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Introduction générale 
 

Les dernières décennies ont été marquées par un fort développement de la microélectronique et 

des technologies nomades. Avec l’accroissement de ces systèmes sans fil, les recherches sur les sources 

d’énergie miniatures performantes se sont intensifiées. C’est dans ce contexte que les microbatteries 

tout solide au lithium ont été développées pour alimenter des systèmes autonomes (puces RFID 

actives…) ou comme solution de stockage de secours (horloge en temps réel…) dans des dispositifs 

fonctionnant à température ambiante [1]. 

Les microbatteries fonctionnent selon le même principe que les accumulateurs conventionnels. 

Cependant, à la différence de ces derniers, le système complet est constitué d’un empilement d’une 

dizaine de couches minces dont l’épaisseur n’excède pas quelques micromètres. Une autre particularité 

des microbatteries tout solide au lithium réside dans l’utilisation d’un électrolyte solide, assurant un 

caractère entièrement monolithique à la structure. Parmi les différents empilements de microbatteries 

développés, l’empilement LiCoO2/LiPON/Li fait figure de standard et est actuellement utilisé dans la 

plupart des microbatteries commercialisées pour des applications à température ambiante. 

Le développement de la microélectronique a récemment conduit à la fabrication de microcapteurs 

capables de fonctionner à haute température (150 - 250 °C) [2,3] pour répondre à des besoins dans 

différents secteurs tels que le forage pétrolier, l’automobile, l’aéronautique et le spatial ou encore les 

applications militaires.  

Pour ce genre d’applications, la réalisation de dispositifs autonomes reste problématique car les 

sources d’énergie existantes sont peu ou pas du tout adaptées, que ce soit en termes de dimensions, 

de température de fonctionnement ou en raison de leur caractère non rechargeable. Les accumulateurs 

lithium-ion conventionnels sont à exclure en premier lieu. En effet, l’instabilité thermique de certains 

matériaux d’électrode ou de la couche de passivation (SEI : Solid Electrolyte Interphase) et l’utilisation 

d’un électrolyte à base de solvants organiques inflammables rendent ces batteries inutilisables à haute 

température [4–6]. Parmi les systèmes ayant été développés pour des utilisations à haute température 

on trouve notamment les piles Li/SOCl2, utilisées par exemple dans l’industrie pétrolière [7]. Ces 

dernières sont adaptées pour des utilisations jusqu’à 150 °C mais doivent être remplacées 

périodiquement, ne pouvant pas être rechargées. Les piles thermiques du type Li-Si/LiCl-KCl/FeS2, 

utilisées pour des applications militaires, ne fonctionnent qu’entre 350 et 550 °C et ne peuvent pas être 
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rechargées non plus [8]. Enfin, les batteries ZEBRA ne peuvent être utilisées qu’à partir de 270 °C, 

l’électrolyte céramique de type β''-Al2O3 n’ayant pas une conductivité suffisante en deçà [9].  

Les études qui ont porté sur la stabilité thermique de l’électrolyte céramique utilisé dans les 

microbatteries, le LiPON, ont montré que ce dernier pouvait être utilisé sans dommage de la 

température ambiante jusqu’à 300 °C [10–12]. C’est pourquoi les microbatteries sont pressenties pour 

être de bonnes candidates à l’alimentation de micro capteurs opérant à haute température. 

L’élévation de la température de fonctionnement est susceptible d’avoir une incidence à la fois 

positive et négative sur le fonctionnement de la microbatterie. En effet, l’augmentation de la 

température devrait accélérer les processus de transport ionique dans l’électrolyte et les électrodes 

ainsi que la cinétique des réactions d’oxydo-réduction. Cependant, elle est également susceptible 

d’exacerber la réactivité chimique entre les différents matériaux actifs et de générer des contraintes 

thermomécaniques au sein de l’empilement. Ainsi, ces différents effets antagonistes et leurs 

interactions ne permettent pas de prédire a priori le comportement d’une microbatterie fonctionnant 

à haute température. 

Expérimentalement, quelques études ont déjà été menées sur le comportement en température de 

systèmes de type LiCoO2/LiPON/Li ou apparentés [13–18]. Étant donné les résultats peu reproductibles 

voire contradictoires de ces différentes études, il est difficile de conclure de façon certaine quant au 

comportement en température de ces dispositifs. 

Dans ce contexte, l’objectif de la thèse vise à évaluer la possibilité d’utiliser des microbatteries de 

type LiCoO2/LiPON/Li à haute température. Pour cela, la démarche expérimentale est basée sur une 

procédure incrémentale. La première partie de l’étude a porté sur la stabilité en température des 

différents matériaux de l’empilement, notamment celle des composés délithiés Li1-xCoO2, 

correspondant au matériau d’électrode à différents états de charge. Dahn et coll. [19] ont en effet 

montré que ces derniers se décomposent de façon irréversible au-delà de 200 °C, mais aucune étude 

sur leur stabilité à long terme à des températures inférieures n’est disponible dans la littérature. En 

parallèle, le deuxième axe s’est focalisé sur l’étude des interfaces entre les différents matériaux, 

notamment sur l’interface LiCoO2/LiPON. En effet, il est reporté dans la littérature la formation d’une 

interphase lors du dépôt du LiPON sur la couche de LiCoO2 [20,21]. La mise en évidence de la faible 

stabilité thermique du matériau d’électrode positive et de son interface avec l’électrolyte a finalement 

conduit à abandonner la caractérisation du système complet, qui devait constituer le troisième volet de 

l’étude. En revanche, le remplacement du matériau d’électrode positive a été envisagé en vue d’obtenir 

un empilement plus robuste à haute température. 
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Ce manuscrit se compose de quatre parties. Le premier chapitre présente le contexte général de 

l’étude avec notamment le principe de fonctionnement et les particularités des microbatteries. La 

méthode de pulvérisation cathodique utilisée pour la synthèse des couches minces est également 

presentée. Ensuite, une étude bibliographique approfondie sur la stabilité en température des systèmes  

tout solide complets est exposée, ainsi qu’une analyse de la stabilité thermique des différents matériaux 

électroactifs et de leurs interfaces.  

Le second chapitre se focalise sur l’étude du comportement en température des composés Li1-xCoO2 

sous forme de poudre, avec 0,45 ≤ 1-x ≤ 1,03. Leur synthèse et leur caractérisation physico-chimique 

est tout d’abord abordée à température ambiante. Une première évaluation de leur stabilité thermique 

est réalisée en régime dynamique. Ensuite, l’étude de la stabilité en conditions isothermes à 100, 150 

et 200 °C sur des temps longs est menée. L’identification des produits de décomposition est effectuée 

par une analyse structurale et par microscopie en transmission. L’étude de la cinétique de 

décomposition est examinée en régime isotherme et non isotherme afin de déterminer le modèle de 

réaction adéquat et l’évolution de l’énergie d’activation avec le taux de lithium dans le matériau. La 

cyclabilité des composés recuits est abordée en fin de chapitre ainsi que la détermination des 

coefficients de dilatation thermique. 

Le troisième chapitre aborde la stabilité de l’interface LiCoO2/LiPON en couches minces. Dans un 

premier temps, deux études préliminaires sont présentées afin d’obtenir une meilleure compréhension 

des phénomènes mis en jeu lors de la formation de la couche d’interphase. Ainsi, la compatibilité 

chimique entre les composés LiCoO2 et Li3PO4 et la stabilité thermique de Li1-xCoO2 en couche mince 

sont détaillées. Ensuite, l’étude de l’interphase est réalisée du point de vue structurale et chimique afin 

notamment d’examiner son évolution après un recuit à 200 °C. 

Étant donné la faible stabilité thermique des composés Li1-xCoO2 et l’évolution importante de 

l’interphase avec l’électrolyte à haute température, le quatrième chapitre est consacré à l’étude du 

Li2FeS2 comme matériau d’électrode positive alternatif. La stabilité thermique des phases LixFeS2 sous 

forme de poudre et leur compatibilité chimique avec le Li3PO4 sont préalablement étudiées afin de 

s’assurer de leur viabilité à haute température. Ensuite, la synthèse et la caractérisation structurale, 

chimique et électrochimique de couches minces de Li2FeS2 ont fait l’objet d’une étude approfondie. 

L’interface Li2FeS2/LiPON a été caractérisée avant et après recuit. Enfin, la réalisation de systèmes 

complets Li2FeS2/LiPON/Li permet une première évaluation de leur stabilité thermique. Enfin, l’étude 

thermomécanique de l’empilement, réalisée par simulation numérique, clôt ce chapitre. 

Pour finir, une conclusion générale résumant les résultats majeurs obtenus au cours de ce travail de 

thèse est dressée et propose des perspectives d’étude.  
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Chapitre 1  : Contexte général de l’étude 
 

1.1. Introduction 

L’objectif de ce premier chapitre est d’exposer le contexte dans lequel s’inscrit cette thèse. Dans un 

premier temps, le principe de fonctionnement, les spécificités, les performances des microbatteries 

seront détaillés. La technique de dépôt par pulvérisation cathodique utilisée pour la synthèse des 

couches minces sera décrite. Ensuite, une étude bibliographique détaillée sur le système standard 

Li1-xCoO2/LiPON/Li sera exposée afin d’appréhender la stabilité thermique d’un tel système, en 

considérant le système complet mais aussi les différents matériaux électroactifs et leurs interfaces.  

 

1.2. Les microbatteries au lithium 

1.2.1. Principe de fonctionnement 

Une microbatterie tout solide1 est un générateur électrochimique rechargeable constitué par un 

empilement de couches minces [1,22,23]. Le dispositif comporte une dizaine de couches dont chacune 

exerce une fonction bien particulière. Parmi ces couches, seules trois sont électrochimiquement actives, 

à savoir les électrodes positive et négative ainsi que l’électrolyte. Les autres couches remplissent 

d’autres fonctions essentielles au bon fonctionnement de la batterie, comme les collecteurs de courant, 

les couches barrières assurant l’isolation électrique vis-à-vis du substrat ou encore la couche 

d’encapsulation assurant une protection vis-à-vis de l’air et de l’humidité. Les microbatteries se 

caractérisent par leurs dimensions extrêmement réduites, de l’ordre de 10 µm d’épaisseur et de 

quelques mm² à quelques cm² de surface et donc par une faible quantité d’énergie stockée 

(typiquement de 10 à 1000 µWh). Ce type de générateur est particulièrement et essentiellement adapté 

au stockage de l’énergie pour des dispositifs de microélectronique. Étant donné leurs très faibles 

dimensions, la fabrication des microbatteries nécessite l’utilisation de techniques de dépôt sous vide 

telles que la pulvérisation cathodique, l’évaporation ou l’ALD (Atomic Layer Deposition). Les différentes 

couches de la microbatterie sont déposées successivement sur un substrat de quelques centaines de 

micromètres d’épaisseur (silicium, verre, film polymère). Une représentation schématique d’une 

                                                            
1 Le terme microbatterie dérive de l’anglicisme microbattery. En français, le terme microaccumulateur serait plus 
adapté mais n’est que très rarement utilisé par la communauté scientifique 
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microbatterie standard au lithium, constituée d’un empilement LiCoO2/LiPON/Li, est illustré sur la Figure 

1.1. 

 

Figure 1.1 : Schéma d’une microbatterie au lithium LiCoO2/LiPON/Li 

Les microbatteries permettent la conversion réversible d’énergie chimique en énergie électrique de 

la même manière qu’un accumulateur conventionnel. Cette conversion d’énergie est assurée par des 

réactions d’oxydation et de réduction prenant place de façon simultanée aux électrodes. Lors de la 

décharge, ces réactions vont avoir lieu de manière spontanée (ΔG < 0), permettant la circulation d’un 

courant électrique dans le circuit extérieur. Lors de cette étape, l’électrode négative est le siège d’une 

réaction d’oxydation (anode). Cette réaction libère des ions lithium dans l’électrolyte qui vont venir 

s’insérer dans l’électrode positive, ainsi que des électrons qui vont transiter par le circuit extérieur et 

venir réduire le métal de transition à l’électrode positive (cathode). Lors de la charge, il est nécessaire 

de fournir de l’énergie au système (ΔG > 0) afin d’inverser ces réactions et de recharger le système. Les 

réactions d’oxydo-réduction mises en jeu en charge et en décharge sont indiquées sur la Figure 1.2. 

 

Figure 1.2 : Principe de fonctionnement d’une microbatterie au lithium LiCoO2/LiPON/Li 
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Afin d’assurer le bon fonctionnement de l’accumulateur, les matériaux d’électrode doivent posséder 

certaines caractéristiques. Ils doivent être de bons conducteurs ioniques des ions Li+, de bons 

conducteurs électroniques et posséder une bonne compatibilité, notamment chimique, avec 

l’électrolyte. Ils doivent aussi permettre l’insertion réversible des ions lithium, avec une cinétique 

rapide, une variation structurale induite limitée et une capacité volumique élevée.  

L’électrolyte joue un rôle capital dans un accumulateur. Il assure le transport entre les électrodes 

des ions Li+ impliqués dans les réactions d’oxydo-réduction. Il doit donc posséder une conductivité 

ionique élevée pour permettre une cinétique de conversion rapide. En revanche, il doit être un bon 

isolant électronique de manière à garantir le transit des électrons par le circuit extérieur et l’utilisation 

optimale de l’énergie électrique fournie par les réactions électrochimiques. De plus, comme l’électrolyte 

est en contact avec les électrodes positive et négative, il doit être stable dans une large gamme de 

potentiel. Enfin, il doit être compatible (chimiquement, mécaniquement, …) avec les deux électrodes 

afin de maintenir les performances du système et assurer la durabilité de la batterie. 

 

1.2.2. Spécificités et performances 

Malgré le fait que leur mode de fonctionnement soit très proche de celui des accumulateurs au 

lithium conventionnels, les microbatteries possèdent quelques particularités. Une de leurs spécificités 

réside dans l’utilisation d’un électrolyte solide. En effet, l’emploi d’un électrolyte liquide est 

incompatible avec les dimensions et les techniques utilisées pour la fabrication des microbatteries. Dans 

les microbatteries en films minces, l’électrolyte est un composé solide inorganique généralement 

vitreux, le LiPON. Il s’agit d’un verre de phosphate de lithium nitruré. Sa conductivité ionique moyenne 

d’environ 10-6 S cm-1 à température ambiante [24,25] est nettement inférieure à celle des électrolytes 

liquides (environ 10-2 - 10-3 S cm-1). Cette caractéristique des électrolytes solides vitreux peut être 

limitante à basse température ou à fort régime. Cependant, elle est en partie compensée par la très 

faible épaisseur de la couche, de l’ordre de 1 µm. Du fait de cette faible épaisseur, la conductivité 

électronique doit être très faible (typiquement 10-14 - 10-13 S cm-1) pour garantir une autodécharge 

extrêmement limitée. Par ailleurs, l’emploi d’un électrolyte solide dont la réactivité chimique vis-à-vis 

des matériaux d’électrode est faible permet d’assurer une longue durée de vie calendaire et une 

excellente cyclabilité. Enfin, l’usage d’un électrolyte solide constitue une amélioration notable en 

termes de sécurité et de protection de l’environnement. 

Une autre particularité des microbatteries est liée à l’utilisation de lithium métal comme électrode 

négative. Celui-ci a été abandonné dans la plupart des accumulateurs conventionnels en raison de la 

formation de dendrites intervenant lors de la charge, pouvant provoquer des courts circuits internes et 
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des emballements thermiques [26–28]. L’intérêt majeur du lithium réside dans sa bonne capacité 

spécifique (3860 mAh g−1 ou 206 µAh cm-2 µm-1) ainsi que son potentiel de fonctionnement très bas 

(ELi+/Li
0  = 3,04 V vs. ESH). L’utilisation d’un électrolyte solide vitreux dans les microbatteries permet de 

limiter considérablement voire d’annihiler la croissance des dendrites, d’autant que seule une faible 

quantité de lithium métal est redéposée à chaque charge (typiquement 1 µm). 

En termes de performances, la masse des matériaux actifs étant très faible devant celle du substrat, 

la capacité est en général rapportée à la surface ou au volume de la batterie plutôt qu’à sa masse comme 

c’est le cas pour les accumulateurs conventionnels. Pour des dispositifs standards, cette capacité est de 

l’ordre de 200 µAh cm-2 (soit environ 60 µAh cm-2 µm-1), pour une densité de courant d’environ 

10 µA cm-2 [29]. La densité de courant maximale applicable sous la forme d’un pic de courant est de 

quelques mA cm-2. La tension de fonctionnement dépend du couple électrochimique employé, mais 

peut varier entre 0 et 4,2 V. La cyclabilité atteint plusieurs milliers de cycles pour les systèmes les plus 

performants [30]. Enfin, la gamme de température d’usage est actuellement comprise entre -20 °C et 

60 °C. 

 

1.3. Pulvérisation cathodique et fabrication des microbatteries 

Comme évoqué précédemment, les microbatteries sont généralement préparées par des techniques 

de dépôt sous vide telles que la pulvérisation cathodique, l’évaporation par effet Joule ou l’ALD. Dans 

un empilement standard, les collecteurs de courant en platine, l’électrode positive de LiCoO2 ou encore 

l’électrolyte sont déposés par pulvérisation cathodique.  

Le principe de la pulvérisation cathodique a été découvert en 1852 par W. R. Grove mais il a fallu 

attendre les années 1950 pour que cette technique de dépôt de couches minces prenne de l’importance 

grâce notamment au fort développement de l’industrie de la microélectronique. Cette technique 

consiste à éjecter des particules d’une cible sous l’impact d’ions provenant d’un plasma. Une fois 

pulvérisés, les atomes de la cible vont se déposer sur un substrat placé en vis-à-vis de celle-ci (Figure 

1.3). Le plasma est obtenu par l’application d’une différence de potentiel entre la cathode sur laquelle 

est fixée la cible et l’enceinte, provoquant l’ionisation du gaz de décharge, généralement de l’argon. La 

polarisation négative de la cathode permet d’accélérer les ions Ar+ qui viennent ensuite, si leur énergie 

cinétique est suffisante, pulvériser la cible. Le procédé de pulvérisation cathodique repose ainsi sur le 

transfert de quantité de mouvement entre les ions du gaz de décharge et les atomes de la cible. Le 

plasma est entretenu par l’éjection d’électrons secondaires lors du bombardement ionique de la cible. 
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Figure 1.3 : Principe de la pulvérisation cathodique 

Dans le cas d’une cible faiblement conductrice ou isolante, la pulvérisation entraîne l’accumulation 

de charges positives à sa surface, ce qui induit rapidement un arrêt du plasma. L’utilisation d’une 

alimentation radiofréquence (13,56 MHz) permet, en jouant sur la différence de mobilité entre les ions 

Ar+ et les électrons, d’éviter le phénomène de claquage et l’extinction du plasma. Lors des alternances 

négatives, les ions Ar+ sont attirés vers la cible, permettant le mécanisme de pulvérisation ; lors des 

alternances positives, ce sont les électrons qui sont attirés vers la cible, ce qui provoque sa 

neutralisation. 

L’utilisation d’une cathode magnétron permet d’améliorer fortement la vitesse de dépôt. Dans cette 

configuration, deux aimants permanents sont placés sous la cible ce qui permet de créer un champ 

magnétique orienté parallèlement à la cible qui induit un confinement des électrons secondaires au 

voisinage de celle-ci. Ainsi, une zone de plasma intense est créée au niveau de la surface de la cible 

(Figure 1.4). Cependant, ce confinement des électrons entraîne une érosion non uniforme de la surface 

de la cible de pulvérisation. 

 

Figure 1.4 : Schéma d’une cathode magnétron 
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Enfin, l’argon habituellement utilisé comme gaz de décharge peut être remplacé totalement ou en 

partie par un gaz réactif comme l’oxygène ou l’azote. Ceci permet de maintenir la composition de la 

cible pendant le dépôt ou d’incorporer des atomes du gaz réactif dans le dépôt final (on parle alors de 

pulvérisation réactive). Enfin, afin de protéger la cible et/ou les dépôts de l’air, la machine de dépôt 

peut être intégrée dans une boîte à gants (Figure 1.5). 

 

Figure 1.5 : Représentation schématique d’une machine de dépôt par pulvérisation cathodique intégrée 
en boîte à gants 

La microbatterie est préparée par dépôts successifs des différents matériaux sur un substrat épais. 

L’agencement de ces différents films entre eux est obtenu soit par une technique de masquage 

mécanique ou de pochoir (shadow-masking), soit par des techniques de photo-lithogravure. Le dépôt 

d’un nouveau matériau sur l’ensemble de ceux déposés précédemment impose de prendre en 

considération les compatibilités chimiques, thermiques et mécaniques des différents constituants tout 

au long du processus d’élaboration de la microbatterie. Ceci limite dans de nombreux cas le choix des 

matériaux envisageables et l’ordre possible des séquences de dépôt. Les cas de figure les plus courants 

concernent l’élaboration de matériaux d’électrodes cristallisés qui doivent subir un traitement 

thermique après dépôt (à des températures supérieures à la température de cristallisation de 

l’électrolyte vitreux), ou bien la réalisation du dépôt de l’électrolyte LiPON sous atmosphère d’azote, 

cette atmosphère étant incompatible avec le lithium métallique (oxydation sous forme de Li3N). 
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1.4. Historique du développement des microbatteries au lithium 

Le concept de microbatterie a été esquissé pour la première fois en 1969 au travers d’un 

accumulateur en couches minces composé d’un empilement Li/LiI/AgI/Ag [31]. Il a cependant fallu 

attendre 1983 pour que les travaux de la firme japonaise Hitachi aboutissent à une microbatterie tout 

solide opérationnelle [32,33]. Ce premier système, d’une capacité de 150 µAh cm-2, était composé de 

l’empilement suivant : TiS2/Li3,6Si0,6P0,4O4/Li. Ces premiers dispositifs ont posé les bases de l’architecture 

actuelle des microbatteries. Quelques années plus tard est développé le premier empilement 

TiOySz/0,31 Li2SO4 - 0,31 Li2O - 0,38 B2O3/Li à l’Institut de Chimie de la Matière Condensée de Bordeaux 

avec une électrode positive déposée par pulvérisation cathodique, technique très couramment utilisée 

aujourd’hui [34–36]. 

En 1992, l’équipe de J. Bates au Oak Ridge National Laboratory élabore un nouvel électrolyte stable 

entre 0 et 5,5 V vs. Li+/Li et présentant une conductivité d’environ 3.10-6 S cm-1, le LiPON [37,38]. Cet 

acronyme regroupe tous les matériaux de stœchiométrie LixPOyNz avec 2,1 ≤ x ≤ 3,4, 1,3 ≤ y ≤ 3,8 et        

0 ≤ z ≤ 1,4. Le LiPON est obtenu sous forme de couche mince vitreuse à partir d’une cible de Li3PO4 

pulvérisée sous atmosphère réactive d’azote pur. Outre ses propriétés de conduction ionique et de 

stabilité électrochimique, il possède une faible quantité de défauts, une surface relativement lisse et 

une certaine simplicité de mise en œuvre. De plus, son module de cisaillement élevé et son caractère 

vitreux lui permettent d’éviter la croissance dendritique du lithium métallique lors de la charge de la 

microbatterie [39,40]. 

Les performances prometteuses de ces premiers systèmes ont permis d’amorcer le développement 

des microbatteries ainsi que l’étude de nouveaux matériaux. Si de nombreuses familles ont été étudiées, 

force est de constater que la famille des oxydes de métaux de transition est actuellement la plus 

répandue [29]. Ces matériaux possèdent de bonnes propriétés électrochimiques et des potentiels de 

travail élevés (> 3,5 V vs. Li+/Li) ce qui permet d’atteindre une bonne quantité d’énergie embarquée 

dans ces systèmes. Parmi les nombreux matériaux d’électrode positive étudiés en couches minces on 

retrouve entre autres V2O5 [41–44], LiCoO2 [45–47], LiMn2O4 [41,45], LiNiO2 [48,49], LiCo1/3Ni1/3Mn1/3O2 

[50] ou encore LiFePO4 [51–53]. 

Développé sous forme de couche mince par Bates et coll. à partir de 1996 [54], LiCoO2 est à l’heure 

actuelle l’électrode positive la plus couramment utilisée, en particulier dans les dispositifs commerciaux, 

de par ses bonnes propriétés et de la bonne maîtrise de son procédé de dépôt [46,47,55,56]. Sa capacité 

volumique théorique de 64 µAh cm-2 µm-1 entre 3 et 4,2 V vs. Li+/Li en font un matériau de choix comme 

électrode positive. Sa bonne valeur de conductivité électronique, comprise entre 10-3 S cm-1 (état 

réduit) et 1 S cm-1 (état oxydé) [57], permet d’assurer le bon fonctionnement du matériau même pour 
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des épaisseurs déposées importantes (jusqu’à une dizaine de micromètres). Cependant, pour présenter 

de bonnes performances, il est nécessaire qu’il soit bien cristallisé (recuit post dépôt nécessaire) et que 

les feuillets de la structure lamellaire soient orientés de façon à faciliter l’échange d’ions Li+ au niveau 

de l’interface électrode/électrolyte (Figure 1.6) [58–60]. 

 

Figure 1.6 : Illustration des différentes orientations préférentielles des couches minces de LiCoO2 par 
rapport au substrat (haut) et influence de l’orientation sur les performances électrochimiques (bas) [61] 

Afin de rendre compatibles les microbatteries avec le procédé de brasure à refusion (solder reflow) 

utilisé pour connecter les composants électroniques sur des circuits imprimés, le développement d’une 

microbatterie sans lithium métal (lithium-free) a fait l’objet de nombreuses recherches depuis le début 

des années 2000 [62–64]. Dans ce type de microbatteries, l’électrode de lithium est générée in situ sur 

le collecteur de courant négatif en cuivre lors de la première charge de la batterie à partir du lithium 

contenu dans l’électrode positive. Ainsi, l’empilement initial est exempt de lithium métallique (Tf 181 °C) 

lors de l’étape de brasure à 260 °C. Cependant, ce type de batterie présente certains inconvénients : la 

source de lithium est limitée car elle provient uniquement de l’électrode positive et le dépôt de lithium 

est souvent inhomogène et dépendant des conditions de cyclage (notamment de la densité de courant). 

Les années 2000 ont aussi vu l’apparition d’une nouvelle architecture de microbatteries, dite 3D [65–

67]. En effet, pour une surface de substrat donnée, la quantité d’énergie embarquée dans une 

microbatterie planaire classique ne peut être accrue qu’en augmentant l’épaisseur des électrodes. 

Compte-tenu des conductivités électronique et ionique limitées des matériaux d’électrode, cette 



Contexte général de l’étude 
__________________________________________________________________________________ 

21 
 

augmentation d’épaisseur induit généralement une diminution des performances du dispositif. Afin de 

pallier cette limitation, de nouvelles architectures 3D ont vu le jour. En augmentant le facteur de forme 

des électrodes, il est ainsi possible d’augmenter la capacité d’énergie surfacique tout en conservant des 

distances de diffusion relativement faibles. La Figure 1.7 présente des exemples d’architecture 3D 

étudiées ces dernières années. Dans une configuration tout solide, ce type de géométrie apparaît peu 

adaptée car propice à favoriser des dégradations d’origine mécaniques induites par les variations 

volumiques des matériaux d’électrodes au cours du cyclage. De plus, la réalisation de ces dispositifs est 

souvent complexe à industrialiser en raison de la complexité du processus de fabrication et donc de son 

coût. 

 

Figure 1.7 : Exemples d’architectures 3D avec plots (a) ou plaques interdigitées (b), arrangement 
tubulaire concentrique (c) [68] 

En ce qui concerne la recherche industrielle, la commercialisation des microbatteries n’a commencé 

que depuis une dizaine d’années. Les principaux acteurs industriels actifs dans ce domaine sont des 

start-ups américaines ayant essaimé à partir de la technologie développée par J.B. Bates à Oak Ridge : 

Cymbet, Front Edge Technology, Excellatron et Infinite Power Solutions (récemment absorbé par Apple). 

En Europe, l’entreprise Ilika, basée au Royaume-Uni, propose une gamme de microbatteries de 50 à 

180 µAh. STMicroelectronics, entreprise franco-italienne, a développé pendant plusieurs années un 

modèle de microbatterie de 700 µAh, l’EFL700, mais a finalement arrêté son activité fin 2017. Les 

microbatteries produites par ces différents acteurs sont, pour la majorité, constituées d’un empilement 

de type LiCoO2/LiPON/Li.  

                     

Figure 1.8 : Exemple de microbatteries pré-commerciales ou commercialisées par Cymbet (gauche), 

Infinite Power Solutions (centre) et STMicroelectronics (droite) 
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Les applications cibles de ce genre de microaccumulateurs sont l’alimentation de systèmes 

autonomes de type puce RFID active (Radio Frequency IDentification), de dispositifs médicaux 

(neurostimulateurs, ...), de systèmes de sécurité implantés pour cartes à puces, de solutions de stockage 

de secours (horloge temps réel, RAM, ...) ou encore de capteurs autonomes. Le concept de 

microcapteurs autonomes implique la présence dans un espace souvent réduit d’un capteur 

(température, pression, concentration en gaz, …), d’une source d’énergie et d’un système de 

transmission de données. En combinant ces microcapteurs à un système de récupération d’énergie 

(photovoltaïque, thermique, mécanique, …), il est possible d’obtenir des capteurs autonomes 

disséminables en grand nombre et ne nécessitant aucune maintenance, comme le présente la Figure 

1.9. Actuellement, les microcapteurs font notamment l’objet de recherches afin d’être utilisés dans des 

environnements particulièrement contraignants (milieux corrosifs, haute température et/ou 

pression, …) [69]. 

 

Figure 1.9 : Schéma d’un microcapteur de température autonome alimenté par deux microbatteries 

Ilika rechargées par un panneau photovoltaïque 

Les systèmes d’alimentation actuellement disponibles sur le marché et performants à haute 

température sont peu ou pas adaptés à l’alimentation de ce genre de micro dispositifs autonomes, que 

ce soit en termes de dimensions, de température de fonctionnement ou en raison de leur caractère non 

rechargeable. En revanche, les microbatteries tout solide apparaissent comme une solution 

prometteuse pour l’alimentation de tels dispositifs. L’objectif de cette thèse est ainsi d’étudier le 

comportement en température des microbatteries standards LiCoO2/LiPON/Li afin de sonder leur 

viabilité à haute température. 
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1.5. Étude bibliographique sur la stabilité des systèmes complets 

La première étude portant sur le comportement en température du système LiCoO2/LiPON/Li a été 

réalisée en 2004 par Nagasubramanian et coll. [13]. La microbatterie commerciale a été cyclée entre 

3,6 et 4,2 V à un régime de C/4 à température ambiante puis à basse température (0 °C, -20 °C et -50 °C), 

de nouveau à l’ambiante puis à moyenne température (40 °C, 60 °C et 80 °C) avant un retour à 

l’ambiante (Figure 1.10). Les auteurs ont reporté une forte baisse de capacité à basse température (plus 

de 90 %), en lien avec la faible conductivité ionique du LiPON dans cette gamme de température. Cette 

perte de capacité est de ce fait réversible, 99 % de la capacité étant récupérée à température ambiante. 

A l’inverse, la perte de capacité observée à moyenne température, de l’ordre de 30 %, n’est quant à elle 

pas récupérée lors du retour à température ambiante. L’instabilité de l’interface LiCoO2/LiPON et/ou la 

décomposition de l’électrode positive ont été suggérées pour expliquer cette perte de capacité 

irréversible à température modérée. Néanmoins aucune étude post mortem n’a été menée pour tenter 

de corroborer ces hypothèses. De plus, aucune caractérisation n’a été effectuée sur la couche 

d’encapsulation et le maintien de ses propriétés barrière vis-à-vis de l’air et de l’humidité n’a pas été 

évalué. 

 

Figure 1.10 : Évolution de la capacité du système analysé par Nagasubramanian et coll. lors du cyclage 
à différentes températures [13] 

 

En 2006, Van Sluytman et coll. ont étudié la cyclabilité à haute température d’un empilement 

LiCoO2/LiPON/Li [14]. Le cyclage de ce dispositif entre 3 et 4,25 V à différentes températures a montré 

une décroissance rapide de la capacité à partir de 100 °C (Figure 1.11). Cependant, la capacité initiale 

obtenue à haute température est plus importante que celle à température ambiante, 

vraisemblablement du fait de l’augmentation de la conductivité ionique/électronique des matériaux (ce 

que ne fait pas ressortir le graphique étant donné qu’il présente la capacité normalisée). Pour un cyclage 
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à 100 °C, la capacité est ainsi supérieure d’environ 30 % à celle obtenue à température ambiante et 

retrouve la valeur obtenue à 25 °C au bout de 140 cycles. A 150 °C, l’augmentation initiale de capacité 

n’est que de 25 % et 60 cycles sont nécessaires pour retrouver la capacité à température ambiante. 

L’allure des courbes galvanostatiques obtenues à 150 °C montre l’apparition progressive d’une nouvelle 

contribution aux alentours de 3,5 V qui pourrait être la signature d’une phase spinelle, moins 

performante électrochimiquement, ce qui suggère une évolution structurale progressive du matériau 

d’électrode positive. Cependant, la méthode d’analyse post mortem utilisée pour la caractérisation de 

l’électrode ne permet pas de conclure de façon probante sur cette hypothèse. 

 

        

Figure 1.11 : Évolution de la capacité normalisée en fonction du nombre de cycles pour différentes 
températures pour le système de Van Sluytman et coll. (gauche) et courbes de cyclage galvanostatique 

obtenues à 150 °C (droite) [14] 

 

L’étude en température d’une microbatterie de Front Edge Technology par l’équipe de Li et coll. en 

2008 [15] conduit aux mêmes conclusions que Van Sluytman et coll. quant à l’évolution de la capacité 

en cyclage en fonction de la température (Figure 1.12). Après un cyclage dans la fenêtre de potentiel 

3 - 4,2 V vs Li+/Li, une capacité initiale plus importante est mesurée à plus haute température mais 

décroît plus rapidement qu’à température ambiante. Le nombre de cycles au bout duquel la capacité 

atteint la capacité mesurée à température ambiante est cependant beaucoup moins important que 

dans l’étude de Van Sluytman et coll., en raison peut être d’un régime de décharge plus lent. Les 

analyses post mortem montrent la présence d’une phase spinelle au sein de l’électrode positive après 

cyclage à 100 et 150 °C. A 150 °C, la capacité initiale plus faible qu’à 75 et 100 °C pourrait résulter d’une 

dégradation plus rapide du matériau d’électrode positive ou de phénomènes interfaciaux se produisant 

à cette température, l’étude n’explorant pas ces aspects. 
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Figure 1.12 : Évolution de la capacité en fonction du nombre de cycles pour différentes températures 
pour la microbatterie de Front Edge Technology [15] 

 

En 2012, Ogawa et coll. ont développé une microbatterie LiCoO2/LiNbO3/Li2S-P2S5/LixSi pour la firme 

japonaise Sumitomo Electric Industries [16,70]. Cet empilement a montré d’excellentes performances 

à un régime de cyclage de 1C dans une large gamme de température, de -40 à 170 °C avec une rétention 

de capacité remarquable (Figure 1.13). Cependant, la borne maximale de potentiel n’étant pas précisée, 

il est possible que le cyclage ait eu lieu dans un domaine de potentiel où la dégradation du matériau 

d’électrode est limitée. 

 

 

Figure 1.13 : Évolution de la capacité en fonction du nombre de cycles obtenue pour le système de 
Sumitomo Electric Industries à 170 °C [16] 
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L’étude de Li et coll. en 2014 [17] sur un empilement LiCoO2/LiPON/SnxNy a montré une amélioration 

des performances de l’empilement pour une température de 60 °C, des performances équivalentes à 

l’ambiante pour une température de 100 °C et une dégradation de ces dernières à 150 °C et 200 °C 

lorsque le cyclage est effectué entre 2 et 4,2 V (Figure 1.14). L’évolution de la capacité n’a cependant 

pas été étudiée au-delà d’une dizaine de cycles, ce qui ne permet pas de comparer ces résultats aux 

études précédentes. Les courbes de cyclage galvanostatique montrent une détérioration du 

comportement de la cellule au-delà de 100 °C, qui se traduit par l’apparition d’une forte capacité 

irréversible au premier cycle et d’une polarisation notable. Cette évolution est amplifiée lorsque le 

cyclage est effectué à 200 °C 

 

 

Figure 1.14 : Courbes de cyclage galvanostatique obtenues au premier cycle à différentes températures 
sur le système de Li et coll. [17] 

 

Enfin en 2016, l’étude de Wang et coll. [18] sur des microbatteries EFL700 de STMicroelectronics a 

montré une perte de capacité importante après un cyclage à 80 °C à 1C entre 3,6 et 4,2 V (Figure 1.15). 

Leur étude post mortem montre une dégradation importante de l’interface LiCoO2/LiPON après cyclage 

à température modérée (80 °C).  
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Figure 1.15 : Évolution de la capacité en fonction des cycles pour la batterie EFL 700  de 
STMicroelectronics cyclée à température ambiante et à 80 °C [18] 

Étant donné les résultats peu reproductibles voire contradictoires présentés au travers de ces 

différentes études, il est difficile de conclure de façon univoque quant au comportement en 

température de ces dispositifs. Les différences de comportement observées entre les études peuvent 

avoir différentes origines. Tout d’abord, la microstructure du dépôt de LiCoO2 obtenu par pulvérisation 

cathodique est susceptible d’entraîner une réactivité plus ou moins importante avec le matériau 

d’électrolyte, de même que les conditions de dépôt du LiPON sur le LiCoO2. Les conditions de cyclage 

utilisées dans les différentes études, quand elles sont détaillées, ne permettent pas une comparaison 

simple des performances des empilements présentés. Enfin, un dernier aspect crucial et très rarement 

scruté concerne la couche d’encapsulation. Cette dernière joue en effet un rôle capital dans la 

préservation des performances des microbatteries par sa fonction de barrière de diffusion vis-à-vis de 

l’eau et de l’oxygène, protégeant le cœur actif de la cellule et en particulier l’électrode négative en 

lithium métallique d’environ 1 µm d’épaisseur [71,72]. La perte de capacité à moyenne et haute 

température intervient généralement autour de 70 °C, on peut donc émettre l’hypothèse que 

l’encapsulation de ces dispositifs devient moins performante à cette température, du fait d’une 

augmentation de la cinétique de diffusion des espèces (eau, oxygène …) à travers la couche 

d’encapsulation et/ou de la génération de contraintes thermomécaniques provoquant des fissures ou 

des décollements par exemple. 

L’étude bibliographique sur les systèmes complets souligne l’importance de la caractérisation des 

matériaux actifs et de leurs interfaces pour comprendre les performances obtenues à haute 

température. Afin de mieux appréhender la potentielle utilisation des microbatteries LiCoO2/LiPON/Li 

en température, une étude bibliographique sur le comportement en température des matériaux actifs 

et de leurs interfaces a ainsi été menée. 



Chapitre 1 
__________________________________________________________________________________ 

28 
 

1.6. Étude bibliographique sur la stabilité en température des matériaux actifs 

1.6.1. Li1-xCoO2 

a. Structure et propriétés de Li1-xCoO2 

Depuis la commercialisation du premier accumulateur lithium-ion par Sony en 1991, l’oxyde de 

cobalt lithié LiCoO2 est devenu un matériau d’électrode positive très utilisé en particulier dans les 

cellules destinées aux applications portables. Ce composé existe sous deux formes structurales, la forme 

basse température (LT-LiCoO2) obtenue après un recuit à 400 - 500 °C et la forme haute température 

(HT-LiCoO2) obtenue après un recuit à 700 - 800 °C. 

La phase haute température, la plus performante du point de vue électrochimique [73,74], présente 

une structure lamellaire isotype de α-NaFeO2 (Figure 1.16) et cristallise dans une maille rhomboédrique 

de groupe d’espace 𝑅𝑅3�𝑚𝑚 de paramètres de maille a = 2,816 Å et c = 14,05 Å [75,76]. Dans cette 

structure, les ions Li+ et Co3+ occupent les sites octaédriques formés par le réseau d’atomes d’oxygène. 

Les octaèdres de CoO6 partagent les arêtes au sein des feuillets de CoO2 et le lithium occupe l’espace 

interfeuillet dans lequel il diffuse. Les octaèdres CoO6 et LiO6 partagent eux aussi les arêtes, le sous-

réseau d’oxygène s’organise ainsi selon un empilement AB CA BC, la structure est donc de type O3 selon 

la nomenclature proposée par Delmas et coll. [77].  

 

Figure 1.16 : Structure de la phase HT-LiCoO2 

Il est possible de désinsérer réversiblement environ 0,5 Li+ entre 3 et 4,2 V vs. Li+/Li de la structure 

HT-LiCoO2 (Figure 1.17) [78]. Lors de la charge, qui implique la désinsertion du lithium et l’oxydation du 

cobalt, un premier plateau est observé à 3,9 V pour 0,75 ≤ x ≤ 0,93. Ce plateau correspond à une 

réaction biphasée impliquant la phase réduite O31 et une seconde phase rhomboédrique O32, de 
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paramètres de maille légèrement différents. Cette transition du premier ordre est liée à une transition 

isolant-métal [57,79]. En poursuivant l’oxydation, un comportement de type solution solide est observé 

avec la phase O32. Aux alentours de 0,5 Li+ par formule chimique, l’arrangement lithium-lacunes au sein 

de l’espace interfeuillets donne lieu à une transition monoclinique (phase O’3). Au-delà, la phase O32 

est de nouveau observée en solution solide jusqu’à 4,4 V [80]. Une variation monotone des paramètres 

de maille est observée lors de l’insertion/désinsertion du lithium dans la gamme de composition 

0,4 ≤ x ≤ 1. L’oxydation du cobalt, initialement présent au degré d’oxydation +III, entraîne une 

augmentation de la covalence des liaisons avec l’oxygène et une diminution du rayon ionique, 

entraînant une contraction du paramètre de maille a. A l’inverse, la désinsertion du lithium de l’espace 

interfeuillets entraîne l’augmentation de la répulsion électrostatique entre les feuillets de CoO2 et ainsi 

l’augmentation du paramètre de maille c. 

  

 

Figure 1.17 : Courbe de cyclage galvanostatique (haut) [81] et évolution des paramètres de maille (bas) 
[82] lors du cyclage de Li1-xCoO2 
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La phase LT-LiCoO2 obtenue à basse température est indexable quant à elle dans une maille cubique 

de groupe d’espace 𝐹𝐹𝐹𝐹3𝑚𝑚 de paramètre de maille a = 7,8 Å (Figure 1.18). Le sous-réseau d’oxygène 

reste le même que celui de celui de la phase HT-LiCoO2, seule la répartition des cations varie dans les 

couches cationiques où 25 % des ions Co3+ occupent les sites du lithium et vice versa (Figure 1.18) [83]. 

En diffraction des rayons X (DRX), cette phase apparaît ainsi comme une phase spinelle de type 

Co3O4 [84]. Malgré tout, la structure LT-LiCoO2 ne peut pas être considérée comme une pure phase 

spinelle, les cations n’étant positionnés qu’en sites octaédriques. Pour une vraie phase spinelle telle que 

Co3O4 (groupe d’espace 𝐹𝐹𝐹𝐹3𝑚𝑚, a = 8,08 Å), les ions cobalt se répartissent dans les sites octaédriques 

(Co+III) et tétraédriques (Co+II) (Figure 1.18) [85–88]. Les données de la littérature montre qu’il est parfois 

peut aisé de différentier ces différentes phases par DRX. L’utilisation de la spectroscopie Raman permet 

de bien distinguer la présence des phases HT-LiCoO2, LT-LiCoO2 et Co3O4, chacune de ces phases ayant 

un spectre bien caractéristique [47]. 

 

Figure 1.18 : Structure des phases LT-LiCoO2 (a) et Co3O4 (b) 

 

b. Stabilité thermique 

 L’étude concernant la stabilité thermique des phases délithiées HT-Li1-xCoO2 a débuté dès les années 

1990, sur des poudres seules [19,89–92] ou en présence d’un électrolyte liquide [93–96]. Ces 

recherches ont notamment été menées pour appréhender la sécurité des batteries lithium-ion. L’équipe 

de Dahn et coll. a proposé en 1994 [19] un mécanisme de décomposition des phases délithiées 

(0,4 < x < 1) au-delà de 200 °C selon la réaction suivante : 

𝐿𝐿𝐿𝐿1−𝑥𝑥𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶2 → (1 − 𝑥𝑥) 𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿2 + 𝑥𝑥
3

 𝐶𝐶𝐶𝐶3𝑂𝑂4 + 𝑥𝑥
3

 𝑂𝑂2   ( 1.1 ) 

Cette décomposition est irréversible comme le montre l’évolution des diffractogrammes en fonction 

de la température de la Figure 1.19. Les pics (220) et (311) caractéristiques de la phase spinelle Co3O4 

apparaissent aux alentours de 250 °C et se maintiennent pendant le refroidissement.  
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Figure 1.19 : Diffractogrammes obtenus in situ en température sur une poudre de Li0,59CoO2 [97] 

 

La stabilité des phases délithiées Li1-xCoO2 s’avère très dépendante de la teneur en lithium du 

matériau. L’étude de Baba et coll. montre en effet que les pics exothermiques observés en DSC, 

traduisant la décomposition des phases délithiées, présentent une température d’onset d’autant plus 

basse que le taux de délithiation est important Figure 1.20 [90]. 

 

 

Figure 1.20 : Courbes de DSC obtenues sur des poudres de Li1-xCoO2 chauffées de l’ambiante à 400 °C à 

une vitesse de 5 °C min-1 [90] 
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Certaines études révèlent un mécanisme un peu différent, avec la formation d’une phase spinelle 

lithiée LiCo2O4 comme intermédiaire de réaction ou comme produit de décomposition en lieu et place 

de LiCoO2 [98–100]. Gabrisch et coll. [101] proposent par exemple le mécanisme de décomposition 

suivant : 

- Pour 0,5 ≤ x ≤ 1 : 

𝐿𝐿𝐿𝐿𝑥𝑥𝐶𝐶𝐶𝐶𝑂𝑂2 → (1 − 𝑥𝑥) 𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿2𝑂𝑂4 + (2𝑥𝑥 − 1) 𝐿𝐿𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖2   ( 1.2 ) 

- Pour x < 0,5 : 

𝐿𝐿𝐿𝐿𝑥𝑥𝐶𝐶𝐶𝐶𝑂𝑂2 → 𝑥𝑥 𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿2𝑂𝑂4 + 1−2𝑥𝑥
2  𝐶𝐶𝐶𝐶3𝑂𝑂4 + 1−2𝑥𝑥

3  𝑂𝑂2    ( 1.3 ) 

 

Ces observations sont en accord avec les calculs ab initio menés sur les phases lamellaires et spinelles 

qui montrent que la phase spinelle est plus stable que la phase lamellaire aux environs de x = 0,5 (Figure 

1.21) [102,103].  

 

Figure 1.21 : Énergies de formation pour les phases lamellaire et spinelle pour différentes teneurs en 
lithium [104] 

La transformation de la phase lamellaire en une phase spinelle a déjà été observée après cyclage du 

matériau en accumulateurs conventionnels [105–107]. Cependant, l’énergie d’activation liée à la 

migration du cobalt étant importante dans la structure Li1-xCoO2, le déplacement de celui-ci depuis son 

site octaédrique vers le site octaédrique du lithium est peu aisé [89,108,109]. Il est ainsi possible 

d’observer ou non de façon expérimentale la phase spinelle selon la cristallinité du produit de départ, 

comme l’indique l’étude de Choi et coll. [98,110]. Leur étude montre en effet que le recuit nécessaire à 

l’obtention de la phase lamellaire HT-LiCoO2 permet de stabiliser le cobalt dans son site, limitant sa 

migration et l’apparition de la phase spinelle LiCo2O4. Il est important de noter que la plupart des 
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caractérisations expérimentales ont été réalisées par diffraction des rayons X, or cette technique ne 

permet pas de différencier aisément les phases lamellaires et spinelles pour peu que les conditions 

d’acquisition ne soient pas optimisées (nature de l’anticathode, durée d’acquisition, …), rendant 

l’identification des phases d’autant plus compliquée [111,112].  

A notre connaissance, aucune étude n’a porté sur la caractérisation en température de couches 

minces délithiées de Li1-xCoO2, les études reportées dans la littérature portent sur des systèmes 

complets, pouvant potentiellement apporter des facteurs d’instabilité (interface avec l’électrolyte, 

perméabilité de la couche d’encapsulation, …). 

Il ressort de cette étude bibliographique que le mécanisme de dégradation des phases Li1-xCoO2 en 

température n’est pas totalement élucidé. Les études de Gabrisch et coll. n’ayant pas été menées sous 

atmosphère neutre, il semble plus raisonnable de considérer en première approche le mécanisme de 

décomposition proposé par Dahn et coll. que différentes études indépendantes corroborent. 

 

1.6.2. LiPON 

Le LiPON est une céramique vitreuse très couramment utilisée comme matériau d’électrolyte de 

microbatterie ou comme couche d‘interphase dans les batteries tout solide massives. Dans ce matériau, 

le remplacement d’une partie de l’oxygène par de l’azote permet d’améliorer la conductivité de presque 

un ordre de grandeur par rapport à celle du précurseur Li3PO4 [113]. Dans la structure du LiPON, il existe 

deux types de liaisons entre l’azote et le phosphore : des triples liaisons �𝑃𝑃 − 𝑁𝑁𝑡𝑡 < 𝑃𝑃
𝑃𝑃� et des liaisons 

doubles (𝑃𝑃 − 𝑁𝑁𝑑𝑑 = 𝑃𝑃) (Figure 1.22).  

 

 

Figure 1.22 : Structure du LiPON avec l’azote triplement (a) ou doublement lié (b) [113] 
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L’étude du LiPON en température par DSC et DRX en température menée par Fleutot et coll. a 

montré que la transition vitreuse a lieu vers 330 °C et la cristallisation vers 420 °C [11,113,114]. Cette 

dernière s’accompagne d’une perte d’azote ce qui conduit à la formation de la phase γ-Li3PO4. Par 

ailleurs, l’élévation de la température entraîne une augmentation de la conductivité selon la loi 

d’Arrhenius : 

𝜎𝜎(𝑇𝑇) =  𝜎𝜎0 𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 �−𝐸𝐸𝑎𝑎
𝑘𝑘𝑘𝑘
�     ( 1.4 ) 

avec k la constante de Boltzmann et Ea ≈ 0,55 eV [114–116].  

En effectuant des recuits sur des films minces de LiPON, Li et coll. ont montré que la conductivité 

ionique du matériau mesurée à température ambiante augmentait, de 1,1 10-6 S cm-1 jusqu’à 

3,28 10-6 S cm-1 après un recuit à 300 °C [12]. Dans le même temps, l’énergie d’activation diminue, 

passant de 0,45 à 0,31 eV.  Si le recuit est effectué à une température supérieure ou égale à 400 °C, la 

conductivité chute et l’énergie d’activation croît fortement, en lien avec la cristallisation du matériau. 

L’origine de l’augmentation de la conductivité à température ambiante, après recuit, est liée à la 

structure du film. En effet, il a été montré que les recuits favorisent l’environnement où l’azote est 

triplement lié au phosphore [12,17]. Or cet environnement permet une meilleure mobilité des ions Li+, 

ce qui conduit à l’amélioration de la conductivité ionique du matériau. Il est à noter que si les recuits 

permettent d’augmenter la conductivité du LiPON à température ambiante, ils peuvent aussi entraîner 

des modifications au niveau de la morphologie du film (fissures, agglomérats en surface etc.) pouvant 

rendre son utilisation délicate dans un empilement complet de microbatterie (Figure 1.23) [10,12]. 

 

      

Figure 1.23 : Image MEB d’une couche mince de LiPON avant (gauche) et après un recuit de 60 min à 
300 °C sous argon (droite) [12] 
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Pour finir, certains groupes de recherche se sont intéressés aux performances de couches minces de 

LiPON déposées directement à haute température (200 - 300 °C). Les résultats de Jacke et coll. [117] et 

de Mani et coll. [118] montrent une amélioration de la conductivité ionique à température ambiante, 

pouvant atteindre 9 10-6 S cm-1 selon les conditions. Les auteurs ne s’accordent pas sur la raison de cette 

hausse, certains privilégiant l’augmentation du taux d’azote triplement coordonné [117] et d’autres la 

réduction de la concentration de défauts susceptibles de piéger les ions Li+ [118]. La publication récente 

de Sepúlveda et coll. [119] montre au contraire une diminution de la conductivité avec l’augmentation 

de la température de dépôt. 

 

1.6.3. Lithium 

Le lithium métallique est en théorie le matériau d’électrode négative le plus performant utilisable 

dans les accumulateurs au lithium si on se réfère à sa capacité spécifique et au potentiel du couple Li+/Li 

[120]. En pratique, le lithium a tendance à se déposer sous forme irrégulière lors de la charge, allant 

jusqu’à former des dendrites. En électrolyte liquide, la multiplication des cycles de dépôt/dissolution 

conduit à une évolution morphologique rapide de l’électrode et à une augmentation de sa surface. Cette 

forme divisée le rend particulièrement réactif, augmentant ainsi les risques de courts circuits internes 

et d’emballement thermique de la cellule. C’est notamment ce qui a motivé le remplacement du lithium 

par du graphite dans les accumulateurs conventionnels à électrolyte liquide. De plus, Dahn et coll. ont 

montré que cette instabilité morphologique s’amplifie avec la température en électrolyte liquide [121]. 

Pour ce qui est des microbatteries tout solide, les études menées à haute température n’ont pas 

examiné pour l’instant les évolutions morphologiques du lithium et leurs potentielles incidences sur le 

fonctionnement de la batterie. 

Le lithium possède une température de fusion de 180,54 °C. D’après les études relevées dans la 

littérature sur les systèmes complets, il semblerait que le lithium puisse être utilisé comme électrode 

négative jusqu’à 150 °C. Au-delà, son remplacement par une électrode de silicium (ou de germanium) 

s’avère nécessaire. Ce matériau possède en effet un haut point de fusion (1414 °C) et forme des 

composés définis avec le lithium dont la stabilité thermique est supérieure à 400°C (à l’exception des 

très forts taux de lithium) [122]. Le potentiel de fonctionnement du silicium est de l’ordre de 0,5 V 

vs. Li+/Li, et a montré de très bonnes performances en films minces [123,124]. 
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1.7. Étude bibliographique sur la stabilité en température des interfaces 
électrode/électrolyte 

1.7.1. LiCoO2/LiPON 

La première analyse de l’interface LiCoO2/LiPON a été réalisée en 2010 par Jacke et coll. [125,126]. 

L’étude menée in situ par XPS (X-ray Photoelectron Spectroscopy) lors du dépôt de LiPON sur le film de 

LiCoO2 n’a pas montré de changements notables sur les films de LiCoO2 ou de LiPON. En revanche, 

l’analyse a montré la création d’une zone de quelques nanomètres entre les deux films dont la 

composition chimique est différente de celle des films actifs avec notamment la présence de NO2
-. 

Par la suite, plusieurs études menées généralement par MET (Microscopie Electronique en 

Transmission) et spectroscopie XPS se sont focalisées sur l’analyse chimique et morphologique de cette 

interface et révèlent la présence d’une interphase d’environ 300 nm. La composition chimique 

moyenne de cette phase est proche de celle du LiCoO2 mais possède une structure désordonnée 

composée d’oxydes de lithium (Li2O, Li2O2, …) et de cobalt (Co3O4, CoO, …) (Figure 1.24) [127–129]. Au 

niveau morphologique, cette couche est un peu plus dense que le film de LiCoO2 mais en conserve la 

microstructure colonnaire [18,21].  

 

 

Figure 1.24 : Spectres XPS obtenus lors du dépôt pas à pas de LiPON sur un film de LiCoO2 [20] 

Les causes de la formation de cette interphase ne sont pas identifiées avec certitude. Pour certains 

auteurs, cette interphase résulte de l’incompatibilité chimique entre les deux matériaux [18,130]. En 

effet, de leur point de vue, l’énergie apportée par la pulvérisation du LiPON, de l’ordre de la dizaine 
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d’eV, est insuffisante pour endommager le film de LiCoO2 préalablement déposé. L’interphase 

résulterait de la réaction entre les deux matériaux comme reporté dans la littérature pour d’autres 

empilements [131,132]. Pour d’autres chercheurs, le processus de pulvérisation est susceptible 

d’engendrer des espèces métastables permettant de stabiliser l’interface localement [21,127]. Ainsi, 

Fingerle et coll. ont montré que du LiNO2 initialement présent dans la couche d’interphase disparaît 

après recuit, sa présence permettant de stabiliser l’interphase pendant le dépôt [20]. Étant donné 

l’importante rugosité de surface du film de LiCoO2, des non-uniformités de nature thermique et/ou 

chimique peuvent exister et ainsi rendre la surface très réactive [18,20]. La présence de cette interphase 

ne semble pas avoir d’influence sur le fonctionnement de la microbatterie si son épaisseur reste limitée. 

Il est probable que celle-ci n’intervient pas dans les processus d’oxydo-réduction mis en jeu lors des 

cycles de charge et de décharge de la batterie [18,21] mais elle permet visiblement la diffusion du 

lithium, vraisemblablement grâce à la présence de phases riches en lithium de type Li2O [133]. 

En ce qui concerne le comportement en température de l’interphase, Wang et coll. [18] ont montré 

une forte augmentation de son épaisseur après un cyclage à 80 °C, ce qui n’est pas le cas si le cyclage 

est réalisé à température ambiante (Figure 1.25). Afin de déterminer l’influence de la température et 

de l’état de charge sur ce phénomène, deux microbatteries respectivement chargées à 3,6 V (état 

déchargé) et à 4,2 V (état chargé) ont été stockées à 60 °C durant 2500 h. La croissance du film est 

d’autant plus importante que l’état de charge est élevé. Les auteurs en concluent donc que la 

température active la croissance de l’interphase et que la délithiation électrochimique du matériau 

d’électrode accélère le phénomène. Une perte de capacité manifeste est observée après un cyclage à 

80 °C. Cependant, cette perte de capacité pourrait aussi provenir de la dégradation de la couche 

d’encapsulation à cette température comme évoqué précédemment dans l’étude des dispositifs 

complets.  
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Figure 1.25 : Images MET de l’interface LiCoO2/LiPON après dépôt de LiPON (a), après cyclage à 25 °C 

(b), après cyclage à 80 °C (c) ; après stockage à 60 °C à 3,6 V (d) et 4,2 V (e) [18]. L’interphase est 

désignée par d-LCO (disordered LiCoO2), en opposition à la couche o-LCO (ordered LiCoO2) 

 

1.7.2. LiPON/Li 

Bien que l’interface Li/LiPON ait longtemps été considérée comme stable [38,134], il a été montré 

récemment que le LiPON est en réalité susceptible de se décomposer au contact du lithium métallique 

[135,136]. Des observations par spectroscopie photoélectrique X ont mis en évidence l’apparition 

d’entités telles que Li3P, Li3N, Li2O et NO2
- à la surface du LiPON lors du dépôt de lithium comme le 

montre la Figure 1.26. Ces résultats sont en accord avec les calculs ab initio qui prédisent que le LiPON 

n’est pas stable en deçà de 0,5 V vs. Li+/Li et se décompose en formant les espèces citées 

précédemment [137,138].  
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Figure 1.26 : Spectres XPS obtenus sur un film de LiPON avant et après dépôt de lithium [135] 

Étant donné les bonnes performances des microbatteries intégrant du LiPON comme électrolyte, il 

est suspecté que la décomposition de celui-ci a lieu uniquement en extrême surface et que les produits 

de décomposition forment une couche de passivation qui protège le lithium. De plus, cette couche de 

décomposition/passivation étant constituée d’espèces comme Li2O et Li3N, le transfert des ions Li+ peut 

avoir lieu à l’interface, ce qui assure le bon fonctionnement de la microbatterie [137,138]. A notre 

connaissance aucune étude n’a porté sur la caractérisation de cette interface en température. 

 

1.8. Conclusion 

Avec le développement de la microélectronique et des systèmes nomades, la recherche de micro 

sources d’énergie s’est intensifiée ces dernières années. Comme présenté en début de chapitre, les 

microbatteries LiCoO2/LiPON/Li sont susceptibles d’être de bonnes candidates pour de nombreuses 

applications, notamment pour l’alimentation de microcapteurs fonctionnant à haute température. Afin 

d’évaluer la viabilité de ces microbatteries à haute température, une étude bibliographique a été 

réalisée sur la stabilité thermique des empilements, mais aussi des matériaux et de leurs interfaces. Les 

études publiées sur les systèmes complets ne permettent pas de dégager un consensus quant à la 

stabilité en température de ces dispositifs, d’autant que la résistance en température de la couche 

d’encapsulation n’est jamais abordée. L’étude de la stabilité thermique des matériaux actifs semble 

indiquer qu’une utilisation de la microbatterie aux alentours de 150 °C serait possible. Pour une 

utilisation à 200 °C, le remplacement du lithium par du silicium à l’électrode négative devra être 

envisagé. Les études sur la stabilité thermique des interfaces montrent que ces dernières sont 

susceptibles d’évoluer avec la température. La texturation des surfaces ou l’insertion de couches 

d’interphase pourraient permettre de pallier certains problèmes [127,139,140]. 
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Chapitre 2 : Étude du comportement en température des 
composés Li1-xCoO2 

 

2.1. Introduction 

L’objectif de ce second chapitre est d’étudier de manière approfondie le comportement en 

température des phases Li1-xCoO2. Afin de faciliter certaines caractérisations et la compréhension des 

phénomènes, l’étude a été menée sur des composés sous forme de poudre, dans une gamme de 

compositions comprises entre LiCoO2 et Li0,45CoO2. La stabilité thermique des composés Li1-xCoO2 sous 

forme de couche mince sera abordée au début du chapitre 3, en lien avec l’étude de l’interface 

LiCoO2/LiPON. Ce deuxième chapitre décrit la méthode utilisée pour synthétiser les composés délithiés 

et leur caractérisation physico-chimique à température ambiante. Leur stabilité thermique en 

conditions dynamiques et après des recuits à 100, 150 et 200 °C a été évaluée, en vue d’une utilisation 

à haute température. L’étude du mécanisme de dégradation thermique a été menée par analyse 

structurale et par microscopie en transmission. La cinétique de réaction a été déterminée en conditions 

isotherme et non-isotherme afin de déterminer le modèle de réaction et l’évolution de l’énergie 

d’activation avec le taux de lithium dans le matériau. Enfin, la cyclabilité après recuit et la dilatation 

thermique des composés Li1-xCoO2 a elle aussi été quantifiée. 
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2.2. Synthèse des composés délithiés Li1-xCoO2 

2.2.1. Caractérisation de la phase LiCoO2 initiale  

Une poudre commerciale de LiCoO2 a été choisie pour synthétiser les composés délithiés Li1-xCoO2 

afin d’avoir une quantité suffisante de poudre pour toutes les caractérisations envisagées et pour que 

cette dernière soit homogène. Ce composé est généralement préparé par voie céramique à partir d’un 

mélange de carbonate de lithium (Li2CO3) et d’oxyde de cobalt (Co3O4) chauffé à 850 °C [141]. Un léger 

excès de carbonate de lithium est couramment utilisé afin de compenser l’évaporation de lithium à 

haute température. 

La poudre commerciale utilisée se présente sous la forme d’agrégats de grains micrométriques 

résultant du traitement thermique à haute température (Figure 2.1). L’analyse granulométrique montre 

que ces agrégats ont un diamètre compris entre 1 et 11 µm avec une distribution centrée autour de 

5 µm. La surface spécifique de la poudre, déterminée par une analyse BET, est de 0,597 m² g-1. Les 

analyses par microscopie électronique à balayage (MEB) ont été effectuées sur un appareil HR Jeol 

6700F après métallisation avec un alliage Au-Pd pendant environ 20 secondes. 

 

      

Figure 2.1 : Images MEB (gauche) et analyse granulométrique (droite) de la poudre de LiCoO2 initiale 
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La poudre initiale a été analysée par diffraction des rayons X (DRX) en cellule étanche sous argon afin 

de protéger l’échantillon de l’atmosphère. Un diffractomètre PANalytical X’Pert PRO équipé d’une 

anticathode de cobalt (λ = 1,7902 Å) et un détecteur X’Celerator a été utilisé en géométrie 

Bragg-Brentano. Les acquisitions ont été menées dans la fenêtre angulaire 10-110 ° sur une durée de 7 

heures. Les affinements Le Bail et Rietveld ont été réalisés avec le logiciel FullProf [142]. Le composé 

présente une structure lamellaire 𝑅𝑅3�𝑚𝑚 bien cristallisée de paramètres de maille a = 2,8152(1) Å et 

c = 14,0479(2) Å en accord avec la littérature (Figure 2.2). 

 

Figure 2.2 : Diffractogramme et affinement de la poudre de LiCoO2 initiale 

Comme évoqué dans le chapitre précédent, l’analyse par spectroscopie Raman permet de bien 

distinguer les phases HT-LiCoO2, LT-LiCoO2 et spinelle de type Co3O4. La poudre de LiCoO2 a été 

compactée sous forme de pastille afin d’améliorer l’intensité du signal et l’analyse a été effectuée dans 

une cellule étanche en aluminium avec une fenêtre en verre fin pour protéger l’échantillon de l’air. Le 

spectre obtenu présente deux bandes caractéristiques des deux modes de vibration actifs en Raman liés 

aux vibrations de l’oxygène dans les plans de CoO2 (Eg, 485 cm-1) et selon l’axe c (A1g, 595 cm-1) (Figure 

2.3) [143,144]. Ce spectre est caractéristique de la phase HT-LiCoO2, la phase LT-LiCoO2 présente quant 

à elle 4 modes actifs en Raman respectivement à 445 (Eg), 478 (F2g), 583 (F2g) et 603 cm-1 (A1g) [145,146]. 

Pour cette étude, un appareil micro Raman Jobin Yvon Horiba Labram HR-800 avec une source 

hélium-néon émettant à la longueur d’onde de 632,8 nm a été utilisé. La puissance du faisceau est 

d’environ 50 µW à la surface de la cellule étanche. 
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Figure 2.3 : Spectre Raman de la poudre LiCoO2 initiale et représentation schématique des modes de 
vibrations de HT-LiCoO2 actifs en spectroscopie Raman 

Afin de caractériser encore plus finement la structure de la poudre initiale, cette dernière a été 

analysée par spectroscopie RMN (Résonance Magnétique Nucléaire) du lithium. La rotation à l’angle 

magique (Magic Angle Spinning, 54,7 °) permet d’affiner les signaux obtenus en RMN du solide en 

moyennant l’anisotropie des interactions dipolaires. Les analyses ont été conduites sur un spectromètre 

Brucker Avance 300 (aimantation de 7 T) équipé d’une sonde de 2,5 mm pour une vitesse de rotation 

du rotor fixée à 30 kHz. La Figure 2.4 présente le spectre obtenu en 7Li MAS RMN pour la poudre LiCoO2. 

Une raie intense est observée à -0,5 ppm, caractéristique du lithium dans un environnement 

octaédrique [147]. Cette contribution est liée au fait que les ions Co+III sont en configuration bas spin ce 

qui assure un caractère diamagnétique au matériau [78]. Cependant, d’autres contributions sont 

observées à 174, 4, -5 et -14 ppm, caractéristiques d’un matériau surlithié [148,149]. Le lithium se 

substitue en partie au cobalt dans les plans de CoO2, ce qui s’accompagne de la création de lacunes 

d’oxygène pour compenser la perte de charges positives et par le passage en spin intermédiaire des 

ions Co+III (Figure 2.5). Ainsi, la composition du matériau surlithié peut s’écrire sous la forme 

Li1+δCo1-δO2-δ, généralement simplifiée sous la forme Lix0CoO2 avec x0 = (1+δ)/(1-δ) [148]. La comparaison 

avec des spectres de Li1,00CoO2 stœchiométrique et de Li1,05CoO2 surlithié montre que la surlithiation de 

la poudre commerciale est peu prononcée. L’analyse chimique par ICP-OES (Inductively Coupled Plasma 

Optical Emission Spectrometry) conduit à un rapport Li/Co de 1,03 pour la poudre commerciale utilisée, 

ce qui est cohérent avec l’analyse RMN. 
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Figure 2.4 : Spectre 7Li MAS RMN de la poudre de LiCoO2 commerciale. Les spectres de Li1,00CoO2 et de 
Li1,05CoO2 sont présentés à titre de comparaison [80] 

 

 

Figure 2.5 : Représentation de la structure du LiCoO2 stœchiométrique avec les ions cobalt en 
configuration bas spin et de la structure surlithiée avec les ions cobalt en configuration spin 

intermédiaire lié à une lacune d’oxygène [148,150] 
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Afin d’étudier l’effet de la surlithiation sur les performances électrochimiques du matériau initial, ce 

dernier a été cyclé en pile bouton au format CR 2032 (Figure 2.6). Le matériau d’électrode positive a été 

mélangé avec du Super P (conducteur électronique, 15 %m) et du PTFE (liant polymère, 5 %m) pour la 

mise en forme de l’électrode positive. L’électrode a ensuite été cyclée face à un disque de lithium 

métallique dans un électrolyte liquide constitué de LiPF6 à 1 mol L-1 dans un mélange EMC:DEC:DMC 

1:1:1 à un régime de C/50 sur un potensiostat VMP3 de Biologic contrôlé avec EC-Lab. La courbe de 

cyclage galvanostatique obtenue présente les différentes caractéristiques propres à LiCoO2 détaillées 

dans le chapitre précédent. On retrouve notamment la présence d’un domaine biphasé entre 

0,8 ≤ (1-x) ≤ 0,95 à 3,9 V ainsi que les deux petits plateaux aux alentours de 4,1 V marquant la distorsion 

monoclinique intervenant pour x ≈ 0,5. Cependant, ces phénomènes sont moins marqués que sur une 

courbe de cyclage obtenue avec un composé parfaitement stœchiométrique [147]. Il n’est pas rare que 

les matériaux d’électrode positive commerciaux à base d’oxydes lamellaires de métaux de transition 

soient légèrement surlithiés afin de stabiliser la structure et lisser la courbe de cyclage [151].  

 

 

Figure 2.6 : Courbe galvanostatique obtenue pour la phase LiCoO2 commerciale à un régime de C/50 
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2.2.2. Délithiation chimique de LiCoO2 

Afin d’étudier le comportement en température des phases délithiés Li1-xCoO2 une série de 

composés a été synthétisée par délithiation chimique de la poudre commerciale initiale. La délithiation 

a été effectuée en boîte à gants par un goutte à goutte d’une solution de tétrafluoroborate de nitronium 

(NO2BF4) dans une suspension de poudre dans de l’acétonitrile anhydre (Figure 7) [100,152].  

 

Figure 2.7 : Schéma du dispositif expérimental utilisé pour la délithiation de la poudre commerciale 
initiale 

 

Lors de la réaction, l’ion nitronium (NO2
+) se réduit en dioxyde d’azote (NO2) 

(𝐸𝐸𝑁𝑁𝑁𝑁2+/𝑁𝑁𝑁𝑁2
0  = 5,1 V vs. Li+/Li [153]) en oxydant la poudre de LiCoO2 selon la réaction suivante : 

𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝑂𝑂2 + 𝑥𝑥 𝑁𝑁𝑁𝑁2𝐵𝐵𝐵𝐵4 → 𝐿𝐿𝐿𝐿1−𝑥𝑥𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶2 + 𝑥𝑥 𝑁𝑁𝑁𝑁2 + 𝑥𝑥 𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿4  ( 2.1 ) 

Le goutte à goutte a été effectué sur deux jours, suivi de trois jours de relaxation. La poudre a ensuite 

été rincée trois fois à l’acétonitrile anhydre pour éliminer le LiBF4 puis a été séchée sous vide à 

température ambiante, toujours en boîte à gants. En faisant varier le rapport molaire NO2BF4/LiCoO2, 5 

composés Li1-xCoO2 présentant différents taux de lithiation ont ainsi été obtenus, avec environ 3 g de 

poudre pour chaque composition. 

Afin de déterminer le taux de lithium des différents composés, ces derniers ont été analysés en 

ICP-OES. Pour cela, chaque composé a été pesé en boîte à gants avant d’être introduit dans un 
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erlenmeyer à large col. La dissolution du composé a ensuite été réalisée en ajoutant 45 mL d’eau 

distillée et 5 mL d’acide chlorhydrique en plaçant les erlenmeyers sur une plaque chauffante. Après 

dissolution, les solutions ont été transférées dans des fioles jaugées et de l’eau distillée a été ajoutée 

jusqu’au trait de jauge. Pour chaque composé, deux dissolutions indépendantes ont été réalisées. Pour 

l’analyse ICP, les droites d’étalonnage ont été réalisées à partir de solutions de référence selon la 

méthode des 4 points. Pour chaque fiole, 5 pipetages ont été réalisés afin d’obtenir une bonne précision 

et calculer l’erreur expérimentale. Les analyses ont été réalisées sur un ICP Varian 720ES et les longueurs 

d’onde utilisées sont de λLi = 610,365 nm et λCo = 238,345 nm. Les résultats des quantifications ICP-OES 

pour les différents composés sont regroupés dans le Tableau 2.1, de même que la composition chimique 

en prenant en compte la surlithiation de la poudre initiale. 

Échantillon Ratio Li/Co Composition 

Poudre initiale Li1,03CoO2 1,03 ± 0,03 Li1,015Co0,985O1,985 

Li0,86CoO2 0,86 ± 0,04 Li0,85Co0,985O1,985 

Li0,73CoO2 0,73 ± 0,03 Li0,72Co0,985O1,985 

Li0,65CoO2 0,65 ± 0,04 Li0,64Co0,985O1,985 

Li0,53CoO2 0,53 ± 0,05 Li0,52Co0,985O1,985 

Li0,45CoO2 0,45 ± 0,06 Li0,44Co0,985O1,985 

Tableau 2.1 : Rapports Li/Co déterminés par ICP-OES et composition chimique des composés délithiés 
et de la poudre initiale 

 

En termes de morphologie, les analyses MEB effectuées sur les poudres délithiées ne montrent pas 

de changement structural flagrant (Figure 2.8). 

      

Figure 2.8 : Images MEB des poudres Li1,03CoO2 (gauche) et Li0,65CoO2 (droite) 
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2.2.3. Caractérisation des composés Li1-xCoO2 à température ambiante 

Après leur synthèse, les composés délithiés ont été analysés à température ambiante afin de 

s’assurer de la pureté des produits finaux et de caractériser l’évolution structurale engendrée par la 

délithiation. Les composés délithiés et la poudre initiale ont été analysés par DRX en capillaires scellés 

au synchrotron d’Alba sur la ligne haute résolution BL04-MSPD à une énergie de 15 keV (λ = 0,8255 Å). 

Sur la Figure 2.9, l’axe des abscisses a été recalculé pour présenter les diffractogrammes en fonction de 

la longueur d’onde du cobalt (λCo = 1,7902 Å). 

 

Figure 2.9 : Diffractogrammes des poudres de Li1-xCoO2 obtenus au synchrotron d’ALBA 

Comme le montre la Figure 2.9, les différents composés délithiés sont exempts d’impureté, aucun 

pic supplémentaire n’étant visible sur les diffractogrammes. De plus, l’évolution de la position des pics 

en fonction du taux de délithiation correspond à ce qui est attendu au regard de la littérature : les raies 

(003), (006) et (009) se décalent vers les bas angles, ce qui traduit une augmentation du paramètre de 

maille c lors de la délithiation liée à l’augmentation de la répulsion électrostatique entre les plans de 

CoO2 ; à l’inverse, la raie (110) se décale vers les grands angles, traduisant une diminution du paramètre 

de maille a en raison de l’oxydation du Co3+ en Co4+. De plus, un biphasage est observé pour la 

composition Li0,86CoO2, particulièrement visible sur les raies (006) ou (018). Ce composé se situe en effet 

dans le domaine biphasé entre les deux phases rhomboédriques O31 et O32. Pour finir, la transition 

monoclinique attendue pour la composition Li0,53CoO2 n’est pas observée. Ceci peut s’expliquer d’une 

part par la surlithiation de la poudre commerciale et d’autre part par le fait que la délithiation chimique 
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ne permettrait pas d’obtenir un composé parfaitement homogène pour lequel un arrangement 

lithium/lacunes conduit à cette distorsion. 

 

L’affinement Le Bail des différents diffractogrammes permet de calculer les paramètres de maille 

pour chaque composé. La Figure 2.10 présente l’évolution des paramètres déterminés 

expérimentalement et les compare avec ceux reportés dans la publication de Amatucci et coll. [82]. En 

ce qui concerne le paramètre de maille c, celui-ci est très proche des valeurs d’Amatucci et coll. tout en 

étant toujours légèrement inférieur comme dans l’étude de Miyoshi et coll. [154]. Le paramètre de 

maille a est lui plus important que celui relevé dans la littérature, notamment pour les composés de la 

phase rhomboédrique O32. Cette valeur plus importante pourrait provenir de la surlithiation du 

composé et la substitution du Co+III (𝑟𝑟𝐶𝐶𝐶𝐶+𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼  = 0,685 Å en coordinence VI [155]) par du Li+ (𝑟𝑟𝐿𝐿𝐿𝐿+ = 0,9 Å 

[155]) dans les feuillets de CoO2. Levasseur et coll. [78] n’ont pas observé cette différence en ce qui 

concerne le paramètre a entre les composés Li1,0CoO2 et Li1,1CoO2, ils observent par contre une nette 

différence sur le paramètre c, ce qui n’est pas le cas dans notre étude. L’affinement Rietveld des 

diffractogrammes donne des taux d’occupation des sites du lithium proches de ceux déterminées par 

ICP-OES (10 % d’écart maximum). 

 

 

Figure 2.10 : Évolution des paramètres de maille déterminés expérimentalement en fonction du taux de 
lithiation de Li1-xCoO2 et comparaison avec les résultats obtenus par Amatucci et coll. [82] 



Étude du comportement en température des composés Li1-xCoO2 
__________________________________________________________________________________ 

51 
 

Les composés délithiés ont également été analysés par spectroscopie Raman en cellules étanches 

(Figure 2.11). A nouveau, aucune trace d’impureté n’est visible sur les spectres. L’évolution des spectres 

avec la délithiation montre une modification de l’environnement local dans les composés délithiés. Ici 

encore le biphasage entre les deux phases rhomboédriques O31 et O32 est observé pour la composition 

Li0,86CoO2. Le décalage des bandes de vibration vers les plus basses fréquences est lié à l’augmentation 

de la distance interfeuillet avec la délithiation [144,156]. L’élargissement des bandes constaté pour les 

composés délithiés est dû à la répartition aléatoire du lithium dans l’espace interfeuillet [143]. Les 

spectres présentés sont normalisés sur le signal le plus intense afin de mieux mettre en évidence les 

effets de la délithiation sur les spectres. Dans les faits, une diminution de l’intensité du signal est 

constatée pour les composés délithiés, en lien avec l’augmentation de la conductivité électronique du 

matériau [57,144]. 

 

Figure 2.11 : Spectres Raman des composés Li1-xCoO2 

 

Enfin, afin notamment d’étudier le degré d’oxydation du cobalt dans les différents composés, ceux-ci 

ont été analysés par spectroscopie XPS (X-ray Photoelectron Spectroscopy). Les acquisitions ont été 

réalisées sur un spectromètre Thermo Scientific K-Alpha connecté à une boîte à gants, utilisant une 

source monochromatique Al Kα (1486,7 eV) avec une taille de spot de 400 µm. La neutralisation des 

charges a été réalisée par un système à deux faisceaux (électrons et ions Ar+ lents). Les acquisitions ont 

été réalisées sur plusieurs zones pour chaque échantillon afin de vérifier la répétabilité. Le traitement 



Chapitre 2 
__________________________________________________________________________________ 

52 
 

des données a été réalisé avec le logiciel CasaXPS et les sections efficaces de Scofield ont été corrigées 

des facteurs expérimentaux classiques (variation du coefficient de transmission de l'analyseur et 

profondeur d'analyse). Les spectres ont été enregistrés entre 0 et 1350 eV et ont montré la présence 

de faibles teneurs en impuretés à base de carbone, fluor, azote, calcium, soufre et silicium.  

La Figure 2.12 présente les spectres correspondant aux orbitales Co 2p1/2, Co 3p et Li 1s des 

différents composés délithiés et de la poudre initiale. Les pics de l’orbitale Co 2p1/2 montrent la présence 

de Co3+ ainsi qu’un pic satellite à 10 eV du pic principal. Une nouvelle contribution apparaît sur la gauche 

du pic principal, correspondant au Co4+. L’oxydation du cobalt est aussi visible dans la diminution de 

l’intensité du pic satellite de l’orbitale Co 3p [157]. Le rapport molaire calculé entre Co3+ et Co4+ sur 

l’orbitale Co 2p1/2 est donné en Figure 2.13 pour les différents composés et montre que ce rapport 

n’évolue pas avec la délithiation, probablement à cause de la présence de défauts de surface entraînant 

la réduction du cobalt en surface des particules. L’orbitale Li 1s montre quant à elle une évolution 

importante avec la délithiation. Le rapport molaire calculé entre le lithium et le cobalt montre la 

décroissance du taux de lithium avec la délithiation, comme attendu. La poudre initiale présente un 

rapport molaire Li/Co très élevé, probablement en lien avec la présence résiduelle de carbonate de 

lithium en surface. 

 

Figure 2.12 : Spectres XPS des pics de cœur Co 2p, Co 3p et Li 1s des composés Li1-xCoO2 
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Figure 2.13 : Rapports molaires déterminés par spectroscopie XPS sur les composés Li1-xCoO2. Les 
courbes en pointillés représentent les rapports théoriques attendus 

 

2.3. Étude de la stabilité thermique des composés Li1-xCoO2 

2.3.1. Analyse en régime dynamique  

Après avoir finement caractérisé les poudres à température ambiante, la stabilité thermique des 

composés Li1-xCoO2 a tout d’abord été évaluée en mode dynamique par DSC (Differential Scanning 

Calorimetry). Les poudres ont été pesées en boîte à gants (typiquement 40 mg) et introduites dans des 

creusets haute pression en acier inoxydable plaqué or qui ont ensuite été scellés. Les échantillons ont 

été analysés sur un appareil DSC 8000 PerkinElmer de 50 °C à 400 °C avec une rampe de température 

de 5 °C min-1. Comme le montre la Figure 2.14, un pic exothermique est observé pour toutes les phases 

délithiées au-delà de 200 °C, attribuable à la décomposition du matériau qui s’accompagne d’un 

dégagement d’oxygène [99,158]. Étant donné la forme des courbes pour les composés Li0,45CoO2 et 

Li0,53CoO2, il est probable que la réaction se fasse en plusieurs étapes successives. Les températures 

d’onset ont été déterminées à l’intersection de la ligne de base et de la tangente au point d’inflexion. 

Plus le composé est délithié et plus la température d’onset est basse. La variation de la température 

d’onset avec la composition est relativement linéaire (Figure 2.15). Les température d’onset et les flux 

de chaleur déterminés expérimentalement sont proches de ceux obtenus dans l’étude de Baba et coll. 

[90], qui est la seule autre étude de la littérature menée sur des composés délithiés purs en l’absence 

d’électrolyte liquide. La légère surlithiation de la poudre commerciale utilisée n’a ainsi pas d’effet 

manifeste sur la stabilité thermique des composés délithiés. Lors du refroidissement, aucun pic n’est 

observé, ce qui confirme que la réaction est irréversible. En conclusion, plus le matériau est délithié et 

plus sa stabilité thermique est limitée.  
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Figure 2.14 : Courbes DSC obtenues sur les composés Li1-xCoO2 

 

 

 

Figure 2.15 : Évolution de la température d’onset avec la composition de Li1-xCoO2 
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2.3.2. Analyse après recuit 

Dans la littérature, la stabilité thermique des phases Li1-xCoO2 est très souvent étudiée en conditions 

dynamiques (ATG, DSC, …) ou après un recuit sur des temps courts (quelques heures). La stabilité 

thermique des phases de Li1-xCoO2 a ainsi été étudiée après des recuits de plusieurs jours afin d’être 

dans des conditions expérimentales proches du fonctionnement réel d’une batterie fonctionnant à 

haute température. Pour cela, les phases Li0,73CoO2, Li0,65CoO2 et Li0,45CoO2 ont été choisies car elles 

correspondent à des compositions intermédiaires et extrêmes, ce qui permet d’avoir une bonne idée 

du comportement en température des phases Li1-xCoO2 sur l’ensemble de la gamme de composition. 

Les composés ont été chauffés à 200 °C durant 5 jours dans un tube étanche sous atmosphère d’argon 

avant d’être analysés par DRX et par spectroscopie Raman en cellules étanches (Figure 2.16). 

 

Les phases délithiées Li1-xCoO2 se décomposent pour former une phase lamellaire HT-LiCoO2 et une 

phase spinelle de type Co3O4. L’identification de la phase spinelle est révélée par la présence des raies 

(220) et (311) sur les diffractogrammes ainsi que par 5 modes actifs sur les spectres Raman [159]. En 

particulier, la présence du mode F2g aux environs de 200 cm-1 permet d’identifier clairement la phase 

spinelle, aucune bande n’étant attendu à cette fréquence pour les structures HT-LiCoO2 et LT-LiCoO2. 

Le paramètre de maille de la phase spinelle n’a pas pu être déterminé par affinement des 

diffractogrammes, les pics de la phase étant larges et peu intenses. En spectroscopie Raman, les bandes 

de la phase spinelle sont larges et leur position est très légèrement décalée par rapport à celle des 

bandes d’une phase Co3O4 (environ 5 cm-1). A ce stade, une identification plus précise des phases 

formées après décomposition thermique est difficile. Il est important de noter que le rapport massique 

de ces deux phases ne peut pas être déterminé à partir des spectres Raman, les intensités relatives des 

deux phases ne permettant pas une quantification comme c’est le cas en première approximation en 

DRX. On peut cependant remarquer que la proportion de la phase spinelle augmente avec le taux de 

délithiation. Ce résultat est en accord avec l’équation de décomposition proposée par Dahn et coll. [19]. 

En revanche, le fait qu’une phase lamellaire soit encore présente après le traitement thermique de la 

phase Li0,45CoO2 contredit le mécanisme de décomposition proposé par Gabrisch et coll. [101]. 

 

Ce premier résultat sur la stabilité à long terme des phases de Li1-xCoO2 est surprenant compte tenu 

des températures d’onset déterminées par DSC. En effet, pour les phases Li0,65CoO2 et Li0,73CoO2 celles-ci 

ont été évaluées à respectivement 268 et 286 °C. Afin d’approfondir la compréhension du 

comportement en température des composés Li1-xCoO2, ces derniers ont également été recuits à 150 °C 

et 100 °C. 
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Figure 2.16 : Diffractogrammes (haut) et spectres Raman (bas) obtenus après un recuit des poudres de 
Li1-xCoO2 à 200 °C sous argon 
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Après un traitement thermique à 150 °C (Figure 2.17), les phases lamellaires HT-LiCoO2 et spinelles 

sont également observées par DRX en spectroscopie Raman. La proportion de phase spinelle est 

cependant inférieure à celle obtenue après un traitement thermique à 200 °C. Ceci peut provenir de 

deux facteurs : soit la décomposition n’est pas complètement achevée, soit la phase formée est mal 

cristallisée. 

 

Le traitement thermique à 100 °C conduit à des résultats plus singuliers (Figure 2.18). A nouveau, les 

phases formées après traitement thermique sont bien une phase lamellaire de type HT-Li1-xCoO2 et une 

phase spinelle. Cependant, que ce soit en DRX ou en spectroscopie Raman, la phase lamellaire obtenue 

après traitement thermique ne correspond pas à la phase HT-LiCoO2, que ce soit en termes de 

paramètre de maille (voir Figure 2.19) ou de position des bandes de vibration (voir Figure 2.21). Ces 

écarts pourraient témoigner d’un processus de décomposition en évolution. 
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Figure 2.17 : Diffractogrammes (haut) et spectres Raman (bas) obtenus après un recuit des poudres de 
Li1-xCoO2 à 150 °C sous argon 
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Figure 2.18 : Diffractogrammes (haut) et spectres Raman (bas) obtenus après un recuit des poudres de 
Li1-xCoO2 à 100 °c sous argon 
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Afin de suivre l’évolution des paramètres de maille de la phase lamellaire en fonction de la 

température de recuit, des affinements Le Bail ont été réalisés (Figure 2.19). L’évolution du paramètre 

de maille c pour les phases Li0,65CoO2 et Li0,73CoO2 est cohérente avec une évolution continue de la phase 

lamellaire avec la température. La décomposition de la phase Li1-xCoO2 conduisant à une phase 

lamellaire riche en Li+ et une phase spinelle plus pauvre en Li+, on peut s’attendre à ce qu’un transfert 

de lithium s’effectue pour enrichir la phase lamellaire. Dans cette optique, la décroissance monotone 

du paramètre de maille c avec la température traduit la lithiation progressive de la phase lamellaire 

jusqu’à atteindre sa valeur maximum (c’est-à-dire LiCoO2, la phase réduite) après décomposition totale 

à 200 °C. 

L’évolution du paramètre de maille c obtenu après les recuits de la phase Li0,45CoO2 ne suit pas cette 

tendance. Après un recuit à 100 °C, le paramètre de maille n’évolue pratiquement pas. A l’inverse, après 

un recuit à 200 °C le paramètre c a beaucoup diminué, sa valeur étant même inférieure à celle attendue 

pour la phase LiCoO2 réduite. Différentes hypothèses peuvent être envisagées pour expliquer ce 

résultat. D’une part, il est possible que quelques ions cobalt aient migré dans l’espace interfeuillet, 

provoquant un rapprochement des feuillets et induisant de ce fait une diminution du paramètre de 

maille c. D’autre part, la proportion importante de phase spinelle et sa juxtaposition avec la phase 

lamellaire pourrait entraîner des tensions dans le matériau et contraindre le paramètre de maille c de 

la phase lamellaire. 

 

 

Figure 2.19 : Évolution du paramètre de maille c de la phase lamellaire après recuit sous argon à 
différentes températures 
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La spectroscopie Raman permet l’observation de la phase spinelle même après décomposition à 

faible température. La Figure 2.20 présente les ratios entre les phases spinelle et lamellaire en fonction 

de la température de recuit, quantifiés par les ratios d’intensité des bandes F2g de la phase spinelle et 

A1g de la phase lamellaire. Pour chaque composé, les ratios d’intensité montrent l’augmentation de la 

proportion de la phase spinelle avec la température de recuit, en lien avec l’avancée de la réaction de 

décomposition. De plus, pour une température donnée, la proportion de phase spinelle obtenue après 

recuit augmente avec la délithiation de la structure lamellaire, en accord avec la réaction proposée par 

Dahn et coll. [19]. 

 

 

Figure 2.20 : Ratios d’intensité entre les bandes F2g de la phase spinelle (vers 200 cm-1) et la bande A1g 
de la phase lamellaire (vers 600 cm-1) 

 

De façon similaire au suivi du paramètre de maille c obtenu en DRX, l’évolution de la position des 

bandes Raman Eg et A1g de la phase lamellaire en fonction de la température de recuit est présentée en 

Figure 2.21. L’évolution des bandes F2g et A1g de la phase spinelle en fonction de la température de 

recuit est également présentée. 
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Figure 2.21 : Évolution de la position des bandes de vibration Eg (haut, gauche) et A1g (haut, droite) de 
la phase lamellaire et des bandes F2g (bas, gauche) et A1g (bas, droite) de la phase spinelle après recuit 
sous argon à différentes températures. Les tirets noirs permettent de donner une tendance globale et 

les pointillés gris marquent la position des bandes pour une phase HT-LiCoO2 (haut) et Co3O4 (bas) 

 

En ce qui concerne la phase lamellaire, l’évolution en fonction de la température de recuit de la 

bande Eg des composés est légèrement différente de celle de la bande A1g. Dans les deux cas, les bandes 

se décalent vers les hauts nombres d’onde quand la température de recuit augmente, en lien avec la 

réduction de la phase lamellaire. Cependant, les bandes Eg se décalent dès une température de recuit 

de 100 °C alors que les bandes A1g ne se décalent qu’à partir de 150 °C. Après un recuit à 200 °C, la 

position des deux bandes correspond à celle attendue pour une phase HT-LiCoO2 réduite. Ceci montre 

en particulier que le paramètre de maille c plus faible observé pour la phase Li0,45CoO2 après un recuit à 

200 °C ne provient pas d’une modification de symétrie mais certainement d’un effet à plus large échelle. 

La différence d’évolution des deux bandes semblerait montrer que la phase lamellaire s’organise 

rapidement dans les plans de CoO2 et plus lentement dans la direction d’empilement. 

Concernant la phase spinelle, l’attribution des bandes de vibration est plus complexe car les deux 

environnements tétraédriques et octaédriques contribuent aux différents modes observés 

expérimentalement. Cependant, ces deux environnements ne participent pas de façon équivalente, les 
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bandes observées sont ainsi influencées majoritairement par l’un ou l’autre [160,161]. Ainsi, la bande 

de vibration F2g aux alentours de 200 cm-1 est majoritairement associée aux sites tétraédriques (Co2+O4). 

Pouf ce mode, les fréquences relevées expérimentalement sont très proches de la valeur caractéristique 

pour une phase Co3O4, avec une variation très faible en fonction de la température de recuit. La bande 

A1g aux alentours de 690 cm-1 est quant à elle majoritairement influencée par l’environnement 

octaédrique (Co3+O6). Les fréquences obtenues expérimentalement pour cette bande augmentent avec 

la température de recuit. L’évolution de la fréquence de vibration de ces deux bandes en fonction de la 

température de recuit indique une évolution des environnements octaédriques mais pas des 

environnements tétraédriques. Ceci pourrait signifier que les ions cobalt qui ont migrés en sites 

tétraédriques y trouvent un environnement stable alors que les ions cobalt en sites octaédriques sont 

encore en cours d’arrangement à 100 et 150 °C. 

 

2.4. Étude de la réaction de décomposition 

2.4.1. Analyse DRX in situ 

Afin de suivre de façon plus précise l’évolution des phases en fonction de la température, une analyse 

par DRX in situ a été réalisée entre l’ambiante et 300 °C sur les poudres de Li0,45CoO2 et Li0,73CoO2. La 

poudre initiale de Li1,03CoO2 a également été analysée dans les mêmes conditions pour servir 

d’échantillon témoin. Les poudres ont été placées dans une chambre Anton Paar HTK1200 équipée 

d’une fenêtre en kapton. Un balayage d’hélium a été effectué car ce dernier présente une faible 

absorption des rayons X et un bon coefficient de conduction thermique (λHe = 152 mW m-1 K-1, λAr = 

17,7 mW m-1 K-1). Les poudres de Li1-xCoO2 ont été chauffées de 25 à 300 °C par pas de 40 °C entre 25 et 

140 °C puis par pas de 10 °C entre 140 et 300 °C. Pour chaque palier de température, celle-ci a été 

maintenue pendant 20 minutes pour s’assurer de la stabilité de la température de l’échantillon avant 

d’effectuer l’acquisition durant 80 minutes. Un dernier diffractogramme a été enregistré après 

refroidissement à l’ambiante. 

 

Pour la poudre initiale de Li1,03CoO2, les diffractogrammes de la Figure 2.22 ne montrent aucun 

changement structural, comme cela était attendu pour la phase réduite. Le léger décalage des pics vers 

les bas angles est lié à la dilatation thermique du composé. 
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Figure 2.22 : Diffractogrammes en température enregistrés sur la poudre initiale de Li1,03CoO2 

 

En ce qui concerne le composé Li0,73CoO2, les diffractogrammes de la Figure 2.23 montrent une nette 

évolution du composé au-delà de 200 °C. Notamment, les raies (006), (107) ou encore (018) se décalent 

vers les grands angles, ce qui témoigne de l’enrichissement en lithium de la phase lamellaire lors de la 

décomposition thermique. Les raies (220) et (311) caractéristiques de la phase spinelle apparaissent 

peu à peu avec l’élévation de la température. Cette évolution continue des diffractogrammes est 

cohérente avec les analyses DRX et Raman effectuées sur le composé après recuit à 100 et 200 °C. 

L’affinement du diffractogramme obtenu après retour à température ambiante conduit à un paramètre 

de maille c cohérent avec la création d’une phase lamellaire LiCoO2 aux alentours de 14,05 Å. 
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Figure 2.23 : Diffractogrammes en température enregistrés sur la poudre de Li0,73CoO2. En noir : 
indexation des raies de la phase lamellaire ; en bleu : indexation des raies de la phase spinelle ; en 

rouge : température de début de décomposition 

 

En ce qui concerne le composé Li0,45CoO2, les diffractogrammes de la Figure 2.24 montrent ici aussi 

une évolution claire du composé au-delà de 150 °C. Deux petits pics se détachent dans les pieds de pic 

des raies (003) et (101). Ceux-ci pourraient correspondre à la présence d’une phase spinelle LiCo2O4 qui 

se formerait en surface des grains lors du court passage à l’air nécessaire à l’insertion de celle-ci dans la 

chambre en température du diffractomètre. Cette phase se décompose elle aussi avec l’augmentation 

de température et ne semble pas influencer la décomposition générale du matériau lamellaire. En ce 

qui concerne la phase spinelle se formant après décomposition thermique, l’intensité des pics associés 

à cette phase est plus importante que pour le composé Li0,73CoO2, ce qui est cohérent avec le fait que 

la proportion de phase spinelle formée est plus importante pour le composé le plus délithié. L’évolution 

continue des diffractogrammes ne reflète pas l’évolution du paramètre de maille c obtenue après les 

recuits à 100 et 200 °C. Cependant, l’affinement du dernier diffractogramme, obtenu après retour à 

l’ambiante, conduit à un paramètre de maille proche de 14,00 Å, inférieur à celui attendu pour une 

phase LiCoO2. 
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Figure 2.24 : Diffractogrammes en température enregistrés sur la poudre de Li0,45CoO2. En noir : 
indexation des raies de la phase lamellaire ; en bleu : indexation des raies de la phase spinelle ; en 

rouge : température de début de décomposition 

 

Pour les deux compositions étudiées, l’évolution en température des diffractogrammes des phases 

délithiées Li1-xCoO2 nous montre que la réaction de décomposition conduit à une phase lamellaire 

LiCoO2 et une phase spinelle. Cette réaction a lieu en une seule étape : 

𝐿𝐿𝐿𝐿1−𝑥𝑥𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶2 →  "𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿2" + 𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠    ( 2.2 ) 

A ce stade, il n’est pas encore possible d’identifier précisément les phases formées après 

décomposition thermique. 
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De façon plus prospective, l’étude de la voie de synthèse de la phase spinelle LiCo2O4 par traitement 

thermique de la phase lamellaire Li0,5CoO2 a été étudiée [98,101,152,162]. Ainsi, le composé Li0,53CoO2 

a été étudiée par DRX in situ en température selon le même protocole que les composés précédents 

(Figure 2.25). Dans les conditions d’analyse, la phase Li0,53CoO2 possède une température de début de 

décomposition thermique de 160 °C, intermédiaire aux composés Li0,73CoO2 et Li0,45CoO2, en accord 

avec l’évolution de la stabilité thermique constatée par DSC. Comme le montre la claire séparation des 

raies (018) et (110), la décomposition thermique de la phase Li0,53CoO2 ne conduit pas à la formation de 

la phase LiCo2O4, confirmant les observations réalisées par Manthiram et Choi [89,110]. 

 

 

Figure 2.25 : Diffractogrammes en température enregistrés sur la poudre de Li0,53CoO2. En noir : 
indexation des raies de la phase lamellaire ; en bleu : indexation des raies de la phase spinelle ; en 

rouge : température de début de décomposition 
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2.4.2. Évolution des paramètres de maille 

L’affinement des diffractogrammes obtenus in situ en température a été réalisé afin de mieux 

comprendre le processus de décomposition thermique. Ces affinements ont permis d’obtenir 

l’évolution en température des paramètres de maille a et c ainsi que le volume de maille de la phase 

lamellaire. Pour une phase hexagonale, le volume de la maille se calcule grâce à la formule suivante : 

𝑉𝑉 =  √3
2

 𝑎𝑎2𝑐𝑐      ( 2.3 ) 

Les évolutions des paramètres de maille et du volume de la phase lamellaire, représentées en Figure 

2.26, permettent une visualisation claire de la décomposition. Pour la phase initiale Li1,03CoO2, 

l’évolution continue des différents paramètres est en lien avec la dilatation thermique du composé, sans 

évolution structurale manifeste. Pour les deux phases délithiées, cette dilatation thermique est aussi 

visible avant et après décomposition. L’étude thermomécanique des phases Li1-xCoO2 sera abordée à la 

fin de ce chapitre. 

La réaction de décomposition est très clairement visible pour les composés Li0,45CoO2 et Li0,73CoO2 à 

partir respectivement d’environ 150 et 200 °C. Pour ces températures, le paramètre de maille a 

augmente nettement tandis que le paramètre de maille c et le volume décroissent fortement, en lien 

avec la réduction de la phase lamellaire lors de la décomposition thermique. Encore une fois, il est à 

noter que les évolutions des paramètres de maille et du volume pour la phase lamellaire obtenue après 

décomposition de Li0,73CoO2 sont cohérentes avec la formation d’une phase LiCoO2. En effet, les 

paramètres obtenus après décomposition thermique sont très proches de la phase initiale Li1,03CoO2 et 

évoluent de façon identique à ceux-ci au-delà de 250 °C. A l’inverse, les paramètres de maille et le 

volume obtenus pour la phase lamellaire après décomposition de Li0,45CoO2 sont relativement éloignés 

et ne semblent pas suivre la même tendance que ceux de la phase Li1,03CoO2. En particulier, le paramètre 

de maille c est très inférieur à celui de la phase réduite, en accord avec les caractérisation ex situ menées 

précédemment.  

 

Figure 2.26 : Évolution des paramètres de maille a (gauche) et c (centre) ainsi que du volume de maille 
(droite) pour la phase lamellaire en fonction de la température 
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2.4.3. Évolution de la taille des cristallites 

Les données de DRX en température permettent de suivre l’évolution de la taille des cristallites en 

se basant sur la largeur à mi-hauteur des raies et en utilisant la formule de Scherrer [163,164] : 

𝑑𝑑 = 𝐾𝐾 𝜆𝜆
𝛽𝛽 𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 (𝜃𝜃)

      ( 2.4 ) 

Avec d le diamètre des cristallites, K le facteur de forme (0,9), λ la longueur d’onde de la source de 

rayons X (Kα Co = 1,78901 Å), β la largeur à mi-hauteur du pic et θ sa position. L’évolution de la taille des 

cristallites des phases Li0,45CoO2 et Li0,73CoO2 a été évaluée à partir des données sur les raies (003), (104) 

et (015) afin d’obtenir une information plus représentative. Comme le montre la Figure 2.27, la taille 

des cristallites décroît très fortement lors de la décomposition thermique des phases Li1-xCoO2 : une 

diminution de 30 % et 45 % est respectivement observée pour les phases Li0,73CoO2 et Li0,45CoO2. La 

diminution de la taille des cristallites de la phase lamellaire souligne bien le fait qu’une partie de celle-

ci se transforme lorsque la température augmente. La plus forte diminution de la taille des cristallites 

observée dans le cas de Li0,45CoO2 est ainsi liée au fait qu’une part plus importante des cristallites de la 

phase lamellaire initiale évolue en phase spinelle, en accord avec les précédentes observations sur les 

phases recuites. 

 

 

Figure 2.27 : Évolutions de la taille des cristallites de la phase lamellaire en fonction de la température 
pour les composés Li0,73CoO2 (gauche) et Li0,45CoO2 (droite) 
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2.5. Identification approfondie des produits de décomposition à 200 °C 

2.5.1. Première stratégie 

L’étude par DRX in situ en température a permis de mieux caractériser le processus de 

décomposition thermique des phases délithiées Li1-xCoO2, sans toutefois arriver à déterminer 

précisément la structure et la composition des phases formées après décomposition. Afin d’identifier 

plus finement ces phases, plusieurs caractérisations ont été mises en œuvre. Tout d’abord, des 

expériences de DRX ont été menées sur le synchrotron d’Alba afin d’obtenir des diffractogrammes de 

meilleure qualité. Les composés Li0,45CoO2 et Li0,73CoO2 ont ainsi été traités thermiquement durant 5 

jours à 200 °C sous atmosphère d’argon puis analysés en capillaires scellés au synchrotron (Figure 2.28). 

       

Figure 2.28 : Diffractogrammes synchrotron des poudres de Li0,73CoO2 (gauche) et Li0,45CoO2 (droite) 
après un recuit à 200 °C sous argon 

La bonne résolution des diffractogrammes obtenus au synchrotron nous a permis d’évaluer le 

paramètre de maille de la phase spinelle formée après décomposition des deux phases délithiées, à 

environ 8,05 Å. Ce paramètre de maille est intermédiaire entre celui de la phase Co3O4 (8,08 Å) et celui 

de la phase LiCo2O4 (8,02 Å). En accord avec les analyses par spectrométrie Raman, il semble que la 

phase spinelle qui se forme après décomposition n’est pas une vraie phase spinelle Co3O4 mais plutôt 

une phase spinelle partiellement lithiée (LiδCo1-δ)3O4. Concernant la phase lamellaire, les observations 

synchrotron ne permettent pas d’en apprendre davantage. Elles confirment néanmoins les résultats 

précédents, à savoir que la phase formée après décomposition de Li0,73CoO2 correspond à une phase 

LiCoO2 alors que celle formée après décomposition de Li0,45CoO2 possède des paramètres de maille 

légèrement différents. 

 



Étude du comportement en température des composés Li1-xCoO2 
__________________________________________________________________________________ 

71 
 

Afin de sonder l’environnement des ions lithium et cobalt, des analyses en RMN MAS du 7Li et 59Co 

ont été réalisées. Les analyses sur le cobalt n’ayant pas permis une analyse pertinente étant donné la 

présence de pics extrêmement larges, seuls les spectres du 7Li seront présentés. En effet, une perte 

d’observabilité est constatée pour les composés délithiés Li1-xCoO2 contenant du Co+IV paramagnétique. 

 

La Figure 2.29 présente les spectres MAS RMN du 7Li obtenus sur les composés Li0,45CoO2 et Li0,73CoO2 

avant et après un recuit à 200 °C ainsi que le spectre de la poudre initiale de Li1,03CoO2. Après 

délithiation, les composés délithiés présentent un pic intense respectivement à 74 et 94 ppm pour 

Li0,73CoO2 et Li0,45CoO2, associé au déplacement de Knight. La délithiation de LiCoO2 entraîne en effet 

l’oxydation d’une partie des ions Co3+ (t2g
6 eg

0) en Co4+ (t2g
5 eg

0) et l’apparition d’électrons célibataires 

délocalisés dans le matériau Li1-xCoO2. Le couplage hyperfin entre ces électrons délocalisés et l’orbitale 

2s du lithium entraîne alors un déplacement chimique δ de type déplacement de Knight [81]. Étant 

donné que la quantité d’électrons délocalisés augmente avec le taux de délithation, le déplacement 

chimique engendré est plus important pour Li0,45CoO2 que pour Li0,73CoO2. Une seconde contribution 

minoritaire est observable sur les deux spectres à 38 ppm, probablement attribuable aux ions Li+ à 

proximité des défauts associés à la surlithiation du matériau. 

Après un recuit à 200 °C, ce pic intense se redécale à -0,5 ppm ce qui est en accord avec la formation 

d’une phase LiCoO2 réduite. Cependant, des contributions sont toujours présentes dans le pic, 

notamment autour de 20 - 30 ppm. Ces signaux pourraient provenir du lithium dans la phase spinelle. 

En effet Tronel et coll. ont reporté un pic large à 26 ppm lors de l’analyse par spectroscopie 7Li MAS 

RMN de leur composé spinelle dopé à l’hydrogène et au lithium [165]. Cependant, la présence de 

signaux dans la même gamme de déplacement chimique sur les spectres des composés délithiés non 

recuits ne permet pas de conclure de façon univoque sur cette hypothèse.  
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Figure 2.29 : Spectres 7Li MAS RMN de la poudre initiale et des composés Li0,45CoO2 et Li0,73CoO2 avant 
et après un recuit à 200 °C 

 

2.5.2. Synthèse de (LiδCo1-δ)3O4 

a. Synthèse et caractérisation 

De façon à identifier plus précisément la composition de la phase spinelle formée après 

décomposition des composés Li1-xCoO2, la synthèse de deux phases spinelles lithiées a été réalisée. Dans 

la littérature, plusieurs synthèses ont été proposées, notamment à partir de Co3O4 et de Li2CO3 

[166,167] ou à partir de nitrate de cobalt Co(NO3)2 et de Li2CO3 [168,169]. Dans notre cas, la synthèse a 

été réalisée à partir de Co3O4 et de LiOH, plus réactif à basse température que Li2CO3 (Tf(LiOH) = 450 °C, 

Tf(Li2CO3) = 723 °C). Les poudres de Co3O4 et LiOH ont été mélangées dans un mortier en agate puis 

broyées durant 1 heure à 500 tpm dans une jarre en carbure de tungstène. Deux mélanges de 

stœchiométries Li/Co différentes ont été préparés à partir de ces précurseurs. Les poudres broyées ont 

ensuite été pressées sous forme de pastilles avant d’être traitées thermiquement durant 8 jours à 

250 °C sous balayage d’oxygène. Après synthèse, le taux de lithium a été contrôlé par ICP-OES. L’analyse 

de ces deux échantillons par DRX en cellule étanche confirme dans les deux cas l’obtention d’un 

matériau monophasé (Figure 2.30). Les paramètres de maille, déterminés par affinement Le Bail, sont 

très légèrement supérieurs à celui de la phase Co3O4 initiale exempte de lithium. D’après la littérature, 

le lithium pourrait se situer en site octaédrique dans la structure, mais sa position n’est pas établie avec 
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certitude [165,168–171]. De même, la faible variation du paramètre de maille engendrée par la 

présence de lithium dans la phase spinelle n’est pas admise avec certitude [165,167–169]. Dans notre 

cas, l’augmentation du paramètre de maille a après lithiation du composé pourrait s’expliquer par la 

substitution du Co3+ par du Li+ dont le rayon ionique est plus important [155]. 

 

 

Figure 2.30 : Diffractogrammes des phases de structure spinelle avec différents taux de lithium 

 

Les composés spinelles lithiés ont ensuite été analysés par spectroscopie Raman (Figure 2.31). Les 

spectres présentent 5 bandes de vibration actives comme cela avait été observé pour la phase spinelle 

Co3O4. Cependant, un décalage vers les plus faibles nombres d’onde ainsi qu’un élargissement des 

bandes sont observés lorsque le taux de lithium augmente. 
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Figure 2.31 : Spectres Raman des poudres de spinelles lithiées 

 

Ces mêmes phases ont également été caractérisées par RMN du 7Li. Les spectres présentent un pic 

intense centré sur 0 ppm ainsi qu’un pied de pic large aux alentours des 20 - 30 ppm. La contribution 

dans le domaine 20 - 30 ppm serait lié au lithium dans la phase spinelle comme reporté par Tronel et 

coll. [165]. Le pic observé à 0 ppm n’étant pas relevé dans la littérature, sa présence pourrait provenir 

de notre méthode de synthèse qui pourrait, en très faible quantité, conduire à la formation d’une phase 

de type LiCoO2. Il est important de noter que l’intensité des pics en RMN ne permet pas de quantifier 

directement le rapport molaire entre les phases présentes dans un mélange. Ainsi, l’intensité relative 

du pic à 0 ppm et du pied de pic ne présuppose pas de la quantité de cette potentielle phase de type 

LiCoO2. Cependant, l’intensité relative du pic à 0 ppm augmente avec le taux de lithium, on peut donc 

faire l’hypothèse qu’une part d’autant plus importante de lithium se situe dans la phase de type LiCoO2 

dans le composé Li0,25Co2,75O4. 
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Figure 2.32 : Spectres 7Li MAS RMN des poudres de spinelle lithiées 

 

b. Comparaison avec les composés Li1-xCoO2 recuits 

La comparaison a été effectuée par spectroscopie Raman et RMN entre les phases spinelles 

synthétisées et les phases issues de la décomposition thermique des composés Li1-xCoO2. 

En ce qui concerne l’analyse par spectroscopie Raman, la comparaison des spectres montre que les 

bandes observées pour les composés délithiés recuits sont très larges par rapport à celles observées 

pour les phases spinelles. De plus, comme décrit précédemment, la position de ces dernières varie en 

fonction de la teneur en lithium de la phase spinelle. Ce déplacement reste cependant dans un domaine 

de fréquences qui englobe celui des bandes relatives à la phase spinelle liées à la décomposition des 

phases délithiées. Ainsi, les bandes plus larges observées pour les composés délithiés recuits pourraient 

résulter de la coexistence de plusieurs phases spinelles présentant des teneurs différentes en lithium. 

Malgré tout, il n’est pas possible d’exclure le fait que ces larges bandes puissent être simplement dues 

à la présence d’une phase peu cristallisée. 
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Figure 2.33 : Spectres Raman des composés Li1-xCoO2 après décomposition thermique à 200 °C et 
comparaison avec les phases spinelles synthétisées 

 

La comparaison des spectres RMN des phases formées après décomposition thermique avec la phase 

spinelle lithée Li0,1Co2,9O4 montre une assez bonne concordance dans la gamme de déplacement 

chimique 20 - 30 ppm, pouvant manifester de la présence de lithium dans un environnement spinelle 

(Figure 2.34). Cependant, il est difficile d’aller plus loin dans l’analyse de ces spectres, notamment en 

raison de la structure mal définie de la phase spinelle lithiée et la présence d’un pic à 38 ppm présent 

sur les spectres des phases Li1-xCoO2 avant recuit. 
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Figure 2.34 : Spectres 7Li MAS RMN des composés Li1-xCoO2 après décomposition thermique à 200 °C et 
du composé Li0,1Co2,9O4 

 

2.5.3. Étude par microscopie 

Afin d’approfondir l’analyse des phases formées après décomposition thermique des composés 

délithiés Li1-xCoO2, une étude a été réalisée sur le composé Li0,73CoO2 par MET (Microscopie Électronique 

en Transmission). L’analyse a été réalisée sur un microscope FEI Titan Ultimate HR à 200 kV en mode 

haute résolution (HAADF). Le composé Li0,73CoO2 avant recuit a tout d’abord été étudié pour confirmer 

la structure lamellaire et l’absence de défauts (Figure 2.35). Les clichés obtenus à très haute résolution 

permettent d’observer distinctement l’arrangement des atomes de cobalt dans le matériau, ces 

derniers étant alignés au sein des feuillets de CoO2, confirmant la structure lamellaire. En surface des 

particules (< 1 nm), la présence de certains atomes de cobalt dans l’espace interfeuillet témoigne de 

l’existence de quelques défauts de surface. 
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Figure 2.35 : Images MET de la poudre de Li0,73CoO2 initiale, au cœur (gauche) et en surface (droite) 

Dans un second temps, l’analyse du composé après un recuit à 200 °C sous argon a été réalisée 

(Figure 2.36). Les clichés obtenus montrent que la structure cristalline du matériau a été notablement 

modifiée au cours du traitement thermique. Sur la vue large, de longues bandes noires sont visibles, 

parallèlement aux plans des feuillets, témoignant d’un abaissement marqué de la densité électronique 

dans ces zones. Ces bandes ont une épaisseur de 3 à 5 distances interfoliaires (environ 2 nm) et 

s’étendent sur des distances de plusieurs nanomètres. Il apparait clairement qu’une partie du cobalt, et 

plus généralement de la matière, a été déplacée, laissant place à ces ‘‘mésopores’’. Cette perte locale 

de matière peut s’expliquer simplement par la décomposition structurale du matériau délithié. Ce 

dernier entraîne en effet la formation de zones de structure lamellaire et d’autres de structure spinelle. 

La phase spinelle étant plus dense que la phase lamellaire (dCo3O4  = 6,11 g cm-3, dLiCoO2  = 5,05 g cm-3), 

des volumes vides apparaissent ainsi dans le cœur du matériau et se développent préférentiellement le 

long des plans de CoO2 de la phase lamellaire. Cette différence de densité peut aussi s’exprimer en 

considérant la masse molaire de chaque phase afin de déterminer le volume occupé par un atome de 

cobalt (et son environnement) par unité de quantité de matière. Dans ce cas, les volumes occupés par 

mole équivalent Co sont respectivement de 19,4 cm3 mol-1 et 13,1 cm3 mol-1 pour la phase lamellaire et 

la phase spinelle, ce qui souligne bien la contraction du volume à quantité de cobalt constant lors de la 

formation de la phase spinelle. 
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Figure 2.36 : Images MET de la poudre de Li0,73CoO2 après un recuit à 200 °C sous argon. Vue globale 
(a), en surface (b) et au cœur (c et d). Les flèches indiquent les différents domaines structuraux : 

lamellaire (bleue), spinelle (orange), lamellaire avec lacunes (verte) et mésopore (rose) 

Dans le cœur du matériau, l’agencement des atomes de cobalt montre effectivement que plusieurs 

phases cohabitent de manière assez intime. D’une part, certains domaines présentent un alignement 

parfait des atomes de cobalt, ce qui traduit la présence d’une phase lamellaire. D’autre part, certaines 

zones montrent la présence de cobalt dans l’espace interfeuillet, avec une disposition en zigzag typique 

du cobalt en sites tétraédriques dans une phase spinelle. L’alignement des ions cobalt entre les deux 

phases montre que la formation de la phase spinelle s’effectue de façon à obtenir une sorte d’épitaxie 

entre les plans (003)lamellaire et (111)spinelle. Ce résultat montre aussi que la formation de la phase spinelle 

s’effectue sans modification du sous réseau d’oxygène par simple migration des ions cobalt depuis les 

plans de CoO2 vers l’espace interfeuillet. Durant ce processus, les ions lithium diffusent probablement 

(a) (b) 

(c) (d) 
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hors des domaines spinelles, vraisemblablement via l’interfeuillet étant donné que leur diffusion à 

travers les feuillets est très limitée [172]. 

Enfin, certains domaines présentent un alignement des atomes de cobalt tel que toutes les colonnes 

d’atomes ne sont pas identiques, révélant l’existence de lacunes de cobalt. Ces zones sont 

caractéristiques d’une phase intermédiaire entre la phase lamellaire et la phase spinelle. De façon 

générale et en particulier dans ces phases, les images montrent la présence de nombreux défauts 

structuraux (lacunes de cobalt, ions cobalt dans l’interfeuillet etc.) permettant d’accommoder les 

contraintes entre les domaines lamellaires et spinelles. 

 

En ce qui concerne la surface des grains, le matériau délithié évolue de façon plus homogène pour 

former une phase de type spinelle d’environ 5 nm d’épaisseur, clairement identifiable par la présence 

d’ions cobalt en sites tétraédriques. L’analyse par spectroscopie XPS montre la présence de Co2+ et Co3+ 

dans un rapport molaire de 0,24 (0,5 attendu pour une phase Co3O4) ainsi qu’un rapport molaire entre 

le cobalt et l’oxygène de 0,62 (0,75 attendu). La surface du matériau est très largement exempte de 

lithium (rapport Li/Co inférieur à 0,05). 

 

Figure 2.37 : Spectres XPS des pics de cœur Co 2p, Co 3p et Li 1s du composé Li0,73CoO2 après un recuit 
à 200 °C 
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La phase spinelle formée en surface après décomposition thermique est structuralement très proche 

de la phase formée au cœur des grains, le mécanisme de formation de ces dernières semble néanmoins 

un peu différent. En surface, les mésopores ne sont pas observés et la phase spinelle se développe sur 

une plus large épaisseur. De plus, le sous réseau d’oxygène est modifié, la relation d’épitaxie entre les 

plans (003)lamellaire et (111)spinelle n’est ainsi plus visible. Cette différence de mécanisme est probablement 

lié au fait que l’oxygène peut s’échapper plus facilement du matériau en surface des grains et que la 

phase spinelle peut se former dans un environnement moins contraint. 

 

L’analyse MEB des particules obtenues après un recuit à 200 °C ne montre pas de modification 

morphologique manifeste (Figure 2.38). En revanche la surface n’est plus aussi lisse qu’avant le recuit, 

une texturation est clairement visible, très probablement en lien avec la formation de la phase spinelle 

de surface. 

      

Figure 2.38 : Images MEB de la poudre de Li0,65CoO2 après un recuit à 200 °C sous argon 

 

Les mêmes analyses ont été effectuées sur le composé Li0,45CoO2 après un recuit à 200 °C (Figure 

2.39). Dans ce cas, l’évolution structurale est proche de celle observée pour le composé Li0,73CoO2, avec 

cependant une proportion de phase spinelle plus importante comme en témoignent les fortes densités 

électroniques dans les interfeuillets. L’épitaxie des plans (003)lamellaire et (111)spinelle est observée ici 

encore dans le cœur du matériau. Ce phénomène d’épitaxie permet d’expliquer pourquoi le paramètre 

de maille c est plus faible qu’attendu après décomposition thermique pour le composé Li0,45CoO2. En 

effet, l’épitaxie conduit à une convergence des paramètres de maille des deux phases selon la relation : 

𝑎𝑎𝐶𝐶𝐶𝐶3𝑂𝑂4 = √3  ∙  𝑐𝑐𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿2      ( 2.5 ) 
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Étant donné la forte quantité de phase spinelle formée après le recuit à 200 °C, on peut supposer 

que c’est cette phase qui domine dans le cœur du grain. En considérant le paramètre de maille de Co3O4 

(aCo3O4  = 8,08 Å), le paramètre de maille c de la phase lamellaire est ainsi de 13,99 Å, proche de la valeur 

de 14,003 Å obtenue expérimentalement. 

      

Figure 2.39 : Image MET de la poudre de Li0,45CoO2 après un recuit à 200 °C sous argon, en surface 
(gauche) et au cœur (droite). Les flèches indiquent les différents domaines structuraux : lamellaire 

(bleue), spinelle (orange), lamellaire avec lacunes (verte) et mésopore (rose) 

Ces différentes observations permettent de mieux comprendre le mécanisme de décomposition 

thermique des composés Li1-xCoO2. La dégradation thermique du matériau entraîne la diffusion du 

lithium depuis les domaines spinelles vers les domaines lamellaires en passant par des domaines 

structuraux hybrides où le cobalt est en cours de migration. Cette mise en évidence des phases hybrides 

partiellement lithiées confirme les observations faites par Sharifi-Asl et coll. [173]. Leur analyse en 

température d’une poudre de Li0,45CoO2 par EELS (Electron Energy Loss Spectroscopy) a montré que la 

décomposition thermique du composé à 200 °C aboutissait à la formation d’une phase lamellaire 

Li1-xCoO2 et une phase spinelle partiellement lithiée LiyCo3-yO4. A plus haute température (> 250 °C), leur 

étude a aussi révélé la formation d’une phase LizCo1-zO de structure NaCl, non observée dans notre cas. 

Les observations menées au cœur et en surface des grains montrent que les modifications 

structurales qui s’y produisent lors de la décomposition thermique du matériau sont différentes, 

certainement en lien avec la mobilité de l’oxygène. Cette différence de mécanisme de décomposition 

entre le cœur et la surface des particules vient confirmer l’hypothèse formulée par Geder et coll. [92]. 

Leur étude du composé Li0,5CoO2 par ATG (Analyse Thermogravimétrique) les a conduits à formuler 

cette hypothèse de deux mécanismes différents afin d’expliquer la perte de masse observée en fonction 

de la taille des particules. 
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2.6. Identification des produits de décomposition à 600 °C 

Afin de compléter l’étude du mécanisme de décomposition thermique des phases Li1-xCoO2, les 

produits de décomposition après un recuit de 5 jours à 600 °C sous atmosphère d’argon ont été 

caractérisés par DRX, spectroscopies Raman et RMN. 

Les affinements Rietveld des diffractogrammes de la Figure 2.40 montrent que les phases formées à 

600 °C sont compatibles avec une phase LiCoO2 et une phase Co3O4. Ces résultats sont confirmés par 

spectroscopie Raman. En particulier, la position des bandes de vibration de la phase spinelle est 

compatible avec celle d’une phase Co3O4. Les affinements Rietveld effectués à partir des données DRX 

permettent d’obtenir les rapports massiques LiCoO2/Co3O4, respectivement déterminés à 3,41 ± 0,07 

et 1,02 ± 0,01 après décomposition de Li0,73CoO2 et Li0,45CoO2. Ces rapports massiques sont très proches 

de ceux attendus en considérant le mécanisme de décomposition de Dahn et coll., à respectivement 

3,31 et 1,00 pour Li0,73CoO2 et Li0,45CoO2 [19]. 

   

Figure 2.40 : Diffractogrammes des poudres de Li0,73CoO2 (gauche) et Li0,45CoO2 (droite) après un recuit 
à 600 °C sous argon 

Les résultats obtenus par spectroscopie RMN sur les poudres de Li1-xCoO2 après un recuit à 600 °C 

présentent une unique contribution diamagnétique (Figure 2.41). La disparition des contributions 

paramagnétiques attribuables au lithium dans un environnement spinelle indique que tout le lithium se 

trouve dans la phase lamellaire. Ce résultat confirme la présence de phases LiCoO2 et Co3O4 

stœchiométriques après décomposition à 600 °C. D’un point de vue plus fondamental, ce résultat 

montre que la décomposition thermique d’une phase surlithiée délithiée conduit in fine à une phase 

LiCoO2 parfaitement stœchiométrique. 
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Figure 2.41 : Spectres 7Li MAS RMN des poudres de Li0,73CoO2 et Li0,45CoO2 après un recuit à 600 °C sous 
argon 

Les observations MEB menées sur la poudre de Li0,65CoO2 après un recuit à 600 °C ne montrent pas 

de changement de morphologie global de la poudre (Figure 2.42). Cependant, la texturation de la 

surface est cette fois nettement plus marquée, avec notamment l’apparition de fissures en surface, très 

certainement en lien avec le dégagement d’oxygène et la formation de la phase spinelle en surface, plus 

dense que la phase lamellaire. 

      

Figure 2.42 : Images MEB de la poudre de Li0,65CoO2 après un recuit à 600 °C 
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2.7. Cinétique de réaction 

2.7.1. Définitions 

Alors que l’étude bibliographique semblait indiquer l’absence de décomposition en dessous de 

200 °C, nous avons clairement démontré que la décomposition thermique des phases délithiées 

Li1-xCoO2 intervient dès 100 °C. Il nous a semblé important d’évaluer la cinétique à laquelle s’effectue 

cette décomposition. L’analyse de la cinétique de réaction à l’état solide est un sujet d’étude répandu 

dans de nombreux domaines, pour la caractérisation des réactions de fusion, de sublimation, de 

transformation polymorphique ou de décomposition thermique et de leur énergie d’activation [174–

176]. De façon générale, pour une réaction à l’état solide du type A → B + C, la vitesse de la réaction 

peut être exprimée par : 

𝑣𝑣 = 𝑑𝑑𝛼𝛼
𝑑𝑑𝑑𝑑

= 𝑘𝑘(𝑇𝑇) ∙ 𝑓𝑓(𝛼𝛼)     ( 2.6 ) 

avec α l’avancement de la réaction, k la constante de vitesse et f(α) une fonction modèle. Le terme 

f(α) est utilisé pour les réactions à l’état solide où les termes de concentration sont sans objet. En 

intégrant l’équation ci-dessus on obtient : 

𝑔𝑔(𝛼𝛼) = 𝑘𝑘(𝑇𝑇) ∙ 𝑡𝑡     ( 2.7 ) 

avec g(α) la forme intégrée de la fonction modèle f(α). Pour une réaction activée thermiquement, la 

constante de vitesse suit une loi d’Arrhenius du type : 

𝑘𝑘(𝑇𝑇) = 𝐴𝐴 ∙ 𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 �−𝐸𝐸𝑎𝑎
𝑅𝑅𝑅𝑅
�     ( 2.8 ) 

avec A le terme pré-exponentiel, Ea l’énergie d’activation et R la constante des gaz parfaits. 

L’équation peut être modifiée pour faire intervenir la fonction modèle intégrée g(α) comme suit : 

𝑘𝑘(𝑇𝑇) ∙ 𝑡𝑡 = 𝑔𝑔(𝛼𝛼) = 𝐴𝐴 ∙ 𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 �−𝐸𝐸𝑎𝑎
𝑅𝑅𝑅𝑅
� ∙ 𝑡𝑡    ( 2.9 ) 

La caractérisation complète de la cinétique de réaction se fait ainsi en connaissant l’énergie 

d’activation Ea, le terme pré-exponentiel A et la fonction modèle (sous sa forme dérivée f(α) ou intégrée 

g(α)). Concernant les fonctions modèles, il existe 4 grandes familles : les modèles de nucléation (lois de 

poudres (P) et lois d’Avrami-Erofe’ev (A)), les modèles avec contraction de géométrie (R), les modèles 

de diffusion (D) et les modèles d’ordre (F) (Figure 2.43). Chacun de ces modèles est basé sur certaines 

hypothèses et permet de décrire et d’interpréter les données expérimentales. 
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Figure 2.43 : Représentation schématique des modèles de réactions avec nucléation (a), avec 
contraction de géométrie (b) et avec diffusion (c) et modèles d’ordre (d) 

L’analyse de la cinétique de réaction d’un système tout solide peut être effectuée par des méthodes 

dynamiques (ATG, DSC, …) ou isothermes (DRX, Raman, XPS, … résolus en température et en temps). Il 

existe trois études dans la littérature concernant la cinétique de décomposition des composés Li1-xCoO2 

[158,177,178]. Cependant, ces trois études ont été menées en régime dynamique et n’ont pas cherché 

à déterminer le modèle de réaction. Dans notre cas, les deux approches dynamique et isotherme ont 

été effectuées. Dans un premier temps, des analyses par DRX en conditions isothermes ont permis de 

déterminer les paramètres cinétiques pour le composé Li0,65CoO2 et notamment la fonction modèle. 

Dans un second temps, cette fonction modèle a été utilisée pour traiter les résultats des analyses 

dynamiques par DSC afin de déterminer l’évolution de l’énergie d’activation pour l’ensemble des 

composés Li1-xCoO2.  

 

2.7.2. Conditions isothermes 

De façon à obtenir les paramètres cinétiques de la réaction de décomposition thermique, des 

analyses par DRX in situ en température ont été menées sur la poudre de Li0,65CoO2. Pour cela, la poudre 

a été placée dans une chambre en température Anton Paar HTK1200 sous balayage d’hélium. Un 

premier diffractogramme a été réalisé à température ambiante sur la poudre puis la température a été 

élevée jusqu’à la température de consigne (170, 185, 200 ou 215 °C) avec une rampe de 10 °C min-1. Un 

temps d’attente de 30 minutes a alors été observé puis les diffractogrammes ont été enregistrés sur 

une durée de 90 minutes. Ces deux étapes ont été répétées jusqu’à ce que la réaction de décomposition 

soit complète. L’avancement de la réaction a été qualifiée par la position de la raie (003). En effet, sa 

position est directement liée à la distance interfeuillet dans la structure Li1-xCoO2, elle-même étant reliée 

à la teneur en lithium dans l’espace interfeuillet. Une série de diffractogrammes enregistrés pour une 

température d’isotherme de 200 °C est présentée en Figure 2.44. 
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Figure 2.44 : Diffractogrammes obtenus sur la poudre Li0,65CoO2 lors d’un isotherme à 200 °C. Les 
indexations en noir sont liées à la phase lamellaire, celles en gris à la phase spinelle 

Pour chaque acquisition, la position de la raie (003) a été déterminée à partir de l’affinement du pic 

grâce à Fullprof. Suite à cela, le paramètre de maille c a été calculé en utilisant la loi de Bragg : 

𝑐𝑐 = 3 𝜆𝜆
2 𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠

      ( 2.10 ) 

Ensuite, l’évolution du paramètre c a été comparé avec les données de Amatucci et coll. [82] afin de 

déterminer la teneur en lithium dans la phase lamellaire et ainsi déterminer l’avancement de la réaction. 

Les paramètres de maille c déterminés expérimentalement et ceux issus de l’étude de Amatucci et coll. 

ont été normalisés entre 0 et 1 (pour respectivement LiCoO2 et Li0,65CoO2) afin de simplifier le passage 

des valeurs de c à la composition chimique. Un exemple de traitement par cette méthode est donné en 

Figure 2.45. 
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Figure 2.45 : Position de la raie (003) lors de l‘isotherme à 200 °C sur Li0,65CoO2 (gauche) et avancement 
de la réaction calculé en fonction du temps (droite) 

L’avancement de la réaction en fonction du temps pour les différentes températures d’isotherme 

est calculé en répétant cette opération sur l’ensemble des diffractogrammes obtenus à 170, 185, 200 

et 215 °C. Une fois l’avancement déterminé pour les différentes températures, la méthode standard 

isoconversion a été utilisée pour déterminer l’énergie d’activation de la réaction de décomposition 

[179]. L’équation (2.8) peut être réécrite de la façon suivante : 

− 𝑙𝑙𝑙𝑙(𝑡𝑡) = 𝑙𝑙𝑙𝑙 � 𝐴𝐴
𝑔𝑔(𝛼𝛼)

� − 𝐸𝐸𝑎𝑎
𝑅𝑅𝑅𝑅

    ( 2.11 ) 

En représentant -ln(t) en fonction de 1000/T, la pente de la régression linéaire permet de calculer 

l’énergie d’activation pour une valeur de α donnée. En répétant cette opération pour différentes valeurs 

d’avancement, la dépendance de l’énergie d’activation à l’avancement peut être obtenue (Figure 2.46). 

 

 

Figure 2.46 : Méthode isoconversion appliquée à la décomposition de Li0,65CoO2 pour différentes 
valeurs de α (gauche) et dépendance de l’énergie d’activation à l’avancement de la réaction (droite) 
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Cette méthode isoconversion permet de déterminer une énergie d’activation de la réaction 

moyenne à 152 ± 6 kJ mol-1. Comme le montre la Figure 2.46, l’énergie d’activation décroît avec 

l’avancement de la réaction. Cette évolution est à l’inverse de celle relevée par Yamaki et coll. pour 

Li0,5CoO2 [177] tandis que Furushima et coll. n’observent pas de variation de l’énergie d’activation avec 

α pour les composés Li0,81CoO2 et Li0,65CoO2 [158]. Toutefois, la variation d’énergie d’activation avec α 

est difficile à interpréter. Galwey et coll. indiquent en effet qu’il existe des causes inhérentes à la 

variation de l’énergie d’activation, provenant des défauts de structure et/ou des conditions 

expérimentales [180,181]. Ici, la faible variation de l’énergie d’activation avec l’avancement de la 

réaction traduit probablement un processus de réaction en une seule étape. 

 

La méthode isoconversion permet d’accéder rapidement à l’énergie d’activation mais ne permet pas 

de déterminer le facteur pré-exponentiel ni la fonction modèle. Pour cela, la méthode dite 

conventionnelle a été appliquée pour remonter aux paramètres cinétiques [175]. Tout d’abord, le 

modèle de réaction a été déterminé. Étant donné la décélération monotone de l’avancement de la 

réaction en fonction du temps (cf. Figure 2.45), seuls les modèles où l’avancement de la réaction suit 

cette tendance ont été considérés, les modèles de nucléation ont ainsi été écartés. Pour les modèles 

restants, les fonctions modèles ont été calculées pour chaque température à partir des valeurs 

expérimentales de α en utilisant les expressions données dans le Tableau 2.2. L’adéquation de chaque 

modèle est obtenue par régression linéaire. En effet, plus le modèle est proche des données 

expérimentales et plus sa représentation graphique en fonction du temps s’organise autour d’une 

droite. Ainsi, le coefficient de détermination R² permet de quantifier l’adéquation de chaque modèle 

pour chaque température avec les données expérimentales. 
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Fonction modèle g(α) 
R² pour chaque température 

A (s-1) Ea (kJ mol-1) 
170 °C 185 °C 200 °C 215 °C 

Modèles avec ordre 

 F0 α 0,9895 0,9704 0,9640 0,9324 8,8 1011 136 

 F1 -ln(1-α) 0,8529 0,9222 0,9711 0,9833 2,3 1012 135 

 F2 [1/(1-α)]-1 0,2359 0,4065 0,7806 0,7927 1,6 1011 117 

 F3 (1/2)[(1-α)-2-1] 0,0663 0,1606 0,5768 0,6604 1,1 106 60 

Modèles avec diffusion 

 D1 α2 0,9524 0,9775 0,9718 0,9765 6,3 1011 134 

 D2 ((1-α)ln(1-α))+α 0,9116 0,9596 0,9590 0,9739 6,9 1011 135 

 D3 (1-(1-α)1/3)2 0,7805 0,8643 0,9141 0,9341 3,4 1011 135 

 D4 1-(2/3)α-(1-α)2/3 0,8785 0,9381 0,9476 0,9658 2,1 1011 136 

Modèles avec contraction de géométrie 

 R2 1-(1-α)1/2 0,9798 0,9948 0,9925 0,9892 7,1 1011 136 

 R3 1-(1-α)1/3 0,9564 0,9862 0,9918 0,9964 5,7 1011 136 

Tableau 2.2 : Expressions numériques des fonctions modèles, adéquation de celles-ci avec les données 
expérimentales pour chaque températures, facteur pré-exponentiel et énergie d’activation calculés par 

régression linéaire 

Le Tableau 2.2 présente l’adéquation de chaque modèle avec les données expérimentales pour 

chaque température. Les modèles avec ordre sont similaires à ceux utilisés en cinétique chimique 

classique et sont basés sur l’hypothèse que la vitesse de réaction est proportionnelle à la concentration 

des réactifs [176]. Les coefficients de détermination obtenus pour ces modèles montrent que ceux-ci 

ne permettent pas de traduire correctement le phénomène de décomposition thermique. 

Les modèles avec diffusion sont basés sur l’hypothèse que la vitesse de réaction est contrôlée par la 

diffusion des réactifs aux sites réactionnels ou par leur diffusion depuis ceux-ci. Les coefficients de 

détermination obtenus sont meilleurs pour ces modèles, en particulier pour le modèle D1. Ce dernier 

est basé sur l’hypothèse que la réaction est limitée par un processus de diffusion selon une seule 

dimension [176], difficilement envisageable dans notre cas étant donné la forme des grains. 

Enfin, les modèles avec contraction de géométrie présupposent que l’évolution de la réaction est 

contrôlée par la progression d’un front de réaction. Ces deux derniers mécanismes obtiennent de très 

bons coefficients de détermination et sont compatibles avec les observations par MET réalisées après 

le traitement thermique à 200 °C sur les composés Li0,73CoO2 et Li0,45CoO2. Le modèle R3 présuppose 
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que la réaction est initiée de manière uniforme sur l’ensemble de la surface de la particule, formant une 

zone continue à la périphérie et progressant vers le centre du grain (Figure 2.47). Le front de réaction 

se contracte au fur et à mesure qu’il se rapproche du centre de la particule, avec une contraction ‘‘en 

volume’’ [174,176]. Ce modèle permet de traduire fidèlement la décomposition de la surface des 

composés Li1-xCoO2, conduisant à la formation d’une couche continue de phase spinelle. 

 

Figure 2.47 : Représentation schématique du modèle R3 dans le cas d’une particule sphérique 

De son côté le modèle R2 est basé sur la même hypothèse que le modèle R3, à l’exception près 

qu’une des dimensions est très faible devant les deux autres. Dans ce cas, le front de réaction se 

contracte ‘‘en surface’’, une des dimensions ne variant quasiment pas durant l’avancée de la réaction 

[174,176]. En s’appuyant sur les images obtenues par MET, il est possible de visualiser des zones plus 

ou moins en forme de disque, de quelques nanomètres de large dans les directions 𝑎⃗𝑎 et 𝑏𝑏�⃗  (parallèlement 

aux plans de CoO2) et épaisses de quelques distances interfoliaires dans la direction 𝑐𝑐 

(perpendiculairement aux plans de CoO2) dans lesquelles prend place la réaction (Figure 2.48). En effet, 

étant donné la différence de mobilité du lithium dans l’espace interfeuillet et à travers les feuillets, il est 

clair que la diffusion du lithium a lieu en grande majorité dans l’interfeuillet et très peu à travers les 

feuillets de CoO2 [182]. Ainsi, la migration des ions cobalt dans l’espace interfeuillet lors de la formation 

de la phase spinelle peut s’effectuer sur de larges zones dans les directions 𝑎⃗𝑎 et 𝑏𝑏�⃗  mais est très réduite 

dans la direction 𝑐𝑐. Le modèle R2 indique aussi que la migration des atomes de cobalt s’effectue par les 

extrémités des disques, certainement en lien avec la diffusion rapide du lithium hors de ces zones, puis 

progresse vers le centre du disque. Ce mécanisme permet notamment d’expliquer comment une 

fraction du lithium se retrouve piégée dans la phase spinelle lors de la formation de celle-ci. 
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Figure 2.48 : Représentation schématique du modèle R2 dans la structure Li1-xCoO2 

La réaction de surface ne concernant qu’une faible épaisseur, sa contribution à l’avancement général 

de la réaction est minoritaire. En considérant le rayon moyen déterminé par BET (4,9 µm) et l’épaisseur 

de la phase spinelle formée en surfaces des grains (environ 5 nm), la réaction de surface ne participe 

qu’à environ 1 % de la réaction totale. La réaction de décomposition thermique est donc très 

majoritairement liée au processus prenant place au cœur des particules et associé au mécanisme R2. 

La mise en évidence d’un mécanisme de décomposition selon une loi de contraction de géométrie est 

une première, les études précédentes ne s’étaient en effet pas intéressées au mécanisme de 

décomposition et un modèle de premier ordre F1 avait été considéré par défaut [158,177].  

Étant donné que g(α) = k(T)·t, il possible de déterminer la constante de réaction k pour chaque 

modèle pour chaque température. Étant donné que la constante de réaction suit une loi d’Arrhenius, 

les paramètres cinétiques peuvent être obtenus par régression linéaire. En traçant ln(k) en fonction de 

1000/T, la pente permet de calculer l’énergie d’activation et l’ordonnée à l’origine la valeur du terme 

pré-exponentiel. L’énergie d’activation calculée par cette méthode est équivalente pour les deux 

modèles R2 et R3 et vaut 136 ± 5 kJ mol-1.  

 

D’un point de vue pratique, ces analyses isothermes permettent de donner une prédiction du 

vieillissement des composés Li1-xCoO2 à haute température. La Figure 2.49 présente l’évolution du 

temps nécessaire pour que la décomposition soit complète à une température donnée pour les 

composés Li0,53CoO2 et Li0,65CoO2. La comparaison entre les courbes montre que la structure Li1-xCoO2 

est de moins en moins stable avec la délithiation, comme l’ont montré les résultats de DSC. Hirooka et 

coll. ont montré que la phase Li1-xCoO2 chargée à 4,4 V vs Li+/Li (approximativement Li0,35CoO2) se 

décompose à 60 °C en une centaine d’heures [183]. Dans notre cas, l’extrapolation des régressions 

linéaires indique que les composés Li0,65CoO2 et Li0,53CoO2 se décomposent à 60 °C en respectivement 
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2000 et 780 ans. La réalisation de nouvelles expériences de DRX en conditions isothermes permettrait 

de fournir un vrai guide prédictif sur la dégradation des phases Li1-xCoO2. 

 

 

Figure 2.49 : Courbes temps/température obtenues sur la décomposition thermique de Li0,53CoO2 et 
Li0,65CoO2 

 

2.7.3. Conditions non isothermes 

De manière à étendre l’analyse cinétique à une plus large gamme de composition, les données de 

DSC ont été traitées par la méthode de Coats-Redfern [184,185]. Dans ce cas, l’avancement de la 

réaction est déterminé par intégration : 

𝛼𝛼 = 𝐴𝐴𝑇𝑇0
𝑇𝑇

𝐴𝐴𝑇𝑇0
∞      ( 2.12 ) 

avec AT0
T l’aire sous le pic entre T0 et T et AT0

∞ l’aire totale. La Figure 2.50 présente l’allure de la 

courbe d’avancement de réaction en fonction de la température pour le composé Li0,65CoO2 

préalablement analysé par DRX en conditions isothermes. Cette allure est cohérente avec celle simulée 

par Khawam et coll. pour les modèles avec contraction de géométrie [176]. 
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Figure 2.50 : Avancement de réaction pour le composé Li0,65CoO2 obtenu à partir des données de DSC 

 

La méthode de Coats-Redfern se base sur l’équation suivante, obtenue par intégration des équations 

(2.5) et (2.7) : 

𝑙𝑙𝑙𝑙 �𝑔𝑔(𝛼𝛼)
𝑇𝑇²
� = 𝑙𝑙𝑙𝑙 � 𝐴𝐴𝐴𝐴

𝛽𝛽𝐸𝐸𝑎𝑎
� − 𝐸𝐸𝑎𝑎

𝑅𝑅𝑅𝑅
+ 𝑙𝑙𝑙𝑙 �1 − 2𝑅𝑅𝑅𝑅

𝐸𝐸𝑎𝑎
�   ( 2.13 ) 

avec β la rampe de température. Étant donné les températures atteintes lors des analyses DSC et 

l’ordre de grandeur de l’énergie d’activation, le terme 2RT/Ea peut être considéré comme très faible. En 

le négligeant, on obtient ainsi la forme simplifiée suivante : 

𝑙𝑙𝑙𝑙 �𝑔𝑔(𝛼𝛼)
𝑇𝑇²
� = 𝑙𝑙𝑙𝑙 � 𝐴𝐴𝐴𝐴

𝛽𝛽𝐸𝐸𝑎𝑎
� − 𝐸𝐸𝑎𝑎

𝑅𝑅𝑅𝑅
    ( 2.14 ) 

Pour chaque composition, la fonction modèle est calculée grâce aux données expérimentales de α 

et les expressions mathématiques du Tableau 2.2. En utilisant la fonction modèle g(α) pour le modèle 

R2 déterminé précédemment, la pente de la régression linéaire de ln(g(α)/T²) en fonction de 1000/T 

permet de calculer l’énergie d’activation pour chaque composition. Comme le montre la Figure 2.51, 

l’énergie d’activation décroît de façon linéaire avec la teneur en lithium dans la structure. Ce résultat 

est cohérent avec le fait que la stabilité des composés Li1-xCoO2 décroît avec la teneur en lithium. 
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Figure 2.51 : Énergies d’activation obtenues sur les composés Li1-xCoO2 pour les modèles R2  

 

2.7.4. Comparaison avec la littérature 

La Figure 2.52 résume les valeurs d’énergie d’activation déterminées expérimentalement par analyse 

isotherme et non-isotherme ainsi que celles relevées dans la littérature. 

Les valeurs déterminées par l’analyse non-isotherme sont relativement proches de celles reportées 

dans la littérature, en particulier pour les faibles teneurs en lithium (1-x ~ 0,5) [177,178]. L’énergie 

d’activation décroît avec la teneur de lithium dans la structure comme observé par Furushima et coll. 

[158]. Cependant les valeurs déterminées expérimentalement sont bien supérieures à celles calculées 

dans leur étude. Ceci peut être expliqué par deux facteurs. D’une part, la délithiation de leur composé 

LiCoO2 initial par une solution aqueuse de H2SO4 peut conduire à la formation d’une phase délithiée 

Li1-x-yHyCoO2 dont les propriétés peuvent sensiblement différer de celles de Li1-xCoO2 [186]. D’autre part, 

la taille des particules a une influence sur la cinétique de réaction comme l’ont montré des études 

antérieures [177,187,188]. 

Les valeurs déterminées par l’analyse isotherme sont relativement proches entre elles mais diffèrent 

de celles déterminées en conditions non-isothermes. Il est connu que les résultats de cinétique de 

réaction à l’état solide obtenus en conditions isothermes et non-isothermes ne sont généralement pas 

en accord [175]. Le protocole d’analyse isotherme étant plus représentatif du mode de fonctionnement 
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d’un accumulateur opérant à haute température, les paramètres cinétiques déterminés par cette 

méthode nous semblent plus à même de retranscrire la dégradation des composés Li1-xCoO2 en 

conditions réelles. 

 

Figure 2.52 : Valeurs d’énergies d’activation déterminées par les méthodes isothermes et non-
isothermes et comparaison avec les résultats de la littérature 

 

Les énergies d’activation déterminées permettent aussi de mieux comprendre le processus de 

décomposition thermique des composés Li1-xCoO2. En effet, l’énergie d’activation d’environ 2 eV est très 

élevée si on considère la diffusion du lithium dans la structure lamellaire (environ 0,5 eV [189,190]) et 

est plus vraisemblablement liée au processus de diffusion du cobalt depuis les plans de CoO2 vers 

l’espace interfeuillet lors de la formation de la phase spinelle (environ 2,48 eV pour un interfeuillet à 

moitié rempli [109]). Ceci vient conforter l’hypothèse déjà émise grâce aux analyses MET. 

Pour finir sur les aspects cinétiques, il existe dans la littérature des études sur la cinétique de 

formation des phases HT-LiCoO2 [191] et LT-LiCoO2 [192] à partir de Co3O4 et Li2CO3. Les énergies 

d’activation déterminés dans ces deux études étaient respectivement de 163,6 et 150 kJ mol-1. La 

formation et la stabilité thermique des phases LT et HT-LiCoO2 semblent ainsi fortement liées à la 

mobilité des ions cobalt dans la structure, en particulier sa capacité à migrer depuis ou vers les plans de 

CoO2. 
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2.8. Cyclabilité après recuit 

Afin d’évaluer l’effet de la décomposition thermique des phases délithiées Li1-xCoO2 sur leurs 

performances électrochimiques, différentes piles bouton ont été préparées et cyclées. Le composé 

Li0,65CoO2 a été choisi pour l’étude étant donné sa teneur médiane en lithium. La phase a été chauffée 

à 200 °C durant 5 jours sous argon. Après recuit, le matériau a été mélangé avec un noir de carbone 

Super P (15 %m) et de la poudre de PTFE (5 %m) pour former une électrode. Celle-ci a été cyclée face à 

un feuillard de lithium métallique dans un électrolyte LiPF6 à 1 mol L-1 dans EMC:DEC:DMC 1:1:1 à un 

régime de C/20. 

Afin de comparer les performances en cyclage, deux autres électrodes ont été réalisées, une 

première contenant le matériau initial Li1,03CoO2 et une seconde contenant le matériau délithié 

Li0,65CoO2 non recuit. Afin d’obtenir un résultat fiable, 3 piles bouton ont été réalisées pour chaque 

composition d’électrode positive. L’allure des courbes de cyclage obtenues au second cycle pour les 

différentes électrodes ainsi que l’évolution de la capacité en fonction du nombre de cycles sont 

présentées en Figure 2.53. 

Le comportement électrochimique de l’électrode de Li0,65CoO2 non recuite est relativement proche 

de celui de la poudre initiale de Li1,03CoO2. L’allure de la courbe de cyclage est proche de celle attendue 

pour un composé Li1-xCoO2, même si celle-ci présente une polarisation plus importante ainsi qu’une 

perte de capacité plus élevée, principalement concentrée sur les quinze premiers cycles. 

Le comportement du matériaux Li0,65CoO2 recuit montre que le traitement thermique conduit à une 

détérioration notable des performances. La courbe de cyclage fait état d’une polarisation très 

importante, ainsi qu’une baisse importante de la capacité. Ce comportement est lié à la fois à une perte 

de matière active et à une diffusion du lithium plus difficile au sein des particules. L’évolution de la 

structure du matériau à haute température, mise en évidence par MET, se traduit en effet par la 

formation de domaines de structure spinelle et de zones de vide interrompant la continuité des 

domaines lamellaires, ainsi que d’une phase de type Co3O4 peu conductrice en surface des particules. 

La forte diminution des performances électrochimiques permet de conclure que l’évolution 

structurale observée expérimentalement lors de la décomposition thermique des composés Li1-xCoO2 

compromet leur usage dans des dispositifs fonctionnant à haute température. 
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Figure 2.53 : Courbes de cyclage galvanostatique obtenues au second cycle (gauche) et évolution de la 
capacité normalisée en fonction des cycles (droite) 

 

2.9. Dilatation thermique des composés Li1-xCoO2 

En augmentant la température de travail des microbatteries, il est attendu que les différents 

matériaux se dilatent. Non restreintes, ces dilatations thermiques sont réversibles et ne posent a priori 

aucun problème pour le bon fonctionnement de la batterie. Cependant, comme c’est le cas dans un 

empilement de couches minces de microbatterie, des contraintes peuvent apparaître si ces dilatations 

sont entravées. Il est donc important d’estimer la dilatation des différents matériaux composant 

l’empilement de la microbatterie afin de s’assurer de leur bonne compatibilité thermomécanique et du 

bon fonctionnement de la batterie. 

 

2.9.1. Définitions 

La dilatation thermique est l’augmentation, à pression constante, du volume d’un corps lorsque sa 

température augmente [193,194]. Ce changement de volume est lié à l’augmentation de l’agitation 

thermique des atomes au sein du corps. En effet, l’élévation de la température a pour effet d’augmenter 

l’énergie interne du système et en particulier son énergie thermique. Les variations de volume et de 

longueur suivant une direction donnée sont explicitées par les relations suivantes : 

 

∆𝑉𝑉 = 𝛼𝛼𝑉𝑉  𝑉𝑉0 (𝑇𝑇 − 𝑇𝑇0)     ( 2.15 ) 

∆𝐿𝐿 = 𝛼𝛼𝐿𝐿  𝐿𝐿0 (𝑇𝑇 − 𝑇𝑇0)     ( 2.16 ) 
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avec : 

ΔV : La variation de volume (m3)   ΔL : La variation de longueur (m) 

V0 : Le volume du corps à l’état de référence (m3) L0 : La longueur à l’état de référence (m) 

αV : le coefficient de dilatation volumique (K-1) αL : le coefficient de dilatation linéique (K-1) 

T : La température du corps (K)  T0 : La température du corps à l’état de référence (K) 

 

Pour un matériau isotrope, les coefficients de dilatation thermique volumique et linéique sont reliés 

par la relation : 

𝛼𝛼𝑉𝑉 ≈ 3 𝛼𝛼𝐿𝐿     ( 2.17 ) 

En pratique, pour des matériaux isotropes, on emploie généralement le coefficient de dilatation 

linéique, aussi appelé coefficient de dilatation thermique (CTE). Pour les matériaux anisotropes, comme 

c’est le cas pour LiCoO2 du fait de sa structure lamellaire, un coefficient de dilatation isotrope ‘‘moyen’’ 

peut être calculé, mais il est malgré tout préférable d’utiliser les coefficients linéiques relatifs aux 

différentes directions afin de mieux rendre compte de la dilatation.  

La contrainte mécanique décrit quant à elle les forces que les particules d'un corps exercent les unes 

sur les autres. Cette contrainte peut provenir de l’application d’une force mécanique externe, d’une 

variation de température ou de composition chimique etc. Dans le domaine élastique du matériau, elle 

s’exprime par la relation : 

𝜎𝜎 = 𝐸𝐸 𝜀𝜀      ( 2.18 ) 

Avec ε l’élongation et E le module d’Young. Dans le cas d’une dilatation thermique, la contrainte 

s’exprime ainsi sous la forme suivante : 

𝜎𝜎 = 𝐸𝐸 𝛼𝛼 ∆𝑇𝑇      ( 2.19 ) 

 

2.9.2. Détermination des coefficients de dilatation thermique 

La détermination des CTE anisotropes des composés Li1-xCoO2 a été menée en exploitant les 

diffractogrammes en température des composés Li1,03CoO2, Li0,73CoO2 et Li0,45CoO2 (voir Figure 2.22, 

Figure 2.23 et Figure 2.24). Les coefficients de dilatation thermique ont été déterminés à partir de 

l’évolution des paramètres de maille et du volume de la maille en fonction de la température (Figure 
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2.26). Pour cela, dans la gamme de température où le composé est stable, le CTE selon une direction 

est déduit de l’équation (2.15) : 

𝛼𝛼 = 1
𝐿𝐿0

∆𝐿𝐿
∆𝑇𝑇

      ( 2.20 ) 

Pour chaque composé, il est ainsi possible d’obtenir les CTE selon les directions 𝑎⃗𝑎 et selon 𝑐𝑐. Afin 

d’obtenir un coefficient isotrope, la même formule a été appliquée avec l’évolution en température de 

la racine cubique du volume pour chaque stœchiométrie. Les CTE pour tous les composés et toutes les 

directions sont regroupés dans le Tableau 2.3. 

 

Composé 𝑎⃗𝑎 (10-6 K-1) 𝑐𝑐 (10-6 K-1) Isotrope (√𝑉𝑉3 ) (10-6 K-1) 
Gamme de 

validité 
Li1,03CoO2 10,03 ± 0,02 18,60 ± 0,01 12,88 ± 0,02 25 - 200 °C 

Li0,73CoO2 6,64 ± 0,04 34,56 ± 0,01 15,94 ± 0,02 25 - 180 °C 

Li0,45CoO2 3,41 ± 0,06 51,22 ± 0,01 19,32 ± 0,02 25 - 140 °C 

Tableau 2.3 : Coefficients de dilatation thermique anisotropes des composés Li1-xCoO2 

 

Le coefficient de dilatation thermique isotrope de 12,88 10-6 K-1 obtenu pour Li1,03CoO2 est cohérent 

avec les deux valeurs recensées dans la littérature, soit 13 10-6 K-1 [195] et 12,5 10-6 K-1 [196]. 

Concernant les CTE anisotropes, les valeurs de coefficient de dilatation sont plus importantes selon 𝑐𝑐 

que selon 𝑎⃗𝑎 pour les trois composés. Ceci est très certainement lié aux faibles liaisons ioniques Li-O 

présentes dans la direction d’empilement en comparaison des fortes liaisons covalentes Co-O au sein 

des feuillets de CoO2 [197]. Ces liaisons covalentes sont le fruit de l’hybridation entre les bandes Co 3d 

et O 2p dans les octaèdres de CoO6 [198]. 

En ce qui concerne l’évolution des valeurs de CTE anisotropes, le coefficient selon 𝑎⃗𝑎 diminue avec le 

taux de lithiation alors que le coefficient selon 𝑐𝑐 augmente. Ceci peut s’expliquer par le fait que la 

délithiation du matériau s’accompagne d’une diminution de la densité de charge au niveau des ions 

oxygène, ce qui renforce la liaison cobalt-oxygène [198]. Au global, l’augmentation du coefficient de 

dilatation selon 𝑐𝑐 surpasse la diminution du coefficient selon 𝑎⃗𝑎, résultant en l’augmentation du 

coefficient de dilatation thermique isotrope avec la délithiation. De plus, l’évolution des valeurs de CTE 

en fonction du taux de lithium (Figure 2.54), montre que cette dernière est linéaire avec le taux de 

lithium dans le matériau. 
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Figure 2.54 : Évolution des CTE selon 𝑎⃗𝑎, 𝑐𝑐 et isotrope pour les composés Li1-xCoO2 

 

Comme évoqué dans l’introduction de ce manuscrit, les couches minces de LiCoO2 déposées par 

pulvérisation cathodique sont obtenues sous forme amorphe, il est donc nécessaire de procéder à un 

recuit afin de générer la structure cristalline recherchée. Ce traitement thermique n’est cependant pas 

sans conséquences car il induit une orientation préférentielle du film, qui dépend de son épaisseur et 

de la nature du substrat. L’orientation cristalline des films de LiCoO2 est très importante car elle influe 

directement sur sa capacité à échanger du lithium à l’interphase avec l’électrolyte et par conséquent 

sur les performances électrochimiques du matériau. Une conductivité ionique bien plus importante est 

observée pour une orientation (104) vis-à-vis d’une orientation (003). Ceci peut s’expliquer par 

l’orientation des feuillets de CoO2 quasiment perpendiculaire au substrat ce qui favorise nettement la 

diffusion du lithium et le transfert de lithium en surface du matériau (Figure 2.55). Cependant, si cette 

orientation (104) est favorable à la diffusion du lithium, c’est aussi celle qui génère la plus grande 

dilatation du film parallèlement à l’interface LiCoO2/substrat, qui pourrait conduire, dans le pire des cas, 

à une délamination. 
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Figure 2.55 : Schématisation des orientations cristallines (003) et (104) 

 

2.10. Conclusion 

Ce second chapitre s’est intéressé au comportement en température des composés délithiés 

Li1-xCoO2, du point de vue de leur stabilité thermique mais aussi de leur comportement 

thermomécanique. Après synthèse et caractérisation à température ambiante, la stabilité thermique 

des composés Li1-xCoO2 a été explorée par différentes approches. Les analyses DSC ont montré que les 

phases délithiées se décomposent au-delà de 200 °C et que leur stabilité thermique décroît avec le taux 

de lithium dans le matériau. Des recuits sous argon effectués pendant 5 jours ont permis de mettre en 

évidence que la stabilité thermique des phases Li1-xCoO2 est en réalité nettement inférieure à celle 

obtenue en régime dynamique, les phases commençant à se décomposer dès 100 °C. L’analyse de la 

cinétique de réaction à l’état solide a permis de mettre en évidence l’effet de la température sur la 

réaction de décomposition et de calculer les paramètres cinétiques associés à cette dernière.  

L’analyse des produits de décomposition menée à 200 °C a révélé la présence d’une phase lamellaire 

HT-LiCoO2 ainsi que d’une phase spinelle. La synthèse de phases spinelles lithiées et leur comparaison 

avec les produits de décomposition par spectroscopies Raman et RMN a permis de conforter 

l’hypothèse que la phase spinelle est partiellement lithiée. L’analyse par MET a permis de mieux 

appréhender le mécanisme de décomposition des composés delithiés Li1-xCoO2. Ainis, la décomposition 

du matériau peut être interprétée comme une ‘‘dismutation’’ du matériau en une phase riche en lithium 

(LiCoO2) et une phase pauvre (Co3O4) (Figure 2.56). La décomposition du matériau se produit dès les 

basses températures (100 °C) et progresse via la formation de phases désordonnées de type 

(LiδCo1-δ)3O4 (Figure 2.56). 
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Figure 2.56 : Représentation schématique du mécanisme de décomposition des composés Li1-xCoO2 
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Des analyses complémentaires permettraient d’approfondir encore plus la compréhension du 

processus de décomposition. En particulier, la réalisation d’analyses EELS permettrait de connaître le 

degré d’oxydation du cobalt au sein des particules et ainsi de déterminer si la création de la phase 

spinelle interne à 200 °C s’accompagne ou non d’une réduction du cobalt. 

 

Parallèlement à l’étude expérimentale présentée dans ce manuscrit, une étude basée sur les calculs 

ab initio a été réalisée. Pour cela, la méthode DFT (Density Functional Theory) a été utilisée et mise en 

œuvre avec le code VASP (Vienna Ab initio Simulation Package). L’objectif de cette étude était de 

calculer l’énergie de formation de phases Li1-xCoO2 désordonnées afin de prédire quelles pourraient être 

les phases les plus stables thermodynamiquement et ainsi le mécanisme réactionnel le plus probable. 

Cependant, les premiers résultats obtenus sur les phases délithiées Li1-xCoO2 ne correspondaient pas à 

ce qui est attendu au regard de la littérature sur le sujet [104,109]. Ceci est essentiellement dû à la 

difficulté de modéliser correctement la structure électronique du cobalt étant donné la présence 

d’électrons localisés (Co3+ t2g
6 eg

0) et délocalisés (Co4+ t2g
5 eg

0). La méthode GGA (Generalized Gradient 

Approximation) a en effet tendance à localiser trop fortement les électrons tandis que la méthode avec 

correction d’Hubbard GGA+U a tendance à les délocaliser [182]. Ce travail théorique n’a pas été 

poursuivi car il aurait demandé un investissement important afin de tester d’autres méthodes 

(fonctionnelle LDA (Local Density Approximation) [108,199], fonctionnelle hybride HSE (Heyd-Scuseria-

Ernzerhof) [200], etc.). 
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Chapitre 3  : Étude du comportement en température de 
l’interface LiCoO2/LiPON 

 

3.1. Introduction 

Ce troisième chapitre est dédié à l’étude de l’interface LiCoO2/LiPON. Dans un premier temps, la 

stabilité thermique des composés Li1-xCoO2 sous forme de couche mince a été étudiée et comparée à 

celle déterminée pour les composés sous forme de poudre. En parallèle, la réactivité chimique d’un 

mélange de poudres de LiCoO2 et Li3PO4 a été caractérisée afin d’appréhender la compatibilité chimique 

des deux matériaux sous forme de couche mince. La suite du chapitre est consacrée à l’étude de 

l’interphase LiCoO2/LiPON sous forme de couches minces préparées par pulvérisation cathodique. 

L’étude a été menée avant et après traitement thermique à 200 °C, tant du point de vue morphologique 

que chimique. 

 

3.2. Stabilité thermique de Li1-xCoO2 en couche mince 

Afin d’étudier la stabilité thermique des phases Li1-xCoO2 en couches minces, des dépôts de LiCoO2 

ont été préparés au CEA sur un wafer de silicium de préalablement recouvert de platine. Les couches, 

de 5 µm d’épaisseur, ont été préparées par pulvérisation cathodique à partir d’une cible de LiCoO2 

pulvérisée sous atmosphère mixte d’argon et d’oxygène. Les conditions de dépôt précises ne sont pas 

communiquées dans ce manuscrit car elles correspondent aux conditions utilisées pour la fabrication 

des dispositifs commerciaux de STMicroelectronics. Les films ont été recuits après dépôt durant 10 

heures à 600 °C sous air afin d’obtenir la structure HT-LiCoO2. Après recuit, les films possèdent une 

morphologie colonnaire comme le montrent les images MEB de la Figure 3.1. Cette morphologie 

colonnaire engendre une rugosité de surface importante, de l’ordre de 100 à 200 nm au maximum. De 

plus, les couches minces recuites présentent un certain nombre de microfissures générées par la 

différence de coefficient d’expansion thermique entre le film déposé et le substrat [201]. 
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Figure 3.1 : Images MEB de la tranche (gauche) et de la surface (droite) d’un film de LiCoO2 

La délithiation des couches minces a été réalisée électrochimiquement en pile bouton avec un 

électrolyte liquide afin de faciliter la récupération des films. Pour cela, des couches minces de LiCoO2 

(environ 0,5 cm2) ont été introduites dans des piles bouton puis oxydées jusqu’à 4,1 V afin d’obtenir une 

stœchiométrie voisine de Li0,5CoO2. L’oxydation a été réalisée face à une contre électrode de lithium 

métal, dans un électrolyte EMC:DEC:DMC 1:1:1 et à un courant de 10 µA. Le potentiel de fin de charge 

a été maintenu jusqu’à ce que le courant résiduel décroisse jusqu’à environ 0,2 µA. A l’issue de 

l’oxydation, les piles ont rapidement été introduites en boîte à gants afin d’y être désassemblées pour 

récupérer l’électrode positive. Cette dernière a ensuite été rincée trois fois dans du DMC anhydre avant 

d’être placée dans le tube étanche en verre utilisé pour les recuits. 

Le traitement thermique des couches minces de Li1-xCoO2 a été effectué juste après rinçage. Les 

recuits ont été réalisés dans les mêmes conditions que celles appliquées aux composés sous forme de 

poudres, c’est-à-dire 5 jours à 100, 150 et 200 °C sous argon, de façon à permettre une comparaison 

entre le comportement des couches minces et des poudres. Ensuite, les films de LiCoO2 initial, de 

Li1-xCoO2 et de Li1-xCoO2 recuits ont été caractérisés par spectroscopie Raman (Figure 3.2). 
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Figure 3.2 : Spectres Raman du film initial de LiCoO2, du film après oxydation et des films délithiés après 
un recuit à différentes températures 

Le spectre de la couche mince de LiCoO2 initiale présente deux contributions bien définies à 485 et 

595 cm-1 caractéristiques de la phase HT-LiCoO2 [143,144]. Un fois le film délithié, les deux bandes de 

vibration s’élargissent et se décalent vers les plus faibles fréquences. Ceci s’explique respectivement par 

la distribution des ions Li+ dans la structure délithiée et l’augmentation du paramètre de maille c lors de 

la délithiation. 

En ce qui concerne les couches minces délithiées recuites, l’évolution des spectres est extrêmement 

proche de celle observée pour les composés massifs (cf. chapitre précédent). En effet, après un recuit 

à 100 °C la phase lamellaire s’est réduite pour reformer une phase HT-LiCoO2 mais la phase spinelle 

n’est pas encore visible. Lorsque la température du recuit augmente, les pics caractéristiques de la 

phase spinelle deviennent de plus en plus intenses. De plus, comme c’est le cas pour les composés 

massifs, les bandes de vibration de la phase spinelle ne sont pas situées tout à fait aux fréquences 

attendues pour une phase Co3O4 pure. Ainsi, la phase spinelle apparaît à nouveau partiellement lithiée 

à basse température. Ces observations montrent que les évolutions en température des phases 

Li1-xCoO2 sous forme de poudre ou de couche mince sont similaires. En particulier, ceci confirme que les 

composés délithiés Li1-xCoO2 en couche mince sont bien susceptibles de se décomposer même à basse 

température. 
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3.3. Réactivité chimique entre LiCoO2 et Li3PO4 

Afin d’évaluer la réactivité entre LiCoO2 et le LiPON, une étude préliminaire a été menée sur des 

mélanges de poudres de LiCoO2 et γ-Li3PO4, matériau utilisé comme cible de pulvérisation lors du dépôt 

de LiPON. Un mélange équimolaire a été préparé puis broyé à la main durant 30 minutes dans un 

mortier en agate. Des pastilles ont ensuite été mise en forme avant d’être traitées thermiquement 

durant 5 jours à 200 et 400 °C dans un tube étanche sous argon. Après recuit, les pastilles ont été 

récupérées et broyées avant d’être analysées par DRX en cellules étanches (Figure 3.3).  

 

Figure 3.3 : Diffractogrammes obtenus pour un mélange équimolaire de LiCoO2 et Li3PO4 avant et après 
un recuit à différentes températures 

Aucune évolution n’est visible sur le diffractogramme obtenu après un recuit à 200 °C. En 

augmentant la température de recuit à 400 °C de façon à exacerber la réactivité, une nouvelle phase 

apparaît, pouvant être identifiée comme une phase spinelle de type Co3O4. Les deux composés initiaux 

étant stables individuellement jusqu’à plus de 600 °C, cette nouvelle phase provient de la réaction entre 

ces dernières. L’apparition de cette phase spinelle pourrait s’expliquer par le transfert de lithium depuis 

LiCoO2 vers Li3PO4 et la décomposition thermique de la phase délithiée Li1-xCoO2 résultante. Cette 

hypothèse se base sur les calculs de Fingerle et coll. [20] et Leung et coll. [128] qui ont montré que le 

potentiel chimique du lithium possède un écart d’environ 0,3 eV de part et d’autre de l’interface 

LiCoO2/LiPON. Ce résultat montre que le transfert de Li+ depuis LiCoO2 vers le LiPON est favorable 

[136,202,203]. Une fois le matériau d’électrode oxydé en surface, cette dernière se décompose 
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rapidement en formant une phase lamellaire et une phase spinelle de type Co3O4 (cf. chapitre 

précédent). 

 

L’étude de la réactivité entre une phase délithiée Li1-xCoO2 et le γ-Li3PO4 a été envisagée afin de 

sonder l’influence du taux de lithium de l’électrode positive sur la réactivité à l’interface. Un traitement 

thermique a été effectué sur un mélange de poudre de Li0,53CoO2 et Li3PO4 à 60 °C de manière à limiter 

au maximum la dégradation du matériau d’électrode (Figure 3.4). Cependant, les résultats de diffraction 

ne sont pas évidents à interpréter du fait de l’instabilité structurale du matériau d’électrode positive 

même à basse température. Les calculs thermodynamiques menés sur ce type d’interface prédisent le 

transfert de lithium depuis le LiPON vers la phase lamellaire, mais sans prendre en compte la 

décomposition thermique du matériau d’électrode [203]. Compte tenu des difficultés inhérentes à 

l’analyse de l’interaction entre les phases délithiées Li1-xCoO2 et le Li3PO4, l’étude de la réactivité n’a pas 

été poursuivie. 

 

Figure 3.4 : Diffractogramme d’un mélange de poudres de Li0,53CoO2 et de Li3PO4 chauffé sous argon 
durant 10 jours à 60 °C 
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3.4. Étude de l’interphase LiCoO2/LiPON 

3.4.1. Étude morphologique 

Afin de caractériser l’effet du recuit sur l’interphase, des bicouches LiCoO2/LiPON ont été synthétisés 

par pulvérisation cathodique au CEA. Pour cela, les films de LiCoO2 ont été déposés selon les conditions 

décrites précédemment. Le film de LiPON, d’environ 3 µm d’épaisseur, a ensuite été déposé par 

pulvérisation d’une cible de Li3PO4 sous atmosphère réactive d’azote. Le dépôt a été réalisé avec un 

puissance d’environ 2 W cm-2, à une pression totale de 2 Pa et avec un débit d’azote de 80 mL min-1. 

Dans un premier temps, les bicouches ont été étudiés par MEB afin d’observer l’interphase obtenue 

juste après dépôt. Pour cela, les échantillons ont été clivés en boîte à gants avant d’être métallisés 

pendant 50 secondes et analysés par MEB (Figure 3.5). Les images permettent de distinguer très 

nettement les couches de LiCoO2 et de LiPON, la première ayant un aspect colonnaire prononcé alors 

que la seconde est beaucoup plus lisse étant donné son caractère vitreux. Cependant, du fait de la 

présence des colonnes et le fait que la coupe n’est pas franche, il n’a pas été possible de visualiser 

clairement la couche d’interphase. Pour pallier ce problème, un polissage a été effectué sur un second 

bicouche afin d’obtenir une tranche plane en utilisant un décapeur ionique Gatan Ilion II à faisceau 

d’ions argon. L’analyse par MEB de l’échantillon décapé permet une bien meilleure analyse de la zone 

d’interface (Figure 3.5). Cette dernière apparaît dense et présente une épaisseur d’environ 400 nm. 

L’analyse semble montrer que cette zone est divisée en deux sous parties. 
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Figure 3.5 : Images MEB de bicouches LiCoO2/LiPON obtenu après dépôt, sans (haut) et avec (bas) 
décapage ionique 

 

Ensuite, des analyses par MEB ont été réalisées sur des bicouches après un recuit à 200 °C durant 5 

jours sous argon (Figure 3.6). Sans décapage, la couche d’interphase est encore une fois masquée par 

la topologie de l’échantillon. Après décapage ionique, l’interphase est à nouveau clairement observable, 

son épaisseur a nettement augmenté, d’environ 50 %, pour atteindre approximativement 600 nm. 

Cette évolution de l’interphase vient confirmer les résultats obtenus par Wang et coll. par analyse MET 

[18]. Après un recuit à 60 °C durant 2500 h, l’épaisseur de l’interphase est passée de 500 nm à environ 

1,5 µm. Par ailleurs, la couche de LiPON a été modifiée par le décapage ionique, présentant notamment 

de nombreux nodules.  
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Figure 3.6 : Images MEB de bicouches LiCoO2/LiPON après un recuit à 200 °C, sans (haut) et après (bas) 
décapage ionique 

 

3.4.2. Effet du recuit sur le LiPON 

Comme le montrent les analyses MEB, la couche de LiPON présente une texturation après recuit, qui 

pourrait potentiellement provenir d’une cristallisation partielle du film (Figure 3.6) [12]. Les études par 

DRX relevées dans la littérature ne permettent pas de conclure sur cette hypothèse. D’une part Fleutot 

et coll. ont montré que le LiPON cristallise au-delà de 400 °C [113], alors que d’autre part Li et coll. ne 

mettent pas en évidence de cristallisation après un recuit à 500 °C [12]. 

Afin de mieux caractériser la structure du film après recuit, une étude par spectroscopie Raman a 

été menée sur des couches minces de LiPON recuites à différentes températures. De manière à limiter 

les effets de la fluorescence, des spectres ont été enregistrés à différentes longueurs d’onde (488, 514, 

633 et 752 nm) afin de définir les meilleures conditions d’acquisition. Au final, un laser argon émettant 

à une longueur d’onde 488 nm a été utilisé car il conduit à la meilleure résolution. 
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Les spectres obtenus à température ambiante et après des recuits à 200, 350 ou 450 °C sont 

présentés en Figure 3.7 et l’attribution des bandes de vibration est détaillée dans le Tableau 3.1. Le 

spectre de la couche mince de LiPON avant traitement thermique est conforme aux résultats de la 

littérature, avec en particulier la présence des bandes liées à la présence d’atomes d’azote dans les 

zones 2 et 3. Après un recuit à 200 °C, le spectre ne présente pas d’évolution manifeste. Ce résultat 

montre que le recuit à 200 °C ne fait pas varier les environnements locaux présents dans la structure du 

LiPON et que, par conséquent, la texturation du film observé au MEB n’est vraisemblablement pas liée 

à la cristallisation du matériau. 

Zone Domaine (cm-1) Attribution Références 

1 300 - 630 Déformation P − O − P et élongation LiO [204,205] 

2 630 - 700 Vibration P − N < P
P [205,206] 

3 700 - 850  Vibration P − N = P [205–207] 

4 900 - 985  Élongation symétrique PO4
3− [11,115,206,208,209] 

5 985 - 1065  Élongation P2O7
4− [11,115,204,205,209] 

6 1065 - 1115 Élongation PO3
− [204,210,211] 

Tableau 3.1 : Attribution des bandes observées par spectroscopie Raman sur des couches minces de 
LiPON 

 

Figure 3.7 : Spectres Raman de couches minces de LiPON avant et après un recuit sous argon à 
différentes températures. L’intensité des spectres est normalisée à l’intensité du pic dans la zone 4 
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Une évolution notable des spectres Raman et donc de la structure du matériau est visible sur les 

échantillons recuits dans la gamme de températures où la cristallisation des films de LiPON a été 

reportée dans la littérature. Le spectre du film recuit à 350 °C montre ainsi une forte évolution vis-à-vis 

du spectre après un recuit à 200 °C. Dans la zone 1, une contribution a fortement gagné en intensité ; 

dans les zones 2 et 3, l’intensité des pics liés à l’azote a diminué ; enfin, un nouveau pic est apparu dans 

la zone 6, attribuable à la formation de métaphosphate PO3
-. L’observation en microscopie optique du 

film de LiPON montre une fracturation du film après un recuit à 350 °C, alors qu’il est parfaitement 

intègre après un traitement à 200 °C (Figure 3.8). Ces observations semblent montrer que la couche 

mince a commencé à cristalliser et qu’il y a eu un départ d’azote. A 450 °C, l’augmentation de l’intensité 

des contributions en zones 1 et 6 ainsi que la diminution de l’intensité des pics relatifs à l’azote en zones 

2 et 3 s’amplifient, ce qui témoigne de la poursuite du phénomène déjà amorcé à 350 °C. 

 

      

Figure 3.8 : Micrographies optiques des couches minces de LiPON après un recuit à 200 °C (gauche) et 
350 °C (droite) 

 

Ainsi, les analyses Raman montrent une concomitance entre la baisse d’intensité des pics liés à 

l’azote et la croissance du pic attribué au métaphosphate PO3
-. Lors de la cristallisation du LiPON, le 

départ d’azote et la rupture des liaisons N-P engendrent la formation de ces métaphophates (Figure 

3.9). Ainsi, la libération d’un atome d’azote donne lieu à la formation de 2 (pour le cas de l’azote 

doublement coordonné Nd) ou 3 (pour le cas de l’azote triplement coordonnée Nt) groupements PO3
-. 

Après le départ d’azote, la structure est vraisemblablement stabilisée par la présence d’ions Li+ au 

voisinage des métaphosphates. 
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Figure 3.9 : Structure du LiPON et schématisation du processus de cristallisation entraînant le départ 
d’azote et la formation de métaphosphates PO3

- 

L’étude par spectroscopie Raman révèle que la cristallisation du film de LiPON débute dès 350 °C, la 

texturation du film observée à 200 °C ne peut donc pas s’expliquer par la cristallisation partielle de celui-

ci. Une autre hypothèse pour expliquer cette texturation pourrait résider dans sa température de 

transition vitreuse. En effet, l’étude de Sepulveda et coll. [119] a montré que selon la composition 

chimique des films de LiPON, cette transition se situe dans la gamme 220 - 280 °C. Ainsi, avec une 

température de recuit très proche de la Tg du matériau, il est possible qu’une partie de celui-ci se 

ramollisse suffisamment pour créer un début d’organisation. 

 

3.4.3. Étude chimique de l’interface LiCoO2/LiPON 

Afin de déterminer la composition chimique de l’interphase et son évolution après recuit, une étude 

a été réalisée par GDOES (Glow-Discharge Optical Emission Spectroscopy) et ToF-SIMS (Time of Flight - 

Secondary Ion Mass Spectrometry). Comme pour le MEB, les échantillons analysés sont des bicouches 

LiCoO2/LiPON non recuits et recuits à 200 °C durant 5 jours sous atmosphère d’argon. 

 

a. Analyse par GDOES 

La GDOES est une technique qui permet une analyse élémentaire sur des matériaux massifs (Figure 

3.10) [212]. Un plasma d’argon est généré par une différence de potentiel entre la chambre et 

l’échantillon. Les ions Ar+ sont accélérés par la différence de potentiel et viennent pulvériser les atomes 

de la surface de l’échantillon. La désexcitation des atomes pulvérisés entraine l’émission d’un 

rayonnement électromagnétique de longueur d’onde caractéristique pour chaque élément. Ce 

rayonnement est analysé par un polychromateur, ce qui permet au final de remonter au profil de 

concentration de chaque espèce au sein de l’échantillon. La vitesse d’analyse est de l’ordre de de 0,5 à 
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1 µm min-1. Les analyses ont été réalisées sur un appareil GD Profiler 2 de Horiba Jobin-Yvon équipé 

d’une source radiofréquence. L’analyseur optique permet une détection dans la gamme 110 - 800 nm. 

 

Figure 3.10 : Schéma de principe de l’analyse par GDOES 

 

Avant de procéder à l’analyse des bicouches LiCoO2/LiPON, une première phase d’optimisation des 

paramètres de l’analyse a été réalisée sur des films de LiCoO2 et de LiPON seuls. Cette étape est cruciale 

pour optimiser les paramètres expérimentaux (puissance, pression, rapport cyclique etc.) afin d’obtenir 

un cratère d’érosion dont le fond est plan, ce qui permet une analyse plus précise de l’évolution de la 

concentration des différentes espèces en fonction de la profondeur d’analyse. Cette étude 

paramétrique a permis de définir un optimum pour la pression de travail (360 Pa) et la puissance (50 W). 

Les profils de concentration pour les films de LiCoO2 et de LiPON obtenus dans les conditions optimisées 

sont représentés sur la Figure 3.11. 

 

L’analyse par GDOES ne permet pas de quantifier directement les rapports molaires entre les 

différents éléments, un étalonnage préalable étant nécessaire dans ce cas. Dans le cas du LiCoO2, 

l’analyse qualitative montre que la composition est homogène sur toute l’épaisseur de la couche. Dans 

le cas du LiPON, le caractère isolant du film rend l’analyse plus délicate.  
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Figure 3.11 : Profils de concentration obtenus pour des films minces de LiCoO2 de 5 µm d’épaisseur 
(gauche) et de LiPON de 3 µm d’épaisseur (droite), déposés sur des wafers de silicium préalablement 

recouverts de platine 

 

L’analyse du bicouche non recuit met en évidence une accumulation de lithium à l’interface entre 

l’électrode et l’électrolyte, caractéristique de la présence de l’interphase. Après un recuit de 5 jours 

sous argon à 200 °C, l’interphase apparaît encore plus nettement et se développe, à la fois en intensité 

et en épaisseur. Ce résultat corrobore les observations faites en MEB. 

 

 

Figure 3.12 : Profils de concentration obtenus pour des bicouches de LiCoO2/LiPON avant (gauche) et 
après recuit à 200 °C (droite) 
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b. Analyse par ToF-SIMS 

Afin d’approfondir l’analyse chimique de la couche d’interphase, une étude a été menée par 

ToF-SIMS. Cette dernière est une technique de caractérisation de surface via l'analyse du temps de vol 

des ions pulvérisés de la surface par un faisceau à impulsion d'ions primaires (Figure 3.13) [212]. La 

profondeur d’analyse est d’environ 2 à 3 monocouches atomiques et permet de détecter tous les 

éléments du tableau périodique. Couplée à un second canon à ions permettant l'érosion de 

l'échantillon, cette technique permet une analyse extrêmement fine des interfaces solide-solide. Les 

analyses ont été menées sur un appareil ToF-SIMS 5 d’IONTOF. L’érosion de l’échantillon a été réalisée 

par un canon à ions Cs+ de 2 keV sur une zone de 300*300 µm à une vitesse d’environ 1 nm s-1 tandis 

que l’analyse a été effectuée grâce à un canon à ions Bi+ de 30 keV sur une zone de 100*100 µm. Le 

faisceau d’ions utilisé pour l’érosion étant chargé positivement, seules les espèces chargées 

négativement peuvent être détectées lors de l’analyse. Afin de limiter la diffusion du lithium, les 

échantillons peuvent être collés avec de la laque d’argent sur une platine froide refroidie à l’azote liquide 

à environ -120 °C (153 K). 

 

Figure 3.13 : Schéma de principe de l’analyse par ToF-SIMS 

Les analyses par ToF-SIMS ont été effectuées sur les bicouches LiCoO2/LiPON avant (Figure 3.15) et 

après un recuit à 200 °C (Figure 3.16). En l’absence de recuit, l’analyse par ToF-SIMS confirme la 

présence de la couche d’interphase, notamment par la présence importante de lithium au niveau de 

celle-ci, comme l’ont reporté Uhart et coll. [21]. De plus, la forte présence de cobalt dans l’interphase 

corrobore les précédentes observations et étaye l’hypothèse selon laquelle cette dernière provient de 

la modification de surface du film de LiCoO2 [18,20,21,130]. L’analyse ne permet pas de mettre en 

évidence l’entité NO2
- observée par Fingerle et coll. et Jacke et coll. dans la couche d’interphase 

[20,125]. Cependant, comme l’ont montré ces études, il est possible que cette entité ne soit présente 
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que de façon temporaire afin de stabiliser l’interface durant le dépôt de LiPON. L’analyse permet par 

contre de mettre en évidence une entité de CoP- non reportée à ce jour dans la littérature. La présence 

de cette entité semble mettre en évidence une réaction directe entre le matériau d’électrode positive 

et les atomes pulvérisés depuis la cible de Li3PO4 lors du dépôt de LiPON. La division en deux parties de 

cette couche d’interphase observée par MEB est visible ici aussi, les espèces contenant du phosphore 

étant plus présentes du côté du LiPON. De plus, la teneur en lithium augmente dans la couche de LiCoO2 

à proximité de l’interphase, rappelant la zone de charge d’espace résiduelle décrite par Fingerle et coll. 

[20]. Les rapports d’intensité obtenus dans le cœur de la couche de LiCoO2 sont eux très proches de 

ceux observés par Dellen et coll. lors de leur étude sur des couches minces de LiCoO2 [213]. 

 

L’appareil utilisé pour l’analyse permet de réaliser des cartographies élémentaires à différentes 

profondeurs. L’étude de la cartographie du phosphore (sous forme P-) dans la couche d’interphase est 

particulièrement intéressante car elle permet de bien mettre en évidence la rugosité de surface du film 

de LiCoO2. Sur la Figure 3.14, les zones claires correspondent aux zones avec une faible concentration 

en phosphore (typiquement le sommet des colonnes de LiCoO2) alors que les zones sombres sont 

caractéristiques d’une concentration plus forte (typiquement les fissures de la couche de LiCoO2). Cette 

rugosité de surface de la couche de LiCoO2, de l’ordre d’une centaine de nanomètres, amplifie les 

inhomogénéités chimiques et thermiques et pourrait conduire à une augmentation de la réactivité de 

l’interphase lors du dépôt de LiPON [130]. Lors de l’analyse, cette rugosité induit un gradient de 

concentration à l’origine d’une surévaluation de l’épaisseur de la couche d’interphase. 

 

 

Figure 3.14 : Cartographie de la concentration en P- dans la couche d’interphase 
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Figure 3.15 : Profils de concentration obtenus pour un bicouche LiCoO2/LiPON non recuit 

 

Figure 3.16 : Profils de concentration obtenus pour un bicouche LiCoO2/LiPON après recuit à 200 °C 
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L’analyse du bicouche LiCoO2/LiPON après recuit montre une augmentation de l’épaisseur de la 

couche d’interphase comparable à celle observée par MEB. Les conditions d’analyse étant identiques 

pour les deux bicouches, il apparaît clairement que ni la composition ni l’épaisseur de la couche de 

LiPON n’évolue avec le recuit. Par conséquent, la croissance de la couche d’interphase s’opère avant 

tout par dégradation progressive du film de LiCoO2. Néanmoins, les profils de concentrations liés aux 

espèces contenant du phosphore montrent une diffusion marquée dans la couche d’interphase, en lien 

certainement avec la réactivité chimique entre le cobalt et le phosphore déjà observé en avant recuit. 

 

Dans la littérature, deux études ont porté sur la caractérisation par spectroscopie d’impédance 

électrochimique (EIS, Electrochemical Impedance Spectroscopy) de l’interface LiCoO2/LiPON avant et 

après traitement thermique. D’une part, Wang et coll. ont observé l’évolution de l’impédance d’un 

empilement LiCoO2/LiPON/Li de STMicroelectronics lors d’un cyclage à 80 °C à un régime de 1C [18]. 

Leur déconvolution des spectres d’impédance montre l’augmentation des contributions liées au 

transfert de charge entre le film de LiCoO2 et l’interphase d’une part, et entre l’interphase et 

l’électrolyte d’autre part. Au bout de 50 cycles, ces deux contributions ont plus que triplé, passant 

respectivement de 30 à 130 Ω pour l’interface LiCoO2/interphase et de 600 à 2000 Ω pour l’interface 

interphase/LiPON. D’autre part, Iriyama et coll. ont montré que le recuit de l’interface LiCoO2/LiPON 

pendant une heure à 200 °C permet d’améliorer le transfert de charge à l’interface, celui passant de 

31700 à 500 Ω [214]. 

Ces deux résultats, en apparence contradictoire, pourraient s’expliquer par les conditions de dépôts 

appliquées pour la fabrication des microbatteries. Le procédé industriel de fabrication des dispositifs de 

STMicroelectronics devait en effet se plier à des exigences de productivité fortes, les dépôts des 

différents matériaux d’empilement étaient donc réalisés à forte puissance. A l’inverse, l’étude de 

Iriyama porte sur des dispositifs de laboratoire, obtenus dans des conditions beaucoup moins intenses 

(le dépôt de LiPON étant par exemple réalisé sur une quarantaine d’heures). L’étude de Shiraki et coll. 

d’un empilement LiCoO2/LiPO/Li préparé par PLD (Pulsed Laser Deposition) et évaporation a bien mis en 

évidence ce phénomène [215]. En augmentant la fréquence utilisée de 5 à 20 Hz pour le dépôt de LiPO 

(et donc l’énergie des particules incidentes et l’échauffement du dépôt), leur analyse par CTR (X-ray 

Crystal Truncation Rod) a révélé la présence d’une interphase désordonnée, absente lorsque le dépôt a 

lieu à basse fréquence. 

Ainsi, ces études permettent de faire l’hypothèse que des dépôts réalisés à faible puissance 

engendrent une interface LiCoO2/LiPON franche peu propice au transfert rapide de lithium. En réalisant 

un traitement thermique post dépôt ou en augmentant la puissance (et dans un même temps 
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l’échauffement involontaire du dépôt), une interface plus continue pourrait être formée et faciliter le 

transport de lithium. Néanmoins, comme l’ont montré les résultats de ce chapitre, l’augmentation de 

la durée et/ou de la température du recuit entraîne inévitablement un épaississement de la couche 

d’interphase, ce qui pourrait dégrader les performances électrochimiques de la microbatterie. D’une 

part, l’augmentation de l’impédance liée au transfert de charge va entraîner l’augmentation de la 

polarisation, diminuant ainsi la capacité accessible en cyclage. D’autre part, la croissance de l’interphase 

à haute température se faisant par dégradation progressive de l’électrode positive, il est clair que le 

cyclage à haute température est susceptible d’entraîner une perte de capacité. Dans notre cas, 

l’augmentation de 400 à 600 nm de l’épaisseur de l’interphase est susceptible d’entraîner une perte de 

capacité d’environ 5 %. 

 

3.5. Conclusion 

L’étude de l’interface LiCoO2/LiPON menée par MEB, GD-OES et ToF-SIMS révèle la présence d’une 

interphase riche en lithium présente après le dépôt du LiPON. En se basant sur les résultats obtenus sur 

les mélanges de poudres de LiCoO2 et Li3PO4 ainsi que sur la stabilité thermique des phases Li1-xCoO2 en 

couche mince, un mécanisme de formation de l’interphase peut être proposé (Figure 3.17). Lors du 

dépôt de LiPON sur le film de LiCoO2, un transfert de lithium depuis l’électrode positive vers l’électrolyte 

se produit du fait de la différence de potentiel chimique entre les deux matériaux. Cette diffusion de Li+ 

engendre ainsi la délithiation de la surface du matériau d’électrode, en accord avec la présence de Co+IV 

mise en évidence par spectroscopie XPS lors des premiers instants du dépôt de LiPON par Gittleson et 

coll. [127]. De plus, le processus de dépôt par pulvérisation cathodique occasionne un échauffement de 

la surface du film (T ≥ 70 °C), qui, couplé à la faible stabilité thermique des composés délithiés Li1-xCoO2 

en couche mince, va induire une dégradation de la surface de l’électrode et provoquer la formation de 

l’interphase. L’accumulation de lithium observée dans l’interphase pourrait provenir de la 

recombinaison des ions Li+ avec l’oxygène dégagé par la décomposition du matériau d’électrode et/ou 

avec l’oxygène du LiPON, les études de la littérature reportant fréquemment la présence importante de 

Li2O dans l’interphase [18,20,21,127,130]. Il est à noter que ce mécanisme se base sur une interface 

idéale et que des effets de non-uniformité locale (température, composition chimique, effet de la 

géométrie etc.) peuvent bien entendu prendre part à la formation de l’interphase. Après un traitement 

thermique à 200 °C, l’épaisseur de l’interphase augmente fortement. Ce phénomène peut être 

s’expliquer par une amplification des phénomènes de délithation et de décomposition thermique du 

matériau d’électrode, de façon similaire à la formation de l’interphase. 
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Figure 3.17 : Schéma du processus de formation de l’interphase 

 

L’étude de Wang et coll. [18] a mis en évidence que la délithiation électrochimique du matériau 

d’électrode accélère la croissance de l’interphase (voir Figure 1.25). L’interphase la plus stable est donc 

obtenue dans le cas où l’électrode est dans son état réduit (LiCoO2). Dans notre étude, même avec 

LiCoO2, le recuit à 200 °C du bicouche entraîne une croissance importante de l’interphase. Ainsi, vu la 

forte réactivité au niveau de l’interface LiCoO2/LiPON et la stabilité thermique limitée des composés 

Li1-xCoO2, il semble impossible d’envisager un fonctionnement du système standard LiCoO2/LiPON/Li à 

haute température. 
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Chapitre 4 : Vers un nouveau système Li2FeS2/LiPON/Si 
 

4.1. Introduction 

Étant donné l’instabilité chimique et structurale des composés délithiés Li1-xCoO2 et la réactivité de 

la couche d’interphase présente à l’interface LiCoO2/LiPON au-delà de 100 °C, il apparaît clairement que 

les microbatteries standards Li1-xCoO2/LiPON/Li sont inadaptées pour une utilisation prolongée à haute 

température. Le LiPON présentant une bonne stabilité thermique, nous avons choisi de nous concentrer 

sur le remplacement du matériau d’électrode positive par du Li2FeS2. Ce quatrième et dernier chapitre 

a pour objectif de justifier le choix de ce matériau et de détailler les conditions de sa synthèse, mais 

aussi d’étudier sa stabilité en température, sa compatibilité avec l’électrolyte et la viabilité de 

l’empilement complet. 

 

4.2. Intérêt et mise en œuvre  

4.2.1. Choix du matériau d’électrode positive 

Afin de remplacer le LiCoO2, d’autres matériaux de structure lamellaire ou spinelle également utilisés 

comme matériaux d’électrode positive dans les accumulateurs lithium-ion conventionnels ont été 

considérés, comme les NMC (LiNixMnyCo1-x-yO2), les NCA (LiNixCoyAl1-x-yO2) ou bien LiMn2O4. Ces 

matériaux sont en effet connus pour présenter une meilleure stabilité thermique que LiCoO2, de l’ordre 

de quelques dizaines de degrés [4,6]. Cependant, ces résultats ont généralement été obtenus par des 

méthodes dynamiques comme l’ATG ou la DSC ce qui, comme l’a montré l’étude sur Li1-xCoO2, ne laisse 

en rien présager de la bonne tenue en température dans des conditions isothermes. Parmi les autres 

matériaux couramment utilisés dans les accumulateurs conventionnels, le matériau LiFePO4, de 

structure olivine, présente une stabilité thermique bien supérieure à celle des oxydes lamellaires ou des 

spinelles, supérieur à 350 °C, du fait de la forte liaison covalente P-O [4]. Cependant, il est peu adapté à 

une utilisation sous forme de couche mince dans une microbatterie étant donné sa très faible 

conductivité électronique à l’état délithié, inférieure à 10-9 S cm-1 [216,217].  

A partir de ces constatations, nous avons fait le choix de mettre de côté les matériaux d’insertion qui 

présentent, dans leurs états partiellement lithiés, des structures lacunaires peu propices à une bonne 

stabilité thermique. Ainsi, nous nous sommes orientés vers un matériau d’intercalation ou un matériau 

de conversion, devant présenter une bonne conductivité ionique et électronique, une bonne capacité 
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et une facilité de mise en œuvre par pulvérisation cathodique. Le sulfure de fer FeS2, aussi connu sous 

le nom de pyrite, a été sélectionné car il répond à toutes ces caractéristiques. Ce matériau est par 

ailleurs utilisé comme électrode positive dans les piles thermiques fonctionnant à 400 - 500 °C [8,218]. 

Ce matériau a déjà été étudié au laboratoire et a montré d’excellentes performances en couches minces 

à température ambiante avec une capacité réversible extrêmement stable d’environ 300 µAh cm-2 µm-1 

soit 5 fois supérieure à celle de LiCoO2 (Figure 4.1) [219].  

 

Figure 4.1 : Évolution de la capacité d’un empilement FeS2/LiPON/Li à température ambiante pour une 
densité de courant de 100 µA cm-2 

 

4.2.2. La pyrite de fer 

 La pyrite est un matériau minéral d’origine naturelle, abondante et non toxique, composé de 

disulfure de fer Fe2+(S2)2- cristallisant dans une maille cubique de groupe d’espace Pa3� et de paramètre 

de maille a = 5,417 Å (Figure 4.2) [220,221]. Ce matériau peut réagir avec le lithium selon le mécanisme 

général suivant : 

𝐹𝐹𝐹𝐹𝑆𝑆2 + 4 𝐿𝐿𝐿𝐿+ + 4 𝑒𝑒− ↔ 𝐹𝐹𝐹𝐹 + 2 𝐿𝐿𝐿𝐿2𝑆𝑆    ( 4.1 ) 

Le mécanisme précis de la réaction n’est pas encore totalement résolu à ce jour, notamment à 

température ambiante [222,223]. Pelé et coll. ont montré que cette réaction se déroule en deux étapes 

(Figure 4.3) [224,225]. La première étape de réduction (2 - 3,5 V vs. Li+/Li) permet l’insertion de deux 

ions Li+ par unité formulaire qui s’accompagne de la réduction des paires disulfures en 2 S2- et conduit 

à la formation du composé intermédiaire Li2FeS2, de groupe d’espace P3�m1 et de paramètres de maille 

a = 3,902 Å et c = 6,294 Å (Figure 4.2) [226]. A bas potentiel (0,5 - 2 V vs. Li+/Li) les ions Fe2+ sont réduits 

en fer métallique et deux autres ions Li+ réagissent selon un mécanisme de conversion conduisant à la 
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création de nano domaines de fer englobés dans une matrice de Li2S. Au global, la pyrite est capable 

d’insérer 4 ions Li+, ce qui conduit à une forte capacité théorique de 894 mAh g-1 (435 μAh cm-2 μm-1). 

 

 

Figure 4.2 : Structures de FeS2 (gauche) et de Li2FeS2 (droite) 

 

Figure 4.3 : Courbe de cyclage galvanostatique d’un empilement FeS2/LiPON/Li [225] 

Malgré cette excellente capacité théorique, l’utilisation de la pyrite dans les accumulateurs 

lithium-ion conventionnels s’est heurtée à différents problèmes, limitant son usage aux piles FeS2/Li ou 

aux piles thermiques. Tout d’abord, la pyrite est un matériau d’électrode positive qui dans sa forme 

oxydée est exempte de lithium. A la différence des matériaux comme LiCoO2, il ne peut donc pas être 

utilisé tel quel dans les accumulateurs conventionnels utilisant une électrode négative en carbone 

graphite et doit nécessairement subir une lithiation préalable. Par ailleurs, la dissolution des polysulfures 

formés à bas potentiel, la réactivité de ces derniers avec les carbonates organiques habituellement 

utilisés dans les électrolytes et les variations volumiques importantes (200 % pour l’insertion de 4 Li+) se 

produisant lors du cyclage constituent des aspects limitants. Enfin, la tension de fonctionnement 

moyenne aux alentours de 2 V vs. Li+/Li ne correspond pas aux standards actuellement développés pour 
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augmenter l’énergie des accumulateurs lithium-ion conventionnels. Cependant, l’utilisation de la pyrite 

dans une microbatterie tout solide permet de s’affranchir de certaines de ces limitations [225]. En effet, 

l’emploi de lithium métallique à l’électrode négative permet d’utiliser l’électrode sans pré-lithiation et 

l’emploi du LiPON permet de s’affranchir des problèmes liés à l’utilisation d’un électrolyte liquide à base 

de carbonates. De plus, la tension de fonctionnement relativement basse est tout à fait adaptée à la 

tension de fonctionnement des composants CMOS utilisés en microélectronique. 

 

4.2.3. Mise en œuvre  

L’objectif étant de définir un empilement tout solide stable en température et compte tenu du fait 

que la température de fusion du lithium est de 180,54°C, une configuration lithium-ion a été retenue. 

Ainsi, une électrode négative de silicium est choisie, pour sa bonne stabilité thermique et ses excellentes 

performances en films minces [124]. Cependant, dans la configuration FeS2/LiPON/Si, aucune des deux 

électrodes ne contient du lithium , il est donc nécessaire d’en introduire dans le système pour le rendre 

fonctionnel. Pour cela, deux architectures peuvent être envisagées, en considérant soit l’une ou l’autre 

des électrodes dans un état lithié (Figure 4.4). 

 

Figure 4.4 : Architectures de microbatteries envisagées pour une utilisation à haute température avec 
la source de lithium à l’électrode positive (gauche) ou négative (droite) 

 

Ne disposant pas d’évaporateur pour les dépôts de lithium métallique au laboratoire, la voie 

nécessitant la lithiation du silicium à l’électrode négative n’a pas été retenue. Nous avons donc choisi 

de synthétiser le composé intermédiaire Li2FeS2 afin de limiter la gamme de potentiel dans la fenêtre 

2 - 3,5 V vs. Li+/Li compatible avec l’utilisation de la microbatterie dans un dispositif de 

microélectronique. 
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Une étude thermomécanique a été initiée sur l’empilement tout solide FeS2/LiPON/Li afin 

d’appréhender l’état de contraintes au sein de l’empilement ainsi que son évolution avec l’épaisseur de 

l’électrode positive et la nature du substrat. Les premiers résultats sont donnés en annexe, l’étude 

demandant à être complétée pour caractériser plus finement l’état de contrainte, notamment avec 

l’état de charge de la batterie. Cet empilement a été utilisé pour initier l’étude car certaines données 

thermomécaniques ne sont pas renseignées dans la littérature, notamment pour Li2FeS2 et LixSi. 

 

4.3. Étude de la stabilité thermique 

4.3.1. Synthèse de Li2FeS2 

Afin de s’assurer de la stabilité en température du matériau d’électrode positive, l’étude a porté sur 

les composés FeS2 (état oxydé) et Li2FeS2 (état réduit), correspondant aux deux compositions extrêmes 

du matériau d’électrode positive. Afin de faciliter la caractérisation, la stabilité thermique a de nouveau 

été étudiée sur des échantillons massifs à partir d’une poudre commerciale de FeS2 et d’une poudre de 

Li2FeS2 synthétisée au laboratoire. 

Dans la littérature, la synthèse de Li2FeS2 a pu être réalisée à partir de différents précurseurs : 

mélange équimolaire de FeS et Li2S [227–230], de FeS2 et de Li2CO3 [231], mélange de FeS2 et de lithium 

métallique [232] ou encore à partir de FeS2, Fe et Li2S [226,233]. C’est cette dernière solution qui a été 

retenue étant donné les conditions de synthèse aisément reproductibles au laboratoire. Les différentes 

poudres de FeS2 (Sigma Aldrich, 99,8 %, < 44 µm), Fe (Alfa Aesar, 99,9 %, < 10 µm) et Li2S (Albemarle, 

99,9 %) ont été pesées en boîte à gants, mélangées dans un mortier en agate puis compactées sous 

forme de pastille. Cette dernière a ensuite été introduite dans un creuset en carbone vitreux muni d’un 

couvercle, puis celui-ci a été introduit dans un tube en fer. Ce dernier a été fermé hermétiquement en 

boîte à gants par emboutissage d’un bouchon conique en fer, puis soudé une fois sorti de la boîte à 

gants. Ce tube scellé a ensuite été placé dans un four sous balayage d’argon pour limiter son oxydation 

à haute température. Le traitement thermique a été réalisé à 800 °C durant 15h avec une rampe de 

3 °C min-1 pour la montée et la descente en température. Lors du traitement thermique, la réaction 

attendue est la suivante : 

𝐹𝐹𝐹𝐹 + 𝐹𝐹𝐹𝐹𝐹𝐹2 + 2 𝐿𝐿𝐿𝐿2𝑆𝑆 
∆
→  2 𝐿𝐿𝐿𝐿2𝐹𝐹𝑒𝑒𝑒𝑒2    ( 4.2 ) 

Une fois le traitement thermique terminé, le tube en fer a été aminci à l’aide d’un tour avant d’être 

entré en boîte à gants et ouvert. La pastille a été récupérée puis broyée avant d’être analysée par DRX 

en capillaire scellé (Figure 4.5). La bosse observée aux alentours de 20-25 ° sur le diffractogramme est 
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générée par le capillaire en silice et la montée du fond continu à partir de 40 ° est due à la fluorescence 

du fer soumis au rayonnement d’une anti cathode en cuivre. L’affinement Le Bail montre que le 

composé formé cristallise dans un groupe d’espace trigonal P3�m1 avec pour paramètres de maille 

a = 3,9072(1) Å et c = 6,2934(2) Å, ce qui est conforme aux données de la littérature [226]. Le 

diffractogramme montre la présence de deux pics de très faible intensité liés à une impureté qui n’a pas 

pu être identifiée. L’optimisation des conditions de synthèse a permis de fortement faire décroître leur 

intensité, sans jamais parvenir à les éliminer totalement. 

 

Figure 4.5 : Diffractogramme et affinement de la poudre de Li2FeS2 préparée par réaction à l’état solide 

 

4.3.2. Stabilité thermique de LixFeS2 (x = 0, 1) 

La stabilité thermique de FeS2 et Li2FeS2 a été évaluée par ATG (Analyse Thermogravimétrique) sous 

balayage d’argon. Pour cela, les poudres ont été pesées en boîte à gants et introduites dans des nacelles 

en alumine. Les échantillons ont été analysés sur un appareil Setaram Setsys Evolution de 25 à 600 °C 

avec une rampe de température de 5 °C min-1 (Figure 4.6). 
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Figure 4.6 : Courbe d’ATG des composés FeS2 et Li2FeS2 soumis à une rampe de 5 °C min-1 sous argon 

 

En ce qui concerne FeS2, une première inflexion est visible à 355 °C, certainement en lien avec 

l’évaporation d’impuretés soufrées, probablement de type SOx. Cette inflexion s’intensifie à 470 °C, avec 

vraisemblablement cette fois l’évaporation de soufre élémentaire (Tévap(S) = 444 °C) présent à l’état de 

trace dans la poudre. Ces impuretés ne sont pas visibles en DRX mais l’analyse par spectroscopie XPS 

permet de les mettre en évidence à de faibles taux en surface des grains (< 5 %). Enfin, une perte de 

masse importante est observée à 540 °C, correspondant au dégagement de soufre lié à la 

décomposition de la pyrite en pyrrhotite, composé de sulfure de fer non stœchiométrique de formule 

Fe1-xS avec 0 < x < 0,20 [218,234,235]. La formation de pyrrhotite est bien visible sur le diffractogramme 

après le traitement thermique à 600 °C (Figure 4.7).  
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Figure 4.7 : Diffractogrammes obtenus sur une poudre de FeS2 avant et après traitement thermique à 
600 °C 

En ce qui concerne Li2FeS2, une prise de masse faible et continue est visible de 100 à 500 °C, 

probablement liée à la réaction du composé avec l’oxygène ou l’humidité résiduelle présente dans 

l’appareil. Comme attendu, on constate qu’aucune perte de masse significative n’est visible, le composé 

lui-même étant synthétisé à 800 °C. 

L’analyse de la stabilité thermique de FeS2 et Li2FeS2 montre que ces deux composés sont stables 

jusqu’à plus de 400 °C. Cette étude préliminaire permet ainsi de s’assurer que les composés oxydé et 

réduit sont stables à haute température et que leur utilisation ne pose a priori pas de problème pour 

une utilisation aux alentours de 200°C. 

 

4.4. Étude de l’interface Li2FeS2/LiPON 

4.4.1. Étude préliminaire 

Étant donné la bonne stabilité structurale en température des composés FeS2 et Li2FeS2 observée 

pour les composés massifs, l’étude de l’interface avec le matériau d’électrolyte, le LiPON, a été réalisée. 

Dans un premier temps, comme dans le cas de LiCoO2, une première évaluation de la réactivité entre le 

matériau d’électrode et l’électrolyte a été effectuée à partir des matériaux sous forme de poudre. Pour 

cela, des mélanges de poudres de FeS2 et de γ-Li3PO4, de Li2FeS2 et de γ-Li3PO4 mais aussi de Fe, Li2S et 
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γ-Li3PO4 ont été broyés manuellement dans un mortier et pressés sous forme de pastilles avant d’être 

traitées thermiquement sous atmosphère d’argon. 

Les diffractogrammes obtenus pour le mélange FeS2-Li3PO4 (Figure 4.8) recuit ne mettent pas en 

évidence de changements structuraux manifestes après un traitement à 200 °C durant 5 jours. Après un 

recuit à 400 °C, un seul nouveau pic de très faible intensité est observé vers 43 ° et pourrait 

correspondre à la formation de Fe3O4.  

 

 

Figure 4.8 : Diffractogrammes obtenus pour un mélange de poudres de FeS2 et de Li3PO4 recuit sous 
argon à différentes températures 

 

La même démarche a été suivie pour étudier la réactivité entre Li3PO4 et Li2FeS2. Après un recuit à 

200 °C, une diminution globale de l’intensité des pics de diffraction est constatée, que ce soit pour le 

matériau d’électrode ou celui d’électrolyte (Figure 4.9). Quelques nouveaux pics de très faible intensité 

sont observés. Après un recuit à 400 °C, l’intensité des pics caractéristiques des phases principales a 

encore globalement diminué et de nombreux pics de moyenne intensité sont apparus. L’identification 

des produits de décomposition est rendue difficile en raison de la faible intensité des pics et de leur 

superposition avec ceux des phases initiales. Cependant, il est probable que des phases comme Li3FeS4, 

Li7PS6 ou LiPO3 se forment durant le traitement thermique. 
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Figure 4.9 : Diffractogrammes obtenus pour un mélange de poudres de Li2FeS2 et de Li3PO4 recuit sous 
argon à différentes températures 

 

De façon plus prospective, la stabilité chimique des phases à l’état complètement réduit, Fe et Li2S, 

avec Li3PO4 a aussi été étudiée (Figure 4.10). Après un recuit à 200 °C, une diminution de l’intensité des 

pics de Li2S est constatée ainsi que l’apparition d’un pic de faible intensité à 32,7 °. Après un recuit à 

400 °C, l’intensité des pics de Li2S diminue encore et quelques nouveaux pics de forte intensité sont 

présents sur le diffractogramme. L’utilisation des bases de données cristallographiques n’a pas permis 

une identification claire du matériau formé. Cependant, en libérant la restriction sur les éléments 

chimiques utilisés pour la recherche de phases, il apparaît que les pics observés pourraient correspondre 

à une seule et même phase isotype de SrTiO3 [236], de groupe d’espace cubique Pm3m et avec un 

paramètre de maille d’environ 3,914 Å. La présence de cette phase, en proportion importante, révèle 

une forte réactivité chimique entre le matériau d’électrolyte et le matériau d’électrode à l’état 

totalement réduit. 
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Figure 4.10 : Diffractogrammes obtenus pour un mélange de poudres de Fe, Li2S et Li3PO4 recuit sous 
argon à différentes températures 

 

Afin d’obtenir plus d’information sur cette phase cubique, notamment sur sa composition chimique, 

des recuits de 5 jours à 400 °C sous argon ont été effectués sur des mélanges de poudres de Li2S-Li3PO4, 

de Fe-Li3PO4 et de Fe-Li2S, en utilisant les mêmes ratios que dans le cas où les trois poudres sont 

mélangées (Figure 4.11). Le diffractogramme obtenu sur le mélange Li2S-Li3PO4 ne permet pas de mettre 

en évidence la formation d’une nouvelle phase après le recuit à 400 °C. En ce qui concerne le mélange 

Fe-Li3PO4, le diffractogramme permet d’identifier la présence d’une nouvelle phase de Fe3O4. Le fer 

s’oxydant durant le recuit, une phase seconde phase comprenant du phosphore à l’état réduit doit 

certainement être présente, mais non discernable sur le diffractogramme. Enfin, pour le mélange Fe-

Li2S, les pics correspondant à la phase cubique identifiée précédemment sont clairement identifiables 

sur le diffractogramme. La faible intensité relative des pics de la phase vis-à-vis des pics de Fe et de Li2S 

montre cependant que la réaction n’est pas complète. L’optimisation de la stœchiométrie du mélange 

et de la température de traitement thermique pourrait permettre d’obtenir la phase pure afin de la 

caractériser plus finement. 
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Figure 4.11 : Diffractogrammes obtenus pour des mélanges de poudres de Fe-Li2S-Li3PO4, Li2S-Li3PO4, 
Fe-Li3PO4 et Fe-Li2S après un traitement thermique de 5 jours à 200 °C sous argon 

 

4.4.2. Préparation des couches minces de Li2FeS2 

Ces résultats semblent montrer qu’une interphase est susceptible de se former entre le matériau 

d’électrode et le LiPON au cours du fonctionnement de l’accumulateur à haute température. 

Cependant, ils ne permettent pas d’établir que la présence de cette interphase sera un handicap au bon 

fonctionnement de la cellule, ni de prédire si la réaction entre le matériau d’électrode et le LiPON se 

poursuivra au cours du temps (si le processus est auto-limitant par exemple). Il a donc été décidé de 

poursuivre malgré tout dans cette voie avec la réalisation de couches minces de Li2FeS2 et l’étude de 

l’interface en couches minces avec le LiPON.  

La première étape a consisté en l’élaboration d’une cible de Li2FeS2. Étant donné le protocole de 

synthèse de Li2FeS2, il n’est possible d’en préparer qu’une quantité limitée (250 mg par synthèse), alors 

que la préparation d’une cible de pulvérisation en requiert une grande quantité (environ 15 g). Par 

conséquent, la cible a été préparée directement à partir d’un mélange de poudres de FeS2, Fe et Li2S 

sans effectuer la synthèse de Li2FeS2. Pour cela, les différentes poudres ont été mélangées dans un 

mortier en agate avant d’être broyées durant 1 heure à 500 tpm dans une jarre en carbure de tungstène 

sous argon. La poudre a ensuite été récupérée et introduite dans un moule à pastiller de 5 cm de 

diamètre puis pressée à froid durant 5 minutes à 50 T. La cible ainsi formée possède une compacité 
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d’environ 70 %. Après démoulage, la cible a été collée sur une cale de cuivre de 2 mm d’épaisseur avec 

de la colle époxy conductrice chargée en carbone afin d’améliorer sa tenue mécanique et le transfert 

de chaleur lors du dépôt. 

 

Figure 4.12 : Cible utilisée pour le dépôt des couches minces de Li2FeS2, obtenue par pressage à froid 
d’un mélange de poudres de FeS2, Fe et Li2S 

 

Après une phase d’optimisation des paramètres, les dépôts de Li2FeS2 étudiés par la suite ont été 

préparés par pulvérisation cathodique de la cible à une puissance de 5 W avec un débit d’argon de 

32 mL min-1, pour une pression totale de 1 à 2 Pa et avec une distance cible-substrat fixée à 8 cm. Les 

substrats utilisés sont des wafers de silicium revêtus d’une couche de SiOx isolante électronique et d’une 

couche de nitrure Si3N4 assurant le rôle de barrière de diffusion vis-à-vis du lithium. La vitesse de dépôt 

a été déterminée par profilométrie mécanique après une métallisation à l’or et a été déterminée aux 

alentours de 1,3 nm min-1, pour une épaisseur totale du film déposé d’environ 500 nm. La composition 

chimique des dépôts a été déterminée par deux méthodes d’analyses chimiques complémentaires : 

d’une part l’ICP-OES a permis de déterminer le rapport molaire Li/Fe et d’autre part la microsonde de 

Castaing a permis d’accéder au rapport S/Fe (Tableau 4.1). 

Pression (Pa) Rapport Li/Fe Rapport S/Fe Formule 

1 2,1 ± 0,2 2,21 ± 0,06 Li2,1FeS2,21 

2 1,7 ± 0,2 2,0 ± 0,1 Li1,7FeS2,0 

Tableau 4.1 : Résultats des analyses chimiques effectuées sur les dépôts de Li2FeS2 

Comme le montrent les analyses chimiques, les conditions de dépôt permettent d’obtenir des dépôts 

dont la composition est proche de la composition désirée. Sur la base de ces résultats, une pression de 

1,1 Pa a été utilisée pour les dépôts, permettant le meilleur compromis sur la stœchiométrie finale des 

dépôts et la stabilité du processus de pulvérisation cathodique. 
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4.4.3. Caractérisation des dépôts de Li2FeS2 

Les dépôts ont tout d’abord été caractérisés par microscopie électronique afin d’examiner la 

morphologie des films (Figure 4.13). 

 

      

Figure 4.13 : Images MEB des couches minces de Li2FeS2 : surface (gauche) et tranche (droite) 

 

Les images MEB montrent que les couches minces possèdent une surface texturée liée à la présence 

de fissures, régulièrement espacées d’environ 250 nm. La vue de profil de l’échantillon permet de 

mettre en évidence que ces fissures se situent au sommet d’arrêtes présentes à la surface de la couche 

et que les fissures se prolongent jusque dans l’épaisseur de la couche. Cette morphologie particulière 

pourrait être liée à la dissipation de contraintes mécaniques accumulées lors du processus de dépôt. En 

effet, le processus de dépôt par pulvérisation entraîne une élévation de la température du dépôt et du 

substrat. Dans le cas où la dilatation thermique du film est plus importante que celle du substrat, la 

dilatation différentielle peut engendrer des contraintes dans le film qui peuvent être relâchées à la 

surface de la couche. La présence de zones où la couche mince de Li2FeS2 s’enroule sur elle-même 

accrédite cette hypothèse (Figure 4.14). En effet, l’existence de ces zones montrent qu’il existe 

probablement un gradient de contraintes au sein du film, plus contraint à la base, qui provoque cet 

enroulement. 
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Figure 4.14 : Image MEB d’une couche mince de Li2FeS2 en tranche. La flèche bleue représente 
l’enroulement du film sur lui même 

 

La structure cristalline après dépôt a été caractérisée par DRX. Pour cela, une couche mince de 

Li2FeS2 a été grattée et la poudre ainsi récupérée a été insérée dans un capillaire en silice pour y être 

analysée à l’abri de l’atmosphère. Comme le montre la Figure 4.15, le composé est obtenu sous forme 

amorphe après dépôt, les seuls pics présents étant les pics du silicium provenant du substrat. Pour 

favoriser la cristallisation de la structure, une couche mince a été recuite durant 2 heures à 400 °C sous 

argon. Le diffractogramme de la poudre récupérée après grattage montre que le traitement thermique 

permet de cristalliser partiellement le matériau, sous forme de pyrrhotite principalement. Cette 

cristallisation partielle ne permet pas a priori d’améliorer les performances en cyclage, cette voie n’a 

donc pas été retenue dans la suite de l’étude. 

A partir des dimensions et de la masse des dépôts, la masse volumique de ces derniers a pu être 

estimée à 1,4 g cm-3. Cette valeur correspond à la moitié de la valeur théorique de 2,9 g cm-3 du 

composé Li2FeS2 cristallisé.  
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Figure 4.15 : Diffractogrammes obtenus sur les dépôts de Li2FeS2 à température ambiante et après un 
recuit à 400 °C. La contribution large aux alentours de 20 ° correspond au verre du capillaire 

 

Afin de caractériser le comportement électrochimique des couches minces de Li2FeS2, des dépôts 

ont été préparés sur des cales en inox puis cyclés en piles boutons face à une électrode négative en 

lithium métal à un régime de C/10. Deux électrolytes ont été ont été testés, un premier à base de liquide 

ionique (LiTFSI à 1 mol L-1 dans du PYR13TFSI) et un second à base de carbonates (LiPF6 à 1 mol L-1 dans 

un mélange EMC:DEC:DMC). Les performances des dispositifs utilisant un électrolyte à base de liquide 

ionique étant très médiocres, probablement du fait de sa viscosité élevée, l’électrolyte à base de 

carbonates a été retenu malgré l’existence connue d’interactions avec les composés soufrés. La courbe 

de cyclage obtenue dans ces conditions (Figure 4.16) présente une allure proche de celle attendue au 

regard de la littérature [228,231,233,237]. Cependant, les différentes caractéristiques de la courbe 

semblent plus lissées, en particulier le plateau en potentiel en charge lié à la réaction d’intercalation du 

lithium provoquant un biphasage entre Li2FeS2 et FeS2. L’allure de la courbe de cyclage se conserve au 

fil des cycles.  
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Figure 4.16 : Courbe de cyclage galvanostatique obtenue pour une couche mince de Li2FeS2, évolution 
de la capacité volumique et du rendement faradique en fonction du nombre de cycles 

 

En ce qui concerne la capacité (Figure 4.16), la valeur obtenue peu apparaître très faible par rapport 

à celle obtenue dans l’étude de Pelé et coll. [219], mais cela s’explique tout à fait par différents facteurs. 

Tout d’abord, la capacité est ici exprimée en prenant en compte la masse molaire de Li2FeS2 (2,9 g cm-3) 

et non pas FeS2 (5 g cm-3), ce qui diminue de moitié la valeur de capacité volumique. De plus, le dépôt 

amorphe présente une densité effective deux fois plus faible que celle du composé cristallisé. Enfin, la 

limitation du cyclage dans la fenêtre de potentiel [2 - 3,5] V vs. Li+/Li correspond à l’intercalation de 

2 ions Li+ et non pas 4 lorsque la fenêtre de potentiel est de [0,5 - 3,5] V vs. Li+/Li. En prenant en compte 

tous ces facteurs, la capacité volumique devrait être 8 fois plus faible que celle reportée par Pelé et coll., 

ce qui est bien l’ordre de grandeur de l’écart constaté. 

L’évolution de la capacité en fonction du nombre de cycles montre une rapide décroissance de cette 

dernière. Ceci peut s’expliquer par la dégradation de l’électrolyte à base de carbonates au contact de 

l’électrode à base de sulfure. Cette dégradation est bien visible sur la courbe de cyclage qui présente 

une contribution en réduction plus importante qu’en oxydation, ce qui se traduit par un rendement 

faradique bien supérieur à 100 % dans les premiers cycles. 
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Afin d’étudier de façon plus précise le mécanisme d’oxydo-réduction se produisant lors de 

l’intercalation/la désintercalation des ions Li+ dans le matériau, une étude par voltampérométrie 

cyclique a été réalisée (Figure 4.17). La courbe de voltampérométrie permet d’identifier deux 

phénomènes majeurs en oxydation à 2,41 et 2,51 V. En réduction, un phénomène principal est visible à 

2,20 V mais une seconde contribution est visible vers 2,10 V. Dans la littérature, une unique contribution 

est obtenue en oxydation aux alentours de 2,5 V et en réduction aux alentours de 2,2 V [220,231,238]. 

Ces contributions sont liées à l’activité du soufre, avec l’oxydation (en charge) et la réduction (en 

décharge) des paires disulfures [225,239]. 

 

 

Figure 4.17 : Courbe de voltampérométrie cyclique d’une couche mince de Li2FeS2 cyclée à une vitesse 
de balayage de 10 µV s-1 (gauche) et évolution des courbes de voltampérométrie cyclique d’une couche 

mince de Li2FeS2 en fonction de la vitesse de balayage (droite) 

 

Dans notre cas, le double pic observé en oxydation pourrait être lié à la présence d’un mécanisme 

de couplage rédox entre les bandes 3p du soufre et 3d du fer, ces deux bandes étant très proches en 

énergie dans FeS2 (Figure 4.18) [240,241]. Par spectroscopie Mössbauer, Brec et coll. ont montré que 

lors de la charge de Li2FeS2, les ions Fe2+ s’oxydent en Fe3+ aux côtés du soufre [229,242,243]. Ce type 

de couplage métal-ligand se retrouve fréquemment dans les composés soufrés [244]. 
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Figure 4.18 : Diagramme d’énergie (a) et structure de bande (b) de FeS2 [241] 

 

Afin d’étudier l’évolution de ces contributions en fonction de la vitesse de balayage, une série de 

voltampérométries cycliques a été réalisée pour des courants allant de 10 à 320 µV s-1 (Figure 4.17). 

Avec l’augmentation de la vitesse de balayage, les deux contributions visibles en oxydation se 

rapprochent l’une de l’autre jusqu’à se confondre à 320 µV s-1. A l’inverse, l’augmentation de la vitesse 

de balayage entraîne la séparation des deux contributions visibles en réduction. En considérant le 

couple Li+/Li comme rapide et étant donné les densités de courants utilisées (quelques dizaines de 

µV cm-²), la contre électrode de lithium métallique peut être considérée comme une électrode de 

référence. Dans ce cas, l’écart entre les pics d’oxydation et de réduction observés en voltampérométrie 

étant bien supérieur à 59/n mV (ici n = 2), les couples d’oxydoréduction mis en jeu lors du cyclage de 

l’électrode de Li2FeS2 peuvent être considérés comme irréversibles. L’évolution des intensités des pics 

en oxydation et en réduction est donnée en Figure 4.19. Pour une réaction limitée par le transfert de 

masse, cette intensité suit la relation suivante [245] : 

�𝑖𝑖𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝�
𝑜𝑜𝑜𝑜,𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟 = 𝐹𝐹 𝐴𝐴 𝐶𝐶∗  �𝛼𝛼 𝐹𝐹 𝑣𝑣 𝐷𝐷

𝑅𝑅 𝑇𝑇
�
1
2  𝜋𝜋

1
2 𝜒𝜒(𝑏𝑏𝑏𝑏)   ( 4.3 ) 

avec F la constante de Faraday (96486 C mol-1), A la surface active de l’électrode (cm²), C* la 

concentration des espèces (mol cm-3), α le coefficient de transfert, v la vitesse de balayage (V s-1), D le 

coefficient de de diffusion (cm2 s-1), R la constante des gaz parfait (8,314 J K-1 mol-1), T la température 

(K) et χ(bt) la valeur de courant normalisée pour un système irréversible en voltampérométrie. Dans le 

cas d’une limitation par un transfert de masse, l’intensité des pics devrait ainsi varier linéairement avec 

la racine carrée de la vitesse de balayage, ce qui n’est visiblement pas le cas ici.  
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L’expression (4.3) peut être généralisée sous la forme suivante : 

�𝑖𝑖𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝�
𝑜𝑜𝑜𝑜,𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟 = 𝑎𝑎 𝑣𝑣𝑏𝑏     ( 4.4 ) 

où a et b sont des paramètres ajustables. En traçant l’évolution de log(ipic) en fonction de log(v), la 

pente de la droite permet de déterminer la valeur du paramètre b [246,247]. Une valeur de 0,5 indique 

que la réaction est limitée par un processus de transfert de masse, tandis qu’une valeur de 1 indique 

que la réaction est limitée par un transfert de charge. Dans notre cas (Figure 4.19), la valeur de 0,9 

déterminée en oxydation et en réduction montre donc que c’est essentiellement un phénomène de 

transfert de charge qui régit la cinétique de réaction. Ce résultat est cohérent avec le mécanisme de 

couplage redox proposé précédemment entre le soufre et le fer. 

 

 

Figure 4.19 : Évolution des courants de pic de voltampérométrie en fonction de la racine carrée de la 
vitesse de balayage (gauche) et évolution du logarithme de l’intensité en fonction du logarithme de la 
vitesse de balayage (droite). Les intensités des deux pics observables en oxydation étant comparables, 

les deux points se superposent sur les figures 

 

4.4.4. Étude du bicouche Li2FeS2/LiPON 

Après la caractérisation des dépôts de Li2FeS2, l’interface avec l’électrolyte a été étudiée. Les dépôts 

de Li2FeS2 ont été préparés sur des wafers de silicium recouverts d’une couche de Si3N4 puis les dépôts 

de LiPON ont été effectués, d’une épaisseur d’environ 3 µm. Pour cela, une cible de γ-Li3PO4 a été 

pulvérisée sous atmosphère réactive d’azote à une puissance de 40 W et un flux de gaz de 40 mL min-1, 

pour une pression 1 Pa et une distance cible-substrat de 8 cm. Dans ces conditions, la conductivité 

ionique de l’électrolyte à température ambiante a été déterminée par spectroscopie d’impédance 

complexe à 2,8 10-6 S cm-1, en accord avec les données de la littérature. 
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La moitié des bicouches a été traitée thermiquement à 200 °C durant 5 jours dans un tube 

hermétique sous argon. Les échantillons recuits et non recuits ont été étudiés par ToF-SIMS, dans les 

mêmes conditions que pour l’étude des bicouches LiCoO2/LiPON. Dans un premier temps, la couche de 

Li2FeS2 a été analysée seule afin de s’assurer de l’uniformité du film, ce qui est le cas (Figure 4.20).  

 

 

Figure 4.20 : Profils de concentration obtenus par ToF-SIMS pour une couche de Li2FeS2 

 

L’interface entre le matériau d’électrode et l’électrolyte a ensuite été étudiée (Figure 4.21). Les 

profils de concentration montrent une bonne homogénéité des couches de LiPON et Li2FeS2. A 

l’interface, aucune accumulation de lithium n’est visible comme dans le cas des bicouches 

LiCoO2/LiPON. L’interface est nette et aucune inter-diffusion n’est visible de part et d’autre de celle-ci. 
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Figure 4.21 : Profils de concentration obtenus par ToF-SIMS sur un bicouche Li2FeS2/LiPON non recuit 

 

Figure 4.22 : Profils de concentration obtenus par ToF-SIMS sur un bicouche Li2FeS2/LiPON après un 
recuit à 200 °C et le décollement du film d’électrolyte 
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Après recuit, le bicouche est très dégradé comme le montre la photographie de la Figure 4.23. Le 

recuit a entraîné des fissurations et un décollement de la couche de LiPON. 

 

Figure 4.23 : Photographies de la couche de Li2FeS2 (gauche) et des bicouches Li2FeS2/LiPON avant 
(centre) et après recuit à 200 °C (droite) 

 

L’analyse par ToF-SIMS a été menée sur le bicouche recuit à 200 °C. Cependant, seule la couche de 

sulfure a pu être étudiée, la couche de LiPON étant fracturée, elle s’est décrochée du substrat lors de 

l’analyse. Les profils de concentrations obtenus ne permettent pas de mettre en évidence une 

quelconque inter-diffusion d’oxygène ou de soufre de part et d’autre de l’interface (Figure 4.22). Pour 

expliquer le décollement de la couche de LiPON, l’hypothèse la plus vraisemblable reste un faible 

dégagement de soufre gazeux au niveau du matériau d’électrode qui a entraîné la délamination du film 

de LiPON. 

 

4.5. Optimisation de l’interface Li2FeS2/LiPON 

4.5.1. Modification des dépôts du matériau d’électrode 

Afin de rendre l’empilement plus résistant à haute température, le procédé de dépôt de l’électrode 

positive a été quelque peu modifié. En effet, en considérant que la délamination du film de LiPON est 

liée à un dégagement de soufre lors du recuit, une modification de surface de l’électrode permettrait 

de réduire voire supprimer ce phénomène. Ainsi, une couche d’oxysulfure de lithium et de fer d’environ 

40 nm a été déposée à la surface de la couche de Li2FeS2 en ajoutant un flux d’oxygène à la fin du dépôt 

de Li2FeS2 (rapport Ar/O2 21:3) durant 20 minutes, les autres paramètres de dépôt étant gardés 

constants. 
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Après dépôt, les couches minces de Li2FeS2 recouvertes d’une fine couche d’oxysulfure ont été 

analysées en pile bouton avec un électrolyte liquide à base de carbonates afin de vérifier les 

performances électrochimiques (Figure 4.24 et Figure 4.25). L’ajout d’une couche d’oxysulfure en 

surface de l’électrode n’entraîne pas de changement flagrant au niveau l’allure de la courbe de cyclage. 

Une faible augmentation de la polarisation est cependant observable, en oxydation notamment avec le 

décalage des pics d’environ 0,02 V. En voltampérométrie cyclique, l’analyse indique que dans ce cas 

encore la réaction est régie par un processus de transfert de charge. L’ajout de cette couche permet 

cependant de moins dégrader l’électrolyte liquide, comme en témoigne le rendement faradique 

d’environ 99,5 %. Ceci étant, les interactions entre l’électrode soufrée et l’électrolyte à base de 

carbonates entraîne ici aussi une chute rapide de la capacité, de l’ordre de 0,5 % par cycle. En ce qui 

concerne la valeur de la capacité volumique, elle est plus faible pour l’électrode modifiée, de l’ordre de 

10 %. Cet écart est du même ordre de grandeur que l’écart d’épaisseur liée au dépôt de la couche 

d’oxysulfure, ce qui pourrait indiquer que cette dernière ne prendrait pas part aux processus d’oxydo-

réduction mis en jeu lors du cyclage. 

 

 

Figure 4.24 : Courbe de cyclage galvanostatique obtenue pour une couche mince de Li2FeS2 avec 
modification de surface oxysulfure, évolution de la capacité volumique et du rendement faradique en 

fonction du nombre de cycles 
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Figure 4.25 : Comparaison des courbes de cyclage (gauche) et des voltampérométries cycliques (droite) 
des dépôts de Li2FeS2 sans et avec modification de surface oxysulfure 

 

4.5.2. Étude de l’interface électrode modifiée/LiPON 

L’interface entre l’électrode modifiée et l’électrolyte a été étudiée par ToF-SIMS. En l’absence de 

recuit (Figure 4.27), les profils de concentration montrent que l’interface entre l’électrode et 

l’électrolyte est bien définie. La composition est très homogène sur toute l’épaisseur pour le LiPON, ce 

qui n’est pas tout à fait le cas pour la couche de Li2FeS2, contrairement au cas d’un film de Li2FeS2 sans 

modification de surface. 

Après recuit, le dépôt de LiPON est préservé et aucune craquelure n’est visible (Figure 4.26). 

 

Figure 4.26 : Photographies des bicouches de Li2FeS2 modifiée/LiPON, avant (gauche) et après recuit à 
200 °C (droite) 

L’analyse par ToF-SIMS du bicouche après recuit montre une bonne tenue en température de ce 

dernier (Figure 4.28). Les profils de concentration évoluent peu et aucune nouvelle entité n’est observée 

à l’interface. La fine couche d’oxysulfure en surface de l’électrode permet de protéger la surface de 

l’électrode et de limiter la réactivité entre les deux matériaux à 200 °C. Seul le LiS- présente une 

surconcentration à la surface de l’électrode. 
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Figure 4.27 : Profils de concentration obtenus par ToF-SIMS sur un bicouche Li2FeS2/LiPON avec une 
couche d’oxysulfure en surface de l’électrode. Étant donné la forte épaisseur de la couche de LiPON, 

seule la partie proche de la couche d’électrode est présentée 

 

Figure 4.28 : Profils de concentration obtenus par ToF-SIMS sur un bicouche Li2FeS2/LiPON avec une 
couche d’oxysulfure en surface de l’électrode, après un recuit à 200 °C 
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4.6. Conclusion 

Ce quatrième chapitre s’est concentré sur l’étude du matériau Li2FeS2 en tant qu’alternative au 

LiCoO2 pour l’électrode positive. La première partie de l’étude s’est focalisée sur l’étude de la stabilité 

thermique du matériau. Pour cela, une poudre de Li2FeS2 a été synthétisée à partir de Li2S, FeS2 et Fe. 

Ensuite, la stabilité des composés FeS2 et Li2FeS2, correspondant respectivement à l’état chargé et à 

l’état déchargé de l’électrode positive, a été étudiée par ATG. L’étude a montré une bonne stabilité des 

composés jusqu’à plus de 300 °C. 

Ensuite, une première évaluation de la réactivité chimique entre FeS2 ou Li2FeS2 et Li3PO4 a été 

menée par DRX sur des mélanges de poudres recuits. L’étude a révélé la formation de différentes 

phases, soulignant une certaine réactivité de l’interface. Malgré cela, la bonne stabilité thermique de 

Li2FeS2 et le bon fonctionnement du système FeS2/LiPON/Li a motivé la préparation de couches minces 

de Li2FeS2. Pour cela, une cible a été préparée par pressage à froid à partir d’un mélange de poudres de 

Fe, FeS2 et Li2S. Les paramètres de dépôts optimaux ont été déterminés afin d’obtenir une composition 

chimique la plus proche possible de Li2FeS2. Ensuite, les dépôts ont été étudiés par cyclage 

galvanostatique et voltampérométrie cyclique afin d’évaluer leurs performances en électrolyte liquide. 

La cyclabilité est relativement bonne mais la capacité volumique est quant à elle faible, en lien avec la 

faible densité des dépôts et la fenêtre de potentiel réduite. 

De manière à analyser l’interface avec l’électrolyte, des bicouches Li2FeS2/LiPON ont été préparés. 

Leur analyse par ToF-SIMS juste après dépôt montre que les deux couches sont bien définies, sans inter-

diffusion de part et d’autre de l’interface. Cependant, après un recuit à 200 °C, le film de LiPON se 

détache de celui de Li2FeS2, probablement en raison d’un dégagement de soufre. Le dépôt d’une fine 

couche d’oxysulfure de fer et de lithium en surface de l’électrode permet de palier ce phénomène, tout 

en conservant les performances électrochimiques.  

De manière à confirmer la viabilité de ce changement d’électrode positive, il est nécessaire 

d’effectuer des analyses en cyclage sur les bicouches Li2FeS2 modifié/LiPON avant et après recuit. Ces 

dernières avaient été débutées mais ont malheureusement dû être arrêtées en raison de dépôts de 

LiPON défectueux, entraînant une délithiation du matériau d’électrode. Ensuite, des dispositifs complet 

Li2FeS2 modifié/LiPON/Si devront être préparés et analysés en température afin de conclure sur la 

viabilité de ce nouvel empilement à haute température. 
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Le développement important de la microélectronique ces dernières décennies a conduit à 

l’émergence de microcapteurs fonctionnant à haute température (150 - 250 °C) pour répondre à des 

besoins dans différents secteurs tels que le forage pétrolier, l’automobile, l’aérospatial ou le domaine 

militaire. Pour alimenter ces dispositifs, les générateurs électrochimiques actuellement disponibles 

(accumulateurs conventionnels, piles thermiques etc.) sont peu voire pas du tout adaptés à ces usages. 

Les microbatteries tout solide, qui ont été initialement développées pour des applications à 

température ambiante, sont en revanche susceptibles d’être de bonnes candidates pour alimenter ces 

microcapteurs car elles intègrent un électrolyte céramique, le LiPON, qui est stable jusqu’à 300 °C. Le 

but de cette thèse a donc été d’évaluer la possibilité d’utiliser des microbatteries standards de type 

LiCoO2/LiPON/Li pour alimenter des microcapteurs fonctionnant à haute température et, en cas 

d’incompatibilité, de proposer des choix de matériaux et des types d’empilement alternatifs. Pour 

répondre à cet objectif, la démarche expérimentale a été basée sur une approche incrémentale. Dans 

un premier temps, la stabilité des matériaux seuls a été évaluée, puis celle des interfaces avant de 

considérer le système complet.  

 

Tout d’abord, le contexte général de l’étude a été présenté et les spécificités des microbatteries ont 

été rappelées. Ensuite, une étude bibliographique approfondie a été menée à la fois sur la stabilité 

thermique des dispositifs complets et sur celle des matériaux actifs et des interfaces. Les résultats 

disponibles dans la littérature pour les systèmes complets sont contradictoires, rapportant dans certains 

cas une perte de capacité importante après un cyclage à 80°C ou à l’inverse de bonnes performances 

jusqu’à 170°C. Il faut noter par ailleurs que ces travaux fournissent peu d’informations pouvant aider à 

comprendre les pertes de performances ; en particulier, aucune caractérisation n’est effectuée au 

niveau de la couche d’encapsulation qui est pourtant un élément critique et qui est susceptible de se 

dégrader rapidement avec l’élévation de température. En ce qui concerne la stabilité thermique des 

phases délithiées Li1-xCoO2, étudiées sous forme de poudre, la plupart des études mentionnent 

l’existence d’un processus de décomposition au-delà de 200°C. On note par ailleurs qu’aucune étude 

de ce type n’a été menée jusqu’à présent sur des couches minces délithiées. Les études dédiées à 

l’interface LiCoO2/LiPON mettent quant à elles en évidence la formation d’une interphase qui est 

susceptible d’évoluer avec la température. Au final, tous les éléments publiés sur la stabilité des 
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matériaux actifs semblent indiquer qu’une utilisation de la microbatterie à haute température est 

envisageable. 

 

La première partie de l’étude s’est par conséquent focalisée sur la caractérisation de la stabilité 

thermique du matériau d’électrode positive, LiCoO2. Pour cela, une série de composés délithiés Li1-xCoO2 

a été synthétisée à partir d’une poudre commerciale, avec 0,45 ≤ (1-x) ≤ 1,03. La composition chimique 

et la structure des différents composés ont été caractérisés à température ambiante par ICP-OES, DRX, 

spectroscopies Raman et XPS. Ensuite, une première évaluation de leur stabilité thermique a été 

obtenue par DSC. Ces mesures montrent clairement que les matériaux délithiés se décomposent au-

delà de 200 °C et que leur stabilité thermique est d’autant moins bonne que la teneur en lithium est 

faible. Des analyses par DRX et par spectroscopie Raman ont été menées sur les composés ayant subi 

des traitements thermiques de 5 jours sous argon à différentes températures afin de caractériser leur 

stabilité sur des temps longs. Contrairement à ce qui pouvait être attendu au regard des résultats de la 

littérature, il apparaît clairement que les matériaux délithiés commencent à évoluer dès 100 °C, quelle 

que soit leur teneur en lithium avant le recuit. L’analyse des produits de réaction par DRX, 

spectroscopies Raman, RMN et XPS montre que la dégradation des composés délithiés aboutit à la 

formation d’une phase lamellaire HT-LiCoO2 et d’une phase spinelle de type Co3O4. La formation de ces 

deux phases a lieu au sein même des cristallites de Li1-xCoO2, ce qui suggère un mécanisme par lequel 

une fraction de la phase lamellaire initiale s’enrichit progressivement en lithium jusqu’à atteindre la 

stœchiométrie LiCoO2 ; parallèlement, l’appauvrissement en lithium induit l’évolution du reste de la 

structure vers une structure de type spinelle. Les résultats suggèrent également la présence résiduelle 

d’une faible quantité de lithium dans la phase spinelle. Après un recuit à 600 °C, les deux phases 

lamellaire HT-LiCoO2 et spinelle Co3O4 sont observées exemptes de défaut. Les analyses par MET 

montrent que la décomposition des composés délithiés conduit à la formation de mésopores dans la 

structure en raison de la différence de densité des phases lamellaire et spinelle. En surface, la formation 

d’une couche de structure spinelle est clairement identifiée ; au cœur, la formation de la phase spinelle 

s’effectue de façon sporadique et localisée sans réorganisation du sous réseau d’oxygène. La cinétique 

du processus de décomposition a été modélisée à partir d’un modèle de réaction avec contraction de 

géométrie de type R2. L’énergie d’activation de la réaction a été évaluée à environ 150 kJ mol-1 (approx. 

1,5 eV), ce qui montre que la réaction est probablement contrôlée par la diffusion des ions cobalt depuis 

les feuillets de CoO2 vers l’espace interfeuillet lors de la formation de la phase spinelle. Après 

décomposition thermique à 200 °C, la cyclabilité et la capacité spécifique sont très fortement réduites, 

en raison de la présence en surface et au sein des grains de la phase spinelle, peu active 

électrochimiquement et constituant un obstacle à la diffusion du Li+. 
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En parallèle de l’étude sur la stabilité thermique des composés Li1-xCoO2, l’étude de l’interface 

LiCoO2/LiPON a été menée. Les deux études préliminaires sur la stabilité thermique des composés 

Li1-xCoO2 en couche mince ainsi que sur la compatibilité chimique entre LiCoO2 et Li3PO4 a permis de 

mieux comprendre la formation de la couche d’interphase observée après dépôt du LiPON sur les 

couches minces de LiCoO2. Ainsi, lors du dépôt de LiPON, un transfert de lithium depuis l’électrode vers 

l’électrolyte a lieu étant donné la différence de potentiel chimique de celui-ci entre les deux matériaux. 

Cette diffusion de Li+ engendre ainsi la délithiation de la surface du matériau d’électrode et par là-même 

sa déstabilisation structurale, qui va faciliter sa dégradation sous l’effet de l’échauffement induit par le 

processus de dépôt. Après un recuit à 200 °C, l’épaisseur de l’interphase s’est largement accrue, la 

décomposition de l’électrode étant amplifiée par la température. Cette interphase de plusieurs 

centaines de nanomètre d’épaisseur est susceptible d’entraîner une augmentation de l’impédance du 

système et une diminution de la capacité en cyclage. 

 

Les travaux menés sur les phases délithiées Li1-xCoO2 et sur l’interface LiCoO2/LiPON montrent 

clairement que la stabilité thermique du matériau d’électrode est un point limitant pour le 

fonctionnement de la microbatterie à haute température. Un changement de matériau d’électrode 

positive a donc été entrepris afin d’obtenir un empilement plus robuste à haute température. Pour cela, 

la pyrite a été sélectionnée notamment en raison de sa bonne stabilité thermique et de sa mise en 

forme aisée en couches minces. Après s’être assurés de la bonne stabilité thermique des formes oxydée 

(FeS2) et réduite (Li2FeS2), l’étude préliminaire sur des matériaux sous forme de poudres a mis en 

évidence une certaine réactivité chimique avec le Li3PO4. Cependant, étant donné la bonne stabilité 

thermique de l’électrode et les bonnes performances du système FeS2/LiPON/Li, l’étude a été poussée 

plus en avant. Pour cela, des couches minces de Li2FeS2 ont été préparées par pulvérisation cathodique. 

Leur caractérisation après dépôt montre que le composé est obtenu sous forme amorphe et peu dense 

mais que la réponse électrochimique est proche de celle attendue. L’étude de l’interface avec le LiPON 

fait état d’une interface nette et ne présentant pas d’interdiffusion d’oxygène et/ou de soufre. 

Cependant, le recuit du bicouche à 200 °C provoque la délamination de l’électrolyte, probablement en 

raison d’un départ de soufre. L’ajout d’une couche d’oxysulfure en surface de l’électrode permet 

finalement de pallier ce problème et de consolider l’empilement.  

 

En ce qui concerne le développement de microbatteries tout solide stables à haute température, 

plusieurs points méritent d’être mis en avant, indépendamment de l’empilement considéré. Tout 

d’abord, comme l’a bien montré l’étude de la stabilité thermique des composés Li1-xCoO2, il est possible 
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que celle-ci évolue sur la gamme de composition en lithium exploitée lors du cyclage. Ainsi, en 

surdimensionnant (raisonnablement) l’électrode positive, il est possible d’obtenir une capacité 

convenable tout en restant dans une gamme de composition où les phénomènes de dégradation sont 

moins importants (pour des raisons cinétiques notamment). Il est ainsi possible, si ce n’est d’empêcher 

totalement la dégradation de l’électrode, d’au moins la ralentir pour rendre le dispositif plus durable. 

Une autre voie d’amélioration serait de réaliser des empilements tout solide massifs en utilisant des 

poudres. Cette solution permettrait notamment de pouvoir utiliser le matériau d’électrode positif 

LiFePO4 très stable en température. Dans ce cas, les effets thermomécaniques doivent être 

sérieusement étudiés, de même que la compatibilité chimique du matériau d’électrode positive avec 

l’électrolyte, très souvent à base de sulfures. Derniers points, mais non le moindre, un dispositif 

d’encapsulation thermodynamiquement et chimiquement compatible avec le cœur actif de la 

microbatterie (et son substrat) doit permettre d’assurer une parfaite étanchéité sur le long terme. Dans 

tous les cas, l’environnement de la batterie doit être maîtrisé au maximum, en réduisant au mieux la 

température et ses variations, ainsi que les contraintes mécaniques extérieures. 
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Annexe : Simulation thermomécanique d’un empilement 
FeS2/LiPON/Li 

 

1. Introduction  

L’élévation de la température de fonctionnement des microbatteries est susceptible d’engendrer 

une dilatation thermique et des contraintes thermomécaniques, susceptibles de provoquer des 

dégradations au niveau du système tout solide. La simulation numérique d’un empilement de 

microbatterie a été menée pour effectuer une analyse précise des contraintes thermomécaniques au 

sein de celui-ci. Dans la littérature, la simulation du comportement électrochimique des microbatteries 

a été réalisée, en prenant en compte la rétroaction de l’énergie thermique dégagée par le 

fonctionnement de la batterie [248–250] ou l’effet d’une contrainte mécanique extérieure [251]. A 

notre connaissance, aucune étude n’a porté sur l’étude thermomécanique d’un empilement de 

microbatterie à haute température. 

Ainsi, la simulation numérique a été employée afin de d’appréhender l’état de contraintes d’un 

empilement de type Si/Pt/FeS2/LiPON/Li. Cet empilement a été sélectionné afin d’initier ce travail car il 

est proche de celui préparé et les données thermomécaniques de chacun des matériaux sont 

renseignées dans la littérature. Ces premiers résultats pourront par la suite être complétés avec des 

données déterminées expérimentalement sur Li2FeS2 et LixSi. De même, la comparaison des résultats 

de simulation avec des données expérimentales permettrait de valider le modèle thermomécanique 

utilisé. 

 

2. Description du modèle  

Afin de calculer l’état de contraintes au sein des différents matériaux d’un empilement de 

microbatterie, le logiciel Comsol MultiPhysics a été utilisé. Ce dernier est un logiciel de simulation 

numérique basé sur la méthode des éléments finis, permettant d’étudier de nombreux phénomènes 

physicochimiques et leurs interactions. Pour cette étude, le module Thermal Stress a été utilisé afin de 

coupler les équations de transfert de chaleur et de mécanique du solide. En régime stationnaire, les 

équations résolues par le logiciel sont l’équation de Navier pour la partie mécanique et la loi de Fourier 

avec source de chaleur pour la partie thermique. 
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Afin d’effectuer la simulation, il est nécessaire de fournir au modèle la géométrie du système, les 

conditions aux limites mécaniques et thermiques ainsi que différents paramètres physiques 

caractéristiques des matériaux tels que les coefficients de dilatation thermique, les modules d’Young 

etc. Les paramètres utilisés pour la simulation sont regroupés dans le Tableau 0.1.  

Substrat Collecteur de courant Électrode 

FeS2  

[252–257] 

Électrolyte 

LiPON 

[258,259] 

Électrode  

Li métal 

[260,261] 

Si 

 [260,261] 

YSZ 

[260,261] 

Pt  

[260,261] 

Au 

[260,261] 

Coefficient de dilatation thermique (10-6 K-1) 

2,56 10,1 8,8 14,2 9,07 14 46 

Capacité calorifique à pression constante (J g-1 K-1) 

0,712 0,4 0,133 0,129 0,52 0,371 3,57 

Masse volumique (g cm-3) 

2,3296 6,045 21,5 19,32 5 2,68 0,534 

Conductivité thermique (W m-1 K-1) 

83,7 1,8 71,6 317 19,2 5 84,7 

Module d’Young (GPa) 

113 200 172,4 78,5 265,4 79 4,91 

Coefficient de poisson (u. a.) 

0,42 0,23 0,397 0,42 0,16 0,27 0,362 

Épaisseur (µm) 

500 500 0,2 0,2 0,5 3 3 

Tableau 0.1 : Paramètres thermomécaniques caractéristiques des matériaux utilisés dans la simulation 

Afin de rendre le problème transposable, la géométrie retenue est extrêmement basique, consistant 

en la simple superposition des différentes couches minces en 2 dimensions (Figure 0.1). En ce qui 

concerne les conditions aux limites, étant donné que l’électrode négative considérée dans la simulation 

est constituée de lithium, la température de consigne est fixée à 150 °C sur toutes les surfaces externes 

de l’empilement. Pour les conditions aux limites mécaniques, l’empilement en considéré en appui plan 

sur la frontière basse du substrat. Un point d’encastrement est ajouté au centre de cette frontière afin 

d’améliorer la convergence du calcul. Pour finir, un maillage quadrangulaire régulier extrêmement fin a 

été utilisé pour mailler la structure et diminuer la charge de calcul. 
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Figure 0.1 : Géométrie et conditions aux limites utilisées dans la simulation 

 

3. Résultats  

3.1. Empilement Si/Pt/FeS2/LiPON/Li 

La simulation numérique permet de caractériser facilement la déformation du matériau à 150 °C en 

représentant le déplacement engendré par celle-ci (Figure 0.2). Le déplacement total engendré par 

l’élévation de température est de plus en plus élevé au fur et à mesure qu’on s’éloigne du point 

d’encastrement.  

 

Figure 0.2 : Déplacement total au sein de l’empilement (en m) 

En ce qui concerne l’état de contraintes au sein de l’empilement, la représentation graphique est 

plus complexe. En effet, la contrainte est caractérisée par un tenseur se présentant sous la forme d’une 

matrice 3x3 regroupant les contraintes normales (σii) et tangentielles (σij, i≠j). La contrainte équivalente 

de von Mises permet de simplifier le tenseur en un champ scalaire selon l’équation suivante : 
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𝜎𝜎𝑉𝑉𝑉𝑉 = 1
√2
�(𝜎𝜎11 − 𝜎𝜎22)2 + (𝜎𝜎22 − 𝜎𝜎33)2 + (𝜎𝜎33 − 𝜎𝜎11)² + 6(𝜎𝜎122 + 𝜎𝜎132 + 𝜎𝜎232 )  ( 0.1 ) 

Cette contrainte équivalente permet une analyse rapide du champ de contraintes au sein d’un 

matériau. Pour une analyse plus complète de l’état de contraintes, il est néanmoins indispensable de 

revenir au tenseur des contraintes. La contrainte de von Mises au sein de l’empilement est représentée 

en Figure 0.3. Les contraintes engendrées par la dilatation thermique sont très différentes selon les 

couches de l’empilement. Le substrat de silicium, de par son épaisseur importante, impose sa dilatation 

au reste de l’empilement et est donc peu contraint. La couche de lithium est elle aussi peut contrainte, 

en raison notamment d’un module d’Young très faible. A l’inverse, la couche de pyrite est quant à elle 

plus fortement contrainte, avant tout en raison de son haut module d’Young. En bordure d’empilement 

les contraintes sont généralement un peu plus faibles en raison de la diminution des restrictions de 

déplacement. Au centre de la couche de FeS2, là où la contrainte est maximale, celle-ci atteint une valeur 

de 0,31 GPa, soit environ 1,6 % de la valeur de contrainte maximale ou 2 % de la limite d’élasticité 

[262,263]. Cette contrainte reste donc très faible vis-à-vis de la résistance du matériau. 

 

Figure 0.3 : Contrainte de von Mises obtenue au centre et en bordure d’empilement (en Pa) 

Afin de caractériser plus en détail l’état de contraintes du film de pyrite, les contraintes selon la 

largeur (σxx) et selon l’épaisseur (σyy) ont été calculées au centre de la couche, avec des valeurs de 

respectivement 0,24 et 0,35 GPa. Dans les deux cas, la valeur obtenue dans le tenseur des contraintes 

possède un signe négatif, traduisant une sollicitation en compression. 
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3.2. Étude paramétrique 

Sous réserve de connaître les valeurs des différents paramètres thermomécaniques des matériaux, 

la simulation thermomécanique permet de réaliser rapidement des calculs sur divers empilements. 

Ainsi, l’évolution de la contrainte au centre de la couche de pyrite a été évaluée en faisant varier 

différents paramètres. D’une part, l’influence de l’épaisseur de la couche de pyrite a été étudiée, dans 

une gamme allant de 100 nm à 2 µm. D’autre part, l’effet du substrat a également été analysée, en 

variant son épaisseur (50 - 500 µm) et sa nature (silicium ou zircone). La zircone yttriée (YSZ, Yttria 

Stabilized Zirconia) a été étudiée car elle possède un coefficient de dilatation thermique proche de celui 

de la pyrite (voir Tableau 0.1), ce qui pourrait potentiellement diminuer la contrainte dans la couche. 

Enfin, l’influence de la nature du collecteur de courant (or ou platine) a elle aussi été étudiée. L’or a été 

étudié car son caractère ductile est susceptible lui aussi de diminuer la contrainte dans la couche de 

pyrite. 

Dans un premier temps, l’influence de l’épaisseur de la couche de pyrite ainsi que la nature et 

l’épaisseur du substrat ont été étudiées, en considérant un collecteur de courant en platine. La Figure 

0.4 présente l’évolution de la contrainte au centre de la couche de pyrite en fonction des différents 

paramètres. Quelle que soit la nature du substrat, l’augmentation de l’épaisseur de la couche de pyrite 

entraîne une diminution de la contrainte au centre de celle-ci, qui impose d’avantage sa dilatation au 

reste de l’empilement. En ce qui concerne la nature du substrat, la contrainte calculée au centre de la 

couche de pyrite est supérieure lorsque le substrat est en zircone. De plus, alors que la contrainte 

décroît avec la diminution de l’épaisseur du substrat de silicium, elle augmente lorsque l’épaisseur du 

substrat en zircone décroît. 
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Figure 0.4 : Contrainte au centre de la couche de pyrite en fonction de son épaisseur, de la nature et de 
l’épaisseur du substrat 

Afin de mieux comprendre cette différence de comportement, les composantes du tenseur des 

contraintes selon la largeur et selon l’épaisseur ont été extraites dans le cas d’un substrat en silicium ou 

en zircone (Figure 0.5). Quelle que soit la nature du substrat, la composante selon y est négative, 

traduisant une sollicitation en compression. Cette sollicitation diminue légèrement avec la diminution 

de l’épaisseur du substrat, celui-ci imposant moins sa dilatation à l’ensemble de l’empilement. La nature 

du substrat influe par contre grandement sur la sollicitation selon x. Pour le silicium, la valeur est 

négative et décroît avec l’épaisseur du substrat. A l’inverse, pour le substrat en zircone, la composante 

selon x est positive, traduisant une sollicitation en traction. Dans le cas du substrat en zircone, ces 

sollicitations simultanées en traction et en compression aboutissent à une contrainte équivalente de 

von Mises plus importante. Enfin, le dernier point à noter est lié à l’augmentation de la contrainte selon 

x avec la diminution de l’épaisseur du substrat en zircone. Ce comportement peut s’expliquer par les 

forts coefficients de dilatation thermique du LiPON et du lithium, qui imposent une traction à la couche 

de pyrite (sans ces deux couches, la contrainte selon x diminue avec l’épaisseur). 
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Figure 0.5 : Évolution des contraintes au centre de la couche de pyrite (500 nm) selon x et y dans le cas 
d’un substrat en en silicium ou en zircone 

Enfin, concernant la nature du collecteur de courant, différentes simulations ont été réalisées pour 

une couche mince de FeS2 de 500 nm, un substrat en silicium ou en zircone de 50 à 500 µm d’épaisseur 

et un collecteur en or ou en platine. La différence relative obtenue entre Au et Pt sur la valeur de 

contrainte au centre de la couche de pyrite est donnée dans le Tableau 0.2.  

Substrat (µm) Différence relative Au/Pt 

Si 

500 2,1 10-5 
250 3,7 10-5 
100 7,1 10-5 
50 8,4 10-5 

YSZ 

500 7,3 10-5 
250 1,4 10-4 
100 3,6 10-4 
50 7,2 10-4 

Tableau 0.2 : Différence relative obtenue sur la valeur de contrainte au centre de la couche de FeS2 
(500 nm) en considérant un collecteur de courant en or ou en platine 

Indépendamment de la nature du substrat et de son épaisseur, la contrainte au centre de la couche 

de pyrite est systématiquement supérieure de quelques kPa pour le collecteur en or. Ceci peut être 

expliqué par deux phénomènes. D’une part, l’or est plus ductile que le platine, il et donc possible qu’il 

fasse moins barrière à la déformation engendrée par la dilatation du substrat. D’autre part, il est possible 
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que la contrainte interfaciale entre le collecteur et la pyrite soit plus importante dans le cas de l’or. Cette 

dernière est définie par la relation suivante suivante : 

𝜎𝜎𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖 = ∆𝛼𝛼 ∙∆𝑇𝑇
1
𝐸𝐸1
+ 1
𝐸𝐸2

      ( 0.2 ) 

avec Ei le module d’Young de chacun des deux matériaux, Δα la différence entre leurs deux 

coefficients de dilatation thermique et ΔT l’écart de température vis-à-vis de l’état de référence 

[264,265]. Les contraintes interfaciales entre la pyrite et l’or ou le platine ont ainsi été calculées à 

respectivement 38,8 et 3,53 MPa. 

 

4. Conclusion 

Cette première étude s’est focalisée sur la simulation thermomécanique d’un empilement tout 

solide FeS2/LiPON/Li. La contrainte engendrée par la dilatation de l’empilement complet entraîne une 

contrainte maximale au niveau de la couche de pyrite. Cependant, la contrainte étant très faible, cela 

ne devrait pas a priori entraîner une dégradation du film. L’étude paramétrique a mis en évidence que 

le remplacement du substrat de silicium par la zircone yttriée, possédant un coefficient de dilatation 

thermique plus proche de celui de la pyrite, ne permet pas de diminuer cette contrainte et a même 

tendance à l’augmenter. De même, le remplacement du collecteur en platine par de l’or, plus ductile, 

ne réduit pas la contrainte au centre de la couche de pyrite. Cette étude numérique permet une 

première approche de la réponse thermomécanique d’un empilement complet et permet une 

exploration rapide de l’évolution de celle-ci en fonction des matériaux utilisés. Il serait intéressant de 

poursuivre l’étude afin d’étudier la réponse thermomécanique de l’empilement à différents états de 

charge et comparer ces calculs à des résultats expérimentaux. 
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Microbatterie lithium(-ion) tout solide pour applications à haute température 

Le développement de la microélectronique a conduit à l’émergence de capteurs capables de 

fonctionner à haute température (150 - 250 °C). Les sources d’énergie existantes (batteries 

conventionnelles, batteries ZEBRA etc.) sont peu ou pas du tout adaptées pour ce genre d’applications. 

L’utilisation du LiPON, électrolyte céramique stable jusqu’à plus de 200 °C, permet d’envisager 

l’utilisation des microbatteries comme source d’alimentation à haute température. L’objectif de la thèse 

consiste à évaluer la possibilité d’utiliser des microbatteries standards de type LiCoO2/LiPON/Li à haute 

température. La première partie de l’étude porte sur la stabilité en température des différents 

matériaux de l’empilement, notamment celle des composés délithiés Li1-xCoO2. En parallèle, la deuxième 

partie de l’étude s’est concentrée sur l’analyse des interfaces entre les différents matériaux, notamment 

sur l’interface LiCoO2/LiPON. A partir des résultats obtenus sur la stabilité thermique du matériau 

d’électrode positive et sur sa réactivité vis-à-vis de l’électrolyte, son remplacement est étudié dans la 

troisième partie afin d’obtenir un empilement plus robuste à haute température. L’étude du composé 

Li2FeS2 et de l’interface avec le LiPON a permis de montrer des résultats encourageants pour 

l’application visée. 

Mots-clefs : Microbatterie au lithium, Batterie tout solide, LiCoO2, Li2FeS2, Stabilité thermique 
 

All-solid-state lithium(-ion) microbattery for high temperature applications 

The development of microelectronics has led to the manufacture of sensors able to operate at high 

temperatures (150 - 250 °C). For this kind of application, available power sources (conventional 

batteries, ZEBRA batteries etc.) are poorly or not adapted at all to this kind of applications. The use of 

LiPON, a ceramic electrolyte stable until high temperature, suggests that microbatteries could be used 

for high temperature current supplying. The aim of this work is to estimate the sustainability of standard 

microbatteries LiCoO2/LiPON/Li at high temperature. The first part of the study focuses on the thermal 

stability of the different materials of the stack, especially on delithiated compounds Li1-xCoO2. In parallel, 

the second part of the study is devoted to the interfaces between the different materials, focusing on 

the LiCoO2/LiPON interface. Given the results obtained on the thermal stability of the positive electrode 

material and its reactivity with the electrolyte, the third part deals with the electrode material 

substitution in order to make a more robust stack at high temperature. The study of Li2FeS2 and its 

interface with the electrolyte leads to promising results with regard to the aimed application.  

Keywords: Lithium microbattery, All-solid-state battery, LiCoO2, Li2FeS2, Thermal Stability 
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