La force d’adhésion étant inversement proportionnelle à l’épaisseur de 

l’électrode, ce stress supplémentaire pose problème quand on sait que les électrodes de plus en 

plus épaisses sont nécessaires pour satisfaire les besoins en densité d’énergie 402,403.  

 

Figure 31 : Evolution des valeurs de la première décharge et de la première capacité irréversible i) à faible 

grammage et ii) à grammage élevé pour une électrode de silicium avec le PAA et la CMC 374 
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Une solution proposée par C.R. Hernandez 401 permet d’annuler les effets négatifs du 

calandrage : la maturation de l'électrode.  

 

 

 

Maturation de l’électrode  

 

Ce procédé 364,404 est un traitement post formulation qui consiste à stocker une électrode 

formulée à un pH acide (CMC en milieu tampon à pH = 3) dans une pièce humide pendant 2 à 

3 jours (Figure 33). Il permet d’augmenter sensiblement la force d’adhésion de l’électrode. R. 

Hernandez montre que le liant migre dans l’électrode de la surface des particules de silicium 

vers les interfaces entre ces particules pour former des ponts plus robustes. L’imagerie MEB 

permet de constater que l’humidité permet à la CMC et à l’acide citrique provenant du milieu 

tampon de corroder le collecteur de courant, créant alors des liaisons Cu-OOC, Cu2O et 

Cu(OCOR)2 
405,406 et limitant le phénomène de délamination. Ce procédé permet de réduire plus 

efficacement, à grammage égal, la capacité irréversibilité au premier cycle d’une cellule avec 

la CMC plutôt qu’avec le PAA 374 (Figure 34). Il permet également un gain important de 

capacité en 50ème décharge, avec une efficacité plus importante de la CMC vis-à-vis du PAA 

(Figure 35). 

 

Figure 32 : Modification des interfaces dues au calandrage 405 
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                i) 

   

 

 

 

ii) 

 

 

              

 

 

 

 

 

   

 

Figure 33 : Mécanisme de maturation d’électrode 368 

Figure 34 : Comparaison de l’évolution de la première capacité irréversible en fonction du grammage de silicium 

pour des électrodes maturée et non maturée avec i) la CMC en tant que liant et ii) le PAA en tant que liant 378 
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i)  ii) 

  

  

 

La comparaison de la tenue en cyclage pour des électrodes maturées et non maturées est 

montrée dans la Figure 36 et résumée dans le Tableau 5.  

 

       i)      ii) 

 

Figure 36 : Caractérisations électrochimiques d’une électrode maturée et non maturée avec i) capacité de 

décharge limitée à 1200 mAh/g et potentiel de fin de décharge associé avec de la CMC en milieu tampon à pH 

3 et ii) décharge complète de la cellule avec de la CMC en milieu tampon à pH 3  364 

 

 

 

 

Figure 35 : Comparaison de l’évolution de la capacité en décharge du 50ème cycle en fonction du grammage 

de silicium pour des électrodes maturée et non maturée avec i) la CMC en tant que liant et ii) le PAA en tant 

que liant 378 
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Tableau 5 : Tenues en cyclages d’électrodes maturées et non maturées 

 Electrode maturée Electrode non maturée 

Décharge limitée à 1200 

mAh/g 

1000 cycles < 200 cycles 

Décharge complète 1700 mAh/g à 200 cycles 200 mAh/g à 100 cycles 

 

La mort de la cellule est due au fait que le potentiel de décharge nécessaire pour 

maintenir les 1200 mAh/g demandés descend sous le potentiel de coupure imposé. Ceci 

s’explique par le fait que de moins en moins de particules participent au cyclage et donc sont 

électroactives. En d’autres termes, de plus en plus de particules sont isolées et déconnectées 

ioniquement ou électroniquement de l’électrode 407,408. La déconnexion des particules de Si des 

électrodes maturées est très ralentie comme l’indique la plus faible diminution du potentiel de 

fin de décharge au cours du cyclage.  

 

 

Conclusions  

 

Nous venons de détailler au cours de ce premier chapitre différents paramètres qui, 

indépendamment du liant utilisé, permettent d’améliorer la cyclabilité des électrodes à base de 

silicium. L’objectif principal de ce travail de Thèse est de tenter d’améliorer certaines étapes 

de la formulation, très peu étudiées dans l’état de l’art, de sorte d’optimiser au maximum les 

performances de ces batteries.  

Notre choix s’est porté dans un premier temps sur les liants polymères synthétiques, 

facilement caractérisables et produits en lots importants, afin de s’affranchir des éventuels 

problèmes de reproductibilité de longueur de chaînes moyennes ou de taux d’acides 

carboxylique par motif qui sont récurrents dans le cas de la CMC. Notre choix s’est donc porté 

sur le PAA, qui présente l’avantage d’être largement décrit dans la littérature et conduisant à de 

bonnes performances en tant que liant d’électrodes à base de silicium. 

La suite de ce manuscrit s’articule autour de 3 chapitres supplémentaires :   
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Le chapitre 2 porte sur l’impact du broyage énergétique sur le polymère lors de la 

formulation de l’électrode ainsi que sur le développement et les performances de nouvelles 

méthodes de formulation d’électrodes en s’affranchissant de cette étape de broyage.  

L’acide poly(fumarique), un polymère synthétisé est présenté dans le chapitre 3. Ce 

polymère, analogue du PAA présente deux fois plus de fonctions carboxyliques sur sa chaine. 

L’idée est d’étudier l’influence de ces fonctions supplémentaires sur le comportement 

électrochimique d’une électrode composite à base de silicium. 

Le chapitre 4 traite deux autres matériaux actifs, le composite silicium-graphite et 

TiSnSb qui seront testés en utilisant la nouvelle formulation [(MA+C)SPEX+LP]MAG développée 

dans le chapitre 2. 

Le manuscrit se termine enfin sur une conclusion générale à ces travaux et ouvre aux 

paramètres encore améliorables pour cette technologie. 

 

En complément, les nouvelles étapes de formulations développées dans ce travail sont 

présentées sous forme de schéma récapitulatif avec leur nomenclature respective sur les 

Schémas 2 et 3.  
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Schéma 2 : Présentation des différentes formulations utilisées dans ce manuscrit, et leur nomenclature. 
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Schéma 3 : Description du mode opératoire des différentes formulations utilisées dans ce manuscrit. 
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CHAPITRE 2 : LONGUEUR DES 

CHAINES DU POLYMERE ET MODE 

DE BROYAGE 
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Comme nous venons de le voir, la formulation de l’électrode est un paramètre crucial 

pour le bon fonctionnement d’un MA. Cette étape conditionne plusieurs paramètres, comme 

par exemple la répartition des matériaux au sein de l’électrode, sa porosité, ou encore son 

grammage. En plus de cette étape de broyage, d’autres paramètres sont primordiaux, comme la 

nature du liant polymère utilisé ainsi que ses propriétés. Le liant permet en effet de maintenir 

la cohésion des différents matériaux au sein de l’électrode pour limiter l’impact du phénomène 

d’expansion volumique. Il représente à l’heure actuelle un enjeu industriel pour permettre 

l’industrialisation des électrodes à base de Si. 

  Ce chapitre sera consacré à l’influence de la longueur moyenne des chaines 

polymériques ainsi qu’à l’influence du mode de broyage ou du mélange des composants de 

l’électrode.  Le mode de broyage classiquement utilisé pour la formulation d’électrodes à base 

de silicium à l’échelle laboratoire se fait via un broyeur à billes de type SPEX ou planétaire. 

Ces deux modes de broyage très énergétiques  fonctionnent chacun selon un procédé différent 

409,410.  

Le broyeur SPEX fonctionne par chocs (Figure 37-i)). La cellule est animée selon les 3 

dimensions de l’espace à une vitesse de rotation prédéfinie. Les impacts des billes dans la 

cellule produisent des chocs à très haute énergie. On estime en effet que 99 % des chocs ont 

une énergie comprise entre 10-3 et 10-2 J. Le pourcentage restant des chocs possède une énergie 

estimée entre 10-2 et 1 J. L’agitation selon les 3 dimensions de l’espace permet un bon mélange 

des poudres à l’intérieur de la cellule et donc un broyage homogène. Des modèles prédictifs des 

broyages au SPEX ont été établis 411,412. Le broyage se déroule en deux étapes, la première 

permet de réduire la taille des poudres broyées (fracture) tandis que la seconde provoque la 

création d’agglomérats (soudage).  

Le broyeur planétaire se décompose en deux mécanismes. Il est constitué d’un plateau 

en rotation sur lequel est fixée la cellule de broyage, elle-même en rotation dans le sens inverse 

du plateau. Les billes suivent donc les parois de la cellule et un phénomène de friction apparait 

avec le matériau à broyer (Figure 37-ii)) 410.  
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i) 

 

ii) 

 

 

Relativement peu décrite ou non précisée dans les publications scientifiques 348,357,413–

418, cette étape de broyage est déterminante pour la cyclabilité de l’électrode. Il a en effet été 

montré qu’elle impacte à la fois le silicium et l’additif de carbone. Gauthier et al.251 a montré 

que le broyage énergétique d’un silicium micrométrique permettait d’améliorer sa cyclabilité 

au point de dépasser l’efficacité d’un silicium nanométrique. L’effet de ce broyage est le même, 

indépendamment de la taille des particules de silicium initiales. Ces auteurs montrent en effet 

que la répartition en taille d’un silicium broyé, initialement caractérisé par une taille comprise 

entre 1 et 5 µm, était identique à celle d’un silicium nanométrique. Ainsi, le broyage de silicium 

dans ces conditions mène à une répartition en taille en trois populations, deux majoritaires et 

l’autre minoritaire, estimées autour de 2,5 µm, 15 µm et 0,2 µm respectivement. La nano-

structuration (crystallites de l’ordre de 10 nm) induite par le broyage ainsi que la diminution de 

l’épaisseur de la couche d’oxide en surface du silicium sont les deux principales raisons de cette 

amélioration de la cyclabilité par broyage énergétique. L’impact sur le graphite a été montré 

Figure 37 : Principes de fonctionnement des broyeurs i) SPEX et ii) planétaires 417 
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par Oumellal et al.419. Ils décomposent en trois étapes le mécanisme de broyage du carbone, 

selon le temps de broyage. La première consiste en une exfoliation du carbone par rupture des 

liaisons de Van Der Waals permettant une augmentation de la surface spécifique du matériau. 

Si la durée du broyage augmente, la taille des particules diminue par rupture des liaisons 

covalentes C-C. Un broyage prolongé amène finalement à une agglomération des particules 

broyées qui, une fois leur taille critique atteinte, se réorganisent grâce à la chaleur produite lors 

des impacts des billes. Un équilibre se met alors en place entre cassure des particules et ré-

agglomération.   

Ces études étant faites, l’impact du broyage sur le liant polymère reste encore à 

déterminer. Nous avons pour cela fait le choix d’étudier le PAA qui est un polymère 

synthétique, commercialement disponible en plusieurs masses molaires moyennes et qui 

présente de plus une structure simple. L’utilisation d’un polymère synthétique permet de limiter 

les problèmes de reproductibilité lors de la synthèse qui peuvent être importants pour les 

polymères naturels.   

Avant toute étude électrochimique, la caractérisation du silicium est nécessaire. Celui-

ci sera donc étudié dans la première partie de ce chapitre en préambule de l’étude des liants 

polymères.  

 

Chapitre 2 – I : Caractérisations du silicium  

 

Chapitre 2 – I – 1) Tailles des particules 

 

Le silicium choisi pour notre étude est issu d’un lot unique, fourni par Umicore sous la 

dénomination de Si 926. La taille des particules de ce silicium a dans un premier temps été 

caractérisée par diffraction dynamique de la lumière (DLS). Le silicium est dispersé en milieu 

aqueux par ultra-sons (U.S). La Figure 38 représente la dispersion en taille des particules de 

silicium en fonction du temps d’application des U.S. La solution initiale sans application d’U.S 

présente une population de taille de particules centrée autour de 92 µm. Après 16 minutes d’U.S, 

la population initiale se divise en deux populations autour de 430 nm et 9,2 µm. Une exposition 

aux U.S sur une durée de 90 minutes permet une dispersion des particules qui sont réparties en 
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3 populations. Ces populations sont centrées sur des valeurs respectives de 37 nm, 360 nm et 

3,14 µm. La répartition en taille n’évolue plus une fois ces valeurs atteintes. La dispersion 

semble donc complète à partir de 90 minutes. Le silicium présente alors 3 populations en taille 

différentes de l’ordre de 40 nm, 360 nm et 3 µm.  

 

 

 

 

Chapitre 2 – I – 2) Taux d’oxyde en surface 

 

Le taux d’oxyde en surface du silicium est un paramètre crucial pour sa cyclabilité en 

batterie lithium. Il a été montré qu’un silicium possédant une couche d’oxyde trop épaisse 

présentait des propriétés électrochimiques peu intéressantes.420 En effet, SiO2 est 

électrochimiquement inactif et une augmentation de l’épaisseur de la couche d’oxyde entraîne 

une diminution de la masse de Si  et donc de la densité d’énergie de la cellule et peut également 

représenter une couche résistive. Il faut de ce fait idéalement un silicium présentant un taux 

d’oxyde en surface faible mais homogène.  

Le taux d’oxyde a été déterminé par un chauffage sous air de manière à oxyder 

totalement le silicium. Pour un silicium non oxydé, l’oxydation de Si à SiO2 représente un gain 

de masse de 114 %. Il est ainsi aisé, à partir de la prise de masse expérimentale entre le début 

Figure 38 : Evolution de la taille des particules de silicium en fonction du temps 

d’application des U.S en milieux aqueux. 
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et la fin du chauffage, d’estimer la quantité d’oxyde en surface du silicium. La Figure 38 

présente le gain de masse due à cette oxydation totale. Le Tableau 6 regroupe l’ensemble des 

conditions et les résultats des tests effectués.  

 

Un premier test a été effectué par ATG sous oxygène en chauffant l’échantillon à 1400 

°C sous air à 10 °C/min puis en maintenant un plateau de température à 1400 °C pendant 1 

heure. Cette analyse indique un taux d’oxyde en surface du silicium de 36 %. Cette valeur est 

surestimée au vu des valeurs de capacité importantes obtenues lors du cyclage de ce silicium. 

Un second test a donc été réalisé en chauffant le silicium à 1400 °C sous air à 10 °C/min 

puis en maintenant la température de 1400 °C pendant 14 heures. Dans ces conditions, le taux 

d’oxyde en surface du silicium est estimé à 31 %. Cette valeur, inférieure à la précédente, reste 

trop élevée au vu des performances électrochimiques obtenues.  

Un troisième test a donc été effectué dans les mêmes conditions en maintenant la 

température de 1400 °C pendant 48 heures. Ce test mène à un taux d’oxyde en surface estimé 

à 46 %. Ce résultat est plus élevé que dans le cas d’un chauffage limité à 14 heures et parait 

incohérent.  

Un dernier test a été réalisé dans un four traditionnel. Le taux d’oxyde du silicium a pu 

être enfin déterminé grâce à un chauffage au four sous atmosphère non contrôlée à 1200 °C 

pendant 6 jours. La différence de masse entre le silicium chauffé et le silicium commercial 

indique un taux d’oxyde en surface d’environ 10,5 %. Au vu de la capacité fournie par le 

silicium lors des cyclages électrochimiques présentés ci-après, cette valeur semble beaucoup 

plus proche de la réalité en comparaison des résultats précédents. La difficulté d’obtention 

 
Figure 38 : Oxydation totale sous air du Si Umicore 
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d’une quantification représentative du taux d’oxyde pourrait provenir de la difficulté pour 

l’oxygène de venir réagir avec le Si protégé par l’oxyde en surface.  

Tableau 6 : Conditions des tests de détermination du taux d’oxyde en surface du silicium. 

Température de chauffe 

(°C) 

Durée du plateau de chauffe 

(h) 

Taux d’oxyde estimé (%) 

1400 1 36 

1400 14 31 

1400 48 46 

1200 144  

(6 jours) 

10,5 

 

Chapitre 2 – I – 3) Imagerie MEB 

 

L’imagerie par microscopie électronique à balayage du silicium a été réalisée pour 

observer la morphologie de notre matériau. Deux clichés à des grossissements de 6000 et 12 000 

de ce matériau sont représentés dans la Figure 39.  Les grains de Si ont une forme sphérique et 

semblent se diviser en au moins deux populations de tailles différentes, une première présentant 

un diamètre de 400 nm et une seconde de taille micrométrique. Cette analyse confirme ainsi les 

données obtenues par DLS sur la répartition en taille.  

i) ii) 

  

Figure 39 : Clichés par microscopie électronique à balayage du Si 926 Umicore. 
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Chapitre 2 – I – 4) DRX 

 

Une analyse par diffraction des rayons X (DRX) du silicium Umicore 926 a été 

réalisée avec une source de cuivre Cu 𝛼 (Figure 40).  Le silicium cristallise dans un 

réseau cubique F d-3m et aucune impureté (cristallisée) n’est détectée.  

 

 

 

Notre matériau caractérisé, nous avons ensuite commencé les études électrochimiques.  

 

Chapitre 2 – II : Formulation classique « Tout SPEX » 

(Si+C+LP)SPEX et dégradations du polymère 

 

La désignation de formulation (Si+C+LP)SPEX correspondra dans ce manuscrit au 

processus suivant : un mélange des poudres (silicium, additif carboné et liant polymère) pour 

un total de 600 mg de matière sèche, en solution dans de l’eau distillée. La quantité d’eau est 

déterminée de manière à homogénéiser le grammage (en mg.cm-2) du silicium au sein de 

l’ensemble des électrodes. Le rapport massique utilisé pour l’ensemble des travaux de ce 

Figure 40 : Diagramme de diffraction des rayons X du Si Umicore 926 indexé 

dans le groupe d’espace F d-3m (fiche JCPSD 27-1402) 
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manuscrit est le suivant : 70-15-15 (Si/Cc65/LP). Cette suspension est ensuite broyée pendant 

une durée de 30 minutes au broyeur SPEX à une fréquence de 50 Hz dans une jarre de 50 mL 

en acier contenant 3 billes de 10 mm de diamètre, comme établi lors d’une étude précédente au 

laboratoire. L’encre obtenue (de pH environ 3) est enduite à l’aide d’un Doctor Blade avec une 

épaisseur de 300 µm sur un collecteur de courant en cuivre texturé, ayant une épaisseur de 150 

µm, puis séché à l’air.  

 

Chapitre 2 – II – 1) Influence de la longueur moyenne des chaînes 

polymériques 

 

 Comme montré par Bridel et al. 296 et Lee et al. 378 sur la CMC-Na, ainsi que par Hu et 

al. 376 sur le PAA utilisé comme liant pour le composite silicium-graphite, la longueur moyenne 

des chaînes polymériques est un facteur crucial pour la cyclabilité d’électrodes en batterie Li-

ion.  

Nous nous sommes donc intéressés à déterminer l’optimum de taille de longueur de 

chaînes à partir de 3 différentes tailles de polymères : i) le PAA 15,000 g.mol-1 (noté PAA 15k), 

ii) le PAA 450,000 g.mol-1 (noté PAA 450k) et iii) le PAA 3,000,000 g.mol-1 (noté PAA 3M), 

tous sous leur forme acide. Chaque polymère est issu d’un lot unique pour l’ensemble des études 

effectuées dans ce manuscrit. La caractérisation des masses molaires moyennes de ces 

matériaux a été réalisée en amont de l’étude par chromatographie d’exclusion stérique couplée 

à une analyse par diffusion de la lumière multiangle (SEC-MALS) avec un éluant aqueux 

contenant les sels NaNO3 et NaN3. Les résultats confrontés aux indications commerciales sont 

résumés dans le Tableau 7. Le PAA 3M ayant une masse molaire moyenne particulièrement 

élevée, sa solubilité est limitée. La concentration de 1 mg.ml-1 nécessaire pour l’analyse de ce 

polymère n’a pas pu être atteinte. Ainsi, l’analyse de ce matériau n’a pas pu être menée à bien. 

Les chaînes du PAA 15k sont légèrement plus grandes que la valeur annoncée (masse molaire 

moyenne en masse (𝑴̅𝒘) de 27 kg.mol-1 contre 15 kg.mol-1 annoncés) tandis que le PAA 450k 

a une masse molaire moyenne en masse proche de la valeur commerciale et une masse molaire 

moyenne en nombre (𝑀𝑛) d’environ 191 kg.mol-1 mais avec une polydispersité des chaînes 

plus élevée.  
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Tableau 7 : Analyse SEC-MALS des PAA 15, 450k et 3M. 

 𝑴̅𝒘 commercial 𝑴̅𝒘 mesuré 𝑴𝒏 mesuré Polydispersité 

PAA 15k 15 kg.mol-1 27 13 2,08 

PAA 450k 450 kg.mol-1 495 191 2,59 

PAA 3M 3 000 kg.mol-1 - - - 

 

 

 

Etude de l’influence de la longueur moyenne des chaînes  

 

Des tests électrochimiques en demi-pile ont été menés. Des électrodes composites ont 

été préparées selon la formulation classique (Si+C+LP)SPEX, décrite précédemment, en faisant 

varier la longueur moyenne des chaînes du polymère. Le cyclage est effectué en pile bouton, 

avec un séparateur en fibre de verre (Whatman), un électrolyte commercial LP30 (1M LiPF6 

dans un mélange 1:1 en masse EC + DMC) contenant du FEC en additif (10 % en masse) et du 

lithium métallique en électrode négative. Le cyclage a lieu à 20 °C à un régime de 1 lithium en 

10 heures (noté C/10).  Les caractéristiques des électrodes à base de silicium sont détaillées 

dans le Tableau 8, les résultats électrochimiques des cyclages sont présentés dans la Figure 41 

et résumés dans le Tableau 9. 

 

Tableau 8 : Caractéristiques des électrodes de Si à base de PAA 15k, 450k et 3M en formulation (Si+C+LP)SPEX. 

 

Les porosités obtenues pour ces cellules sont proches et de l’ordre de 60 % (Tableau 8). 

L’électrode à base de PAA 450k présente la meilleure EC au premier cycle (85 % pour le PAA 

450k contre 79 % et 68 % pour respectivement le PAA 3M et le PAA 15k). Cette électrode 

possède également une meilleure rétention de capacité à 20 cycles avec une capacité en charge 

résultante de 2139 mAh.g-1 contre 962 et 384 mAh.g-1 pour les PAA 15k et 3M, ce qui 

(Si+C+LP)SPEX PAA 15k PAA 450k PAA 3M 

Porosité d’électrode (%) 65 60 60 

Masse de silicium (mg.cm-2) 1,19 1,19 1,05 
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représente respectivement 65, 37 et 23 % de la capacité initiale en charge de la cellule (Figure 

41-ii, Tableau 9). La polarisation au cours du cyclage peut être facilement estimée. Celle-ci 

correspond à la différence de potentiel entre la courbe en charge (n+1) et celle en décharge (n), 

à mi capacité. Les électrodes à base de PAA 15k et 3M subissent une augmentation importante 

de leur polarisation entre le 1er et le 20ème cycle (Figure 41-iv) alors que la polarisation de 

l’électrode à base de PAA 450k reste stable autour de 0,31 V. Ces observations sont en accord 

avec la conclusion des travaux de Hu et al.376 qui montraient qu’un PAA avec une masse 

molaire moyenne en nombre autour de  𝑀𝑛 ≈ 150 kg.mol-1 est optimal pour une électrode 

composite Silicium/Graphite (Si:Gr (ratio massique 15:85)). Hu explique ce résultat par le fait 

que des longueurs de chaines plus petites engagent moins de liaisons ester et sont donc plus 

susceptibles de rompre ces liaisons engagées entre les fonctions acides carboxyliques du liant 

et les silanols en surface du silicium, menant à une perte de cohésion et à l’apparition de cracks. 

De plus, nous pouvons raisonnablement penser que pour un PAA de très forte masse molaire 

moyenne, comme le PAA 3M, la faible conductivité électrique intrinsèque du PAA couplée à 

sa conformation en pelote sous forme de pelote374 formant des réseaux isolants réduit la 

cyclabilité des particules de silicium, réduisant les performances de la cellule électrochimique.   

 

i) ii) 
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iii) iv) 

  

Figure 41 : i) Premier cycle et deuxième décharge galvanostatique, ii) rétention de capacité, iii) dérivée de la 

courbe galvanostatique du premier cycle et de la deuxième décharge et iv) évolution de la polarisation d’une 

électrode de silicium à base de PAA 15k, 450k et 3M en formulation (Si+C+LP)SPEX vs Li0. 

 

 

Tableau 9 : Résultats électrochimiques des électrodes de Si à base de PAA 15k, 450k et 3M formulation 

(Si+C+LP)SPEX vs Li0. 

(Si+C+LP)SPEX PAA 15k PAA 450k PAA 3M 

Courant (mA.g-1 de Si) 95 95 95 

1ère charge (mAh.g-1) 1669 3270 2594 

20ème charge (mAh.g-1) 384 2139 962 

20ème charge / 1ère charge (%) 23 65 37 

1ère EC (%) 68 85 79 

EC moyenne (%) 98 98 96 

Polarisation 1er cycle / 20ème cycle 

(V) 

0,35 / 1,06 0,35 / 0,31 0,34 / 0,86 
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Nature des interactions Si-LP 

 

La nature des interactions Si-LP est cruciale et est sujette à discussion depuis des 

années323,327,329,334,335,343,357,421. Lestriez et son groupe ont montré que la liaison covalente via 

les liaisons esters était à privilégier pour augmenter la cyclabilité des électrodes à base de 

silicium323. Dans la continuité de cette conclusion, nous avons choisi de privilégier la formation 

de liaisons ester et donc de favoriser un pH acide lors de la formulation de l’encre. Les PAA 

utilisés sont initialement sous forme acide, ils imposent donc leur pH lors de leur solubilisation 

dans l’encre. Contrairement au cas de la CMC-Na, il n’est ainsi pas nécessaire d’ajouter de 

solution tampon pour ajuster le pH. Des mesures de pH ont été réalisées et indiquent que le pH 

de l’encre est d’environ 3,5, ce qui correspond au point isoélectrique du silicium, les liaisons 

esters sont donc favorisées. Pour vérifier la présence de ce type de liaisons, le silicium et le 

PAA ont été broyés dans une cellule SPEX dans de l’eau distillée puis la solution a été séchée. 

L’analyse IR représentée dans la Figure 42 montre un décalage de la bande du carbonyle entre 

le PAA de départ et le mélange PAA-Silicium de 1702 à 1715 cm-1. Ce décalage confirme la 

présence d’une interaction entre les deux matériaux de type liaison ester.  

 

 

 

 

Des clichés en microscopie électronique à balayage ont été réalisés sur l’électrode de 

départ à base de PAA 450k et en fin de charge au 20ème cycle après lavage au DMC (Figure 43) 

ainsi que des analyses EDX confirmant la répartition homogène des différents éléments de 

Figure 42 : Analyses IR du Si commercial, du PAA commercial et d’un composite (Si+PAA)SPEX. 
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l’électrode (cf Figures 63 et 64 en annexe). L’électrode de départ présente une surface plane 

présentant peu de porosité apparente et la présence de cracks et de fissures. Le cliché en fin de 

20ème charge montre une électrode compacte, ne présentant plus de porosité apparente ni de 

cracks. Cette obstruction de la surface de l’électrode est due à la formation de la SEI et à son 

épaississement. Cette SEI, selon son épaisseur et sa nature peut être une limite à la diffusion 

des ions Li+ au sein de l’électrode et limiter les performances de la cellule. 

Nous venons de voir que le PAA engage bien des liaisons ester à pH acide. Il reste 

cependant à déterminer si le broyage SPEX induit des dégradations sur la structure de ce 

polymère organique et quel impact ces dégradations engendrent sur les performances des 

cellules électrochimiques.    

 

Chapitre 2 – II – 2) Impact du broyage SPEX  

 

Sur le Silicium 

 

Bien que déjà étudié par Gauthier et al.251, nous avons souhaité confirmer l’impact du 

broyage du silicium. Pour ce faire, 600 mg de silicium commercial ont été broyés pendant 30 

minutes au SPEX dans une cellule contenant 3 billes de 10 mm de diamètres à une fréquence 

i) ii) 

  

Figure 43 : Clichés de microscopie électronique à balayage d’une électrode à base de PAA 450k en formulation 

(Si+C+LP)SPEX i) avant cyclage et ii) au 20ème cycle en fin de charge, lavée au DMC. 
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de 50 Hz. L’échantillon récupéré a été analysé par DLS comme précédemment. Comme pour 

le silicium commercial, l’appareillage est muni d’une corne à US permettant de séparer les 

particules adsorbées pour obtenir une mesure fiable. Ainsi, sans application d’US, cet 

échantillon de Si présente une population en taille unique autour de 51 µm (Figure 44-i). Après 

25 minutes d’US, le silicium est réparti en 3 populations en taille, autour respectivement de 350 

nm, 3,5 µm et 30 µm. Après 90 minutes d’US, les répartitions en taille n’évoluent plus, menant 

à un Si broyé ayant quatre populations en taille réparties respectivement autour de 30 nm, 320 

nm, 4 µm et 30 µm.  La Figure 44-ii compare les répartitions en taille des Si commerciaux et 

broyés. On note grâce à cette comparaison une diminution du pourcentage volumique de la 

population de Si autour de 30 nm et 350 nm qui forment des agrégats de l’ordre de 30 µm, 

initialement absents. Cette formation d’agrégats est en accord avec les observations effectuées 

par Gauthier et al. 251 et confirme bien l’effet du broyage sur le silicium.  

 

i) 

ii) 

  

Figure 44 : i) Evolution de la taille des particules de silicium broyé en fonction du temps d’application des 

U.S en milieu aqueux et ii) comparaison de la répartition en taille des particules de Si commercial et broyé 

après 90 minutes de dispersion par corne à U.S. 

L’effet du broyage du Si étant maintenant confirmé, nous nous sommes intéressés à son 

effet sur le liant polymère. 
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Sur le liant polymère  

 

Nous avons donc investigué le devenir du liant polymère après l’étape du broyage au 

SPEX. Pour ce faire, nous avons broyé les PAA 15k, 450k et 3M en solution aqueuse au SPEX 

pendant 30 minutes dans les mêmes conditions que lors de la formulation d’une encre. La 

solution obtenue a ensuite été lyophilisée et le solide a été caractérisé par différentes méthodes, 

dont la chromatographie d’exclusion stérique, l’IR, la RMN et l’ATG. La comparaison des 

chromatogrammes d’exclusion stérique des PAA 15k et 450k broyés et de départ sont 

représentés dans la Figure 45 tandis que les valeurs de masses molaires moyennes sont 

récapitulées dans le Tableau 10. Le PAA 450k subit une diminution significative de sa masse 

molaire moyenne en masse 𝑀𝑤 qui est réduite de 495 à 115 kg.mol-1 alors que le 𝑀𝑤 du PAA 

15k subit une diminution plus limitée de 27 à 23 kg.mol-1. Le PAA 15k apparait bi-modal, cette 

analyse montrant des intensités relatives des deux pics quasiment équivalentes. Le broyage 

SPEX provoque une disparité de ces intensités traduite par une diminution de la population 

ayant la masse molaire moyenne la plus élevée. Il est intéressant de noter que la polydispersité 

du PAA 450k diminue de 2,59 à 1,77 suite au broyage, menant à un polymère ayant une 

répartition en taille plus homogène. La polydispersité du PAA 15k n’augmente que légèrement 

de 2,08 à 2,30. Ces observations sont en concordance avec les travaux de Gunther-Schade422 et 

Smith423. En effet, ces groupes montrent qu’un broyage à billes induit une diminution de la 

longueur des chaînes relative à la masse molaire moyenne du polymère et que la polydispersité 

du polymère broyé évolue en deux étapes en fonction du temps de broyage, la première étant 

une augmentation de cet indice suivi par une diminution de celui-ci. Bien que les deux 

polymères dans notre étude aient été broyés durant la même durée, la taille plus réduite du PAA 

15k ainsi que sa dégradation plus lente sont probablement responsables du décalage entre 

l’apparition des deux phases d’augmentation/réduction de l’indice de polydispersité.   

 

  Pour évaluer la stabilité chimique des différents PAA lors de l’étape de broyage au SPEX, 

des analyses infra-rouge, RMN et ATG ont été réalisées avant et après l’étape de broyage. 

Les spectres IR ne montrent aucune différence entre les PAA avant et après broyage (Figure 

46). Les signaux à 1704 cm-1 (C=O élongation), 1455  cm-1 (CH2 déformation), 1418, 1239 
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et 1169 cm-1 (C-O élongation couplé avec O-H) sont préservés424. Cette analyse montre donc 

que les fonctions chimiques portées par les polymères ne sont pas modifiées lors du broyage. 

 

Tableau 10 : Analyses SEC-MALS des PAA 15k, 450k et 3M avant broyage et broyés au SPEX. 

 

i) 

 Avant broyage Broyé 

 𝑴𝒘 𝑴𝒏 Polydispersité 𝑴𝒘 𝑴𝒏 Polydispersité 

PAA 

15k 

27 13 2,08 23 10 2,30 

PAA 

450k 

495 191 2,59 115 65 1,77 

PAA 3M - - - - - - 

 

ii) 

 

Figure 45 : Analyses SEC-MALS i) des PAA 15k et 15k SPEX et ii) des PAA 450k et 450k SPEX 
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i) 

 

ii) 

  

iii) 

  

Figure 46 : Spectres IR des PAA i) 15k et 15k SPEX, ii) 450k et 450k SPEX et iii) 3M et 3M SPEX 
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Une analyse RMN dans D2O permet également de comparer les PAA avant et après 

broyage (Figure 47). Ces analyses mettent en évidence la présence de deux signaux. Le signal 

autour de 2,42 ppm apparaissant comme un singulet est attribué au groupement méthine (H-C-

(C)3) alors que le signal autour de 1,75 ppm est attribué au groupement méthylène (H2C-

(C)2)425,426. Ces signaux ne peuvent pas être qualifiés de singulets et triplets à cause de la non-

équivalence de l’ensemble des protons du polymère. En effet, dans un polymère chaque proton 

a un environnement chimique légèrement différent des autres. Ce phénomène induit une 

multitude de pics à des déplacements chimiques proches résultant en un massif.  De plus, le 

carbone du groupement méthine correspond à un carbone pseudo chiral et la conformation de 

ce centre tout au long de la chaîne polymérique est appelée tacticité. Ce phénomène est bien 

connu pour les polymères vinyliques427. Concernant le groupement méthylène, les signaux à 

haut et bas champs respectivement à 1,93 et 1,63 ppm correspondent au diads « m » et le signal 

à 1,76 ppm correspond au diad « r ». Le pourcentage relatif de chaque diad  peut aisément être 

calculé à partir de la valeur de l’intégration des signaux du groupement et conformément aux 

statistiques de Bernoullian425, tous les PAA présentent une valeur pour les diads « m » et « r » 

de 0,5 , synonyme de polymères atactiques. Cette tacticité est synonyme de conformation 

statistique au sein du polymère et donc d’une répartition aléatoire des fonctions acides 

carboxyliques. L’analyse RMN du PAA 450k SPEX montre un élargissement significatif des 

pics (Figure 47 – ii) par rapport au polymère avant broyage, qui peut être quantifié par la valeur 

de la largeur à mi-hauteur des signaux qui augmente de 179 Hz, 14 Hz et 0,83 Hz 

respectivement pour les PAA 450k, 3M et 15k. Cet élargissement des pics est dû à une 

augmentation du nombre d’environnements chimiques causée par la rupture des chaînes 

polymériques menant à des chaînes polymériques de taille inférieure. Ces analyses RMN 

montrent ainsi que le PAA est dégradé mais que l’importance de la dégradation est fonction de 

la masse molaire moyenne du polymère.  
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i) 

 

ii) 

 

iii) 

 

Figure 47 : Analyses RMN dans D2O des PAA i) 15k et 15k SPEX, ii) 450k et 450k SPEX et iii) 3M et 3M 

SPEX 
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Des analyses thermo-gravimétriques ont été effectuées à 5°/min sous argon sur les 

différents PAA avant et après broyage (Figure 48).  La dégradation du PAA se déroule en 3 

étapes. Chaque étape est caractérisée par une température seuil à partir de laquelle le matériau 

commence à se dégrader. Ces températures seront notées T1, T2 et T3 en faisant référence 

respectivement aux températures de la première, seconde et troisième étape de dégradation. Le 

PAA étant légèrement hygroscopique, la première est attribuée à la perte d’eau adsorbée sur le 

matériau jusqu’à 95 °C. Cette perte de masse représente entre 4 et 9 % de la masse initiale selon 

l’échantillon. La seconde perte de masse est rapportée avec une température  T2 entre 141428 et 

170 °C429 avec un maximum de perte autour de 250 °C. Cette perte de masse est attribuée à une 

deuxième perte d’eau induisant un réarrangement des acides carboxyliques en anhydrides. Cette 

deuxième perte de masse est estimée autour de 23 % de la masse totale. La dernière étape 

représente environ 51 % de la masse totale du matériau. Celle-ci est caractérisée par une 

température T3 autour de 300 °C et est attribuée à une décarboxylation et une scission des 

chaînes429. La masse résultante du polymère à 500 °C est estimée à 17 % dans la literature428. 

Tous les PAA avant comme après broyage suivent ces étapes de dégradation. Il peut clairement 

être remarqué dans la Figure 48 que le plateau de stabilité thermique autour de 120 °C du PAA 

450k SPEX est significativement réduit par rapport à celui du PAA 450k avant broyage (Figure 

48 - ii). Le broyage induit également des températures T2 et T3 plus faibles que pour les 

matériaux non broyés. Les températures de début de dégradation ainsi que les pertes de masse 

relatives sont décrites dans le Tableau 11 pour l’ensemble des polymères caractérisés. Ainsi, 

des températures de début de dégradation plus faibles soulignent le fait que le broyage mène à 

une fragilisation de la structure du polymère qui est par conséquent moins stable 

thermiquement. Cette observation est en accord avec les travaux de Castricum et al. 430. Les 

PAA 15k et 3M avant et après broyage présentent un comportement de dégradation similaire 

(Figure 48, i et iii). Les TGA montrent donc une diminution significative de la stabilité 

thermique du PAA 450k alors que les PAA 15k et 3M ne sont que faiblement impactés par cette 

étape de broyage.  
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Tableau 11 : Résumé des températures de début de dégradation et des valeurs de pertes de masse des différents 

PAA avant et après broyage. 

Matériau Perte 1 

(%) 

T2 (°C) Perte 2 

(%) 

T3 (°C) Perte 3 

(%) 

PAA 15k 7,30 164 25,50 284 50,51 

PAA 15k 

SPEX 

4,49 117 32,17 235 41,06 

PAA 450k 5,37 155 25,26 301 55,0 

PAA 450k 

SPEX 

9,43 148 19,23 296 43,67 

PAA 3M 6,09 145 25,33 316 55,32 

PAA 

3MSPEX 

4,24 141 25,20 293 55,22 

 

i) 

 

ii) 
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iii) 

 

 

 

Chapitre 2 – II – 3) Impact de la corne à US sur le polymère 

 

Une étude similaire a été effectuée avec un broyage à la corne à ultra-sons (C-U.S). Le 

PAA 450k est solubilisé dans de l’eau distillée, soniqué à une puissance de 100 W avec une 

sonication de 0,5 secondes toutes les secondes pendant une durée totale de 30 minutes. La 

solution est lyophilisée puis analysée et la poudre est ensuite comparée avant (PAA 450k) et 

après broyage (PAA 450k SPEX). La chromatographie d’exclusion stérique (Figure 49) indique 

que les masses molaires moyennes en nombre et en masse sont réduites de respectivement 495 

et 191 kg.mol-1 à 101 et 61 kg.mol-1 pour le PAA 450k C-U.S. La polydispersité est de plus 

réduite de 2,59 à 1,66. Ces valeurs sont proches de celles du PAA 450 broyé au SPEX (Tableau 

12).  

 

Figure 48 : ATG des PAA i) 15k et 15k SPEX, ii) 450k et 450k SPEX et iii) 3M et 3M SPEX sous argon à 5 °/min. 
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Tableau 12 : Analyses SEC-MALS des PAA  450k avant broyage, broyé au SPEX et broyé à la corne à U.S. 

 𝑴𝒘 (kg.mol-1) 𝑴𝒏 (kg.mol-1) Polydispersité 

PAA 450k 495 191 2,59 

PAA 450k SPEX 115 65 1,77 

PAA 450k C-U.S 101 61 1,66 

 

 

Identiquement au PAA 450k SPEX, la stabilité chimique du PAA 450k C-U.S est 

investiguée par IR, RMN et ATG. Les spectres IR ne montrent encore une fois aucune 

différence entre les PAA avant et après broyage SPEX et soniqués (Figure 50). Les signaux à 

1704 cm-1 (C=O élongation), 1455 cm-1 (CH2 déformation), 1418, 1239 et 1169 cm-1 (C-O 

élongation couplé avec O-H) sont préservés. Les fonctions chimiques restent donc intactes quel 

que soit le mode de dispersion.   

 

Figure 49 : Analyse SEC-MALS des PAA 450k, 450k SPEX et 450k C-U.S. 
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L’ATG du PAA 450k C-U.S a été réalisée sous argon à une vitesse de chauffe de 5 

°/min. (Figure 51). La dégradation du polymère soniqué se déroule comme celle du PAA 450k 

SPEX. La sonication induit des T2 et T3 plus faibles que pour le polymère non broyé et très 

proches de celles du PAA 450k SPEX. Les températures de début de dégradation ainsi que les 

pertes de masse relatives sont décrites dans le Tableau 13 pour l’ensemble de ces matériaux. 

Cette analyse met en évidence, comme pour le PAA 450k SPEX, une diminution significative 

de la stabilité thermique du PAA 450k C-U.S. 

 

 

 

 

Figure 50 : Spectres IR des PAA 450k, 450k SPEX et 450k et 450k C-U.S. 

Figure 51 : ATG des PAA 450k, 450k SPEX et 450k et 450k C-U.S. 
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Tableau 13 : Résumé des températures de début de dégradation et des valeurs de pertes de masse des PAA 450k 

avant broyage, broyé au SPEX et broyé à la corne à U.S. 

 

Matériau Perte 1 

(%) 

T2 (°C) Perte 2 

(%) 

T3 (°C) Perte 3 

(%) 

PAA 450k 5,37 155 25,26 301 55,0 

PAA 450k SPEX 9,43 148 19,23 296 43,67 

PAA 450k C-U.S 9,96 148 23,43 290 51,48 

 

Une analyse RMN dans D2O est mise en place pour comparer la largeur à mi-hauteur 

des pics du polymère (Figure 52) après sonication. Contrairement au PAA 450k SPEX, le 

broyage aux U.S n’impacte pas la largeur à mi-hauteur des pics du PAA 450k, qui reste 

inchangée après broyage US. Malgré une diminution de la longueur des chaînes identique pour 

ces deux PAA (après broyage par SPEX et sonication) (résultats SEC), on constate que 

l’environnement chimique ne semble pas modifié par la rupture des chaînes polymériques.  

 

 

 

 

Cependant, et contrairement au broyage SPEX, la scission des chaînes de PAA lors du 

broyage par C-U.S se fait préférentiellement au milieu de la chaîne de celui-ci431 et non 

aléatoirement. Ces ruptures préférentielles induisent des produits de dégradations plus 

homogènes en opposition à ceux du broyage SPEX. La cinétique du broyage reste cependant 

Figure 52 : Analyses RMN dans D2O des PAA 450k, 450k SPEX et 450k et 450k C-U.S. 
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identique, avec une vitesse et une probabilité de rupture des chaînes linéairement corrélées à la 

masse molaire moyenne des chaînes. Ainsi, plus un polymère possède des chaînes longues, plus 

celles-ci auront une chance élevée de subir une scission. Enfin, tout comme le broyage au 

SPEX, il existe une taille limite au-delà de laquelle la scission des chaînes n’apparait plus. Cette 

masse molaire moyenne est estimée autour de 20 kg.mol-1. 423,432 

Nous avons caractérisé la dégradation subie par le polymère lorsque celui-ci est broyé 

au SPEX ou à la corne à U.S. Ces éléments connus, nous avons cherché à développer de 

nouvelles formulations appliquant ces conclusions.  

 

Chapitre 2 – III : Nouvelles formulations  

 

En substitution de la formulation usuelle (Si+C+LP)SPEX qui induit une dégradation du 

liant polymère, nous avons cherché à développer plusieurs autres formulations, et notamment 

une formulation utilisant une corne à U.S, dont les effets sur le liant polymère sont différents 

de ceux du broyeur SPEX. La scission préférentielle en milieu de chaîne de polymère lors d’un 

broyage par corne à U.S produit en effet des chaînes polymériques plus homogènes en longueur 

et en environnement chimique, comme montré par l’analyse RMN (Figure 52). Cette approche 

a pour but de déterminer si les modifications causées par le broyage SPEX et la corne à U.S ont 

un impact significatif sur les performances électrochimiques d’une électrode à base de silicium.  

 

Chapitre 2 – III – 1) Corne à Ultra-sons (Si+C+LP)C-U.S 

 

Cette formulation consiste en la sonication d’un mélange de silicium, de l’additif 

carboné conducteur C65 et de PAA 450k (pour un total de 600 mg de matière sèche) en solution 

dans l’eau distillée. La sonication est effectuée pendant 0,5 secondes toutes les secondes à une 

puissance de 100 W pendant une durée totale de 30 minutes. L’encre obtenue est ensuite enduite 

sur un collecteur de courant texturé en cuivre puis séchée à l’air. Les films d’électrode obtenus 

par cette méthode présentent un aspect inhomogène et friable. Pour remédier à ce problème, un 

dispersant, le Triton X-100 a été ajouté à la formulation et représente 1,16 % de la masse sèche 
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totale. L’ajout de ce dispersant permet en conservant les mêmes conditions de sonication 

d’obtenir des films homogènes et ne s’effritant pas en favorisant les interfaces Si-C et en 

limitant ainsi la décantation de ces matériaux.  

 

Interactions Si-LP  

 

Avant de tester électrochimiquement les électrodes obtenues, un mélange silicium-PAA 

a été soniqué en solution aqueuse selon les conditions énoncées précédemment. Le composite 

est ensuite lyophilisé et analysé par IR pour éventuellement identifier des liaisons Si-PAA. Le 

spectre IR obtenu est représenté dans la Figure 53.  

 

 

 

 

 

Comme dans le cas de la formulation usuelle au SPEX, une sonication à la corne à U.S 

permet au PAA de se lier de manière covalente au silicium comme le montre le décalage de la 

bande d’élongation du C=O de 1702 à 1715 cm-1, significatif d’une liaison ester.  

 

 

Figure 53 : Analyses IR du Si commercial, du PAA commercial et d’un composite (Si+PAA)C-U.S. 
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Caractérisations électrochimiques  

 

Des tests électrochimiques en demi-pile ont ainsi été réalisés pour déterminer l’impact 

de la modification du polymère causée par l’étape de sonication sur les performances en 

batterie. Des électrodes composites ont été préparées selon la formulation C-U.S (Si+C+LP)C-

U.S, décrite précédemment, en utilisant le PAA 450k en tant que LP. Le cyclage est effectué en 

pile bouton, avec un séparateur en fibre de verre (Whatman), un électrolyte commercial LP30 

(1M LiPF6 dans un mélange 1:1 en masse EC + DMC) contenant du FEC en additif (10 % en 

masse) et du lithium métallique en électrode négative. Le cyclage a lieu à 20 °C à un régime de 

1 lithium en 10 heures (noté C/10) et équivalent à un régime de 95 mAh.g-1.  Les caractéristiques 

des électrodes à base de silicium sont détaillées dans le Tableau 14, les résultats 

électrochimiques de ces cyclages sont présentés dans la Figure 54 et résumés dans le Tableau 

15. 

 

Tableau 14 : Caractéristiques des électrodes à base de PAA 450k en formulation (Si+C+LP)SPEX  

et (Si+C+LP)C-U.S. 

PAA 450k (Si+C+LP)C-U.S (Si+C+LP)SPEX 

Porosité d’électrode 

(%) 

70 60 

Masse de silicium 

(mg.cm-2) 

1,26 1,19 

 

La porosité des électrodes issues de cette formulation est légèrement supérieure à celle 

des électrodes formulées avec un broyeur de type SPEX (Tableau 14). Selon Mazouzi et al.318 

plus la porosité d’une électrode à base de silicium est élevée, plus les rétentions de capacités 

sont élevées. Cette nouvelle formulation présente des résultats électrochimiques intéressants 

avec une EC au premier cycle de 90 % contre 85 % pour la formulation usuelle (Si+C+LP)SPEX. 

La capacité en charge au 20ème cycle est également améliorée avec 2330 mAh.g-1 contre 2139 

mAh.g-1 pour la formulation usuelle (Tableau 15), ce qui représente respectivement 76 et 65 % 

de la capacité de la première charge pour ces deux formulations. La polarisation augmente 
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légèrement au cours du cyclage de 0,35 à 0,37 V, ce qui reste proche de la valeur initiale et 

n’est pas significatif.  

 

i) ii) 

  

iii)  

 

Figure 54 : i) Premier cycle et deuxième décharge galvanostatique, ii) rétention de capacité, et iii) évolution 

de la polarisation des électrodes de silicium à base de PAA 15k, 450k et 3M en formulation (Si+C+LP)C-U.S vs 

Li 0. 

 

 

 

Des clichés de microscopie électronique à balayage ont été réalisés sur l’électrode de 

départ ainsi que sur l’électrode lavée au DMC en fin de 20ème charge (Figure 55). L’état de 

surface de l’électrode avant cyclage présente une morphologie homogène, plane avec peu de 

porosité apparente. Quelques cracks en surface de l’électrode sont également présents mais 

moins marqués que dans le cas d’une électrode (Si+C+LP)SPEX. L’électrode après cyclage 

présente la même couche de passivation qui semble épaisse et qui pourrait être isolante. Celle-
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ci ne présente visuellement pas de porosité apparente. La répartition des différents éléments de 

l’électrode a été confirmée par une analyse EDX (cf Figures 65 et 66 en annexe). 

 

Tableau 15 : Résultats électrochimiques des électrodes de Si à base de PAA 450k en formulation (Si+C+LP)SPEX 

et (Si+C+LP)C-U.S. 

PAA 450k (Si+C+LP)C-U.S (Si+C+LP)SPEX 

Courant (mA.g-1 de Si) 95 95 

1ère charge (mAh.g-1) 3060 3270 

20ème charge (mAh.g-1) 2330 2139 

20ème charge / 1ère charge (%) 76 65 

1ère EC (%) 90 85 

EC moyenne (%) 98 98 

Polarisation 1er cycle / 20ème cycle 

(V) 

0,35 / 0,37 0,35 / 0,31 

 

 

Bien que nous ayons montré que la corne à U.S modifie également le liant polymère, 

les performances des cellules électrochimiques formulées grâce à cette méthode sont meilleures 

que celles formulées usuellement au SPEX. Ceci peut s’expliquer d’une part par une porosité 

plus élevée au sein de l’électrode mais plusieurs paramètres liés au polymère sont également à 

prendre en compte concernant son efficacité en tant que liant pour électrode. Comme montré 

dans la littérature et dans notre étude précédente, la masse molaire moyenne du polymère est 

un critère crucial. Le développement de cette formulation nous montre ici que pour un polymère 

ayant une masse molaire moyenne équivalente (𝑀𝑤 = 115 kg.mol-1 contre 101 kg.mol-1 et  𝑀𝑛 

= 65 kg.mol-1 contre 61 kg.mol-1 respectivement pour les PAA 450k SPEX et 450k C-U.S) les 

performances électrochimiques sont différentes. Le mode de préparation de l’électrode et la 

dégradation/modification du polymère lors de l’étape de mélangeage (SPEX ou US) est donc 

également à prendre en compte. Nous avons en effet montré que la modification du polymère 

était différente selon le mode de broyage423,431.  
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i) ii) 

  

Figure 55 : Clichés de microscopie électronique à balayage d’une électrode de Si à base de PAA 450k en 

formulation (Si+C+LP)C-U.S i) avant cyclage et ii) en fin de 20ème charge, après lavage au DMC. 

 

Sur la base de ces conclusions, nous avons souhaité déterminer s’il était possible de 

développer une formulation dans laquelle nous nous affranchirions de tout broyage énergétique.  

 

Chapitre 2 – III – 2) SPEX Free (Si+C+LP)MAG 

 

 

Dans cette optique, nous avons décidé de formuler l’encre d’électrode de la manière 

suivante : le silicium, l’additif carboné C65 ainsi que le liant polymère sont mis en solution dans 

de l’eau distillée. L’ensemble est ensuite agité magnétiquement pendant une durée de 2 heures. 

La proportion massique de ces différents matériaux est de 70 % / 15 % / 15% pour une masse 

sèche totale de 600 mg. Le Triton X-100, un dispersant ajouté est quantifié à 1,16 % de la 

matière sèche. Cette formulation est notée (Si+C+LP)MAG. L’encre est ensuite déposée sur un 

collecteur de courant en cuivre texturé puis séché à l’air.  
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Interactions Si-LP 

 

Comme précédemment, la nature des liaisons entre le silicium et le liant polymère est 

investiguée préalablement aux tests électrochimiques. Pour ce faire, nous avons mélangé 

magnétiquement du silicium et du PAA 450k en solution aqueuse dans les mêmes proportions 

que la formulation d’électrode. Le mélange est opéré pendant deux heures puis l’encre obtenue 

est séchée à l’air. Celle-ci est caractérisée par IR, représentée dans la Figure 56. Cette analyse 

IR montre une nouvelle fois un décalage de la bande d’élongation C=O de l’acide carboxylique 

de 1703 à 1714 cm-1 significatif de la formation de liaisons ester.  

 

 

 

 

 

Caractérisations électrochimiques  

 

Des tests électrochimiques en demi-pile ont ainsi été réalisés afin de caractériser les 

performances d’une électrode n’ayant subi aucune étape de broyage lors de sa préparation. Des 

Figure 56 : Analyses IR du Si commercial, du PAA commercial et d’un composite (Si+PAA)MAG 
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électrodes composites ont été préparées selon la formulation (Si+C+LP)MAG, décrite 

précédemment, en utilisant le PAA 450k en tant que LP. Le cyclage est effectué en pile bouton, 

avec un séparateur en fibre de verre (Whatman), un électrolyte commercial LP30 (1M LiPF6 

dans un mélange 1:1 en masse EC + DMC) contenant du FEC en additif (10 % en masse) et du 

lithium métallique en électrode négative. Le cyclage a lieu à 20 °C à un régime de 1 lithium en 

10 heures (noté C/10).  Les caractéristiques des électrodes à base de silicium sont détaillées 

dans le Tableau 16, les résultats électrochimiques de ces cyclages sont présentés dans la Figure 

57 et résumés dans le Tableau 17. 

 

Tableau 16 : Caractéristiques des électrodes de Si à base de PAA 450k en formulation (Si+C+LP)SPEX,  

(Si+C+LP)C-U.S et (Si+C+LP)MAG. 

PAA 450k (Si+C+LP)MAG (Si+C+LP)C-

U.S 

(Si+C+LP)SPEX 

Porosité 

d’électrode (%) 

70 70 60 

Masse de silicium 

(mg.cm-2) 

1,47 1,26 1,19 

 

 

La porosité induite par cette formulation est d’environ 70% et est identique à celle 

utilisant la corne à U.S. Celle-ci est donc supérieure à celle de la formulation (Si+C+LP)SPEX. 

Cette nouvelle formulation présente des résultats électrochimiques décevants avec la plus faible 

EC au premier cycle des formulations testées avec une valeur de 76 %. La rétention de capacité 

de la batterie chute brusquement pour atteindre 5 % au 20ème cycle, avec une capacité en charge 

de 170 mAh.g-1. La polarisation augmente également fortement au cours du cyclage et évolue 

de 0,28 à 1,51 V. Cette forte augmentation de la polarisation est représentative d’une perte de 

contact entre les différents composants de l’électrode ce qui induit une insertion/désinsertion 

du lithium dans l’électrode plus laborieuse pour former l’alliage Si-Li. Ces résultats montrent 

que l’augmentation de la porosité n’est pas le facteur crucial de performance d’une cellule 

électrochimique. Ainsi, l’amélioration des rétentions de capacité de la formulation (Si+C+LP)C-

U.S par rapport à la formulation (Si+C+LP)SPEX n’est pas uniquement liée à la différence de 

porosité induite par ces formulations mais bien au liant polymère.  
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i) ii) 

  

iii) iv) 

  

 

Figure 57 : Premier cycle et deuxième décharge galvanostatique, ii) rétention de capacité, iii) dérivée de la 

courbe galvanostatique du premier cycle et de la deuxième décharge et iv) évolution de la polarisation des 

électrodes de silicium à base de PAA 15k, 450k et 3M en formulation (Si+C+LP)MAG vs Li 0. 

 

 

La Figure 58 regroupe les clichés de microscopie électronique à balayage des électrodes 

de départ et en fin de 20ème charge après rinçage. La répartition des éléments de l’électrode est 

homogène, comme montré par l’analyse EDX présentée en annexe (Figures 67 et 68). 

L’électrode de départ présente un état de surface sans texturation ou porosité apparente 

particulières. La surface de l’électrode est toutefois caractérisée par de nombreux cracks 
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marqués et profonds. Le cliché de microscopie de l’électrode après-cyclage présente une 

surface d’électrode recouverte d’une couche de passivation, la SEI. Cette SEI parait 

complètement obstruante. Les fils visibles sur le cliché sont dus aux résidus du séparateur 

Whatman resté en parti adsorbé sur la surface de l’électrode.  

 

Tableau 17 : Résultats électrochimiques des électrodes de Si à base de PAA 450k en formulation (Si+C+LP)MAG, 

(Si+C+LP)SPEX et (Si+C+LP)C-U.S. 

PAA 450k (Si+C+LP)C-U.S (Si+C+LP)SPEX (Si+C+LP)MAG 

Courant (mA.g-1 de Si) 95 95 95 

1ère charge (mAh.g-1) 3060 3270 3456 

20ème charge (mAh.g-1) 2330 2139 170 

20ème charge / 1ère charge (%) 76 65 5 

1ère EC (%) 90 85 76 

EC moyenne (%) 98 98 90 

Polarisation 1er cycle / 20ème 

cycle (V) 

0,35 / 0,37 0,35 / 0,31 0,28 / 1,51 

 

 

i) ii) 

  

 

Figure 58 : Clichés de microscopie électronique à balayage d’une électrode de Si à base de PAA 450k en 

formulation (Si+C+LP)MAG i) avant broyage et ii) en fin de  20ème charge après lavage au DMC. 
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La formulation (Si+C+LP)MAG  ne permet pas d’améliorer les  rétentions de capacités. 

Plusieurs hypothèses peuvent être proposées pour expliquer ces faibles performances : i) 

l’absence d’un broyage du silicium qui ne permet pas de bénéficier de la nano-structuration du 

matériau propice à un bon contact avec l’additif carboné conducteur, et ainsi limite la 

percolation électronique (qui a été montré par Gauthier et al251., ou ii) un polymère non modifié, 

et donc de longueur de chaines trop importante. Pour vérifier ces hypothèses, une dernière 

formulation a été développée, alliant à la fois un broyage énergétique du silicium mais sans 

celui du polymère permettant ainsi le maintien de son intégrité. Cette formulation permettrait 

ainsi de vérifier en un essai les deux hypothèses précédentes.  

 

 

Chapitre 2 – III – 3) Sans broyage du liant [(Si+C)SPEX + LP]MAG 

 

Pour déterminer si le paramètre limitant de la formulation précédente est l’absence de 

broyage du silicium ou du broyage du liant polymère, nous avons développé la formulation 

suivante : broyage du silicium et de l’additif carboné conducteur sans solvant dans une première 

étape. Cela est réalisé dans une cellule de 50 cm3 au SPEX à une fréquence de 50 Hz pendant 

30 minutes avec 3 billes de 10 mm de diamètre. Le composite obtenu est ensuite mis en solution 

dans de l’eau distillée avec le liant polymère et le dispersant. L’ensemble est agité 

magnétiquement pendant 2 heures.  La proportion massique de ces différents composants est 

de 70 % (Si) / 15 % (C65) / 15% (LP) pour une masse sèche totale de 600 mg. Le Triton X-100 

ajouté est quantifié à 1,16 % de la matière sèche. Cette formulation est notée [(Si+C)SPEX + 

LP]MAG. L’encre est ensuite déposée sur un collecteur de courant en cuivre texturé puis séchée 

à l’air.  

 

Interactions Si-LP 

 

Une fois de plus, la nature des liaisons entre le silicium et le liant polymère est 

investiguée préalablement aux tests électrochimiques. Pour cela, nous avons mélangé 
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magnétiquement en solution aqueuse du PAA 450k de départ et du silicium préalablement 

broyé au SPEX dans les mêmes proportions que la formulation d’électrode. Le mélange est 

opéré pendant deux heures puis le mélange obtenu est séché à l’air. Celui-ci est caractérisé par 

IR, représenté dans la Figure 59. Cette analyse IR montre une nouvelle fois un décalage de la 

bande d’élongation C=O de l’acide carboxylique de 1703 à 1716 cm-1 significatif de la 

formation de liaisons ester.  

 

 

Figure 59 : Analyses IR du Si commercial, du PAA commercial et d’un composite [(Si+C)SPEX + LP]MAG 

 

 

Nouvelle étude sur l’influence de la longueur moyenne des chaînes  

 

Des tests électrochimiques en demi-pile ont ainsi été réalisés afin de caractériser les 

performances d’une électrode combinant un broyage énergétique du silicium et de l’additif 

carboné d’une part et l’absence de broyage du liant polymère de manière à maintenir son 

intégrité d’autre part. Des électrodes composites ont été préparées selon la formulation 

[(Si+C)SPEX + LP]MAG, décrite précédemment, en faisant varier la longueur moyenne des 

chaînes du polymère. Les PAA 15k, 450k et 3M ont été utilisés en tant que liants polymères. 

Le cyclage est effectué en pile bouton, avec un séparateur en fibre de verre (Whatman), un 

électrolyte commercial LP30 (1M LiPF6 dans un mélange 1:1 en masse EC + DMC) contenant 

du FEC en additif (10 % en masse) et du lithium métallique en électrode négative. Le cyclage 

a lieu à 20 °C à un régime de 1 lithium en 10 heures (noté C/10).  Les caractéristiques des 
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électrodes à base de silicium sont détaillées dans le Tableau 18, les résultats électrochimiques 

de ces cyclages sont présentés dans la Figure 60 et résumés dans le Tableau 19. 

 

Tableau 18 : Caractéristiques des électrodes de Si à base de PAA 15k, 450k et 3M en  

formulation [(Si+C)SPEX + LP]MAG. 

[(Si+C)SPEX + LP]MAG PAA 15k PAA 450k PAA 3M 

Porosité d’électrode (%) 65 70 70 

Masse de silicium (mg.cm-2) 1,12 1,26 1,26 

 

La porosité des électrodes formulées selon la méthode [(Si+C)SPEX + LP]MAG est évaluée 

entre 65 et 70 % selon la masse molaire moyenne du polymère utilisé (Tableau 18). Cette 

porosité est supérieure à celle obtenue grâce à la formulation (Si+C+LP)SPEX.  

 

La cellule utilisant le PAA 450k en tant que liant présente la meilleure EC au premier 

cycle (86 % pour le PAA 450k contre 66 % et 44 % pour respectivement le PAA 15k et le PAA 

3M). Cette cellule est également la plus performante en termes de rétention de capacité avec 

une capacité à la 20ème charge de 2957 mAh.g-1 contre 2023 et 853 mAh.g-1 pour les PAA 15k 

et 3M, ce qui représente respectivement 84, 62 et 29 % de leur capacité initiale en charge (Figure 

60-ii, Tableau 19). Les électrodes à base de PAA 15k et 450k permettent de conserver une 

polarisation faible tout au long des 20 premiers cycles, celle-ci n’augmente en effet que de 0,02 

V et 0,03 V respectivement (Tableau 19). La polarisation de l’électrode à base de PAA 3M 

augmente de 0,18 V à 0,52 V au 20ème cycle. Cette polarisation est plus élevée dès le 1er cycle 

que celle obtenue avec les électrodes à base de PAA 15k et 450k et son augmentation, bien que 

limitée, est plus importante au cours du cyclage. Ce phénomène traduit un accès du lithium plus 

difficile à la matière active que pour les PAA 15k et 450k, probablement dû à la forte masse 

molaire moyenne du PAA 3M.  
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i) ii) 

  

iii) iv) 

  

Figure 60 : i) Premier cycle et deuxième décharge galvanostatique, ii) rétention de capacité, iii) dérivée de la 

courbe galvanostatique du premier cycle et de la deuxième décharge et iv) évolution de la polarisation d’une 

électrode de Si à base de PAA 15k, 450k et 3M en formulation [(Si+C)SPEX+LP]MAG vs Li 0. 

 

Des clichés de microscopie électronique à balayage ont été réalisés sur les électrodes à 

base de PAA 450k de départ et en fin de charge au 20ème cycle après rinçage au DMC (Figure 

61), de même que des analyses EDX prouvant la dispersion homogène des différents éléments 

dans l’électrode (cf Figures 69 et 70 en annexe). L’électrode avant cyclage semble présenter 

une structure complexe avec une porosité apparente plus élevée que dans le cas des formulations 

précédentes (Figures 43, 55 et 58). 
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Tableau 19 : Résultats électrochimiques des électrodes de Si à base de PAA 15k, 450k et 3M formulation 

[(Si+C)SPEX+LP]MAG vs Li 0. 

[(Si+C)SPEX+LP]MAG PAA 15k PAA 450k PAA 3M 

Courant (mA.g-1 de Si) 95 95 95 

1ère charge (mAh.g-1) 3263 3520 2941 

20ème charge (mAh.g-1) 2023 2957 853 

20ème charge / 1ère charge (%) 62 84 29 

1ère EC (%) 66 86 44 

EC moyenne (%) 93 98 97 

Polarisation 1er cycle / 20ème cycle (V) 0,27 / 0,29 0,24 / 0,27 0,34 / 0,52 

 

A titre comparatif, l’ensemble des analyses par microscopie électronique à balayage des 

différentes formulations étudiées est présenté Figure 62. La porosité induite par la formulation 

[(Si+C)SPEX+LP]MAG peut être responsable d’une meilleure diffusion et/ou 

insertion/désinsertion des ions Li+ et donc induire une meilleure cyclabilité de l’électrode. 

L’électrode analysée après cyclage montre une surface moins poreuse, ce phénomène étant dû 

à la SEI formée lors du cyclage. Il est toutefois important de noter que cette surface reste plus 

structurée et semble moins compacte et bloquante que celle des formulations précédentes), et 

peut être dès lors moins préjudiciable au cyclage de l’électrode.  

i) ii) 

  

 

Figure 61 : Clichés de microscopie électronique à balayage d’une électrode à base de PAA 450k en 

formulation [(Si+C)SPEX+LP]MAG  i) avant cyclage et ii) en fin de 20ème charge après lavage au DMC. 
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i)  ii) 

  

iii) iv) 

  

v) vi) 
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vii) viii) 

  

 

Figure 62 : Clichés de microscopie électronique à balayage d’une électrode à base de PAA 450k avant 

cyclage en formulation i) (Si+C+LP)SPEX, iii) (Si+C+LP)C-US, v) (Si+C+LP)MAG et vii) [(Si+C)SPEX+LP]MAG  et 

en fin de 20ème charge après lavage au DMC en formulation ii) (Si+C+LP)SPEX, iv) (Si+C+LP)C-US, vi) 

(Si+C+LP)MAG et viii) [(Si+C)SPEX+LP]MAG. 

 

La comparaison des deux études effectuées sur l’influence de la masse molaire moyenne 

du polymère, selon les formulations (Si+C+LP)SPEX et [(Si+C)SPEX+LP]MAG nous permet de 

déterminer l’impact du broyage du LP sur les performances électrochimiques des cellules à 

base de Si.  

Les performances des cellules utilisant le PAA 15k en tant que LP sont nettement 

améliorées lorsque le polymère n’est pas broyé (Tableaux 9 et 19, Figures 41 et 60). Ainsi, un 

changement de la formulation de (Si+C+LP)SPEX vers la formulation [(Si+C)SPEX+LP]MAG 

induit une augmentation de la valeur de la première charge de 1669 à 3263 mAh.g-1. Les 

rétentions de capacités augmentent de leur côté de 23 % à 62 % et l’augmentation de la 

polarisation reste beaucoup plus modérée (+ 0,02 V contre + 0,7 V).   

Concernant les cellules à base de PAA 450k, les performances électrochimiques sont 

également nettement améliorées lorsque le polymère n’est pas broyé (Tableaux 9 et 19, Figures 

41 et 60). Ainsi, un changement de la formulation (Si+C+LP)SPEX vers la formulation 

[(Si+C)SPEX+LP]MAG permet une augmentation de la valeur de la première charge de 3270 à 

3520 mAh.g-1 et de la rétention de capacités de 65 % à 84 %. La polarisation est plus importante 

dans le cas d’une formulation (Si+C+LP)SPEX (0,34 V), mais diminue légèrement lors des 

premiers cycles jusqu’à 0,30 V, alors que celle obtenue avec la formulation 

[(Si+C)SPEX+LP]MAG, plus faible au départ (0,24 V) augmente faiblement (0,27 V). Les clichés 
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MEB montrent une surface beaucoup plus texturée dans le cas de la formulation 

[(Si+C)SPEX+LP]MAG  et les analyses après cyclage présentent une surface à priori moins 

bloquante et donc plus perméable aux ions Li+. Des analyses plus poussées pour déterminer la 

nature de la SEI, par XPS par exemple, ainsi qu’une mesure de l’impédance de cette couche de 

passivation restent à effectuer.   

Pour les cellules à base de PAA 3M, la valeur de la première recharge augmente avec la 

nouvelle formulation [(Si+C)SPEX+LP]MAG  (de 2594 à 2941 mAh.g-1) (Tableaux 9 et 19, Figures 

41 et 60) mais les capacités de rétention diminuent (de 37 % à 29 %) bien que la valeur de la 

polarisation augmente de manière moins significative (+0,52 V pour atteindre 0,86 V dans le 

cas de la formulation (Si+C+LP)SPEX contre + 0,18 V pour atteindre 0,52 V dans le cas de la 

formulation [(Si+C)SPEX+LP]MAG). Bien que la polarisation augmente moins avec la nouvelle 

formulation, les capacités de rétention sont moins intéressantes. Ce constat peut être expliqué 

par la très forte masse molaire du PAA 3M ainsi que la propriété isolante de ce matériau. Bien 

que cette donnée n’ait pas être quantifiée par SEC, le broyeur SPEX utilisé dans la formulation 

(Si+C+LP)SPEX réduit la longueur des chaînes du PAA 3M et réduit ainsi la résistance qu’il 

provoque au sein de l’électrode. Le maintien de la longueur des chaînes du PAA 3M est donc, 

contrairement aux PAA 15k et 450k préjudiciable à l’électrode de par sa très forte masse 

molaire.  

 

 

Conclusions 

 

Cette étude nous a permis de mettre en évidence l’effet délétère de différents broyages 

sur le liant polymère, notamment le broyage SPEX et le broyage à la C-U.S. Bien que menant 

à des masses molaires moyennes proches, ces deux modes de broyages induisent un mécanisme 

de dégradation/modification différent menant à des polymères ayant des propriétés de liants 

pour batteries à base de silicium différentes. En effet, plusieurs formulations ont été 

développées au cours de ce chapitre, et la formulation utilisant la C-U.S induit des résultats 

électrochimiques, et notamment des rétentions de capacités, plus intéressants que pour la 

formulation utilisant le broyage SPEX.  



Chapitre 2 

 114 

Une formulation n’utilisant pas de broyage a été testée mais les performances offertes 

par les cellules formulées de cette manière restent très limitées. Ce constat semble confirmer le 

fait qu’un broyage énergétique du silicium et de l’additif carboné soit bénéfique, comme montré 

par Gauthier et al.251 et Oumellal et al.419. En effet, ces études montrent respectivement que 

malgré la formation d’agrégats, une nano-structuration du silicium permet de faciliter 

l’insertion et la désinsertion du silicium en augmentant la présence de grains de joints, et d’autre 

part, le broyage du carbone permet une exfoliation de celui-ci qui se ré-agglomère ensuite de 

manière aléatoire sur les éléments broyés, et donc maximise les contacts Si-C. Enfin, une 

dernière formulation mettant en œuvre un broyage énergétique du silicium et de l’additif 

carboné mais sans dégrader le polymère a été mise au point. Cette formulation permet une 

amélioration significative des électrodes formulées avec les PAA 15k et 450k mais diminue les 

performances des cellules utilisant le PAA 3M, possédant une masse molaire trop élevée et 

induisant donc une augmentation de la résistivité au sein de l’électrode.  

 

Le développement et l’amélioration de la formulation utilisant la C-U.S serait 

intéressant. Cette formulation permet en effet des performances et des capacités de rétention 

plus élevées que pour la formulation utilisant le broyage SPEX alors que le polymère, une fois 

modifié par l’étape de broyage/mélange, a une longueur moyenne de chaîne équivalente dans 

les deux cas. Un travail d’optimisation de cette formulation C-U.S (sur la durée, la puissance, 

le pulse) reste à effectuer pour en tirer le meilleur parti.  

 

Nous avons vu comment améliorer la formulation d’une électrode à base de silicium, 

notamment en adaptant l’étape de broyage pour maintenir l’intégrité du liant polymère. Nous 

allons dans le chapitre suivant essayer de développer un nouveau liant polymère, présentant des 

fonctions et des propriétés qui nous semblent intéressantes. Le polymère synthétisé sera l’acide 

poly(fumarique), qui n’a jamais à ce jour été testé en électrochimie. Ce polymère présente 

l’avantage de posséder une structure très proche de celle du PAA tout en ayant deux fonctions 

acides carboxyliques par motif. Ces fonctions étant décrites comme engageant des liaisons 

particulièrement efficaces avec la surface du silicium, cette structure devrait stabiliser 

l’électrode composite de manière efficace. Nous aborderons sa synthèse, puis ses performances 

en tant que LP pour batteries à base de silicium.  
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

Figure 63 : Clichés i) MEB d’une électrode de Si à base de PAA 450k en formulation (Si+C+LP)SPEX avant cyclage et ii) analyse EDX des éléments ii) Si, iii) C et iv) O. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

v) F    

 

   

 

Figure 64 : Clichés i) MEB d’une électrode de Si à base de PAA 450k en formulation (Si+C+LP)SPEX en fin de 50ème charge après lavage au DMC et ii) analyse EDX des 

éléments ii) Si, iii) C,  iv) O et v) F. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

Figure 65 : Clichés i) MEB d’une électrode de Si à base de PAA 450k en formulation (Si+C+LP)C-US avant cyclage et ii) analyse EDX des éléments ii) Si, iii) C et iv) O. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

v) F    

 

   

 

Figure 66 : Clichés i) MEB d’une électrode de Si à base de PAA 450k en formulation (Si+C+LP)C-US en fin de 50ème charge après lavage au DMC et ii) analyse EDX des 

éléments ii) Si, iii) C,  iv) O et v) F. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

Figure 67 : Clichés i) MEB d’une électrode de Si à base de PAA 450k en formulation (Si+C+LP)MAG avant cyclage et ii) analyse EDX des éléments ii) Si, iii) C et iv) O. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

v) F    

 

   

Figure 68 : Clichés i) MEB d’une électrode de Si à base de PAA 450k en formulation (Si+C+LP)MAG en fin de 50ème charge après lavage au DMC et ii) analyse EDX des 

éléments ii) Si, iii) C,  iv) O et v) F. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

Figure 69 : Clichés i) MEB d’une électrode de Si à base de PAA 450k en formulation [(Si+C)SPEX+LP]MAG avant cyclage et ii) analyse EDX des éléments ii) Si, iii) C et iv) 

O. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

v) F    

 

   

Figure 70 : Clichés i) MEB d’une électrode de Si à base de PAA 450k en formulation [(Si+C)SPEX+LP]MAG en fin de 50ème charge après lavage au DMC et ii) analyse EDX 

des éléments ii) Si, iii) C,  iv) O et v) F. 
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CHAPITRE 3 : SYNTHESE ET 

EVALUATION D’UN NOUVEAU 

LIANT POLYMERE : L’ACIDE 

POLY(FUMARIQUE)  
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Chapitre 3 – I : Synthèses et caractérisations de l’acide 

poly(fumarique) 

 

Nous avons vu précédemment que différents facteurs comme le nombre de fonctions acide 

carboxylique par motif ou la rigidité du squelette polymérique sont des paramètres cruciaux 

pour l’efficacité du liant vis-à-vis de la stabilisation du silicium au court du cyclage des 

électrodes composites. Sur la base de ce constat, l’acide poly(acrylique) a été largement utilisé. 

Ce liant polymère est un des liants les plus performants à l’heure actuelle. Nous avons cherché 

à optimiser le nombre de fonctions acide carboxylique de manière à optimiser les interactions 

Si-LP en conservant la structure simple et facilement caractérisable du PAA.  

Nous avons ainsi voulu synthétiser l’acide polyfumarique (pFA), représenté sur la Figure 71, 

dont le nombre de fonctions acide carboxylique par motif est multiplié par deux par rapport au 

PAA.  

Plusieurs voies de synthèses ont été envisagées, celles-ci seront développées dans ce chapitre. 

Le polymère obtenu sera ensuite évalué en tant que liant pour électrode en pile boutons en 

utilisant le silicium en tant que matière active.  

 

 

Figure 71 : Structure de l’acide poly(fumarique) 

 

 

Bien qu’il soit généralement admis que les alcènes di, tri ou tetra substitués ne 

polymérisent pas ou très peu433, certaines exceptions existent telles que le tétrafluoroéthylène434 

qui forme le poly(tétrafluoroéthylène) (PTFE, Téflon), ou le vinylène carbonate 435,436. La 
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possibilité de polymériser ces matériaux prouve que l’encombrement de la double liaison 

carbone-carbone n’est pas toujours défavorable à la polymérisation.  

Alors que la polymérisation à partir de l’acide fumarique n’est pas favorisée, l’utilisation de 

groupements protecteurs de l’acide pour former un ester et augmenter l’encombrement stérique 

améliore la polymérisation de ce monomère 433,437,438. Otsu et al. 439 ont montré que la nature 

du groupement ester utilisée avait une influence sur le rendement de la polymérisation, le 

groupement butyle est notamment à privilégier. L’isomérie de ce groupement a également été 

investiguée. L’efficacité du groupement sur le rendement de la polymérisation est définie par 

l’ordre suivant : tert-butyl > sec-butyl > iso-butyl ≈ n-butyl. Sur la base de ces informations, 

nous avons donc cherché à synthétiser le di-tert-butylfumarate (dtBF).  Une étude d’Otsu et al. 

440  a montré que le poly(di-tert-butylfumarate) (pdtBF) mène au pFA par simple traitement 

thermique. Les auteurs décrivent qu’un chauffage à 190 °C permet en effet le départ du 

groupement protecteur et l’obtention du pFA pur. Le schéma de la synthèse est présenté dans 

le Schéma 4.  

 

 

Schéma 4 :  Résumé de la synthèse du pFA 

 

 

Le dtBF peut être synthétisé selon deux voies de synthèse, qui sont présentées ci-après. 
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Chapitre 3 – I – 1) Première voie de synthèse du dtBF 

 

La première voie de synthèse du di-tert-butylfumarate étudiée est celle d’Otsu et al 440. 

Le schéma réactionnel est décrit dans le Schéma 5. La réaction procède par simple substitution 

nucléophile du chlorure d’acyle par le tert-butylate de potassium, menant à la formation du di-

tert-butylfumarate et de chlorure de potassium. 

 

 

Schéma 5 : Schéma réactionnel de la synthèse du dtBF par la voie 1 440. 

 

Mode opératoire :  

Sous atmosphère inerte, 8,06 g de t-BuOK (71,83 x 10-3 mol, 2,2 éq.) sont solubilisés 

dans 100 mL de benzène. 3,53 mL de chlorure de fumaryle (32,69 x 10-3 mol, 1 éq.) sont ajoutés 

goutte à goutte. Le milieu réactionnel est placé dans un bain d’eau pour limiter l’échauffement 

du milieu lors de l’ajout du chlorure de fumaryle. La solution prend alors une couleur marron. 

Le milieu réactionnel est laissé sous agitation magnétique pendant 72 h à température ambiante, 

il est ensuite filtré sur un fritté N°4 (porosité 10-16 µm) en silice.  

 

Le solide ainsi récupéré a été analysé en spectroscopie RMN. Ainsi, les spectres RMN 

1H et 13C de ce composé sont représentés sur la Figure 72. Nous notons qu’ils correspondent au 

dérivé dichloro- et mettent en évidence l’absence des groupements tert-butyles (autour de 1 
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ppm pour l’analyse 1H et autour de 30 ppm pour l’analyse 13C). Le signal à 4,89 ppm est quant 

à lui dû à la présence de HDO lors de l’analyse provenant d’une hydratation du DMSO.   

Les spectres RMN ne montrent donc pas la présence de dtBF dans le brut réactionnel. 

Cette voie de synthèse n’a pas été reproductible entre nos mains. 

 

Cette synthèse, qui n’a pas fonctionné, présente en outre des désavantages pratiques. 

Elle utilise en effet du benzène, solvant classé cancérogène, mutagène et reprotoxique (CMR) 

et dont l’utilisation est à proscrire.  Elle est de plus décrite avec un rendement maximal 

finalement très moyen de 32,3 %. C’est pourquoi nous avons préféré nous intéresser à une autre 

voie, plus récente, ne présentant pas ces inconvénients, la métathèse d’alcènes, plutôt que 

d’essayer d’optimiser cette première méthode. 

 

 

i) 
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ii) 

 

Figure 72 : Spectres RMN dans le DMSO i) 1H et ii) 13C du produit obtenu par la réaction de couplage entre 

le tert-butylate de potassium et le fumarate acylo-chloreux.  

 

 

Chapitre 3 – I – 2) Seconde voie de synthèse du dtBF 

 

 

 Cette deuxième voie de synthèse met en jeu la métathèse croisée d’alcènes. Les schémas 

réactionnels et mécanistiques sont représentés dans le Schéma 6. La réaction originale utilise le 

catalyseur de Grubbs 2ème génération, nous avons néanmoins choisi d’utiliser le catalyseur 

d’Hoveyda-Grubbs 2ème génération pour des questions de stabilité et d’efficacité accrues. La 

structure de ces deux catalyseurs est décrite dans la Figure 73. 
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i) 

 

ii) 

 

Schéma 6 : i) Synthèse et ii) mécanisme réactionnel du dtBF par métathèse croisée d’alcènes 

 

 

Optimisation :  

 

Afin d’optimiser la synthèse du dtBF, l’influence de facteurs tels que la durée de 

réaction, la quantité de réactif ou encore le pourcentage molaire du catalyseur a été étudiée. Un 

récapitulatif des différentes synthèses effectuées est présenté dans le Tableau 20. Le catalyseur 

étant le réactif limitant de par son prix et sa disponibilité, diminuer la quantité de catalyseur 

requise a été un objectif important. De même, il est intéressant de réduire le nombre de réactions 

nécessaires pour obtenir une quantité de produit suffisante. Les résultats montrent que diminuer 

la quantité de catalyseur semble ne pas être préjudiciable au rendement de la réaction (Tableau 
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20, entrées 1-2, 2-3 et 7-8). L’augmentation de la quantité initiale de tert-butyl acrylate tout en 

conservant une concentration dans le milieu identique semble, elle, diminuer les rendements 

(Tableau 20, entrées 3-4 et 5-6-7). Une augmentation du temps de réaction est favorable à la 

réaction, avec une augmentation du rendement (Tableau 20, entrées 4-5, 6-9 et 8-10). 

i) ii) 

 

Figure 73 : Structures i) du catalyseur de Grubbs 2ème génération et ii) du catalyseur d’Hoveyda-Grubbs 2ème 

génération. 

 

 

 

Tableau 20 : Etude de l’influence du temps de réaction, de la quantité de tert-butyl acrylate et du pourcentage 

molaire de catalyseur sur le rendement de la réaction. 

 

Entrée 
Durée de réaction 

(h) 

Quantité de réactif 

(mg) 

Pourcentage molaire de catalyseur 

(%) 
Rendement 

1 3 200 5 87 

2 3 200 2,50 61 

3 3 200 1,25 73 

4 3 400 1,25 72 

5 7 400 1,25 87 

6 7 800 1,25 79 

7 7 1600 1,25 70 

8 7 1600 0,625 76 

9 Une nuit 800 1,25 87 

10 Une nuit 1600 0,625 96 

 

Les conditions ainsi déterminées (Tableau 20, entrée 10) nous ont permis de fortement 

diminuer la quantité de catalyseur requise (diminution de 5 % molaire à 0,625 % molaire, soit 
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8 fois moins) tout en augmentant la masse initiale de tert-butyl acrylate de 200 mg à 1,6 g, soit 

8 fois plus en augmentant en contrepartie le temps de réaction de 3 heures à une nuit. Le 

rendement de ces nouvelles conditions est de l’ordre de 96 %, ce qui est légèrement mieux que 

les conditions de la réaction originale décrite dans la littérature.  

 

Mode opératoire :  

Sous atmosphère inerte, 1,6 g de tert-butyl acrylate (12,48 x 10-3 mol, 1,82 mL) et 48,88 

mg de catalyseur d’Hoveyda-Grubbs 2ème génération (7,8 x 10-5 mol, 0,00625 éq.) sont 

solubilisés dans 15,6 mL de dichlorométhane (DCM) anhydre. La solution prend la coloration 

vert pomme du catalyseur. Le milieu est chauffé à reflux de DCM une nuit sous agitation 

magnétique et prend une coloration marron. Le milieu est ensuite concentré sous évaporateur 

rotatif et purifié sur colonne de silice avec un éluant acétate d’éthyle/cyclohexane (1:20). Le 

produit est obtenu sous forme de cristaux blancs avec un rendement moyen de 96 %.  

Les spectres RMN 1H et 13C représentés dans la Figure 74 mettent bien en évidence la 

présence du groupement tert-butyle ainsi que du proton éthylénique. Le spectre IR (Figure 75) 

montre, lui, la présence de signaux à 3006 et 2980 cm-1, significatifs respectivement de protons 

éthyléniques et aliphatiques. La bande intense à 1709 cm-1 est attribuée aux carbonyles tandis 

que les bandes à 1673 et 1313 cm-1 sont dues à la double liaison C=C. L’analyse 

thermogravimétrique sous argon (Figure 76) montre une dégradation totale à partir de 190 °C.  

i) 
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ii) 

 

 

 

Figure 74 : Spectres RMN i) 1H et ii) 13C dans le CDCl3 du dtBF produit par métathèse croisée d’alcènes. 

 

 

 

Figure 75 : Spectre IR du dtBF. 
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Figure 76 : Analyse thermo-gravimétrique du dtBF sous argon à 5 °C/min. 

 

 

 

RMN 1H (400 MHz, CDCl3) δ en ppm : 6,67 (s ; 1 H ;  CH) ; 1,49 (s ; 9 H ; CH3) 

RMN 13C (100 MHz, CDCl3) δ en ppm : 164,57 (O=C) ; 134,71 (C=C) ; 81.81 (O-C-(CH3)3) ; 

28,13 (CH3) 

IR (ATR) ν (cm-1) : 3006 (C-H), 2980 (C-H) ; 1709 (C=O) ; 1673 (C=C) ; 1313 (C=C) 

T° de début de décomposition (°C) : 190   

 

Cette voie de synthèse permet ainsi d’obtenir le produit souhaité. Grâce à l’étape 

d’optimisation effectuée, la quantité de produit obtenue a pu être améliorée d’environ 150 mg 

à plus de 1,3 g tout e conservant un rendement équivalent.    

 

Chapitre 3 – I – 3) Polymérisation 

 

Le monomère obtenu a ensuite pu être polymérisé pour obtenir le pdtBF. La 

polymérisation du dtBF a été décrite par Otsu et al. 441 puis Cochin et al.442  à l’aide du 2,2’-

azobis(isobutyronitrile) (AIBN) en tant qu’initiateur radicalaire. Le schéma réactionnel de la 

polymérisation est présenté dans le Schéma 7. 

Initialement les conditions testées furent les suivantes : sans solvant, dans un tube fermé (tube 

de Schlenk), sous argon, chauffé dans un bain d’huile. Ces conditions ne permettent pas 
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d’obtenir le produit souhaité. Liquide à la température imposée pour la réaction, le dtBF se 

recristallise en effet sur les parois du tube de Schlenk, empêchant la réaction. Une solution 

alternative a été imaginée. Celle-ci consiste en un broyage du dtBF et de l’AIBN au mortier en 

boite à gants suivis d’un chauffage dans une bombe PARR. La bombe, placée dans un four pour 

une chauffe homogène, permet une meilleure répartition de la chaleur et donc de conserver le 

dtBF liquide dans l’enceinte réactionnelle.  

 

 

Schéma 7 : Schéma réactionnel de la polymérisation du dtBF.   

 

 

Mode opératoire :  

 

En boîte à gants, 500 mg de dtBF (2,20 x 10-3 mol) et 25,2 mg d’AIBN (1,54 x 10-4 mol, 

0,07 éq.) sont broyés au mortier puis placés dans une bombe PARR. Cette bombe PARR est 

ensuite placée dans un four à 85 °C pendant une durée de 24 heures. Une fois refroidi, le milieu 

est finement broyé au mortier puis repris dans du méthanol sous ultra-sons pour solubiliser le 

dtBF et l’AIBN n’ayant pas réagi. La solution est filtrée sur fritté N°4 de silice, le pdtBF est 

récupéré puis séché sous vide à l’aide d’une pompe à palettes. Le produit est obtenu sous forme 

d’une poudre blanche. Le rendement de la polymérisation, défini par le rapport masse de 

polymère récupéré sur masse de monomère utilisé est d’environ 70 %.  
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Le spectre RMN 1H représenté dans la Figure 77 met bien en évidence la disparition du 

signal attribué au proton éthylénique à 6,67 ppm et l’apparition d’un massif autour de 3,15 ppm. 

Ce massif, typique d’un polymère, est attribué aux protons du squelette carboné. Le groupement 

tert-butyl à 1,48 ppm reste lui inchangé. Cette modification est confirmée avec l’analyse 13C 

grâce la disparition du signal à 134 ppm et l’apparition du signal à 50 ppm, correspondant à la 

réduction de la double liaison. Le spectre IR (Figure 78) montre lui l’absence de signaux à une 

fréquence supérieure à 3000 cm-1 et donc l’absence de protons éthyléniques. La bande à 2980 

cm-1 est conservée. On note un décalage de la bande du carbonyle de 1709 cm-1 à 1728 cm-1. 

Ce décalage s’explique par la perte de la conjugaison du carbonyle et donc la disparition de la 

double liaison. Cette observation est confirmée par la disparition des bandes à 1673 et 1313 cm-

1 dues à la double liaison C=C. L’analyse thermogravimétrique sous argon montre une 

dégradation en deux étapes à 189 et 290 °C menant à une masse résultante de 12 % à 600 °C 

(Figure 79 - i)). Le couplage analyse thermogravimétrique - spectroscopie de masse (ATG-MS) 

nous permet d’identifier les fragments de molécules perdues lors de la dégradation sous la forme 

de rapport m/z, m étant la masse du fragment et z la charge portée par ce fragment. La première 

perte de masse provient ainsi majoritairement d’une perte d’isobutène (m/z = 56) tandis que la 

seconde perte vient de la perte de CO2 (m/z = 44) (Figure 79 - ii)).  

 

 

 

 

i) 
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ii) 

 

Figure 77 : Spectres RMN i) 1H et ii) 13C dans CDCl3 du pdtBF 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 78 : Spectre IR du pdtBF 
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i) 

 

ii) 

 

Figure 79 : Analyse thermogravimétrique montrant i) le profil de dégradation couplé à la dérivée de perte de 

masse et ii) le profil de dégradation couplé à la perte des principaux fragments m/z du pdtBF sous argon à 5 

°C/min. 

 
 

RMN 1H (400 MHz, CDCl3) δ en ppm : 3,15 (m ; 1 H ;  CH) ; 1,48 (s ; 9 H ; CH3) 

RMN 13C (100 MHz, CDCl3) δ en ppm : 169,89 (O=C) ; 81,28 (O-C-(CH3)3) ; 50,88 (CH) ; 

28,63 (CH3) 

IR (ATR) ν (cm-1) : 2983 (C-H) ; 1728 (C=O)  

T° de début de décomposition (°C) : 189 ; 290 
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Les analyses montrent donc l’obtention du polymère protégé. Afin d’obtenir le composé 

cible, une dernière étape de dé-protection est nécessaire. Cette étape est décrite dans le 

paragraphe suivant.  

 

Chapitre 3 – I – 4) Dé-protection et obtention du pFA 

 

La dernière étape de la synthèse du pFA consiste à déprotéger le pdtBF. Cette dé-

protection est décrite par Otsu et al. 440,  se produit à 189 °C et est quantitative. Nous avons 

repris ces conditions. Le schéma réactionnel ainsi qu’une proposition du mécanisme de dé-

protection sont décrits dans le Schéma 8.  

 

i) 

 

ii) 

 

Schéma 8 : i) schéma réactionnel et ii) proposition du mécanisme de la dé-protection du pdtBF en pFA 
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Mode opératoire :  

Dans un four à boules, 300 mg de pdtBF sont chauffés à 190 °C sous un vide partiel 

(800 mbars) pendant 2 heures, sous rotation. Ce vide partiel est utilisé pour s’affranchir de 

l’isobutène, sous-produit explosif en concentration élevée. Le composé est ensuite récupéré par 

solubilisation dans l’eau puis par lyophilisation. Le polymère est obtenu sous forme de poudre 

beige. Cette étape de dé-protection est quantitative.  

 

Le spectre RMN 1H de la Figure 80 prouve la dé-protection du polymère via la 

disparition du signal des protons du groupement tert-butyl à 1,48 ppm. Cette dé-protection est 

également confirmée par l’analyse RMN 13C grâce à la disparition des signaux à 28,68 et 81.28 

ppm correspondant respectivement aux CH3 et aux carbones quaternaires O-C-(CH3)3. Le pic 

du carbonyle est déblindé passant de 169,89 à 173,21 ppm, ce qui correspond au passage d’un 

ester à un acide carboxylique. Le spectre IR (Figure 81) met en évidence la bande du carbonyle 

qui est toujours présente ainsi que l’apparition d’une large bande d’absorption autour de 3500 

cm-1 due aux liaisons O-H de l’acide carboxylique. L’analyse thermogravimétrique sous argon 

montre une légère perte de masse continue attribuée à de l’eau puis une décomposition du 

polymère à partir de 233 °C pour aboutir à une masse résultante de 30 % à 500 °C (Figure 82 - 

i)). Les principaux fragments m/z analysés lors de la dégradation du polymère sont liés à une 

perte de CO2 (m/z = 44) et de carbone (m/z = 12) (Figure 82 - ii)).  
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i) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

ii) 

 

Figure 80 : Spectres RMN i) 1H et ii) 13C dans D2O du pFA 
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Figure 81 : Spectre IR du pFA 

 

 

 

 

 

i) 
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ii) 

 

Figure 82 : Analyse thermo-gravimétrique montrant i) le profil de dégradation couplé à la dérivée de perte de 

masse et ii) le profil de dégradation couplé à la perte des principaux fragments m/z du pFA sous argon à 5 

°C/min. 

 

RMN 1H (400 MHz, D2O) δ en ppm : 3,27 (m ; 1 H ; CH)  

RMN 13C (100 MHz, D2O) δ en ppm : 173,21 (O=C) ; 45,68 (CH)  

IR (ATR) ν (cm-1) : 3496 (O-H) ; 2920 (C-H) ; 1723 (C=O)  

T° de début de décomposition (°C) : 233 

 

Les différentes analyses effectuées montrent l’obtention du polymère cible. Cette 

synthèse en 3 étapes a un rendement global de 67 %.  

 

Obtention d’une masse molaire différente  

 

La masse molaire moyenne en masse du polymère est dictée par l’étape de 

polymérisation, qui, dans les conditions décrites par Cochin et al.442 , conduisent à un polymère 

ayant une masse molaire moyenne maximale observée expérimentalement de 50 kg.mol-1. La 

masse molaire moyenne en masse de notre échantillon de pFA (noté pFA 1) est établie par 

l’analyse SEC-MALS à 12,6 kg.mol-1 avec une masse molaire moyenne en nombre de 8,5 

kg.mol-1 (Figure 83).  Cochin et al.442 montrent que les facteurs comme la température ou le 

pourcentage molaire d’AIBN lors de l’étape de polymérisation influencent la masse molaire 

moyenne du polymère ainsi que le rendement de la réaction. L’impact de la masse molaire 
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moyenne du polymère sur les performances électrochimiques étant établi, nous avons donc 

procédé à une modification des paramètres de la réaction en diminuant le temps de réaction de 

24 à 16 heures et en diminuant le pourcentage molaire de l’AIBN de 7 à 2 %. Ces modifications 

permettent, selon Cochin, d’obtenir un polymère avec une masse molaire maximale 

expérimentale de 100 kg.mol-1. Ces modifications nous permettent d’obtenir un second 

polymère (noté pFA 2) ayant après dé-protection une masse molaire moyenne en masse autour 

de 66,3 kg.mol-1 pour une masse molaire moyenne en nombre de 65,8 kg.mol-1 (Figure 83).  

 

  

Figure 83 : Comparaison des masses molaires moyennes des deux pFA synthétisés, le pFA 1 et le pFA 2, par 

chromatographie d’exclusion stérique équipée d’un détecteur d’indice de réfraction. 

 

 

SEC-MALS pFA 1 : M̅w = 12,6 kg.mol-1 ; M̅n = 8,5 kg.mol-1 

SEC-MALS pFA 2 : M̅w = 66,3 kg.mol-1 ; M̅n = 65,8 kg.mol-1 

 

Cette synthèse nous a donc permis d’obtenir deux échantillons de pFA ne différant que 

par leur masse molaire et prêts à être testés en tant que liants polymères.  Au vu de l’écart sur 

les masses molaires reportées dans la littérature et obtenues expérimentalement dans notre 

étude, nous conserverons les valeurs réelles de masses molaires de ce polymère. Le pFA 1 sera 

donc noté pFA 12k et le pFA 2 noté pFA 66k dans la suite de ce chapitre.  
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Chapitre 3 – II : Caractérisations des performances de nos 

pFA en tant que liants pour électrodes 

 

Le polymère cible obtenu, nous nous sommes intéressés à ses performances en tant que 

liant polymère pour électrode négative à base de silicium. Nous avons formulé nos électrodes 

de la même manière que précédemment en remplaçant le PAA par le pFA.  

 

Chapitre 3 – II – 1) Formulation (Si+C+LP)SPEX 

 

La formulation utilisée pour tester les performances du pFA en tant que liant est la même 

que celle utilisée initialement pour le PAA 450k, à savoir l’utilisation d’un rapport massique 

70-15-15 (Si-C-LP) avec une masse sèche totale de 600 mg. Les premiers tests ont été effectués 

sur le pFA 12k. Les caractéristiques de l’électrode sont décrites dans le Tableau 21. La porosité 

de l’électrode est estimée à 60 %, ce qui correspond à la porosité moyenne attendue d’une 

électrode à base de silicium non calandrée 318. L’ensemble des encres d’électrode sont 

caractérisées par un pH d’environ 2,8, favorisant, comme pour le PAA, la formation de liaisons 

ester.   

Tableau 21 : Caractéristiques de l’électrode à base de pFA 12k en formulation (Si+C+LP)SPEX. 

 

La Figure 84 représente les différentes caractérisations électrochimiques effectuées à un 

régime de C/10 (95 mAh.g-1 de silicium). Les résultats obtenus sont récapitulés dans le Tableau 

22. Au vu de la très forte capacité irréversible au premier cycle (42 %, Figure 84, i) et de la 

perte rapide et brutale de capacité sur les cycles suivants (Figure 84, ii), le pFA 12k n’est, dans 

ces conditions, pas un liant intéressant pour des électrodes à base de silicium. La dérivée du 

premier cycle montre bien la présence de la phase Li15Si4 grâce au pic à 0,42 V en charge. La 

(Si+C+LP)SPEX pFA 12k 

Epaisseur d’électrode (µm) 37 

Porosité d’électrode (%) 60 

Masse de silicium (mg.cm-2) 1,26 
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polarisation initiale de 0,37 V au premier cycle évolue rapidement pour atteindre 1,37 V au 

50ème cycle.  

 

i) 

 

ii) 

  

iii) iv) 

  

Figure 84 : i) Premier cycle et deuxième décharge galvanostatique, ii) rétention de capacité, iii) dérivée de la 

courbe galvanostatique du premier cycle et de la deuxième décharge et iv) évolution de la polarisation d’une 

électrode de silicium à base de pFA 12k en formulation (Si+C+LP)SPEX vs Li 0 
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Tableau 22 : Résultats électrochimiques des électrodes à base de pFA 12k en formulation (Si+C+LP)SPEX vs Li 0. 

(Si+C+LP)SPEX pFA 12k 

Courant (mA.g-1 de Si) 95 

1ère charge (mAh.g-1) 1651 

50ème charge (mAh.g-1) 37 

50ème charge / 1ère charge (%) 2 

1ère EC (%) 58 

EC moyenne (%) 100 

Polarisation 

1er cycle / 50ème cycle  (V) 
0,37/1,37 

 

L’analyse par microscopie électronique à balayage de l’électrode avant et après cyclage 

en fin de charge à 50 cycles est représentée dans la Figure 85. L’électrode avant cyclage est 

caractérisée par un relief relativement marqué en surface en accord avec la porosité évaluée à 

60 %. Après 50 cycles, l’électrode en fin de charge est lavée au DMC puis de nouveau analysée. 

La porosité initiale disparait et l’électrode présente une surface beaucoup plus obstruée par la 

SEI. Cette SEI compacte est corrélée avec la forte augmentation de la valeur de la polarisation 

de l’électrode et la perte de capacité de la cellule associée. Une analyse EDX effectuée sur ces 

deux électrodes montre une répartition homogène des différents éléments (cf Figures 94 et 95 

en annexe). 

i) ii) 

  

Figure 85 : Clichés de microscopie électronique à balayage d’une électrode de silicium à base de pFA 12k en 

formulation (Si+C+LP)SPEX  i) avant cyclage et ii) en fin de charge au 50ème cycle après lavage au DMC 
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Les performances médiocres de ce polymère pour une utilisation comme liant dans une 

électrode à base de silicium peuvent, au moins en partie, s’expliquer par la faible masse molaire 

moyenne en masse de notre pFA 12k, estimée autour de 12,6 kg.mol-1. Nous avons décidé de 

tester son homologue, le pFA 66k dont la masse molaire en masse a été estimée à 66,3 kg.mol-

1.  

 

Essai avec le pFA 66k 

 

Le pFA 66k a donc été testé en tant que liant, dans les mêmes conditions que 

précédemment. Les caractéristiques de l’électrode sont décrites dans le Tableau 23. La porosité 

de l’électrode est comme précédemment, estimée à 60 %. L’augmentation de la masse molaire 

moyenne en masse de 12,6 à 66,3 kg.mol-1 du polymère ne semble donc pas modifier cette 

porosité.  

 

Tableau 23 : Caractéristiques de l’électrode à base de pFA 66k en formulation (Si+C+LP)SPEX. 

 

 

La Figure 86 montre les différentes caractérisations électrochimiques effectuées, dont 

les performances sont récapitulées dans le Tableau 24. La rétention de capacité des cellules à 

base de pFA 66k est très faible (Figure 86, ii)), montrant qu’aucune amélioration n’est obtenue 

par rapport au pFA 12k bien que la polarisation au 50ème cycle soit légèrement inférieure (1,15 

V contre 1,37 V dans le cas du pFA 12k) (Figure 86, iii) et Tableau 24).  La valeur de la capacité 

irréversible du premier cycle  est plus élevée dans le cas du pFA 66k (53 % contre 42 %) ce qui 

semble contre-intuitif (Figure 86, i)). En effet, la capacité irréversible au premier cycle peut être 

(Si+C+LP)SPEX pFA 66k 

Epaisseur d’électrode (µm) 36 

Porosité d’électrode (%) 60 

Masse de silicium (mg.cm-2) 1,19 
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attribuée soit à la formation de la SEI due à la réduction de l’électrolyte soit à la perte de contact 

des particules de Si avec le réseau percolant due au changement volumique de celles-ci lors de 

la délithiation. Nous avons vu précédemment que la nature du liant influence la nature de la SEI 

416, hors la nature du liant reste ici inchangée, la nature de la SEI semble donc écartée. 

L’augmentation de la capacité irréversible semble ici venir d’un moins bon maintien du réseau 

Si-C-LP. Le liant étant un des facteurs principaux permettant un bon maintien des contacts Si-

C, le constat d’une capacité irréversible au premier cycle plus élevée dans le cas du pFA 66k 

laisse deux possibilités : i) l’augmentation de la masse molaire du polymère est préjudiciable 

au cyclage (ce qui serait surprenant dans ce domaine de longueur de chaines polymères) ou ii) 

le pFA 66k est plus dégradé que le pFA 12k lors de l’étape de broyage. Les conclusions du 

chapitre précédent montrent i) qu’un polymère ayant une masse molaire moyenne de quelques 

centaines de kg.mol-1 est plus performant qu’un polymère à faible masse moléculaire et ii) 

qu’un polymère avec une forte masse molaire est plus facilement dégradable lors du broyage 

qu’un polymère possédant une faible masse molaire moyenne. Il est alors possible d’expliquer 

les résultats décevants du pFA 66k à partir de ces deux données.   

 

i) ii) 
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iii) iv) 

  

Figure 86 : i) Premier cycle et deuxième décharge galvanostatique, ii) rétention de capacité, iii) dérivée 

de la courbe galvanostatique du premier cycle et de la deuxième décharge et iv) évolution de la 

polarisation d’une électrode de silicium à base de pFA 66k en formulation (Si+C+LP)SPEX vs Li 0 

 

Une analyse par microscopie électronique à balayage de l’électrode avant cyclage et 

après cyclage en fin de charge à 50 cycles a été effectuée et est représentée dans la Figure 87. 

L’électrode avant cyclage est caractérisée par une surface légèrement moins texturée que celle 

utilisant le pFA 12k. On note cependant la présence de quelques légères fissures. Après 50 

cycles, l’électrode en fin de charge lavée au DMC est de nouveau analysée. La porosité initiale 

est grandement réduite et l’électrode présente des cracks beaucoup plus marqués. La SEI occupe 

encore une fois une grande partie de la porosité, à l’origine de l’augmentation rapide de la 

polarisation de l’électrode et de la perte rapide de la capacité après quelques cycles. Les 

analyses EDX (Figures 96 et 97) confirmant la répartition homogène des éléments sont 

présentées en annexe. 
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Tableau 24 : Résultats électrochimiques de l’électrode de Si à base de pFA 66k en formulation (Si+C+LP)SPEX . 

A titre de comparaison, les résultats du pFA 12k (Si+C+LP)SPEX  sont rappelés. 

(Si+C+LP)SPEX pFA 66k pFA 12k 

Courant (mA.g-1 de Si) 95 95 

1ère charge (mAh.g-1) 1997 1651 

50ème charge (mAh.g-1) 58 37 

50ème charge / 1ère charge (%) 3 2 

1ère EC (%) 47 58 

EC moyenne (%) 100 100 

Polarisation 

1er cycle / 50ème cycle  (V) 
0,32/1,15 0,37/1,37 

 

 

 i) ii) 

  

Figure 87 : Clichés de microscopie électronique à balayage d’une électrode de silicium à base de pFA 66k en 

formulation (Si+C+LP)SPEX i) avant cyclage et ii) en fin de charge au 50ème cycle après lavage au DMC. 

 

Comme pour le PAA précédemment, nous nous sommes intéressés au devenir du pFA 

lors de son broyage au SPEX. Cet aspect sera développé dans la partie suivante.  
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Caractérisations de la dégradation du pFA au SPEX 

 

Comme pour le PAA, nous avons procédé au broyage du pFA 12k et 66k dans une 

cellule au SPEX pour tenter de déterminer si cette étape induisait une dégradation du polymère. 

Les polymères ont donc été solubilisés dans de l’eau distillée puis broyés 30 minutes au SPEX 

à une fréquence de 50 Hz. Les solutions obtenues ont été lyophilisées puis les polymères ont 

été caractérisés par RMN 1H, par IRTF, ATG et SEC-MALS. L’analyse RMN 1H dans l’eau 

montre dans le cas des polymères broyés un léger élargissement du signal à 3,4 ppm. Ce 

phénomène peut être expliqué comme dans le cas du PAA précédemment décrit, par une 

augmentation du nombre d’environnements chimiques du proton  (Figure 88). Comme pour le 

PAA, l’IRTF ne permet pas de déceler de modifications des fonctions chimiques portées par 

les polymères. En effet, les bandes du carbonyle restent présentes (Figure 89). L’analyse 

thermogravimétrique montre pour les échantillons de pFA 12k SPEX et pFA 66k SPEX une 

première perte de masse plus importante que le pFA non broyé (Figure 90, Tableau 25). Cette 

première perte de masse est associée à la perte d’eau adsorbée sur l’échantillon ainsi qu’à une 

première étape de décarboxylation. L’analyse par spectrométrie de masse des fragments de 

décomposition du polymère confirme les pertes d’eau ainsi que la perte de CO et CO2  à partir 

de 120 °C dans le cas des matériaux broyés. Le broyage du pFA 12k et 66k induit, comme dans 

le cas du PAA, une diminution de la température de début de dégradation, significative d’une 

diminution de la stabilité thermique de ce matériau. Enfin, la chromatographie d’exclusion 

stérique  montre un décalage des pics d’élution des polymères broyés vers un temps d’élution 

plus élevé, significatif d’une diminution de la longueur moyenne des chaînes polymériques 

(Figure 91). Le Tableau 26 regroupe les différentes valeurs de masse molaire moyenne en 

nombre, en masse ainsi que la polydispersité des polymères.  Les valeurs de masse moyenne en 

nombre nous indiquent que comme pour le PAA, le polymère ayant les chaînes les plus longues 

est le plus dégradé. En effet, le pFA 66k voit son 𝑀̅𝑛 diminuer de 65,8 à 9,72 kg.mol-1 alors 

que le pFA 12k est réduit de 8,5 à 6,46 kg.mol-1.  
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Figure 88 : Spectres RMN 1H du pFA 12k SPEX, du pFA  et du pFA 66k SPEX dans D2O 

 

 

 

 

Figure 89 : Spectre IR ATR du pFA 12k SPEX, du pFA et du pFA 66k SPEX 
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Figure 90 : Analyses thermogravimétriques montrant le profil de dégradation i) du pFA 12k SPEX, ii) du pFA 

66k et iii) du pFA 66k SPEX sous argon à 5 °C/min. 

 

 

Tableau 25 : Résumé des températures de début de dégradation et des valeurs de pertes de masse du pFA avant 

et après broyage. 

Matériau 
Perte 1 

(%) 

T2 

(°C) 

Perte 2 

(%) 

T3 

(°C) 

Perte 3 

(%) 

pFA 2,38 233,5 44,54 347.8 23,63 

pFA 12k 

SPEX 
17,82 229,1 56,91 - - 

pFA 66k 

SPEX 
22,53 230,7 54,40 - - 

 

 

Nous venons de voir que l’augmentation de la masse molaire moyenne du pFA utilisé 

comme liant ne permet pas d’obtenir des électrodes à base de silicium performantes, 

probablement du fait de sa dégradation lors de l’étape de broyage. Comme lors du chapitre 2, 

il est possible de formuler l’électrode sans broyer le liant, de manière à éviter les dégradations 

causées par le broyage SPEX que nous venons de caractériser.  
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i) 

 

 

ii) 

 

Figure 91 : Comparaison des masses molaires moyennes i) des pFA 12k et 12k SPEX et ii) des pFA 66k et 66k 

SPEX par chromatographie d’exclusion stérique équipée d’un détecteur d’indice de réfraction. 
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Tableau 26 : Masses molaire moyennes en masse, en nombre et polydispersités des pFA 12k et 66k avant et 

après broyage. 

 Synthétisé Broyé 

 
𝐌̅𝐰 mesuré 

(kg.mol-1) 

𝐌̅𝐧 

mesuré 

(kg.mol-1) 

Polydispersité 

(%) 

𝐌̅𝐰 

mesuré 

(kg.mol-1) 

𝐌̅𝐧 mesuré 

(kg.mol-1) 

Polydispersité 

(%) 

pFA 12k 12,6 8,5 1,48 11,7 6,46 1,81 

pFA 66k 66,3 65,8 1,01 17,5 9,72 1,80 

 

 

Chapitre 3 – II – 2) Formulation [(Si+C)SPEX + LP]MAG  

 

La formulation développée dans le chapitre précédent a donc été appliquée dans le cas 

du pFA 66k dans le but d’évaluer ses performances et d’améliorer la cyclabilité des électrodes 

de silicium à base de ce polymère. Le Tableau 27 regroupe les différentes caractéristiques de 

l’électrode. Il est intéressant de noter que la porosité estimée est de l’ordre de 80 %, contre 60 

% pour la formulation (Si+C+LP)SPEX. 

 

Les différentes caractérisations électrochimiques effectuées sont représentées dans la 

Figure 92 et les principaux résultats sont reportés dans le Tableau 28. Comme pour le PAA 

450k précédemment, l’utilisation de la nouvelle formulation [(Si+C)SPEX + LP]MAG  permet une 

augmentation significative de l’efficacité coulombique au premier cycle, avec une valeur de 82 

% (Figure 92, i) et Tableau 28) alors qu’elle n’était que de 47 % pour la formulation classique 

(Si+C+LP)SPEX. La valeur de la première charge de 3000 mAh.g-1 se rapproche de la valeur 

théorique du silicium (3579 mAh.g-1), signe que le liant permet le maintien du réseau Si-C-LP. 

La cellule subit cependant une chute rapide de rétention de capacité tout en restant bien 

supérieure aux essais précédents avec 27 % de capacité restante à 50 cycles contre 2 et 3 % 

précédemment (Figure 92, ii) et Tableau 28). Cette perte de capacité peut être attribuée à la 

taille toujours modeste de 66 kg.mol-1 du pFA 66k.   
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Tableau 27 : Caractéristiques de l’électrode à base de pFA 66k en formulation [(Si+)SPEX + LP]MAG. 

 

 

 

i) ii) 

 
 

iii) iv) 

  

Figure 92 : i) Premier cycle et deuxième décharge galvanostatique, ii) rétention de capacité, iii) dérivée de la 

courbe galvanostatique du premier cycle et de la deuxième décharge et iv) évolution de la polarisation d’une 

électrode de silicium à base de pFA 66k en formulation  [(Si+C)SPEX + LP]MAG vs Li 0. 

[(Si+C)SPEX + LP]MAG pFA 66k 

Epaisseur d’électrode (µm) 56 

Porosité d’électrode (%) 80 

Masse de silicium (mg.cm-2) 1,26 
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Tableau 28 : Résultats électrochimiques d’une électrode de Si à base de pFA 66k en formulation 

[(Si+C)SPEX+LP]MAG. A titre de comparaison, les résultats du pFA 66k (Si+C+LP)SPEX  sont rappelés. 

 
pFA 66k [(Si+C)SPEX + 

LP]MAG 
pFA 66k (Si+C+LP)SPEX 

Courant (mA.g-1 de Si) 95 95 

1ère charge (mAh.g-1) 3103 1997 

50ème charge (mAh.g-1) 830 58 

50ème charge / 1ère charge (%) 27 3 

1ère EC (%) 82 47 

EC moyenne (%) 97 100 

Polarisation 

1er cycle / 50ème cycle  (V) 
0,36/0,36 0,32/1,15 

 

La Figure 93 regroupe les clichés en microscopie électronique à balayage d’une 

électrode avant cyclage formulée à partir de pFA 66k en formulation [(Si+C)SPEX + LP]MAG 

ainsi que d’une électrode de la même formulation en fin de charge après 50 cycles, lavée au 

DMC. L’électrode avant cyclage présente une texturation avec une porosité visiblement plus 

élevée que les électrodes utilisant la formulation classique (Si+C+LP)SPEX, ce qui coïncide avec 

la valeur de porosité de l’ordre de 80 % contre 60 % précédemment. L’électrode cyclée présente 

une couche de passivation bien visible sur sa surface mais qui ne supprime pas complètement 

son caractère poreux. La conservation de cette structuration en surface est probablement à 

l’origine du maintien de la valeur de polarisation initiale au long du cyclage. La SEI n’est dans 

ce cas pas bloquante pour les cations Li+. Cette augmentation d’épaisseur de la SEI n’est donc 

pas préjudiciable pour le cyclage électrochimique dans ce cas. Une analyse EDX a été effectuée 

sur ces deux électrodes et montre une répartition homogène des différents éléments (cf Figures 

98 et 99 en annexe). 

La combinaison de plusieurs effets tels que l’augmentation de la masse molaire 

moyenne du polymère ainsi que l’utilisation d’une formulation ne dégradant pas le liant 

polymère nous a permis d’améliorer les performances du pFA. Un gain de capacité de l’ordre 

de 800 mAh.g-1 à 50 cycles, correspondant à une augmentation de 2 à 27 % de rétention de 

capacité a pu ainsi être mesurée.  
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i) ii) 

  

Figure 93 : Clichés de microscopie électronique à balayage d’une électrode de silicium à base de pFA 66k en 

formulation [(Si+C)SPEX + LP]MAG)  i) avant cyclage et ii) en fin de 50ème charge après lavage au DMC. 

 

Bien que ce polymère ne soit pas efficient en l’état, des améliorations peuvent encore 

être réalisées sur l’augmentation de la masse molaire moyenne, de l’ordre de 450 kg.mol-1 

comme pour l’optimum du PAA. Une réticulation visant à augmenter la masse molaire 

moyenne du polymère est également envisageable.  

 

Conclusions 

 

Nous avons dans ce chapitre décrit la synthèse en trois étapes d’un polymère n’ayant à 

ce jour jamais été testé en tant que liant pour batterie dans la littérature. Ce polymère a été 

synthétisé avec deux masses molaires moyennes différentes et a été testé en tant que liant 

polymère pour électrode à base de silicium en utilisant deux formulations : i) la formulation 

(Si+C+LP)SPEX et ii) la formulation [(Si+C)+LP]MAG. 

La première formulation nécessitant un broyage énergétique du polymère provoque une 

dégradation de celui-ci et n’a pas permis de maintenir de bonnes rétentions de capacité au cours 

du cyclage malgré une augmentation de la masse molaire du polymère.  
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La seconde formulation nous a permis d’obtenir des rétentions de capacités modestes 

mais encourageantes avec ce polymère qui nécessite encore une optimisation, notamment sur 

sa masse molaire moyenne.  

 

La combinaison des deux paramètres que sont la masse molaire moyenne et la 

formulation [(Si+C)SPEX+LP]MAG permettent un maintien de la structure du liant et une bonne 

efficacité de l’électrode à base de silicium en batterie.  

 

Une voie d’optimisation reste encore possible en augmentant la masse molaire moyenne 

du polymère au-delà de 66 kg.mol-1. Han et al.333 a réalisé une autre approche en réticulant le 

PAA avec un poly(carbodiimide) permettant ainsi de former un réseau 3D et dans leur cas, 

d’augmenter d’environ 200 mAh.g-1 les capacités d’électrodes à base de Si:Gr  par rapport aux 

électrodes n’employant que le PAA seul.  
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

Figure 94 : Clichés i) MEB d’une électrode de Si à base de pFA 12k en formulation (Si+C+LP)SPEX avant cyclage et ii) analyse EDX des éléments ii) Si, iii) C et iv) O. 
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vi) Electrode vii) Si viii) C ix) O 

    

x) F    

 

   

Figure 95 : Clichés i) MEB d’une électrode de Si à base de pFA 12k en formulation (Si+C+LP)SPEX en fin de 50ème charge après lavage au DMC et ii) analyse EDX des 

éléments ii) Si, iii) C,  iv) O et v) F. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

Figure 96 : Clichés i) MEB d’une électrode de Si à base de pFA 66k en formulation (Si+C+LP)SPEX avant cyclage et ii) analyse EDX des éléments  ii) Si, iii) C et iv) O. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

v) F    

 

   

Figure 97 : Clichés i) MEB d’une électrode de Si à base de pFA 66k en formulation (Si+C+LP)SPEX en fin de 50ème charge après lavage au DMC et ii) analyse EDX des 

éléments ii) Si, iii) C, iv) O et v) F. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

Figure 98 : Clichés i) MEB d’une électrode de Si à base de pFA 66k en formulation [(Si+C)SPEX+LP]MAG  avant cyclage et ii) analyse EDX des éléments  ii) Si, iii) C et iv) 

O. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

v) F    

 

   

Figure 99 : Clichés i) MEB d’une électrode de Si à base de pFA 66k en formulation [(Si+C)SPEX+LP]MAG  en fin de 50ème charge après lavage au DMC et ii) analyse EDX 

des éléments ii) Si, iii) C, iv) O et v) F. 
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CHAPITRE 4 – EXTENSION DE 

NOTRE ETUDE A D’AUTRES 

MATERIAUX ACTIFS : TISNSB 

ET AU COMPOSITE SILICIUM-

GRAPHITE
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Chapitre 4 – I : Etude de la formulation du composé 

TiSnSb  

 

Chapitre 4 – I – 1) Etat de l’art 

 

Avec des capacités spécifiques massique et volumique théoriques de 580 mAh.g-1 et de 

4070 mAh.cm-3, TiSnSb est un matériau prometteur avec une stabilité électrochimique sur 

plusieurs centaines de cycles 280,443. Ce matériau est néanmoins soumis à de fortes expansions 

volumiques lors de l’étape de lithiation281. 

Comme pour le silicium, il a été montré que des paramètres tels que la composition de 

l’électrolyte, la valeur du courant, la porosité, le grammage ou encore la nature du liant 

polymère avaient un impact significatif sur la capacité délivrée par la cellule électrochimique 

ainsi que sur ses rétentions de capacités283,285. Les études montrent que les additifs de type VC 

et FEC ajoutés à l’électrolyte améliorent grandement la rétention de capacité pour ce matériau. 

Une première étude de Marino et al. 283 en 2012 met en avant une capacité supérieure à 550 

mAh.g-1 pendant plus de 240 cycles à un régime de 4C avec un électrolyte contenant du LiPF6 

(1M) et 1 % en volume de VC dans un mélange EC-PC-DMC (1:1:3) pour une électrode de 

TiSnSb utilisant comme liant polymère la CMC à un pH neutre. Wilhelm et al. 444 montrent 

que la seule modification de l’électrolyte, consistant en un remplacement de l’additif (VC, 1 % 

en volume) par le couple VC:FEC (2 % : 10 % en volume), permet le maintien d’environ 400 

mAh.g-1 pendant plus de 400 cycles. 

En parallèle, une étude concernant l’influence du liant polymère a été réalisée. Dans 

cette étude, Wilhelm et al. 285 étudient l’efficacité relative d’électrodes à base de TiSnSb en 

utilisant l’amylopectine, proposée initialement par Murase et al.337, un PAA greffé CMC 

proposé par Koo et al. 326, une CMC-Na à pH neutre ainsi qu’une CMC acidifiée à pH 3 grâce 

à un milieu tampon comme proposé par Mazouzi et al 323. Cette étude met en avant les 

meilleures rétentions de capacités des électrodes qui utilisent la CMC-Na à pH neutre comme 

liant. Bien que plus performants que la CMC-Na dans des électrodes à base de silicium, les 

autres liants polymères testés dans cette étude ne permettent pas d’améliorer la durée de vie des 
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électrodes à base de TiSnSb. Pour un grammage d’environ 2 mg de TiSnSb, la cellule utilisant 

la CMC-Na possède une durée de vie de 150 cycles, contre environ 120 pour la CMC à pH 3 et 

le PAA réticulé CMC et 80 pour l’amylopectine. Ces performances de liants polymères ne 

suivent pas la tendance de ceux observés avec le silicium comme matière active, ce qui peut 

être expliqué par la surface des particules de TiSnSb plus complexe lors du mécanisme de 

conversion. Des études restent donc à mener pour éclaircir les interactions TiSnSb-LP, les 

mécanismes impliqués dans ces interactions et ainsi guider l’expérimentateur dans le choix du 

LP à privilégier. 

Nous avons souhaité déterminer si l’utilisation du PAA en tant que liant, en substitution 

de la CMC, en formulation usuelle (TiSnSb+C+LP)SPEX améliorait le cyclage électrochimique 

de TiSnSb et si l’amélioration des rétentions de capacité due à la formulation 

[(Si+C)SPEX+LP]MAG était transposable à TiSnSb. 

 

Chapitre 4 – I – 2) Influences du liant et de la formulation sur les 

performances d’électrodes à base de TiSnSb 

 

Le matériau TiSnSb utilisé lors de cette étude a été synthétisé par l’équipe de Laure 

Monconduit à Montpellier par broyage à billes. Les conditions de synthèse ont été optimisées 

précédemment445. Succinctement, 1 g de poudre d’un mélange de Ti, Sn et Sb (en stœchiométrie 

1,1:1:1) sont broyés dans une jarre de 50 cm3 avec 6 billes de 5 g chacune dans un broyeur 

planétaire pendant 24 heures. Le produit est caractérisé par des agrégats mesurant entre 0,5 et 

1 µm et présente des traces d’impuretés sous la forme de SnSb et de Sn. Les DRX montrent que 

TiSnSb cristallise dans un système orthorombique et un groupe d’espace Fddd. 

Comme démontré par Wilhelm et al., l’efficacité relative des liants polymères pour le 

silicium n’est pas strictement transposable à TiSnSb. Dans cette optique, nous avons formulé 

des encres d’électrodes en utilisant le PAA 450k en formulation (TiSnSb+C+LP)SPEX et 

[(TiSnSb+C)SPEX+LP]MAG dans l’optique de comparer leurs performances à celles d’une cellule 

utilisant de la CMC-Na. Le film d’électrode utilisant la CMC-Na a été formulé suivant le 

rapport massique 70-9-9-12 (TiSnSb-VGCF-Cc65-CMC) avec une CMC-Na caractérisée par 

une 𝑀̅𝑤 = 250k (valeur indicative commerciale) et une formulation (TiSnSb+C+LP)SPEX. Bien 
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que légèrement différente de notre rapport massique de 70-15-15 (TiSnSb-Cc65-LP), nous 

estimons les résultats issus de ces formulations comparables.  

Des tests électrochimiques en demi-cellule ont ainsi été réalisés pour déterminer 

l’influence de la substitution de la CMC-Na par du PAA ainsi que l’influence de la modification 

de la formulation (TiSnSb+C+LP)SPEX pour la formulation [(TiSnSb+C)SPEX+LP]MAG. Les 

différents cyclages ont été effectués en pile bouton à 20 °C, avec un séparateur en fibre de verre 

(Whatman), un électrolyte commercial LP30 (1M LiPF6 dans un mélange 1:1 en masse EC + 

DMC) contenant du FEC en additif (10 % en masse) et du lithium métallique comme électrode 

négative. Un régime de 1 lithium en 10 heures (noté C/10, équivalent à un courant de 9,3 mA.g-

1) a été appliqué pour la première décharge et un régime de 4 lithiums en 1 heure pour le reste 

du cyclage (noté 4C, et équivalent à 370 mA.g-1) sur une fenêtre de potentiel comprise entre 2 

V et 0 V.  Les caractéristiques des électrodes à base de TiSnSb sont détaillées dans le Tableau 

29, les résultats électrochimiques de ces cyclages sont présentés dans la Figure 100 et résumés 

dans le Tableau 30. 

Contrairement au silicium avec le PAA, le changement de la formulation 

(TiSnSb+C+LP)SPEX vers la formulation [(TiSnSb+C)SPEX+LP]MAG n’induit pas 

d’augmentation de la porosité.  Une porosité supérieure est cependant constatée dans le cas 

d’électrode utilisant la CMC en tant que liant polymère (75 % contre 60 %, Tableau 29), 

phénomène attribué à la différence de pH des encres à base de CMC et de PAA.  

 

Tableau 29 : Caractéristiques des électrodes à base de PAA 450k et CMC 250k en formulation 

(TiSnSb+C+LP)SPEX et [(TiSnSb+C)SPEX+LP]MAG. 

CMC 250k (TiSnSb+C+CMC)SPEX PAA 450k (TiSnSb+C+PAA)SPEX [(TiSnSb+C)SPEX+LP]MAG 

Porosité 

d’électrode 

(%) 

75 

Porosité 

d’électrode 

(%) 

60 60 

Masse de 

silicium 

(mg.cm-2) 

1,99 

Masse de 

TiSnSb 

(mg) 

1,40 1,89 
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L’analyse du premier cycle du cyclage de ces différentes cellules montre des valeurs de 

capacités en charge de même ordre de grandeur, entre 593 et 547 mAh.g-1, avec une légère 

supériorité pour les formulations usuelles au SPEX (593 et 574 mAh.g-1 respectivement pour 

la CMC et le PAA) par rapport à la formulation développée dans le deuxième chapitre de ce 

manuscrit (547 mAh.g-1) (Tableau 30). Cette légère supériorité observée dans le cas de la CMC 

est corrélée avec une EC au premier cycle supérieure par rapport aux cellules utilisant le PAA 

(82 % dans le cas de la CMC contre 68 % pour le PAA dans les deux cas) et une valeur de 

polarisation plus faible (0,47 V pour la CMC contre 0,73 et 0,68 V respectivement pour le PAA 

en formulation usuelle SPEX et développée dans le Chapitre 2).  

Malgré l’importante expansion volumique intervenant lors de la réaction de conversion 

de TiSnSb lors du cyclage, les capacités délivrées restent très stables jusqu’à ce qu’une 

diminution soudaine et significative apparaisse. Ainsi, des EC supérieures à 99,5 % sont 

maintenues sur un nombre de cycles conséquent, de même qu’une faible valeur de polarisation, 

comprise entre 0,43 et 0,47 V selon la formulation. La durée de vie maximale d’une cellule 

correspond au nombre de cycles pour lequel la capacité est supérieure à 80 % de sa capacité 

initiale. Les durées de vie respectives des cellules (TiSnSb+C+CMC)SPEX, 

(TiSnSb+C+PAA)SPEX et [(TiSnSb+C)SPEX+PAA]MAG sont estimées à 144, 165 et 177 cycles. 

L’écart entre ces différentes valeurs étant faible au vu des plusieurs centaines de cycles de 

stabilité obtenues dans d’autres études, il apparait à la fois que le PAA en remplacement de la 

CMC et que la nouvelle formulation développée dans ce manuscrit ne permettent pas 

d’améliorer la durée de vie d’une électrode à base de TiSnSb.  

i) ii) 
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iii) iv) 

  

Figure 100 : i) Premier cycle et deuxième décharge galvanostatique, ii) rétention de capacité, iii) dérivée de 

la courbe galvanostatique de la deuxième décharge et iv) évolution de la polarisation d’une életrode de 

TiSnSb à base de PAA  450k et CMC 250k en formulation (Si+C+LP)SPEX et à base de PAA 450k en 

formulation [TiSnSb+C)SPEX +LP]MAG vs Li 0. 

 

 

Tableau 30 : Résultats électrochimiques des électrodes à base de PAA 450k et CMC 250k en 

formulation (TiSnSb+C+LP)SPEX et [(TiSnSb+C)SPEX +LP]MAG. 

TiSnSb (TiSnSb+C+CMC)SPEX (TiSnSb+C+PAA)SPEX 
[(TiSnSb+C)SPEX 

+PAA]MAG 

Courant (mA.g-1 de 

TiSnSb) 
9,3 puis 370 9,3 puis 370 9,3 puis 370 

1ère charge (mAh.g-1) 535 488 445 

150ème charge (mAh.g-1) 464 443 406 

150ème charge / 1ère 

charge (%) 
87 91 91 

1ère EC (%) 82 68 68 

EC moyenne (%) >99 >99 >99 

Polarisation 

1er cycle / 150ème cycle 

(V) 

0,47/0,43 0,73/0,46 0,68/0,47 

Durée de vie 

(>80 % de la capacité 

initiale) 

170 193 176 
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Des clichés de microscopie électronique à balayage ont été effectués sur ces différentes 

électrodes avant cyclage et en fin de 50ème charge après lavage au DMC (Figure 101).  L’état 

de surface des électrodes avant cyclage est relativement différent selon le liant et la formulation 

utilisés. En effet, bien que la formulation (TiSnSb+C+PAA)SPEX présente une surface 

homogène, celle-ci présente peu de porosité apparente et de texturation. La formulation 

[(TiSnSb+C)SPEX+PAA]MAG présente, comme pour le silicium, une surface beaucoup plus 

structurée avec des chemins de diffusion potentiels et une surface exposée beaucoup plus 

importants. L’électrode formulée avec la CMC semble présenter un état de surface 

intermédiaire aux deux autres électrodes. Des analyses EDX ont été réalisées sur l’ensemble de 

ces échantillons et montrent une répartition des éléments Ti, Sn, Sb, C et O complètement 

homogène (cf Figures 104 à 109 en annexe.  

L’analyse en fin de 50ème charge et après lavage au DMC montre dans les 3 cas la 

présence d’une couche de passivation identifiée comme étant la SEI. Cette couche de 

passivation est bloquante et vient dans les 3 cas diminuer la porosité apparente ainsi que la 

surface accessible de l’électrode composite. Ce constat est particulièrement significatif dans le 

cas de la cellule formulée avec le PAA 450k selon la méthode (TiSnSb+C+LP)SPEX. La porosité 

apparente en fin de 50ème charge est en corrélation directe avec la porosité apparente 

initialement observée sur les électrodes avant cyclage. Ainsi, comme dans le cas du silicium, la 

formulation [(TiSnSb+C)SPEX+LP]MAG présente une porosité apparente accrue par rapport à la 

formulation usuelle au SPEX.  

L’état de surface de la cellule à base de CMC est quant à elle intermédiaire aux deux 

autres électrodes. Ces observations vont à l’inverse de la porosité estimée à 75 % dans le cas de 

la CMC et de 60 % dans les cas des cellules utilisant le PAA (Tableau 29). Cette différence 

peut s’expliquer par la présence d’une porosité occluse plus importante dans les cas des 

formulations usuelles au SPEX. 
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i) ii) 

  

iii) iv) 

  

v) vi) 

  

Figure 101 : Clichés de microscopie électronique à balayage des électrodes à base TiSnSb en formulation 

(TiSnSb+C+CMC)SPEX i) avant cyclage et ii) en fin de 50ème charge après lavage au DMC, d’une électrode en formulation 

(TiSnSb+C+PAA)SPEX iii) avant cyclage et iv) en fin de 50ème charge après lavage au DMC et d’une électrode en 

formulation [(TiSnSb+C)SPEX+PAA]MAG v) avant cyclage et vi) en fin de 50ème charge après lavage au DMC.   
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Conclusions 

 

Nous avons au cours de cette étude essayé de transposer les améliorations apportées aux 

électrodes à base de silicium à celles à base de TiSnSb grâce au mode de formulation et au 

broyage du liant polymère. Les caractérisations électrochimiques indiquent une légère 

amélioration de la durée de vie de la cellule qui reste néanmoins peu significative.  

Ceci démontre une nouvelle fois que la performance électrochimique d’une électrode 

composite est dépendante de nombreux paramètres (tels que la nature, la taille, la morphologie 

et la surface de la MA, la nature du solvant et du sel d’électrolyte, la fenêtre de potentiel utilisée, 

le régime de cyclage, etc …) et qu’une étape d’optimisation reste à effectuer à chaque 

changement d’un de ces paramètres.  

 

 

Chapitre 4 – II : Cas du composite silicium-graphite 

 

Chapitre 4 – II – 1) Etat de l’art 

 

L’utilisation d’un composite Si-Graphite permet de combiner la forte capacité du 

silicium et la très bonne stabilité du graphite au sein d’une même électrode négative. La 

combinaison d’un certain pourcentage massique de graphite et de silicium permet ainsi 

d’augmenter significativement la capacité fournie par l’électrode de graphite tout en limitant 

les problèmes dus à l’expansion volumique liée à l’utilisation du Si. En effet, le silicium présent 

en faible proportion provoquera de moindres déformations et déconnexions des particules, 

surtout lorsque la quantité de graphite, qui agit comme un lubrifiant, est élevée446.  

Cette stratégie a déjà été mise en œuvre à différentes occasions afin d’améliorer les 

performances des électrodes négatives. Wilson et Dahn, en 1995, sont les premiers à mettre en 

place ce procédé447. Du silicium nanodispersé dans une structure de carbone a été obtenu par 

dépôt chimique en phase vapeur. En réussissant à disperser jusqu’à 11 % de silicium dans les 

zones amorphes du graphite, Wilson et Dahn améliorent la capacité de l’électrode négative 
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jusqu’à 500 mAh.g-1 (de composite) pendant 35 cycles. La technique de dépôt chimique en 

phase vapeur ne permettant pas de contrôler la morphologie du carbone et du silicium, d’autres 

méthodes ont ensuite été mises en place. C’est le cas notamment de l’étude de Li et al. qui en 

1999 obtiennent une capacité de 1700 mAh.g-1 pendant 10 cycles avec un composite 50:50 

constitué de silicium nanométrique et de carbone black mélangés par un broyage au mortier 258. 

Wang et son équipe ont, eux, par broyage mécanique, préparé un composite 20:80 (Si:Gr) 

permettant de conserver une capacité de 800 mAh.g-1 pendant 20 cycles448.  Niu et son équipe 

ont également réussi à préparer un composite grâce à une matrice de graphite sol-gel qui 

maintient une capacité de  900 mAh.g-1 de composite pendant 25 cycles449.  

Dimov et al.276 établissent ensuite en 2004 la capacité théorique obtenue en fonction du 

pourcentage massique du silicium dans l’électrode pour des composites allant d’un rapport 

Si:Gr 90:10 à 10:90. Ils présentent également une « zone  de stabilité » de l’électrode définie 

par le nombre maximal de cations Li+ pouvant réagir avec le silicium sans que celui-ci ne 

subisse une expansion volumique trop importante, cette zone étant limitée à 2 Li+ maximum 

par atome de Si. Ce taux de lithiation est contrôlé par la fenêtre de potentiel utilisée. Dimov 

montre que la durée de vie est inversement proportionnelle à la capacité fournie par la cellule, 

qui est elle-même dépendante de la quantité d’ions Li+ insérés dans le composite. Ainsi, limiter 

l’insertion du lithium dans le matériau limite son expansion volumique et la dégradation de 

l’électrode. Ce groupe parvient ainsi, en limitant la quantité de lithium inséré dans le cas d’un 

ratio Si:Gr 30:70, à maintenir une capacité de 500 mAh.g-1 pendant 90 cycles. 

Quelques groupes ont ensuite investigué différents ratios massiques pour déterminer le 

ratio seuil permettant un compromis idéal 450,451. Le meilleur compromis capacité-durée de vie 

semble s’établir selon ces études entre 20 et 30 % de silicium dans le composite.  

 

Chapitre 4 – II – 2) Etude de performances de différents ratios 

Si:Gr 

 

Lors de cette étude, le graphite utilisé est fourni par IMERYS sous la dénomination de 

TIMREX® SLP30. Ce matériau est caractérisé par une pureté supérieure à 99,9 %, une surface 

spécifique de l’ordre de 8 m².g-1 et une taille médiane de particules d’environ 16 µm.  
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L’objectif de cette étude consiste à déterminer quel ratio massique Si:Gr permet 

d’obtenir des capacités élevées tout en maintenant une bonne stabilité dans la durée.  Nous 

avons pour cela utilisé la formulation [(Si+Gr+C)SPEX+LP]MAG. Cette étude préliminaire a été 

réalisée sans optimisation de la durée du broyage et nous avons utilisé le mode opératoire 

strictement identique à celui utilisé précédemment avec les électrodes de silicium, à savoir : 

broyage du mélange Si-Gr-Cc65 dans une cellule de broyage SPEX pendant 30 minutes suivi de 

l’addition du liant polymère (PAA 450k), d’eau distillée et d’un agent dispersant, le Triton X-

100. L’ensemble est ensuite mélangé sous agitation magnétique pendant une durée de 2 heures, 

l’encre est enduite sur un collecteur de courant en cuivre texturé puis séchée à l’air.  

Les différents ratios massiques Si:Gr (=MA) testés lors de cette étude sont les suivants : 

100:0 ; 80:20 ; 70:30 ; 30:70 ; 20:80 et 0:100. Dans tous les cas, le rapport massique au sein de 

l’électrode composite reste équivalent à 70 % de MA, 15 % de carbone additif conducteur et 

15 % de liant polymère.  

L’ensemble des caractéristiques des électrodes obtenues lors de cette étude sont 

récapitulées dans le Tableau 31. Les résultats électrochimiques, effectuées en demi-cellule en 

pile bouton vs Li0 à un régime de 95 mAh.g-1 de composite sont présentés dans la Figure 120 et 

récapitulés dans le Tableau 32.  

 

Tableau 31 : Caractéristiques des électrodes composites Si:Gr à base de PAA 450k en formulation 

[(Si+Gr+C)SPEX+LP]MAG. 

[(Si+Gr+C)SPEX+LP]MAG Rapport massique Si:Gr (%) 

PAA 450k 100:0 80:20 70:30 30:70 20:80 0:100 

Porosité d’électrode 

(%) 
70 70 70 80 80 70 

Masse de matière active 

(mg.cm-²) 
1,26 1,26 1,52 1,33 1,15 1,33 

Masse de Si (mg) 1,26 1,0 1,06 0,40 0,23 0 

Masse de Gr (mg) 0 0,26 0,46 0,93 0,92 1,33 

 

Les caractérisations électrochimiques montrent logiquement des écarts de capacités 

proportionnels à la quantité de silicium au sein de la MA (Figure 102 - i)). Ainsi, les cellules à 
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base de composite Si:Gr restituent lors de la première charge respectivement 3520, 2973, 2453, 

1281, 1171 et 400 mAh.g-1 de composite. Les contributions respectives du silicium et du 

graphite sont représentées dans les Figures 102-iii et 102-iv et calculées théoriquement à partir 

de leur masse relative dans l’électrode. Alors que les électrodes riches en silicium (ratios 100:0, 

80:20 et 70:30) subissent une perte de capacité significative et régulière tout au long du cyclage 

pour atteindre entre 73 et 76 % de rétention de capacité au 50ème cycle (Tableau 32), les 

électrodes riches en graphite (ratios 30:70, 20:80 et 0:100) bénéficient d’une excellente capacité 

de rétention. En effet ces électrodes conservent à la fin de la 50ème charge des capacités 

respectivement de 1168, 1093 et 398 mAh.g-1 de composite, ce qui représente 91, 93 et 98 % 

de leur capacité en charge initiale et 88, 108 et 107 % de la valeur théorique maximale. La 

capacité théorique maximale du composite (Tableau 32) est calculée selon les capacités 

maximales théoriques de chacun des matériaux actifs et pondérée à partir de leur ratio massique 

au sein de l’électrode. Les valeurs supérieures à 100 % sont expliquées par la contribution du 

carbone additif conducteur qui a été négligée dans la prise en compte des calculs de masse de 

MA. Il est également intéressant de remarquer que la présence de silicium modifie 

significativement la signature de la dérivée du premier cycle ainsi que la valeur de polarisation 

au cours du cyclage (Figures 102-v et 102-vi). Le silicium est ainsi responsable de l’apparition 

d’un pic en charge situé à environ 0,42 V et qui correspond à la disparition de la phase Li15Si4 

qui est formée lorsque le silicium est lithié à un potentiel inférieur à 50 mV. Il est également 

responsable de l’augmentation significative de la polarisation qui augmente de 0,1 V dans le 

cas d’une électrode à base de graphite à 0,25 V dans le cas d’une électrode composite Si:Gr. 

Ces résultats de rétentions de capacité sont d’autant plus intéressants qu’il a été montré 

que la valeur de capacité maximale utile pour l’électrode négative était estimée à 1200 mAh.g-1 

du fait de l’équilibrage nécessaire avec l’électrode positive dans la batterie Li-ion. Ainsi, les 

deux cellules ayant pour ratio Si:Gr 20:80 et 70:30 conservent une capacité supérieure à 1000 

mAh.g-1 sur les 50 premiers cycles. Ce nombre de cycles reste limité au vu de la littérature et 

des applications industrielles. Il convient néanmoins de rappeler que cette étude a été réalisée 

sans réelle phase d’optimisation. Ces résultats sont donc améliorables et démontrent l’intérêt 

du composite en tant que MA pour électrode négative de même que l’efficacité de la 

formulation [(MA+C)SPEX+LP]MAG dès lors que le silicium entre dans la composition du 

composite.  

La forte porosité liée à l’absence de calandrage de l’électrode est également un facteur 

à prendre en compte. Commercialement, la porosité cible d’une électrode négative à base de 
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graphite est estimée à 45 %. Cette valeur de porosité influence la capacité volumique de 

l’électrode. Les capacités volumiques en charge au 50ème cycle sont calculées à partir du volume 

du composite calculé via son épaisseur (sans le collecteur de courant) et le diamètre de 

l’électrode. Ces valeurs sont récapitulées dans le Tableau 32. Les électrodes ayant un ratio 

massique 30:70, 20:80 et 0:100 (Si:Gr) présentent ainsi des capacités volumiques de 360, 330 

et 173 mAh.cm-3. Ces valeurs doivent être ramenées à celles des électrodes commerciales de 

graphite qui développent des capacités massique et volumique respectivement de 372 mAh.g-1 

et 760 mAh.cm-3 452. La confrontation des valeurs obtenues lors de notre étude avec les valeurs 

commerciales montre que la densité d’énergie volumique est très inférieure dans notre cas. 

L’absence de calandrage, qui en est sans doute la cause dans le cas du silicium, est une étape 

qui est nécessaire pour une utilisation industrielle afin de diminuer le volume de pack batterie 

nécessaire pour fournir la même capacité. Une amélioration des électrodes via le calandrage 

ainsi qu’une augmentation du grammage de matière active, qui reste dans notre étude bien 

inférieure à celui utilisé commercialement, sont des solutions d’optimisation de ce matériau 

composite.  

 

 

i) ii) 
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iii) 

 

iv) 

  

v) vi) 

  

Figure 102 : i) Premier cycle galvanostatique, rétention de capacité par masse ii) de composite actif, iii) de 

silicium, iv) de graphite, v) dérivée de la courbe galvanostatique du premier cycle et vi) évolution de la 

polarisation des électrodes composites Si:Gr de différents ratios à base de PAA  450k en formulation 

[(Si+Gr+C)SPEX +LP]MAG vs Li 0. 

 

 

Des clichés de microscopie électronique à balayage ont été effectués sur les électrodes 

avant cyclage et en fin de 50ème charge, après lavage au DMC, pour l’ensemble des différents 

ratios (Figure 103). Le graphite SLP30 est identifiable par sa forme de plaquette de taille 

micronique. La présence de ces plaquettes est, conformément aux différents ratios, de plus en 
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plus prépondérante au fur et à mesure de l’augmentation du pourcentage massique de graphite 

au sein de l’électrode. 

Tableau 32 : Résultats électrochimiques des électrodes composites Si:Gr à base de PAA 450k en formulation 

[(Si+Gr+C)SPEX +LP]MAG. 

[(Si+Gr+C)SPEX+LP]M

AG 
Rapport massique Si:Gr (%) 

PAA 450k 100:0 80:20 70:30 30:70 20:80 0:100 

Courant 

(mA.g-1 de MA) 
95 95 95 95 95 95 

Capacité théorique 

(mAh.g-1 de MA) 
3579 2938 2617 1334 1013 372 

1ère charge 

(mAh.g-1 de MA) 
3520 2973 2453 1281 1172 400 

1ère charge 

(mAh.cm-3) 
1506 1176 1048 360 330 173 

50ème charge 

(mAh.g-1  de MA) 
2574 2231 1870 1168 1093 391 

50ème charge / 1ère 

charge (%) 
73 75 76 91 93 98 

50ème charge 

(mAh.cm-3) 
1100 883 799 327 307 170 

1ère EC (%) 86 89 89 77 72 58 

EC moyenne (%) 98 98 97 98 97 99 

Polarisation 

1er cycle / 50ème cycle 

(V) 

0,35/0,24 0,36/0,24 0,38/0,27 0,38/0,28 0,37/0,27 0,12/0,07 

 

Pour l’ensemble des clichés avant cyclage, nous constatons une surface texturée 

présentant de nombreuses surfaces accessibles à la fois à l’électrolyte et aux ions Li+. Cette 

observation est cohérente avec l’ensemble des clichés d’électrodes formulées selon la méthode 

[(MA+C)SPEX+LP]MAG présentées dans ce manuscrit.  Les clichés effectués en fin de 50ème 

charge après lavage au DMC sont également représentatifs de ceux obtenus avec des électrodes 

formulées à partir de cette méthode : une couche de passivation identifiée comme étant la SEI 
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recouvre la surface de l’électrode. Celle-ci reste néanmoins, au vu des formulations rencontrées 

lors de ce manuscrit, relativement poreuse, présentant ainsi des chemins d’accès facilités pour 

les ions Li+. Comme dans les cas précédents, les analyses EDX confirment bien une répartition 

homogène de l’ensemble des composants des électrodes (cf Figures 110 à 121 en annexe). 

 

 

i) ii) 

  

iii) iv) 
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v) vi) 

  

vii) viii) 

  

ix) x) 
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xi) xii) 

  

Figure 103 : Clichés de microscopie électronique à balayage des électrodes composites Si:Gr de 

formulation PAA 450k - [(Si+Gr+C)SPEX+LP] i, iii, v, vii, ix, xi) avant cyclage et ii, iv, vi, viii, x, xii) en fin 

de 50ème charge des ratios Si:Gr (100:0, 80:20, 70:30, 30:70, 20:80 et 0:100) respectivement. 

 

Conclusions 

 

Cette étude portant sur l’efficacité d’une MA composite silicium-graphite confirme 

l’intérêt de ce type de composites, spécialement ceux constitués entre 20 et 30 % en masse de 

silicium. En effet, ce taux de silicium permet d’atteindre des valeurs de capacités élevées 

(supérieures à 1000 mAh.g-1) tout en bénéficiant de la très bonne stabilité du graphite lors du 

cyclage. Des composites plus riches en silicium offrent une capacité plus élevée mais au 

détriment de la durée de vie de la cellule, qui reste à ce jour l’un des paramètres les plus 

importants. Notre étude confirme également que notre formulation [(MA+C)SPEX+LP]MAG est 

adaptable à ce composite. Une comparaison de l’efficacité de la formulation 

[(MA+C)SPEX+LP]MAG par rapport à la formulation (MA+C+LP)SPEX devra être réalisée pour 

compléter l’étude. Bien qu’efficace, cette formulation n’a pas pu démontrer des performances 

améliorées pour des électrodes composite Si:Gr.  

Des voies d’optimisation peuvent être mise en place pour ce composite actif au vu de la 

faible valeur de capacité volumique. Ce problème peut être résolu par un calandrage qui permet 

de réduire la porosité. Le calandrage ne devrait pas impacter les performances des électrodes 

riches en carbone, pour lesquelles l’expansion volumique en cyclage reste limitée. De plus, 
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Karkar et al.401 ont montré que le processus de maturation d’électrode permettait de limiter 

voire annuler les effets secondaires du calandrage tels que les pertes de contact entre le 

collecteur de courant et l’électrode. Cette amélioration provient en effet d’une période de 

stockage de l’électrode de quelques jours qui permet au liant polymère de migrer 

préférentiellement i) à l’interface de l’électrode et du collecteur de courant, améliorant ainsi 

l’adhésion de l’électrode sur celui-ci et ii) aux interfaces Si-C de sorte à améliorer le réseau de 

conduction électrique et ionique au sein de l’électrode. 

A ce paramètre de porosité peut être ajouté le grammage de MA au sein de l’électrode. 

Les électrodes testées dans notre étude possèdent un faible grammage (autour de 1,3 mg.cm² 

de MA), l’augmentation de celui-ci augmenterait la densité d’énergie de la cellule et permettrait 

de se rapprocher des valeurs attendues industriellement. Néanmoins l’augmentation du 

grammage n’est pas sans impacter les performances non plus, nécessitant alors encore plus un 

réseau percolant de très bonne qualité. 

 

Nous avons dans ce chapitre tenté d’évaluer le PAA 450k en tant que liant polymère ainsi 

que la nouvelle formulation développée dans la première partie de cette thèse à d’autres 

matériaux d’électrodes négatives. TiSnSb qui est un matériau prometteur capable de délivrer 

des capacités de l’ordre de 500 mAh.g-1 à de forts régimes semble, comme l’a montré une étude 

précédente, ne pas pouvoir bénéficier d’une transposition directe des améliorations mises en 

place pour le silicium285. Ainsi, ni le PAA, ni la formulation « optimisée » 

[(TiSnSb+C)SPEX+LP]MAG n’ont permis d’amélioration significative de la durée de vie des 

électrodes à base de TiSnSb par rapport à une formulation usuelle à base de CMC et utilisant 

une formulation usuelle au  SPEX.   

D’autres voies d’optimisations restent possibles. Comme montré par Wilhelm et al. 444 la 

nature du solvant et des additifs de l’électrolyte est également un critère crucial. De plus, la 

compréhension de la surface du matériau et de son évolution  lors de sa conversion, qui est plus 

complexe que celle du silicium, reste à investiguer et comprendre pour permettre l’utilisation 

d’un liant polymère engageant des interactions efficaces avec celle-ci.  

 

La deuxième partie de ce chapitre a porté sur le composite Si:Gr. Ce composite, étudié pour 

la première fois en 1995 permet de combiner la très forte capacité du silicium à l’excellente 
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stabilité lors du cyclage du graphite447. Différents ratios massiques de silicium au sein du 

composite ont été investigués et un idéal compris entre 20 et 30 % de silicium a été déterminé. 

Alors que peu de matériaux d’électrodes négatives possèdent les propriétés adéquates, le 

remplacement du graphite est un enjeu majeur pour améliorer les capacités des batteries Li-ion. 

Le composite Si:Gr semble donc s’imposer comme le choix privilégié par les industriels pour 

l’électrode négative. Un brevet sur l’utilisation de ce composite a été déposé par l’Institute for 

Energy Technology (IFE, Norvège et permettrait de maintenir une capacité supérieure à 1000 

mAh.g-1 pendant plus de 150 cycles. Bien que n’utilisant pas la formulation développée dans ce 

manuscrit, le composite utilisé dans ce brevet, appelé SiliconX semble être une avancée dans 

le domaine des MA d’électrode négative pour accumulateurs Li-ion. Des start-ups ont 

également choisi ce composite pour remplacer le graphite. C’est le cas par exemple de Sila 

Nanotechnologies, aux Etats-Unis, dont les activités sont en pleine croissance.  

Comme dans le cas de TiSnSb, des améliorations restent à apporter, notamment sur la 

capacité volumique du composite qui souffre de la porosité importante induite par notre 

nouvelle formulation. En effet, bien que la capacité massique soit environ 3 fois plus 

importante, la capacité volumique reste, dans les conditions présentes, 2 fois plus faible que les 

valeurs commerciales actuelles.  Une étape de calandrage pourrait augmenter la densité de 

l’électrode, néanmoins il a été montré que cette porosité élevée est nécessaire au bon 

fonctionnement des électrodes à base de silicium. Cependant il a été récemment montré que 

cette diminution de performance du fait d’une plus faible porosité peut être compensée par une 

étape de maturation.  Karkar et al. 401 ont en effet démontré que le stockage des électrodes 

quelques jours en atmosphère humide induisant une migration du liant au sein de l’électrode 

négative. Ce liant, sous forme acide, va ainsi corroder le collecteur de courant, formant des 

liaisons covalentes avec celui-ci, ce qui augmente significativement l’adhésion de l’électrode 

au cuivre. Le liant migre également vers les interfaces Si-C, consolidant le réseau électrique et 

ionique formé par ces deux matériaux. Une amélioration du procédé de formulation est 

également possible, les conditions de formulation utilisées ici étant une transposition directe de 

celles utilisées pour le silicium seul en tant que matériau actif. Enfin, une augmentation du 

grammage de matière active est à réaliser pour augmenter la densité d’énergie fournie par la 

cellule et correspondre aux valeurs d’environ 200 Wh.kg-1 et 500 Wh.L-1 attendues 

industriellement. 
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i) Electrode ii) Ti iii) Sn iv) Sb 

    

v) C vi) O   

  

  

Figure 104 : Clichés i) MEB d’une électrode de TiSnSb  à base de CMC en formulation (TiSnSb+C+LP)SPEX avant cyclage et ii) analyse EDX des 

éléments ii) Ti, iii) Sn, iv) Sb, v) C et vi) O. 
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i) Electrode ii) Ti iii) Sn iv) Sb 

    

v) C vi) O vii) F  

   

 

Figure 105 : Clichés i) MEB d’une électrode de TiSnSb à base de CMC en formulation (TiSnSb+C+LP)SPEX en fin de 150ème charge après lavage au DMC et ii) analyse 

EDX des éléments ii) Ti, iii) Sn, iv) Sb, v) C, vi) O et vii) F. 
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i) Electrode ii) Ti iii) Sn iv) Sb 

    

v) C vi) O   

  

  

Figure 106 : Clichés i) MEB d’une électrode de TiSnSb à base de PAA en formulation (TiSnSb+C+LP)SPEX avant cyclage et ii) analyse EDX des éléments ii) Ti, iii) Sn, iv) 

Sb, v) C et vi) O. 
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i) Electrode ii) Ti iii) Sn iv) Sb 

    

v) C vi) O vii) F  

   

 

Figure 107 : Clichés i) MEB d’une électrode de TiSnSb à base de PAA en formulation (TiSnSb+C+LP)SPEX en fin de 150ème charge après lavage au DMC et ii) analyse 

EDX des éléments ii) Ti, iii) Sn, iv) Sb, v) C, vi) O et vii) F. 
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i) Electrode ii) Ti iii) Sn iv) Sb 

    

v) C vi) O   

  

  

Figure 108 : Clichés i) MEB d’une électrode de TiSnSb à base de PAA en formulation [(TiSnSb+C)SPEX+LP]MAG  avant cyclage et ii) analyse EDX des éléments ii) Ti, iii) 

Sn, iv) Sb, v) C et vi) O. 
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i) Electrode ii) Ti iii) Sn iv) Sb 

    

v) C vi) O vii) F  

   

 

Figure 109 : Clichés i) MEB d’une électrode de TiSnSb à base de PAA en formulation [(TiSnSb+C)SPEX+LP]MAG  en fin de 150ème charge après lavage au DMC et ii) 

analyse EDX des éléments ii) Ti, iii) Sn, iv) Sb, v) C, vi) O et vii) F. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

Figure 110 : Clichés i) MEB d’une électrode composite Si:Gr (100:0) à base de PAA en formulation [(Si+Gr+C)SPEX+LP]MAG avant cyclage  et ii) analyse EDX des 

éléments ii) Si, iii) C et iv) O. 
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v) Electrode vi) Si vii) C viii) O 

    

ix) F    

 

   

Figure 111 : Clichés i) MEB d’une électrode composite Si:Gr (100:0) à base de PAA en formulation [(Si+Gr+C)SPEX+LP]MAG en fin de 50ème cycle après lavage au DMC et 

ii) analyse EDX des éléments ii) Si, iii) C, iv) O et v) F. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

Figure 112 : Clichés i) MEB d’une électrode composite Si:Gr (80:20) à base de PAA en formulation [(Si+Gr+C)SPEX+LP]MAG avant cyclage  et ii) analyse EDX des 

éléments ii) Si, iii) C et iv) O. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

v) F    

 

   

Figure 113 : Clichés i) MEB d’une électrode composite Si:Gr (80:20) à base de PAA en formulation [(Si+Gr+C)SPEX+LP]MAG en fin de 50ème cycle après lavage au DMC et 

ii) analyse EDX des éléments ii) Si, iii) C, iv) O et v) F. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

Figure 114 : Clichés i) MEB d’une électrode composite Si:Gr (70:30) à base de PAA en formulation [(Si+Gr+C)SPEX+LP]MAG avant cyclage  et ii) analyse EDX des 

éléments ii) Si, iii) C et iv) O. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

v) F    

 

   

Figure 115 : Clichés i) MEB d’une électrode composite Si:Gr (70:30) à base de PAA en formulation [(Si+Gr+C)SPEX+LP]MAG en fin de 50ème cycle après lavage au DMC et 

ii) analyse EDX des éléments ii) Si, iii) C, iv) O et v) F. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

Figure 116 : Clichés i) MEB d’une électrode composite Si:Gr (30:70) à base de PAA en formulation [(Si+Gr+C)SPEX+LP]MAG avant cyclage  et ii) analyse EDX des 

éléments ii) Si, iii) C et iv) O. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

v) F    

 

   

Figure 117 : Clichés i) MEB d’une électrode composite Si:Gr (30:70) à base de PAA en formulation [(Si+Gr+C)SPEX+LP]MAG en fin de 50ème cycle après lavage au DMC et 

ii) analyse EDX des éléments ii) Si, iii) C, iv) O et v) F. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

Figure 118 : Clichés i) MEB d’une électrode composite Si:Gr (20:80) à base de PAA en formulation [(Si+Gr+C)SPEX+LP]MAG avant cyclage  et ii) analyse EDX des 

éléments ii) Si, iii) C et iv) O. 
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i) Electrode ii) Si iii) C iv) O 

    

v) F    

 

   

Figure 119 : Clichés i) MEB d’une électrode composite Si:Gr (20:80) à base de PAA en formulation [(Si+Gr+C)SPEX+LP]MAG en fin de 50ème cycle après lavage au DMC et 

ii) analyse EDX des éléments ii) Si, iii) C, iv) O et v) F. 
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i) Electrode ii) C iii) O  

   

 

Figure 120 : Clichés i) MEB d’une électrode composite Si:Gr (0:100) à base de PAA en formulation [(Si+Gr+C)SPEX+LP]MAG avant cyclage  et ii) analyse EDX des 

éléments ii)C et iii) O. 
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i) Electrode ii) C iii) O iv) F 

    

Figure 121: Clichés i) MEB d’une électrode composite Si:Gr (0:100) à base de PAA en formulation [(Si+Gr+C)SPEX+LP]MAG en fin de 50ème cycle après lavage au DMC et 

ii) analyse EDX des éléments ii) C, iii) O et  iv) F. 
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Co-financée par le Réseau sur le Stockage Electrochimique de l’Energie (RS2E) et par 

le Fonds Européen de DEveloppement Régional (FEDER) en Picardie, cette thèse a eu pour 

objet l’étude et l’optimisation de liants polymères pour électrode négative d’accumulateurs Li-

ion à base de silicium et s’est déroulé à Amiens au sein du Laboratoire de Réactivité et Chimie 

des Solides (LRCS, UMR 7314) et du Laboratoire de Glycochimie, de Antimicrobiens et des 

Agroressources (LG2A, UMR 7378), en collaboration avec l’équipe Agrégats, Interfaces et 

Matériaux pour l’Energie (AIME) de  l’Institut Charles Gerhardt de Montpellier (ICGM, UMR 

5253). 

L’objectif de remplacer le graphite (tout ou partie) par du silicium en tant qu'électrode 

négative est un enjeu important depuis plusieurs années et pourrait améliorer les performances 

des cellules Li-ion. Ce travail s’inscrit dans ce cadre avec comme angle d'attaque original 

l’étude de l’impact des conditions de formulation et plus spécifiquement de leur impact sur le 

liant polymère. En effet celui-ci est garant du maintien des contacts entre les différents 

composants de l’électrode : collecteur de courant, matière active, carbone conducteur. Après 

étude attentive de l'état de l'art sur le sujet, nous avons choisi d'étudier des polymères porteurs 

de fonctions acides carboxyliques et parmi ceux-ci, les plus simples : ceux dont la chaine 

carbonée est alkyle. C'est pourquoi nos premières études se sont portées sur les PAA. 

L’influence de la masse molaire moyenne du polymère a été mise en évidence, avec un optimum 

situé dans le cas du PAA autour de 450 kg.mol-1. L’impact de l’étape usuelle de broyage 

mécanique a ensuite été investiguée. Les expériences réalisées montrent que cette étape de 

broyage mécanique induit une dégradation du liant polymère, caractérisée par un abaissement 

de la stabilité thermique mais également et principalement par une diminution de la longueur 

moyenne des chaînes. Il a ainsi été mis en évidence dans le cas du PAA que les masses molaires 

moyennes en masse étaient réduites de 495 kg.mol-1 à 115 kg.mol-1. Bien que moins 

significative, la réduction de la longueur des chaînes est également présente pour un PAA ayant 

une masse molaire moyenne en masse initiale de 27 kg.mol-1, la masse molaire moyenne de ce 

polymère étant alors réduite jusqu’à 23 kg.mol-1.  

Des solutions alternatives permettant d'affranchir le liant polymère du broyage 

mécanique ont été imaginées et mises en place. Une première formulation n’utilisant qu’un 

mélange magnétique de l’ensemble des matériaux d’électrodes a été expérimentée, néanmoins 

l’absence de broyage mécanique du silicium n’a pas permis de bénéficier de bonnes rétentions 

de capacité. Une seconde formulation utilisant un mélange énergétique à la corne à ultra-sons 

a été testée. Bien que la dégradation du polymère liée à l’utilisation de la corne soit ici aussi 
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significative, les résultats électrochimiques obtenus en batterie Li montrent une durée de vie en 

cyclage légèrement supérieure à celle obtenue avec l’électrode préparée classiquement avec 

l’étape de broyage mécanique. Cette différence est attribuée à un mécanisme de dégradation du 

polymère différent entre ces deux types de mélanges. Les meilleurs résultats ont été obtenus 

avec la dernière formulation développée, qui consiste en un broyage mécanique des poudres de 

silicium et de carbone à sec suivi par le mélange avec le liant polymère en solution aqueuse 

avec un dispersant. Cette formulation permet de diminuer de manière homogène la taille des 

grains de Si et d’avoir une bonne répartition de ce matériau dans l’électrode tout en ayant un 

bon maintien mécanique.  

Cette étude a également souligné la complexité de l’élaboration de liants polymères 

efficaces dans le cas du silicium. L’électrode de Si préparée avec l’acide poly(fumarique) 

synthétisé lors de cette étude, choisi intuitivement pour son nombre de fonctions acides double 

par rapport au PAA, n’a pas permis d’améliorer la rétention de capacité. Initialement synthétisé 

avec une faible masse molaire moyenne (environ 12 kg.mol-1), le pFA a ensuite été synthétisé 

avec une longueur de chaine plus importante (équivalent à une masse molaire moyenne de 66 

kg.mol-1) et les performances des électrodes de Si ont alors été améliorées grâce à un meilleur 

maintien de l’intégrité de l’électrode au cours des cycles. Malgré une masse molaire moyenne 

de 66 kg.mol-1, ces résultats améliorés restent toutefois bien inférieurs à ceux du PAA dont la 

masse molaire moyenne a été estimée à 27 kg.mol-1. L’écart de masse molaire moyenne allant 

du simple au double, la faible performance de l’électrode à base de pFA s’explique par des 

propriétés physico-chimiques  insuffisantes comparées à celles du PAA.  L’identification des 

propriétés limitantes restent cependant encore à déterminer.  

 

L’étude a ensuite été élargie à deux autres matériaux d’électrode négative possibles : 

TiSnSb et le composite Si:Gr. TiSnSb est caractérisé par des performances en cyclages très 

stables sur plusieurs centaines de cycles, même à des régimes élevés, jusqu’à subir une perte de 

capacité rapide et significative. Nous avons essayé de transposer les améliorations de cyclabilité 

obtenues avec les électrodes de Si à base de PAA (de la formulation "douce" : 

[(MA+C)SPEX+LP]MAG) à des électrodes à base de TiSnSb. Ces modifications ne permettent 

néanmoins pas d’améliorer la durée de vie des cellules, qui restent caractérisées par des bonnes 

rétentions de capacité jusqu’à environ 170 cycles. Dans ce cas précis, les connaissances 
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relatives à la nature précise de la surface du matériau TiSnSb devraient permettre un choix plus 

judicieux du liant et des conditions de mise en œuvre.  

L’étude portée sur le composite Si:Gr a eu pour but de déterminer le ratio massique 

Si:Gr maximal permettant de bénéficier des capacités élevées du silicium tout en conservant la 

stabilité électrochimique du graphite. Au vu des différents ratios massiques testés dans l’étude, 

l’optimum en matière de rétention de capacité s’établit entre 20 et 30 % de Si, en corrélation 

avec l'état de l'art. Ces pourcentages permettent, sans étape d’optimisation, de fournir une 

capacité de plus de 1000 mAh.g-1 de composite pendant au moins 50 cycles à un régime de 95 

mA.g-1. Bien que relativement faible, ce nombre de cycle permet de sélectionner le meilleur 

compromis capacité/cyclabilité de ces électrodes de silicium. Sans surprise, les électrodes 

riches en silicium montrent des rétentions de capacité inférieures à 80 %  de la capacité initiale 

avant 50 cycles. Les prochains tests devront montrer si la formulation [(MA+C)SPEX+LP]MAG 

permet également dans ce cas de prolonger la vie en cyclage de la batterie Si. La stratégie de 

combiner le silicium et le graphite est d’ailleurs adaptée ou en cours d’adaptation auprès des 

industriels. L’Institute for Energy Technology (IFE, Norvège) est en cours de dépôt de brevet 

pour un composite Si:Gr, appelé SiliconX. Bien que peu d’informations sur ce matériau soient 

disponibles en attendant sa publication, il semble permettre une rétention de capacité supérieure 

à 1000 mAh.g-1 pendant plus de 150 cycles. Des start-up ont également choisi de développer ce 

genre de matériaux. C’est par exemple le cas de Sila Nanotechnologies, basée aux Etats-Unis, 

qui a récemment obtenu une levée de fonds de plus de 70 millions de dollars, provenant 

notamment de grandes entreprises comme Siemens, pour développer leurs batteries composées 

de ce type d’anode.  

 

Cette étude a donc mis en évidence l’importance du liant polymère mais également 

l’importance de la formulation et de leur impact sur le silicium et le liant. Des améliorations 

ont été proposées notamment sur la durée de vie des électrodes à base de silicium. Un éclairage 

a pu être fait sur l’impact des étapes de formulation d’électrodes en montrant l’effet délétère du 

broyage du polymère. Beaucoup d’études de la littérature pourraient être rediscutées sur la base 

de ce résultat. 
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RÉSUMÉ 
 

 

L’impact du broyage du liant polymère dans la formulation d’encre d’électrode négative à base de 

silicium pour la technologie Li-ion a été pour la première fois étudiée. Nous avons démontré avec 

l’exemple de l’acide poly(acrylique) la dégradation du liant lors de la formulation d’électrode impliquant 

un broyage. Nous avons proposé de nouvelles formulations d’électrode s’affranchissant de ce broyage. 

La nouvelle formulation [(Si+C)SPEX+LP)MAG permet une augmentation de la rétention de capacité de 65 

à 84 % à 20 cycles pour une électrode riche en silicium grâce à l’absence de dégradation du liant.  

Un nouveau polymère, l’acide polyfumarique, a été synthétisé et utilisé en tant que liant pour électrode 

négative. Les performances modestes des électrodes à base de ce nouveau liant sont améliorées par 

l’augmentation de sa masse molaire moyenne ainsi que par la formulation d’électrode développée lors 

de ces travaux. Bien que les résultats électrochimiques des électrodes à base de ce polymère restent 

modestes, des optimisations sont possibles pour améliorer ses performances en tant que liant.  

Enfin, la transposition de ces travaux a été réalisée sur deux matériaux d’électrodes négatives pour 

accumulateurs Li-ion : TiSnSb et le composite Si:Gr. Comme décrit dans la littérature, les améliorations 

apportées au silicium ne sont pas strictement transposables à TiSnSb et les électrodes à base de ce 

matériau ne bénéficient pas d’amélioration significative de leur durée de vie grâce à la formulation 

développée. L’étude des différents ratios massique Si:Gr montre que le que le silicium ne doit pas 

dépasser 30 % de la matière active pour permettre des rétentions de capacité intéressantes.   

 

ABSTRACT  

 

Ball milling impact into polymeric binder for Li-ion silicon-based negative electrode slurry was for the 

first time investigated. The poly(acrylic acid) degradation characterization is carried out and a solution 

is proposed in the form of new milling-free formulation development. [(Si+C)SPEX+B]MAG formulation 

then allows a capacity retention increase from 65 to 84 % at the 20th cycle for silicon rich electrode 

thanks to the polymeric binder ball milling deleterious absence.  

A polymer, poly(fumaric acid), is synthetized and used for the first time as silicon-based negative 

electrode binder. Its modest performance is improved by increasing its average molecular mass and the 

formulation developed during this work. Altough the electrochemical results of the electrodes based on 

this polymer are lower than those using PAA but optimizations are possible to improve its performance 

as a binder.  

Finally, the transposition of these works was carried out on two other negative electrode materials for 

Li-ion batteries: TiSnSb and silicon-graphite composite. As described in the literature, the silicon-based 

electrodes improvements are not strictly transposable to TiSnSb and the electrodes based on this material 

do not benefit from a significant improvement in their lifetime thanks to the formulation developed. The 

study of various weight ratios of Si:Gr shows that the silicon content should not be higher than 30 % in 

mass in the active material to allow interesting capacity retentions.   

 


